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Introduction

Depuis maintenant une quinzaine d’années les agrdiéléments ont concentré de
nombreux efforts de recherche. Les composants @ basGaN, ou plus globalement
d’éléments IlI-N comme InN et AIN, possédent de boeux avantages dans les domaines
variés de la microélectronique ou de I'optoéledtyoa. Ainsi, depuis le début des années
1990, l'utilisation de puits quantiques a partir'ddiage ternaire InGaN permet une émission
de lumiére dans tout le domaine du visible. Led&duéalisées par S. Nakamura au début des
années 1990 ont ainsi permis I'obtention des prernidiodes électroluminescentes bleues et
par la suite du premier laser a semiconducteurté@ntedans le bleu. Le marché actuel de ces
dispositifs a base de GaN (LED bleue, LED blantdeer bleu et violet,...), estimé en 2006 a
environ 3 Milliards de $, est dominé par des emiseg telles que Nichia, Lumiled, Osram ou
encore CREE et Sony. Leurs futures applicationss datlairage de masse, au sein de
I'industrie automobile, ou encore dans le stockadgeformations permet de prédire un
triplement du marché mondial d’ici 2012. Le deuxé&type de marché ou les composants a
base de GaN possedent des avantages non néglgyealeerne les dispositifs RF ou de
puissance. En effet, les dispositifs HEMTs a bdkétérojonctions AlGaN/GaN présentent
de grands avantages en termes de tenue en puissearfoéguence et de stabilité chimique, en
comparaison avec les dispositifs actuels LD-MOSar@hné actuel de 440M$) ou a base de
GaAs. Ainsi, de nombreuses applications s’ouvrenirge GaN, en plus des amplificateurs
RF de puissance au sein des stations de base, tandéstors RF dans les infrastructures
« Wireless ». Nous pouvons entre autre citer ldisa@on de convertisseurs DC/DC ou
DC/AC dans l'industrie automobile par exemple, oénme de MEMS pour la détection
(pression,...) dans des environnements agressifsncore de switch RF... Le marché de ces
applications dans la microélectronique de puissadREe a I'heure actuelle encore faible,
devrait atteindre 500M$ au début des années 20%@nisuit une estimation du marché total
des nitrures proche de 10 Milliards de $ & padi2@10 ce qui permet de placer le GaN et ses
alliages comme un matériau a part entiere dans i@oétectronique. Il est également
intéressant de préciser que ce matériau en estreerep stade de la recherche dans des
domaines aussi variés que la spintronique, ou edaméalisation de laser a polaritons...

La disponibilité de substrats de GaN n'étant ques trécente (2002-2003), les
premieres études et développements de composdrdseade GaN ont été réalisés sur des

substrats tels que le saphir, le SiC ou encoreiligus orienté (111) comportant des



avantages en termes de symétrie de surface, dmémeade maille ou de transparence au
rayonnement visible, de conductivité thermique eetallle. Ainsi, de nombreuses techniques
sont actuellement utilisées par les différents éamd et fabricants de composants faisant
chacun d’eux une particularité. Nous pouvons ciger,autre Nichia, Velox, Lumileds ou
Osram utilisant du GaN/saphir fourni par TDI, NTOREE spécialisés dans la réalisation de
couches et de composants a base de GaN sur suBEaSumitomo, Lumilog, Kyma
vendant a Nichia, NEC ou Sony leurs substrats d¢ @#aosupportés, et enfin, des sociétés
comme AZZURO, Nitronex, Picogiga spécialisées dar@oissance de couches de GaN sur
silicium orienté (111).

Le substrat de silicium présente plusieurs avastaa conductivité thermique est
certes plus faible que celle du SiC mais est teuh@me comparable a celle du GaN. Le
silicium étant le substrat de base de la microfaaue actuelle, son élaboration est
maitrisée et permet I'obtention de substrats dedgaaille (8” - 12”) avec une grande
disponibilité et des codts trés compétitifs. Léckim comporte également des avantages en
termes d'intégration et il peut étre gravé facilamé&industrie MOS actuelle est basée sur le
silicium. Néanmoins, l'orientation de prédilectiolans ce domaine n’est pas l'orientation
(111) mais plutét I'orientation (001) et plus régaent (110). Ainsi, en vue d’une intégration
monolithique de futurs composants a base de Gadd&ud’un circuit intégré de technologie
MOS ou bipolaire, il était intéressant de se lard&ns la mise au point d’un procédé de
croissance de GaN sur l'orientation (001). C’est rason pour laquelle la société
STMicroelectronics a décidé de démarrer avec le ERHIébut 2003, une étude exploratoire
de croissance de GaN sur substrat de silicium w@riéd01). C'est dans ce cadre que mon
travail de these a commencé 10 mois plus tard peac principaux objectifs la mise au point
d’'un procédé de croissance sur ce type de sulsrates deux techniques de croissance
habituelles d’épitaxie par jets moléculaires (EJM)d’épitaxie en phase vapeur d’organo-
métallique (EPVOM) ; et l'obtention d'un transistdHEMT délivrant une puissance
supérieure a 2W/mm et fonctionnant dans la gammg ael0 GHz. Jusqu’a cette étude ce
type de substrat n'avait été utilisé, durant leséas 1990, que pour I'élaboration de couches
de GaN cubique sans trop de succés. Rappelonsfetnget la phase stable des nitrures
d’éléments 1l est la phase wurzite ce qui expliduélisation généralement de substrats a
symétrie de surface hexagonale.

La surface (001) du silicium possede ainsi en gesinconvénients déja présents sur
I'orientation (111), (on peut citer la grande difféace de coefficient de dilatation entre le

silicium et le GaN induisant une contrainte exteesmportante au refroidissement, la forte
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réactivité de surface ou encore le fort désaccadpdrametre de maille) deux autres
caractéristiques qui ont leur importance. En effetjentation (001) est de symétrie de
surface carrée, et enfin, la désorientation réfielueévitable du substrat nominal imposée
par la découpe induit la présence de terrassesési&ppar des marches de hauteur mono-
atomique qui ont posé de nombreux problemes, duesnannées 1980 et 1990, lors de la
mise au point de procédés de croissance de GaAsesméme substrat, par la présence de

domaines désorientés appelés également domainggptiases.

Dans le chapitre |, je présenterai les génératibésernant les nitrures d’éléments lIl.
J'en profiterai, dans un premier temps, pour ragpejuelques bases sur les propriétés
cristallines, électriques et optigues du GaN esee alliages. Dans un second temps, afin
d’introduire les difficultés introduites par I'hdétéépitaxie, je présenterai I'état de I'art actuel
des propriétés structurales du GaN épitaxié sudifé&rents substrats, entre le saphir, le SiC,
le silicium en les comparant a celles obtenuespseudo-substrat de GaN. Je rappellerai
également les effets induits par I’hétéroépitaxiel'®tat de contrainte des couches et les deux
modes de relaxation possibles par la présence dfiecdiions ou encore par la création de
fissures. Enfin, je présenterai rapidement les deakniques de croissance utilisées : I'EJM
et 'TEPVOM, ainsi qu’un historique de I'hétéro-épite du GaN sur les substrats de silicium
orientés (111) et (001).

Le chapitre Il sera consacré a la présentatiordd#&sences des propriétés de surface
des deux orientations du silicium (111) et (001)silicium. Entre autre, en présentant les
densités atomiques et les différentes reconstngtie surface, cela me permettra de discuter
I'influence de l'orientation sur la réactivité de $urface a 'ammoniac, d’introduire la notion
et l'origine des domaines cristallins désorientés3®°, nommés « domaines d’antiphase »
lors de I'hétéroépitaxie de GaAs sur Si(001), dinede définir la faible cohérence entre les
réseaux cristallins induite par la symétrie de anafcarrée de I'orientation (001). Nous en
profiterons pour présenter les solutions utilisesir limiter la présence des domaines
désorientés sur l'orientation (001): d’'une panttilisation de substrat désorienté suivant la
direction [110], et d’autre part, I'optimisation guocédé de désoxydation avant épitaxie par
l'utilisation d’'une préparation de surface hautanpérature sous ultra-vide ou sous
hydrogéne.

Les chapitres Il et IV auront pour objectifs deéggnter les points clefs de
'optimisation de la croissance dans les deux tegles de croissance EJM et EPVOM

respectivement. Nous montrerons ainsi, dans les das I'influence de la désorientation du
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substrat sur la qualité cristalline et I'état dettainte, et ainsi les différences entre chacune
des techniques. De la méme fagon nous montrerorfiiénce positive du recuit & haute
température sous hydrogéne effectué avant la araiss L'importance de [|'étape de
nucléation et de certaines conditions de croissaeareégalement spécifiée dans les deux cas.
Concernant la croissance d’hétérostructures par, Bidds développerons comment, par
I'insertion de plusieurs alternances AIN/GaN, iusca été possible d’obtenir des couches de
GaN ainsi que des structures HEMTs AlGaN/GaN nesuifi€ées avec des propriétés proches
de celles obtenues sur l'orientation (111) du isitic Nous en profiterons pour proposer un
modéle de relaxation de la contrainte d’'une coudtheGaN épitaxiée par EJM sur un tel
empilement en développant les différents systenesetbxation mis en jeu (par les
dislocations traversantes ou encore la rugositudeace). Dans le méme temps, nous verrons
gue le systeme d’annihilation des dislocations &strintimement lié.

Finalement, dans le chapitre V, aprés avoir préseapidement I'état de I'art actuel
des transistors HEMTSs réalisés sur substrats S&i(#11) ainsi que les propriétés physiques
du gaz bidimensionnel d’électrons formé a l'intedfade I'hétérojonction AlGaN/GaN, je
développerai les performances statiques obtenueteststructures AlGaN/GaN épitaxiées
par EJM sur silicium (001). Je présenterai ainsillience de la désorientation du substrat
ainsi que de la densité de dislocations traversastg les propriétés de transport et
électriques. Nous verrons que celles-ci se rappmtcde celles obtenues sur I'orientation
(111). Enfin, je terminerai ce chapitre par lesers résultats de puissance obtenus en RF (a
2.14GHz) sur l'orientation (001) silicium, en cditaration avec I'lEMN (Lille) apres la

réalisation d’un transistor HEMT de longueur dédlgsub-micronique (Lg = 0.1um).



Chapitre | : Les nitrures d’éléments ||

|.1. Caractéristiques cristallines et propriétés ds nitrures d’éléments
[ :

I.1.1 Caractéristiques cristallines :

Les nitrures d’éléments Ill, ou encore plus comnmo@ét appelés, les matériaux de la
famille 11I-N ( soit AIN, GaN, InN et leurs alliagg possédent deux structures cristallines : la
structure blende de zinc et la structure wurtzippaatenant respectivement aux groupes

d’espace F-43m et Réic (Figure 1.1).

Figure 1.1 a) Structure wurtzite et b) blende dezies nitrures d’éléments Il

La phase blende de zinc, la moins stable thernmadiquement, peut étre obtenue
lors de I'épitaxie de nitrure sur des substrats iqueés orientés suivant la direction
cristallographique [001], comme par exemple lécisiin [1], I'arséniure de gallium [2]
(GaAs) ou encore le 3C-SiC [3] (¢+SiC) et le MgO [4]. Malgré une qualité structurale
actuellement moindre que celle obtenue pour laghasgtzite, la phase blende de zinc ne
présente pas de polarisation spontanée ce qui @wat un avantage pour certaines
applications, par exemple pour l'opto-électroniqlieffet Stark n’étant plus présent, le
rendement quantique dans les composants doit siemwgmenter.

La phase wurtzite, la plus stable thermodynamicerémde par les liaisons
tétraédriques et I'attraction ionique entre atoness$,composée de sous réseaux hexagonaux

compacts, I'un occupé par l'azote et I'autre patéinent Il (Ga, Al ou In), décalés de 3/8.c

-5-



(c correspondant au parametre de maille suivare '®001) et équivalent a deux mono-
couches). La différence d’énergie totAle,z.zs entre les deux phases, déterminée par calculs
abinitio [5] est de — 9.88meV par atome pour le Gdl8.41meV par atome pour I'AIN et —
11.44meV pour InN. Il semble déja clair que la ghatende de zinc sera plus difficile a
obtenir lors de la croissance de I'AIN.

La structure wurtzite non centro-symétrique ainge da forte ionicité des liaisons métal-N
suivant 'axec¢ (0001) conduisent a la formation d’un dipdle. Achelle macroscopique, cet
effet entraine la présence d’'une polarisation spure (Bp) maximale suivant cet axe. Sa
direction va dépendre de l'orientation des liaisam&tal-N suivant I'axe de croissance. Par
convention, la direction du champ électrique depsation est orientée de la charge la moins
électronégative (ici le métal) a la charge la m@lectronégative (ici 'azote) soit I'orientation
(0001). Dans le cas du GaN, on associe la pol&#aépour une direction de croissance

orientée (0001) et la polarité N pour une directiercroissance orientée (000-1) (Figure 1.2).

« Ga-face

[ooot]

Figure 1.2 Schéma des deux polarités possible{®8 pour le binaire GaN [6]

La déformation sous l'effet d’'une contrainte d’uedle structure entraine I'apparition d’'une
polarisation piézoélectrique g9 qui vient s'ajouter a la polarisation spontanéelant le

signe dépend de I'état de contrainte (extensiocomupression suivant I'axe).



Les parameétres de maille a et ¢ des matériauxregrd’éléments Ill GaN, AIN et InN dans

la phase wurtzite sont résumés dans le tablealgdal. 1) suivant :

a @) c @A) Na/a
GaN [7] 3.1878 5.185 0
AIN [8] 3.112 4.982 -2.4%
InN [8] 3.538 5.703 10.9%

Tableau |.1 Paramétres de maille a et ¢ et déshpavamétrique par rapport au GaN pour le
GaN, I'AIN et I'InN.

1.1.2. Propriétés optiques et structure de bandes

L’énergie de bande interdite des nitrures d’élémelht & température ambiante
(T=300K) s’étend de 0.8eV pour I'InN & 6.2eV poddN en passant par 3.4eV pour le GaN.
Cette caractéristique a été une des clefs du sute&es matériaux. En effet, ces énergies
correspondent a un spectre de longueur d’onde tatlenl’infrarouge (1.55um) jusqu'a
l'ultraviolet profond (200nm) (Figure 1.3). Les ialjes InGaN permettent de couvrir
I'ensemble du spectre visible. Ainsi, I'élaboratide diodes électroluminescentes a puits
guantiques InGaN, associant confinement quantiqueffet Stark, ont permis I'obtention
d’'une luminescence intense du bleu au vert ou enkémission laser dans le bleu, et ce
malgré des faibles concentrations en indium (<2[®4)2].

La largeur de bande interdite de l'alliage InGaNitpétre obtenue a partir de celles des 2

binaires qui le composent en utilisant une loia&rme :
Eg(InGa.xN) = X.Eginn) + (1-X).EQeany— b.(1-x).x  Eq.l.1

avec b le bowing représentant la déviation par oetp@ la loi linéaire de type Végard. Les
valeurs reportées dans la littérature pour ce patr@nmsont proches de b = 1eV. La bande
interdite des alliages AlxGal-xN pourra se calcderla méme maniere en considérant un
bowing proche de 0.2 eV [13-14]. Le domaine d'utilisation des pujisantiques AlGaN

est cette fois non plus le visible mais 'UV.



Eg (eV)

INN-w

0+——7

T T T T T T T T
3.0 35 4.0

T T
4.5 5.0 55 6.0 6.5 7.0

Paramétre de maille a (Angstrém)
Figure 1.3 Energie de bande interdite (Eg) desures d’éléments Il en phase wurtzite et

blende de zinc comparée aux semi-conducteurs caapbassiques.

Le GaN, tout comme I'AIN et I'InN, présente uneustiure de bande dont le minimum de la
bande de conduction et le maximum de la bande leé@c@ sont situés au centre de la zone de
Brillouin I, ce qui fait du GaN un matériau a gap direct. bade de valence, du fait de la
symétrie hexagonale et du couplage spin-orbitsé&sarée en trois niveaux : un de symétrie
Iy, et deux de symétrie; formant ainsi 3 excitons libres nommés A, B ae€pectivement
(Figure 1.4). Un exciton est formé d’'un trou et ml'électron libres liés entre eux par une
attraction coulombienne,Elirectement dépendante de la valeur du Rydbeygd&la fagon

suivante :
E«=R.1/n?" Eq.l.2

Dans le cas des excitons libres dans GaN, le Rydestr de I'ordre de grandeur de KE (
25meV) ce qui implique une photoluminescence domiaéempérature ambiante par leur
recombinaison.

PDans le modéle hydrogénoide E= fafY2e2h?].1/n2 (n entiek 1 et m” masse effective réduite :
Um =1/mg +1/m)
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Figure 1.4 Schéma de bandes du GaN au voisinage@eOn remarque la présence de trois
excitons A, B et C [16].

Dans le cas ou il y a présence d'impuretés ionjsées excitons dits liés peuvent alors se
former. Deux types de transitions sont alors pdssjdes transitions notées reliées aux
excitons liés & un donneur résiduel neutré, ()2t les transitions, Ireliées aux excitons liés a
un accepteur résiduel neutre A

D’autres types de transitions sont bien sr exissaoomme celles liées aux paires donneurs -
accepteurs plus communément appelées sous lagemiDAP (lonor acceptor painset dont
I'énergie de transition radiative suit la relat{d]:

Epap = Eg—- B —Er +g%r Eq.l.3

avec b et By les énergies d’ionisation des donneurs et desptaaes, et r la distance

séparant les impuretés.

Des interactions avec les phonons optiques lonigiawck (LO) du réseau sont également
possibles pour chacune de ces transitions. Cadlleg-cmanifestent par des transitions

d’énergie W = E — n.Eo avec ko = 92meV.



Le tableau suivant permet de résumer les énergisstrdnsitions principales apparaissant

dans un spectre de photoluminescence de GaN relaxé:

Transition Energie (a 10K)
Exciton libre A (R) 3.478eV
Exciton libre B (k) Ea + 7-8meV (dépend énormément de la contrairjte)

Exciton libre C (k) Ea + 20meV (dépend énormément de la contrainte)
Exciton lié au donneuf
neutre (B-X) 1, (Er)
Exciton lié a I'acceptel
neutre (&-X) 11 (En)
DAP (Epap) 3.27eV

EA,B - 6meV

=

Eag - 11-12meV

Table I.2: Energies de transitions priat#s dans le GaN relaxé a 10K.

Les valeurs du gap données au début de cette partiBOOK correspondent en
photoluminescence a la recombinaison de I'excitiore |A pour un matériau relaxé. A basse
température, en général en dessous de 50K, cetssiémest alors dominée par la transition
de I'exciton lié a un donneur résiduel neutrg flossédant une énergie de localisatiorilde
6meV comme notée dans le tableau 1.2. Les valaurgap du GaN, de I'AIN, et de I'InN a

300K sont habituellement données a 3.502eV, 6.28\9eV respectivement.

Comme nous le verrons dans la partie .2, la caoiss des éléments IlI-N se fait
généralement sur des substrats de type saphidsjAtarbure de silicium (SiC) ou encore
silicium (Si). En fonction des différences de camdints de dilatation thermique entre le
nitrure et le substrat, et les contraintes intipu®s induites en croissance, une contrainte
résiduelle biaxiale sera présente a températurgaatebinduisant un décalage en énergie des
transitions. Une étude menée par B. Gil [16] eina# par M.Leroux [18] sur SiC et Si(111)
lors de I'hétéroépitaxie de GaN rend compte devesmtions. La figure 1.5 montre ainsi la
nature et la variation en énergie du pic d’émisslarbord de bande de GaN. Nous pouvons
voir que pour une couche de GaN fortement déforemeextension soit £< 3.457eV,
I’émission correspond a la transition de I'exci®tié a un donneur résidueb @) et non plus

a la transition de I'exciton A lié a un donneuridégl (I ).
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Figure 1.5 : Evolution de I'énergie des excitorisdis B, C, et liés(A) et I(B) en fonction de
I'énergie de I'exciton A.

La valeur du potentiel de déformation de I'excitAndéfini comme étant la variation de
I'énergie de I'exciton A (k) en fonction de la déformation biaxiak,) (AEa/exx ) @ ainsi pu
étre évalué de l'ordre de — 9.5eV sur saphir. tlimportant de noter que, pour cette valeur,
I'énergie B a été mesurée par photoluminescence a 10K, tgndisa déformatiom,x a été
mesurée par diffraction des rayons X (DRX) a terapge ambiante (300K). Cette valeur
n'est rigoureusement pas valable puisqu’elle prendcompte la déformation liée a la
différence des coefficients de dilatation entr&&N et le substrat et dépend donc en partie de
celui-ci. La variation du gap de GaN entre 300KL@K a pu étre évaluée sur 84, SIiC et
Si(111) a 72meV, 60meV et 62meV respectivement.\@é=urs comprennent, d’'une part, la
variation d’énergie due aux interactions électrphenons dans le GaN qui peut se traduire
par la loi de variation empirique de Varshni (E¢),lmais également la variation d’énergie
liee a la déformation induite par la différence desfficients de dilatation thermique entre le
substrat et le GaN de 300K a 10K.

Eg(T) = Eg(0) +AEQ(T) etAEQ(T) = aT?(B+T) Eq.l.4

o et étant des constantes et Eg(0) la valeur du g&p a 0
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La valeur du potentiel de déformation sur saphiings précédemment doit donc étre corrigée
si le substrat est du silicium [18]. Il est impoiteéégalement de noter que les mesures
effectuées par diffraction des rayons X intégrartbtalité de la structure mais que néanmoins
I'intensité de la réflexion dépend du nombre denplpouvant diffracter, et donc du nombre
de plans ayant la méme distance interréticulairedams notre cas les couches épitaxiées
possédent en général un gradient de contrainten&ee, la profondeur de pénétration du
laser en photoluminescence dans le GaN est ratagrefaible (~ 200-300nm). En effet, pour
des énergies d’excitation supérieures a 3.6eVoddficient d’absorption dans le GaN a 10K
est de lordre de focm' [19]. D'une maniére générale, le maximum du pic de
photoluminescence est plus sensible a la surfate a®iche étudiée et ne rend pas forcément
compte de l'état de contrainte en profondeur. Audeal ces commentaires, il est donc
judicieux de considérer le potentiel de déformattomme une valeur empirique et liée aux
structures analysées. Dans le du chapitre Ill, neaterons donc de définir un potentiel de
déformation empirique pour les couches de GaN X§pita sur Si(001) par EJM ainsi que le
facteur correctif permettant de corréler les mesde déformation par DRX (a 300K) et par
photoluminescence (a 10K) obtenues sur Si(001) estes des autres substrats. La figure 1.6
représente l'effet du potentiel de déformation Bénergie de I'exciton libre A pour des

couches de GaN épitaxiées sur les principaux fibstres valeurs présentées ont déja été

corrigées.

3.51 T T T

350 | 10 K|
< 3.49 | -
) L
< 348} -
c
s L
‘c 347 -
<
L I Q) ]
o 346 .
P O GaN/Si(111) [20]
D 345F  — Perry etal. [21] .
Q r V¥ Lahréche etal. GaN/SiC [22]
w 3.44 - B Shan etal. [23] .

- e Shikanai et al. [24]
343 | L | L | L | |

-0.004 -0.002 0.000 0.002 0.004

8xx (: 8XRD + AG'AT3OOK-10K)

Figure 1.6. Energie de I'exciton A déterminé a 1p#& photoluminescence en fonction de la
déformation biaxialey mesurée par diffraction des rayons X a 300K decleesi de GaN

épitaxiées sur les principaux substrats [20-24é¢dacteur correctif).
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Dans le cas ou le potentiel de déformation empiriquiest pas encore établi, la
photoluminescence ne peut nous permettre de remalitectement & la valeur de la
déformation dans la couche, néanmoins, I'évolutien’énergie de I'exciton A permet déja

de donner une information sur I'évolution de I'&atcontrainte.

1.1.3 Propriétés électriques et de transport :

Outre les propriétés optiques intéressantes desestd’éléments lll, citées ci-dessus,
les propriétés de transport du GaN en font un rizatdropice a la réalisation de dispositifs
fonctionnant a haute fréquence et avec des puissatetravail importantes comme il en sera
sujet tout au long de cette these. En effet, le @adséente un champ de claquage et une
vitesse de saturation importante et une bonne abinidé thermique rendant possible le
passage de fortes densités de courant. D’autre lpapolarisation spontanée couplée a la
réalisation d’hétérojonctions de type (Al,Ga)N/Gadfmet I'obtention de gaz bidimensionnel
d'électrons & haute mobilité et ayant une densitéhthrges pouvant aller jusqu'a 2X16m?

soit 5 a 10 fois plus que dans les semi-conductdassiques comme le GaAs, I'InP, etc...

Le tableau suivant rend compte des propriétésriglaes et thermiques des principaux semi-

conducteurs :
Si GaAs 6H-SiC GaN
Eg (eV) 1.1 1.4 2.9 3.4
Bulk: 1000
8500
_ , Gaz 2D:
Mobilité des électrons (L) (gaz 2D
1500 600 AlGaN/GaN: e =
(cm?V.s.) AlGaAs/GaAs :
L 1500-2000 / p=
1.10% cm?)
4.10-10%cm?

Vitesse de saturation (¥

(s 1.10 2.10 2.1 2,5.10
(cm/s)

Champ de claquage

P auag 0,3.16 0,4.16 4.106 >5.1¢
(V/icm)

Conductivité thermique

15 0,5 5 1,5

(Ki) (W/K/cm)

Tableau 1.3 : Propriétés électriques et thermiglessprincipaux semi-conducteurs (Si, GaAs,
6H-SiC) et du GaN.
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Au vu de ces caractéristiques, depuis la fin degas 1990, de nhombreux groupes se sont
attelés a I'optimisation et a la réalisation densiators AlIGaN/GaN a effet de champ, plus
communément appelés HEMTs (High Electron Mobilityarisistors). Il est vrai que ce
systeme doit pouvoir remplacer a long terme lessistors AlGaAs/GaAs dans les gammes
de fréquence 0.8-10GHz avec des densités de poessan3-5 W/mm, de par sa robustesse et
sa tenue en température. Les derniers résultatauwbsur SiC par T. Palaciesal [25], avec
une densité de puissance de 10.5W/mm pour une einégude 40GHz, sont également
encourageants pour [l'utilisation des transistorsMAE dans le domaine des ondes
millimétriques de la bande K (10GHz-40GHz). Le rapppde I''TRS, publié en 2005 [26],

prévoyait I'utilisation des transistors de puissaadase de GaN a partir de 2006-2007.

|.2. L’hétéro-épitaxie du GaN et de ses alliages

L'apparition de substrats”’2le GaN est trés récente (Lumilog, Sumitomo, TopGaN
CREEATMI, Kyma,...). Les premieres croissances de nitrurésléputé sur des substrats de
nature différente tels que le saphir et le SiC,cohacomportant leurs avantages et
inconvénients. Il est bon tout d’abord de précges chacun d’eux présente une symétrie de

surface hexagonale rendant, bien sir, plus prdjgioigaxie de la phase wurtzite.

Le saphir est le substrat le plus couramment étilBeci s’explique par le fait que son codt est
largement plus attractif que celui du SiC. Sa geastdbilité thermique et la formation d’'une
couche de mouillage par nitruration facilite égademl’épitaxie du GaN ou AIN, et sa
transparence est un avantage certain pour l'optwéldque. Néanmoins, il s’agit d'un
mauvais conducteur thermique, limitant la réal@atile dispositifs de puissance (transistor,
laser,...), et son désaccord de paramétre de maite e GaN est assez important. La
différence de coefficient de dilatation entre le NGat I'Al,Os; induit une contrainte

compressive importante et donc une courbure imptatdu substrat.

Le SiC présente des avantages certains par ragpadphir hormis son colt encore onéreux.
Il s’agit du matériau ayant le paramétre de madiplus proche du GaN ou encore de I'AIN.
Il présente également la propriété d’'étre tresdmrducteur thermique, ce qui est un avantage
pour I'élaboration de dispositifs de puissance.idains, son utilisation pour les dispositifs
optoélectroniques de type diode électroluminescerstie moins courante que celle du saphir,

de par son absorption d’'une partie du spectre leisdt enfin son coefficient de dilatation

-14 -



thermique plus petit que celui du GaN qui peut ireld'apparition de fissures lors du
refroidissement et limite I'épaississement des hescet ainsi la diminution des défauts

comme sur saphir.

Depuis la fin des années 90, de nombreux groupesrganmis a étudier la croissance de GaN
sur substrat de silicium, celui-ci présentant liztege d'étre bon marché et disponible en
grandes dimensions. Sa bonne conductivité therméquéait un candidat de choix pour les
composants de puissance et la possibilité de leegrehimiquement ouvre de nombreuses
applications (microsystémes, membranes,...). Néarsnauotre ces avantages, le silicium
présente un fort désaccord de parametre de madillene différence de coefficient de
dilatation thermique importante avec le GaN gérnérane tension résiduelle forte a
température ambiante. Malgré, le développementodebreuses techniques d’ingénierie des
contraintes qui ont permis I'obtention de couches fissurées, I'épaississement des couches
reste tres limité.

Deux orientations du silicium sont utilisablesarientation (111) possédant une symétrie de
surface hexagonale et l'orientation (001) possédar@ symétrie de surface carrée. La
premiere a été choisie pour I'épitaxie de struct@rdase de GaN wurtzite similaires a celles
réalisées sur saphir ou SiC, et la deuxieme al&ésie jusqu’a lors pour la croissance de
GaN cubique exempt des effets de la polarisatiamtsmée. Des dispositifs de puissance et
optoélectroniques de qualité ont donc été obtenusSg111), comportant, il est vrai, une
densité de défauts Iégerement supérieure a cellsaghir et SiC. Néanmoins, les derniéres
publications de transistors AlGaN/GaN épitaxiéséstlisés sur Si(111) montrent que des
performances tres proches peuvent étre obtenueSi€uet Si(111). Au vu de I'ampleur
gu'ont pu prendre les dispositifs a base de nitrdueant ces dix derniéres années, de
nombreux groupes industriels de la microélectromice sont penchés sur la faisabilité
d’'intégrer des matériaux IlI-N sur I'orientation ge2dilection, I'orientation (001) du silicium.
Deux méthodes d’intégration sont alors envisagsabkoit l'utilisation de techniques de
report-collage par « bonding », on citera par eXentgp réalisation de substrats basés sur la
technologie SOI et ses dérivés, tels que le GaR@], [ou le SiICOI [28], soit la croissance
directe sur Si(001). C’est dans cette derniéreqaptique le CRHEA, déja pionnier mondial
pour la croissance de GaN sur Si(111) a la finadeses 1990, s’est engagé en collaboration
avec la société STMicroelectronics, en 2003, d&tside de la croissance de structures
(Al,Ga)N sur Si(001). Pour lors, les deux méthoda®sentent leurs avantages et

inconvénients et aucune n’a encore été privilédigepremiére présente potentiellement la
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possibilité d'utiliser des substrats a symétriesddace hexagonale (le GaNOI étant formé de
GaN/SiQ/silicium) permettant I'hétéro-épitaxie de struetsirde qualité proche de celle
obtenue sur les substrats usuels. Le SiC polytistprésente I'avantage d’avoir une
meilleure conductivité thermique que le siliciumaa facilite une utilisation en puissance.
Néanmoins, cette méthode fait appel par la sutesatechniques de report par flip-chip, par
exemple dans des modules RF. Au contraire, la sante de structures a base de GaN
directement sur substrat de silicium (001) évitecala et permettrait un gain de place et de

codt non négligeable.

Finalement, I'hétéro-épitaxie de GaN reste encarsdlution la plus couramment utilisée,
malgré une disponibilité accrue et a un colt comtilement décroissant des substrats de
GaN, ces substrats présentant un avantage cedamvaau de I'état de contrainte de la
structure. Néanmoins, pour certaines applicatiaiest que I'électronique de puissance,
I'utilisation de substrats de GaN présente un gnolel lié & I'isolation électrique. En effet, la
mobilité des porteurs étant bien meilleure surype tde substrat, grace a une faible quantité
de défauts, une conduction parallele importanterignt en dessous du canal (gaz 2D) lors
de la réalisation de transistors HEMT. D’autre partontamination, par 'oxygene ou encore
le silicium, de l'interface lors la reprise de @sance afin de réaliser la zone active, génere
également des fuites importantes [29]. De nombggaxpes travaillent donc activement pour
résoudre ces problemes. Des techniques de comimengatr dopage fer [30], magnésium

[31], béryllium [32] ou carbone [33] ont déja manhtte bons résultats.
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Le tableau 1.4 résume les caractéristiques desipanx substrats utilisés pour la croissance
d’hétérostructures IlI-N :

Saphir SiC Si(111) Si(001) GaN
Parameétre de | ayV3 = 4.758/3 GH'S'(.:' 3.082A ayV2/2=5.43/2/2 | agv2/2=5.43/2/2
maille =2.747A 3C-SIC &/2/2 =3.84A =3.84A 3.1878A
4.358/2/2=3.08A
A=A
du GaN (%) (compression) (compression) (tension) (tension)
Coefficient de
dilatation 75 4.7 2.59 2.59 5.59
thermique
(10%K)
Désaccord de
coefficient de -25.5 19 116 116
dilatation (compression all  (tension au (tension au (tension au
thermique du refroidissement) refroidissement)| refroidissement) refroidissement
GaN (%)
rggigt&?”n;eet Contraint.e Contraipte Contraipte Contrai'nte
compressive extensive extensive extensive
Co_urbure (convexe) (concave) (concave) (concave)
finale
Conductivité
thermique 0.5 3.8 15 15 15
(W.K™em?)
Disponibilité ++ + ++ +++ -
50 Euros
Codt Template : 500| 4000 Euros (S.1.) 30 Euros 30 Euros 5000 Eurgs
Euros
LMH GaN0002: LMH GaN0002:
LMH GaN()ooz: LMH GaN0002= 600 - 500 arcse¢ 1450 - 2200 LMH GaN()ooz:
300 — 240 arcsec 100 -70 arcsec Densité de arcsec 100 arsec
Propriété du Densité de Densité de dislocations = Densité de Densité de
GaN (Etat de | dislocations = | dislocations = | 5.10-2.5.18 | dislocations = | dislocations <
Iart) 5.10cm? 5.10cm? cm? 1.10°- 5.10° 1.10cm?
LMH PLqok = LMH PLiok= 4-| LMHPL1ok=8 Cm_2 LMH PLgk <
33-17 1meV — 6meV LMH PLyok = 1meV
14meV-25meV

Tableau 1.4 Principales caractéristiques des substrats stasdditidés pour la croissance des
matériaux IlI-N. Lors de I'exposé des propriétés @aN, a I'état de l'art, sur chacun des
substrats, la valeur de droite correspond a deshesuréalisées par EPVOM et la valeur de
gauche par EJM (inspiré de la these de doctorkt dexhreche, 2001).
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I.2.1. Effets des contraintes liées a I'hétérodpiie :

1.2.1.1. Rappel de mécanique des milieux consnu

Il semble clair que I'hétéro-épitaxie est a I'ongide contraintes résiduelles dans le
plan des structures épitaxiées. Deux facteurs prmg@mts entrent en jeu : la différence de
parametre de maille induisant une contrainte laslal croissance, et la différence des
coefficients de dilatation thermique induisant umére contrainte lors du refroidissement.
Sous l'effet de contraintes tout matériau subit daérmation. Les matériaux dits ductiles
subiront cependant deux régimes de déformatiorgdame élastique ou la déformation suit
une loi linéaire et réversible avec la contraintplEuée et dont la pente dépend directement
des coefficients élastiques du matériau, puis ¢gnré plastique guidé par la génération de
défauts impliquant une déformation irréversiblegjuia la rupture. Les matériaux dits fragiles
ne subiront que le premier régime avant la rupture.

Le régime élastique correspond a I'augmentatiobajde I'énergie élastique de la structure.
Celle-ci est proportionnelle a la contrainte (danla déformation) et, dans le cas de I'épitaxie
de couches minces, a I'épaisseur du matériau déphes relations suivantes traduisent ainsi

les lois de I'élasticité linéaire :
0j =G . & EQ. 1.5

avecaj etgy les tenseurs de contraintes et de déformatiopecésement, et g le tenseur

des modules d’élasticité.

Ee|aS[V = 1/20'ij - §jj Eq. 1.6

avec EiqstI'énergie élastigue emmagasinée par unité de velum
Dans le cas particulier de I'épitaxie de couchesces, il semble plus judicieux de considérer
I'énergie élastique accumulée par unité de surfagedépend directement de I'épaisseur

déposée, ou tout du moins, de I'épaisseur h derrmatgoumis au champ de contrainte :

Eelas{S = Y20 . €j . h Eql.7
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Si I'on considére un repéere X, Yy, z orthonormé avet y compris dans le plan de croissance
et z parallele a la direction de croissance [00@byus pouvons définir les tenseurs de
contraintes et de déformations en utilisant la §fiogtion de Voigt par :
01=0xx 02=0y 03=0z; O04=0y; O5=0z; Op=20y
E1=8&x E2=&y E3=&xz &E1=&y; E=E&x &= 2-Sxy
En suivant la méme notation pour les modules di¢its 1l s’en suit le développement

suivant :

o1 [CuuCi2 Gz 0 0 O0][&
02 Ci2Cu1t Ciz O O O ||e&
O3 C13Ciz Cz O O O ||eé&s

04 O O O Caa O O ||é&s
Os O O O O Cu 0O ||eé&s
os] | 0 0 O O O Ces|é&s

Le tenseur d’élasticité développé ici corresporelai d’'une structure a symétrie hexagonale.
Les relations suivantes sont appliquées:=CCy;, Co3= Ci3, Cs5= Cyget enfin 2Gs= Cy1 -

Ci2.

Dans notre cas, les contraintes induites par I&rdifice de parametre de maille et de
coefficient de dilatation entre le substrat etttacture épitaxiée ne sont présentes que dans le
plan de croissance. |l s’agit de contraintes pldnasiales et dono,, = 03= 0 etoy = Oy =
01.=02# 0. L’absence de contrainte suivant I'akenous donne la relation suivante :

2.Ci3.61 + Gze3 = 0 et on définit alors le coefficient de Poisdsoiaxial ;) comme :

_ 2C13
Css

Poisson isotropev] qui représente le rapport des déformations tenssvet longitudinal dans

Ve aveces = -Vq.g; . Ce coefficient ne doit pas étre confondu avecoefficient de

le cas d’'un essai mécanique uniaxial pour un naiésotrope. Il est également habituel de

définir le module biaxial reliant la déformatiodaacontrainte suivant un des axes du repére

Ci3?

Cas

par: M = G+ Cp- 2 aveco; = M.g;. Il s’ensuit I'expression suivante de I'énergie

élastique : Bas{S=M.hg;2.
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Le tableau suivant définit les modules élastique&dN, de I'AIN et du silicium. Les valeurs
concernant le GaN sont tirées de mesures réaliggrediffusion Brillouin par Polian et al
[34], celle de I'AIN de calculs réalisés par Wrigdttal [35] et celles du silicium de C. Kittel
[36].

GaN AIN Si
Cu 390 396 166
Cas 398 373 166
Cr 145 137 63.9
Cis 106 108 63.9
Cu 105 116 79.6
Ces 123 297 79.6

Tableau 1.5: Modules élastiques, exprimés en GR&alN, de I'AIN et du silicium. Pour ce
dernier, sa maille cubique le rend isotrope etidags= Cyo= Cz3, Ci12= Ci3= Cyz et CGyu= Css
= Cee.

Enfin, il est courant en mécanique des milieux itst déformables de ne pas utiliser
directement les modules élastiques mais plutbtvadsurs moyennegi et A, p étant plus
communément appelé module de cisaillement ou ddo@iiu Pour les matériaux isotropes
ces valeurs sont nommées coefficients de Laméngtdedinies parpu= Gy et A = Cpo.
Dans le cas particulier d'un matériau & symétrieagenale [37] 1 = 1/30 (7Gy - 5Ci2 +
2Cs3 + 12C4 — 4G3) et A = 1/15 (Gy + 5G + Gs3 — Gy + 8Gg). De ce formalisme, le

coefficient de Poisson peut étre défini par= 2(+ Eq.l.8

+ )

[.2.1.2. La relaxation des contraintes

D’'une facon générale, lorsqu’'un matériau A estad@é sur un matériau de nature
différente B a une température différente de la pénmature ambiante, deux types de
contraintes dans le plan de base vont apparaieepremier dépend principalement de la
différence des réseaux cristallins et donc desnpatr@s de maille. Dans le cas ou la
contrainte appliguée dans chaque couche n’estyffisamte pour induire le régime plastique,

les deux matériaux se déformeront élastiguemers géanération de défauts et s’adapteront
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afin de donner a la structure entiere un paramé¢remaille moyen correspondant a un
équilibre des forces appliqguées dans le plan desaonce et au minimum d’énergie élastique
de la structure : on parle alors de relaxationtiéjas. En définissant cette énergie élastique
par unité de surface par gf:= Ma.ha.€42 + Mg.hg.€52 , le paramétre de maille a I'équilibre
s’écrit :

a=a.a M,.h,ag +Mg.hg.a,

. Eq. 1.9
M,.h,az;2+Mg.h;.a,2

avec a et g les parametres de maille relaxés du matériaudh ehatériau B et a le

parametre de maille a I'équilibre de la structure.

Les déformations dans chacun des films s’expriratnt par :

a-a a-a
= A eteg= £ Eg.l10

ap ag

&a

Le second type de contraintes n’apparaitra que dorsrefroidissement, a la fin de la
croissance, et dépendra directement de la différdae coefficients de dilatation thermique et
donc de la température a laquelle sera réalispédiée. La déformation thermo-élastique a

température ambiante du film &¢{) et du film B &) S’écrit alors :

€ha = (0a - 0B).AT et gng = (0 - 0a).AT Eqg. .11

avecaa etag les coefficients de dilatation thermique des daatériaux eT la différence

entre la température de croissance et la températabiante.

Si ces contraintes sont trop importantes il essiptes que I'une des couches relaxe I'énergie
emmagasinée par la création de défauts cristadlars une relaxation dite ductile dans le
régime plastique, typiquement des dislocationshien par la génération de fissures dans une
relaxation dite fragile. La relaxation ne peut sedpire que si elle est énergétiquement
favorable. Dans le cas de I'hnétéro-épitaxie desums, la relaxation ductile commencera a
partir d’'une épaisseur critiquecftet dépendra de la nature du substrat, de latsteuet, dans
certains cas, de la technique de croissance. Omitdéftaux de relaxatiom = 100% lorsque

le parametre de maille du matériau retrouve soarpatre de maille relaxé, et 0% lorsque
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le matériau est parfaitement contraint. On pewiarprimer la déformation finale)(du film

en fonction de la déformation initiale.fs) avant relaxation :

£ -¢
€=(1-T).EeastSOItT =L Eq. .12

elast

La contrainte thermo-élastique proviendra prin@pant de la différence des coefficients de
dilatation thermique avec le substrat, les coeffits de dilatation thermique dans le plan de
croissance étant tres proches pour les matériddx (Tableau 1.6). La déformation induite

lors du refroidissement dans le film épitaxié daviors :

Enfim = (Os - Ofim).AT  EQ. 1.13

GaN AIN Saphir SiC Si
. (10%K) 5.59 5.3 7.5 4.7 2.59
€th
- - -0.15% 0.07% 0.23%
(EIM: AT = 780 K)
&
th - - -0.2% 0.09% 0.31%
(EPVOM: AT= 1050 K)

Tableau I.6Coefficient de dilatation thermique et déformatibarmo-élastique induite par le

substrat dans GaN pour les deux techniques desarais usuelles EJM et EPVOM.

La déformation résiduelle présente dans une steicétiase de GaN épitaxiée sur un substrat

tel que le saphir, le SiC ou le silicium peut al®exprimer simplement par la relation :

€ = (11).Lelastt Enrim  Eq. 1.14
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[.2.1.2.1Relaxation des contraintes par génération de dititots

Lors de I'hétéroépitaxie des nitrures, et donc @N@Grois types de dislocations vont

apparaitre, les dislocations de type coin ou mixagant un vecteur de Burgels paralléle &
l'axe a et égale a 1/3<11-20> (= 3.18AR les dislocations de type vis ayant un vecteur de
Burgers paralléle a 'ax€ et égal a c=<0001> (= 5.18%, et enfin les dislocations dites
mixtes dont le vecteur de Burgers est seionc et égal a 1/3<11-23> (= 6.04J. Les plans

de glissement observés de ces dislocations, dgfamige vecteur de Burgers et la direction de
la ligne de dislocationi, sont soit les plans de croissance (0001) soipless prismatiques
(10-10). La Figure 1.7 symbolise les différents ndade glissement et directions de ces
dislocations observés dans les nitrures d’élémiéntse plan de glissement énergétiquement
favorable pour les dislocations traversantes de typt c est le plan (10-10). Il est important
de noter tout de méme que tous ces types de dislosane proviennent pas forcément d’'un
effet de relaxation. En effet, les seules dislareti pouvant relaxer la contrainte contenue
dans le plan de croissance seront les dislocatiosseédant une composante de leur vecteur de
Burgers dans celui-ci et dont le plan de glissem€est pas vertical. Si I'on suit cette
définition, la relaxation de la contrainte biaxi#ite a la différence de paramétre de maille ne
pourra s’obtenir que par des dislocations de typé glissant dans le plan (0001). Elles sont

plus communément appelées dislocations d’interfaces

(1-2-20)

a) b)

(10-10)

{

.

(0001)

~

Figure I.7. :a) Plans de glissement et vecteurs de Burgers dexdigins. b) projection de la
maille hexagonale dans le plan de croissance.

" En général on parlera de dislocations traversasuis de type a, les dislocations mixtes de typgeoarront
apparaitre dans des cas particuliers par la crédgéademi-boucle ou dislocation d’interface doahgle entre le
vecteur de Burgers et la ligne de dislocation der&0°.
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Dans le cas des matériaux a symétrie cubique, éémutd apparaissent au dela d'une
épaisseur critiquecttorrespondant au moment ou il est plus favorahéeg&tiquement de les
créer plutét que de continuer & augmenter I'éneétpstique. Lors de I'hétéroépitaxie des
nitrures, celles-ci sont principalement généréess trapidement dans les premieres
monocouches, de par le fort désaccord de paramétneaille a I'interface entre le substrat et
la couche de nitrure épitaxiée. Néanmoins, dansate d’'un empilement dans la structure
méme, on peut citer les systétmes AIN/GaN, GaN/AIN encore AlGaN/GaN, ces
dislocations d’interfaces ne peuvent théoriquensentormer. En effet, pour faire simple, ne
disposant pas de plans de glissement inclinés ldasyanétrie hexagonale pouvant introduire
ces dislocations lors de I'épitaxie, celles-ci stmés rarement observées ; cependant leur
présence peut s’expliquer quelquefois par la «sil§ode surface » présente lors de la
croissance [38]. Nous reviendrons plus tard dansHhapitre Il sur cette notion. Les
dislocations traversantes, dont la ligne est patigefaire au plan de croissance, de type a, ¢
ou a+c ont une origine autre que la contrainte. disbcations traversantes de type a sont
présentes aux joints de grains et permettent diaptmder le twist entre grains, les
dislocations & composantes vis de type ¢ ou afarsent durant la croissance a la rencontre
de deux marches atomiques. Tous ces défauts neemelen I'état, relaxer la contrainte
biaxiale. Les forts champs de contraintes présggnts les nitrures ou encore les interactions
entre ces dislocations permettent cependant laubace durant la croissance [39], ainsi des
demi-boucles induites par la recombinaison de dhisiocations de type a peuvent se former
dans le plan (0001) et relaxer la contrainte. Bt tautes les dislocations traversantes
présentes depuis les premieres monocouches derféioé avec le silicium ou créées dans la
structure méme lors de la croissance subissentl@@aps de contraintes par l'intermédiaire

d’une force s’exprimant par la relation suivant@][4

avec L la longueur de la ligne de dislocationle champ de contrainte qui dans notre cas est

principalement biaxial donc dans le plan de craoissgo = M.€), b le vecteur de Burgers de

la dislocation, eti le vecteur directeur de la ligne de dislocation.
En considérantp comme l'angle entre le vecteur de Burgers etdadide dislocationp

I'angle entre le plan de croissance et le planldsementa comme 'angle entre le vecteur

de Burgers et lintersection du plan de croissaatalu plan de glissement, et enfin h
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I'épaisseur de la couche que traverse la dislocate force s’exergant sur la dislocation
s’exprimera par :

_ oxi

F

misfit

=M b.ex:{-singsingx j
singcosf x Z

et I'énergie élastique relaxée suivant 'axe dessancez par :

E/L = M.he.b.sing.cof§ Eq.l.16

Par cette formule, nous voyons a nouveau que lelesselislocations pouvant relaxer une
partie de la contrainte sont celles possédawt 0°, ce qui exclut les dislocations vis,eg

90° ce qui exclut les dislocations traversantetyple a.

Sous l'effet de cette force la dislocation pourgammoins dans certains cas se courber
comme cela est représenté dans la figure 1.8 std@vae phénomene peut s’apparenter a une
montée de dislocation. L’énergie relaxée par lareeg courbé dépendra directement de la

longueur de ligne dans le plan de croissance.

Plan de glissement

Plan de croissance

Foc .
T —”“Lﬂ: M.b.e.] (B = 99°,¢ = 90°,a = 0°)

Figure 1.8 : Courbure d’'une dislocation traversamdetype coin sous l'effet de la force de

misfit (Fmisit) résultante de la contrainte biaxia¢&@) dans le plan de croissancz E1).
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De la méme facon, chaque dislocation génére adfelle une déformation locale du réseau
et du méme fait un champ de contrainte. Dans leleage dislocation coin, si I'on considére
un repére x,y,z orthonormé, la ligne de dislocafiortée par I'axe z, le vecteur de Burgers b
suivant la direction x et un point situé a uneatise r dans le plan (x,y) et de coordonnées
cylindriques [r.co8; r.sirf], le champ de contrainte subi par ce point pettri'e de la fagon

suivante :
th__ sing

2nl-v) r

 =_4p_ sind Eq.l.17
mad-v) r

o= w  cosd
T om-v) r

Oy =0gg =

Pour simplifier, le champ de contrainte induit pae dislocation coin peut se schématiser de
la fagcon suivante. De part et d'autre de la digioca la contrainte sera extensive ou
compressive, nous verrons dans le chapitre Illapieeffet peut avoir des conséquences lors

de la croissance.

l compression

| | —

—

cisaillementT

l T cisaillement

-

—

z l Tensiot

Figure 1.9.: Schéma du champ de contrainte indaitume dislocation coin.
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Les boucles de dislocations sont la conséqueneetdide ces effets et de l'interaction entre

deux dislocations traversantes:

b ~
/ N
b,
/
XK
>/

Figure 1.10 : schéma de linteraction entre 2 diateoons traversantes coins de vecteur de

Burgers opposés par la formation d’'une boucle taptan de croissance.

Notons tout de méme que contrairement aux matér@lmxques les segments des demi-
boucles se formeront au sein de la couche puisiséges puisqu’il n’existe aucun plan de

glissement favorable & leur mouvement jusqu’adiifatce.

1.2.1.2.2 Relaxation des contraintes par fissuration

Ce type de relaxation est observé pour de fortega@otes extensives. Dans le cas de
I'épitaxie des nitrures, on l'observe particulieemh lors du refroidissement, pour les
substrats tels que le silicium et le carbure deigih. Les fissures se forment selon des plans
cristallographiques correspondant aux plans deagév (10-10) et (11-20), et donc
respectivement selon la direction <11-20> et <18-N¥anmoins, compte tenu des énergies
de surface calculées par Northrup et Neugebauégr 1439 J.nf et 1.97 J.if pour les plans
(10-10) et (11-20) respectivement, la fissuratienfara principalement par la création de
surfaces libres (10-10). Il semble clair que plasdrgie a relaxer sera importante et plus la
densité de fissures sera grande. Pour des forteégsaates, I'espacement entre fissures peut
atteindre 15um. Il est clair que ce mode de relamaést beaucoup plus néfaste que la
présence de dislocations, puisqu’il est rédhibgta@ira réalisation de dispositifs électroniques
dont la taille est du méme ordre de grandeur, paréation de fuites entre les contacts voir
méme dans le cas d’hétérostructures AlGaN/GaN gréehant la circulation du courant dans

le gaz 2D. Nous verrons par la suite gu'il est fldesde repousser I'épaisseur critique de
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fissuration correspondant a I'épaisseur maximaknaVapparition des fissures en utilisant
des empilements mettant en compression le GaN pérature de croissance et compensant

la contrainte extensive apparaissant au refroidisse.

[.2.1.2.3.Autres moyens de relaxation des contraintes
Durant la croissance des nitrures, la relaxatiahatmtraintes peut se faire également
par I'apparition d’'une rugosité de surface. On paagisi d’'un régime de croissance dit
bidimensionnel ou 2D a un régime dit tridimensidnme 3D. Ce phénoméne apparait dans
certaines conditions de croissance et dépend da$Energie élastique mais également de

I'énergie de surface. Il s’agit d’'une relaxatiotedélastique.

|.3. Les technigues de croissance

Trois techniques de croissance sont généraleniésées pour I'épitaxie de structures
a base de GaN : la technique d’ « Epitaxie en PXWapeur d’'Organo-Métallique » (EPVOM)
et la technique d’ « Epitaxie par Jets MoléculairgEIM), et enfin I' « Epitaxie en Phase
Vapeur aux halogénures » (HVPE). L'EPVOM et 'E3Btont utilisées dans cette étude. Les
deux présentent leurs avantages et leurs inconusnie’ EPVOM travaille & basse pression
(50-500mbar) mais pas sous ultra-vide. Elle pemeanonter a des températures importantes
(jusqu’a 1150°C) et d'utiliser des vitesses de ggance relativement importantes ( >um/h).
L’'existence de chambre multi-subtrats ou I'utilisat de substrats de grandes dimensions
(4pouces) est également un avantage incontestablelgs industriels. L'EJM des nitrures
n'est pas encore développée au méme stade porodagion industrielle, mais se pratique a
des températures de croissance plus faibles (tgpigat 600°C-900°C) ce qui lui confére
'avantage de maitriser beaucoup plus facilemenideerfaces entre les différentes couches
du matériau. Cette technique de jets moléculaimss wltra-vide permet également de
s'affranchir de la température de dissociationgtésurseurs et ainsi de faciliter la croissance
de certains matériaux. La technique de diffractiflectrons de haute énergie en incidence
rasante (RHEED) permet de visualiser le mode déssance (2D/3D) insitu a I'échelle
nanométrique et de contrbler le dép6t a la mondoeyres. Cet outil est une aubaine pour
tout épitaxieur et facilite la réalisation de strwes complexes telles que les puits quantiques
ou les boites quantiques. La technique de croisspac HVPE de par ses fortes vitesses de

croissance possibles, typiguement entre 10 et 10Quest principalement utilisée pour
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'obtention de couches épaisses (épaississementodehes préalablement réalisées par
EPVOM) et de pseudo-substrats de GaN.

[.3.1. L'épitaxie en phase vapeur d’organo-mététue

Cette techniqgue, comme son nom l'indique, utiliss domposés organo-métalliques
pour I'apport des éléments lll tels que le gallidimuminium ou l'indium. Typiquement, les
organo-métalliques tels que le triméthylgallium (G&), le triméthylaluminium (TMAI) ou
encore le triméthylindium (TMIn) sont acheminésqusau réacteur par un gaz vecteur
(hydrogene ou azote). Leur pyrolyse en surfacéédhantillon chauffé permet ainsi I'apport
des éléments Ill. L'ammoniac NHest utilisé comme précurseur d’azote, néanmoims SO
faible taux de décomposition en élément N, mémesatempératures de 1100°C, implique
I'utilisation de hauts débits et ainsi de fortspag V/III, typiquement entre 2000 et 3000. La
pression, la température, ainsi que le rapportd ®ill encore la présence ou non d’hydrogene
dans le réacteur auront des conséquences impatsuntéde mode croissance et la qualité des
nitrures épitaxiés. En régle générale, plus la taatpre est importante et la pression faible
plus la diffusion latérale est grande, néanmoirsg|yla certaines limites. En effet pour un
couple température trop élevée et pression tropehades déséquilibre entre I'évaporation et la
diffusion de surface de I'espéce peut devenir néfasune croissance de qualité. Le tableau
I.7. réalisé par Hiramatsu et al [42], a partidaleeprise de croissance sur des bandes de GaN
orientées selon des directions cristallographigiemées, rend compte de I'effet du couple
pression-température sur les vitesses de croisdat@mle et verticale. Néanmoins, il est
important de noter que certaines facettes du Gadtene stables quelles que soient les
conditions, c’est le cas des facettes (1-101) suiilea direction <11-20> contrairement aux
facettes (11-20) orientées suivant la directionl®0>. Cet aspect est tres important pour la
croissance de GaN comportant une faible densitdislecations par les techniques d’ELO
classiques. L’hydrogene permet également de stabiles facettes de type (1-101) du GaN

limitant ainsi la croissance latérale et la coadese des couches [43].
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1050°C

1025°C | .

1000°C

975°C

950°C

925°C

40 Torr 80 Torr 300 Torr 500 Torr
Tableau 1.7: Evolution de la morphologie de bandes de GaN adigrstiivant la direction <1-

100> en fonction de la température et de la pre4dip).

Lors de notre étude de la croissance de GaN sutratillle silicium orienté suivant la face
(001), I'épitaxie en phase vapeur d'organo-métadis] a été réalisée dans un réacteur
horizontal commercial AIXTRON AIX200/RF reconverfpour le GaN. Ce réacteur
fonctionne a basse pression, typiquement auto60de300mbar. Le chauffage du suscepteur
en graphite est assuré par induction avec une maiatien RF de 25kW. Le satellite de
graphite sur lequel repose le substrat est enteinmétation par un flux d’azote et est chauffé
par le rayonnement du suscepteur. Sa températpemndéa donc directement de la pression et
des gaz présents dans le réacteur et sera en lgiriérizure de 50°C a 150°C (pour des

pressions faibles) a celle du suscepteur.
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[.3.2. L’épitaxie par jets moléculaires

Cette technique de croissance basée sur l'ultra-viilise des sources solides des
composeés Il chauffées a haute température au sldssieur point de fusion. Typiquement, la
source de gallium est chauffée autour de 900°@ sblrce d’aluminium autour de 1050°C.
Etant données les pressions régnant dans I'encelimgzide (pression de base™0 10
Torr), les atomes évaporés depuis les cellulesibissent aucune interaction jusqu’a ce qu'ils
arrivent & la surface du substrat : on parle afiergets moléculaires. L’élément N peut étre
apporté de deux facons différentes, soit graagedsource plasma produisant des radicaux de
'azote N, soit par une source gazeuse telle que 'ammaNlide Lors de cette étude, les
croissances EJM ont été réalisées sur un bati RIB&Rpact 21 utilisant 'ammoniac comme

précurseur de I'élément N craqué thermiquementartace des substrats.

|.4. Etat de 'art de la croissance de GaN surlgtium a la fin de
'année 2003

La croissance de GaN sur substrat de siliciumnangcencé au début des années
1990. A cette époque la croissance de structurepidité sur saphir avait déja été obtenue
ainsi que les premiers dispositifs a diodes élaatmmescentes [44]. Mais c’est vraiment a la
fin des années 90, que de nombreux groupes sergéraéssés a la croissance de GaN sur
substrat de silicium orienté (111). En effet, leesim était un candidat trés prometteur de par
sa grande disponibilité, son faible codt et la fmkt® d’utiliser des substrats de grande taille
ce qui présentait un avantage déterminant pouoidugtion de masse, typiquement de diodes
électroluminescentes. Enfin, le silicium, comme sx\guavons déja fait allusion, posséde une
bonne conductivité thermique, rendant possiblealari€ation de dispositifs de puissance.
Jusqu’a cet engouement de la communauté sciemjflga études avaient été réalisées sur les
deux types d'orientations habituelles du siliciunfiorientation (001), standard de la
microélectronique et de symétrie de surface caméd,orientation (111) de symétrie de
surface hexagonale. Néanmoins, la surface (111)desenue rapidement I'orientation

privilégiée pour I'épitaxie de structures a basé&ad wurtzite.

-31-



[.4.1. Croissance de GaN sur silicium (111)

Depuis les premieres croissances réalisées pauthket al en 1991 [45], la qualité
du GaN épitaxié sur Si(111) n'a pas cessé de siareélde par l'utilisation, par exemple,
d’un tampon (ou buffer) AIN facilitant la nucléatig46]. A la fin des années 1990, Nikishin
et al et Semond et al, ont réussi la croissancstrdetures de GaN épais (>2um), par EJM
ammoniac, sans fissure et de bonne qualité crisalll s’en est suivi la réalisation des
premiers dispositifs sur Si(111), LEDs [47-48] eEMTs [49-50]. Le plus gros probleme a
résoudre a été de diminuer la densité de défaetsqui est passé entre autre par un
épaississement de la couche, en évitant la géorad fissures au refroidissement. Pour ce
faire, de nombreuses techniques ont été misesiatl plous pouvons en discerner 4 grandes,
par ordre chronologique d’apparition : les couchesrcalaires d’AIN basses températures
[51-52], les super-réseaux [53-54], les alternang®¢/GaN [54] et le tampon AlGaN a
gradient de composition [56-57]. Finalement, deacbes de GaN non fissurées épaisses
entre 1 et 2um en moyenne et possédant une deesiislocations de I'ordre de 2-5°t6n?
ont été obtenues sur silicium (111). Enfin, leseptalités de la croissance de GaN sur
silicium (111) n'ont cessé de s’affirmer au coumssds derniéres années, puisque les
caractéristiques des dispositifs opto-électronigets les LEDs et de puissance tels que les
HEMTSs se rapprochent de plus en plus des valeuehobs sur saphir ou SiC. Typiquement,
des diodes électroluminescentes émettant a 455nhmuoattteindre des puissances de 152uwW
a 20mA [58] en EPVOM, tandis qu'en EJM les puisssnsont malgré tout encore assez
faibles (10pW a 20mA) [55,59]. Enfin, les dernieésultats obtenus pour des dispositifs
hyper-fréquences sont encore plus encouragearggyruides puissances de 12W/mm a 2GHz
[60] ou encore plus récemment des fréquences dailtiaespérées de 18GHz a 5W/mm [61]

ont été publiées.

[.4.2. Croissance de GaN sur silicium (001)

L’étude de la croissance de GaN sur silicium déef®01) a commencé en méme
temps que celle sur l'orientation (111). C’est T.ekal en 1991 qui débutent les croissances
de GaN sur Si(001) nominal et obtiennent ainsiatesches de GaN wurtzite ou cubique par
EJM. A partir de ce premier essai, de hombreux ggswont s’atteler a I'amélioration de la
qualité du GaN sur ce type de substrat, soit afobtdnir du GaN zinc de blende par
croissance directement sur la surface (001) [1jpau I'utilisation de tampons tels que le
GaAs [62], le BP [63], et le 3C-SiC [64-66], safin d’obtenir la phase stable wurtzite en
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utilisant des tampons tels que 1585 [67], 'AIN par pulvérisation [68] ou insitu [69]e HfN
[70], le MnS [71] ou encore du silicium amorphe suivid’empilement GaN/AlGaN [72].

Un autre groupe, motivé par la croissance de GaMpataire, a obtenu, en facettant le
silicium (001) par des plans (111) via des attaguesiiqgues KOH, du GaN orienté (1-101)
[73] ; d’autres groupes ont d’ailleurs réussi, atirgette thése, en 2004, a obtenir une couche
uniforme de GaN orientée (1-101) [74]. Enfin, depleis années 2000, certaines équipes ont
décidé d'étudier une alternative a I'épitaxie deictures & base de GaN directement sur
Si(001), c’est-a-dire le report d’un film fin de Bale bonne qualité, épitaxié sur saphir par
exemple, puis reporté par « bonding » puis « fftlaser » sur un substrat de silicium [75-
77]. Tres récemment, le géant du SOI « SOITEC sstslancé dans cette voix avec
I'élaboration de substrats SiCOIl (SiC/946i) [28] voire méme dernierement GaNOI
(GaN/SiQ/Si) [78] ou Sop-SiC [79]. Si I'on écarte la cagxtstigue d'obtenir du GaN
cubigue avec le silicium (001), ce substrat préseatspécificité d’étre celui utilisé dans
I'industrie de la microélectronique, ce qui expkglengouement autour de cette orientation
malgré les difficultés certaines avant d’obtenir matériau de qualité. En effet, outre la
différence des coefficients de dilatation thermigoenme sur Si(111), celle-ci présente deux
reconstructions de surface 2x1 et 1x2 tournéeD@d’ e de I'autre induisant une stabilité
de surface différente de celle de I'orientationl(14insi que la présence de deux orientations
twistées du GaN. Enfin, la symétrie de surfaceéeaimplique une faible cohérence des
réseaux cristallins a l'interface. Tous ces poisgont développés dans le chapitre 2.
Néanmoins, certains industriels, afin d'éviter iligation de substrats de SOI, envisagent
toujours lintégration monolithique de dispositii@aN sur des substrats de silicium
comportant des circuits logiques intégrés de tyg@SM par épitaxie directe dans une zone

localisée.

Méme si I'engouement autour de la croissance surehtation (001) du silicium est bien
présente dans la communauté depuis plus de 10anisn aésultat probant concernant des
dispositifs optoélectroniques ou hyperfréquenceavaient été publiés concernant la

croissance directe sur Si(001) jusqu’au début tte teese en 2003.
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CHAPITRE |l : Caractéristigues de la surface de silcium
orientée (001)

L’objectif de cette these étant I'étude de la @aixe de structures a base de GaN sur
la surface (001) du silicium, il apparait souhdéate s’attarder un peu sur les caractéristiques
du silicium, et plus particulierement de la surf§081). En effet, chaque famille de plans
cristallographiques possede une symétrie de sudifiéeente. Or, celle-ci induit directement
un arrangement atomique de surface donné. La fammake diméres entre deux liaisons
pendantes de chaque atome de surface en est,graplex une conséquence directe, on parle
alors de reconstruction de surface. L'arrangeméotnigue qui définit principalement la
relation épitaxiale entre le substrat et la coualee matériau déposé, et le type de
reconstruction qui conditionne la réactivité deslaface, sont des points déterminants pour
I'étape de nucléation. Le but de ce chapitre seraa@mparer, dans un premier temps, les
spécificités des plans (001) et (111), puis dansegond temps, de mettre en évidence les
difficultés supplémentaires induites par I'utiliset du plan (001) pour la croissance de
structures a base de GaN. La fin de ce chapitee cmrsacrée a la préparation de la surface
avant la croissance afin de limiter certaines dedifficultés. Dans le terme « préparation de
surface » est comprise l'utilisation de substrassificium (001) désorientés suivant un axe

préférentiel, ici [110], et aussi la méthode deoagdation.

Il.1. Particularité des surfaces (111) et (001) dsilicium

Si I'on revient & la définition cristallographiquge ces plans, pour un matériau
possédant une structure diamant formée de 2 mél&€3 translatées de (1/4,1/4,1/4), le plan
(111) est un plan dense possédant un arrangemeagdral, tandis que le plan (001) n’est
pas un plan dense et I'arrangement de ses atornearss La figure 1.1 repére chacun de ces

plans ainsi que leur symétrie de surface.

Figure 11.1: représentation de la structure diantansilicium et des plans (001) et (111).
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Si I'on se rappelle que la phase stable des maté(ial,Ga)N est wurtzite, donc de symétrie
de surface hexagonale, on comprend avec cette esidgfinition la raison pour laquelle les
premieres études de croissance ont commencé surféce de silicium orientée (111). Nous
pouvons également noter que le paramétre de npaiheitif de surface, soit la plus petite
distance périodique entre atomes, est le mémeldanan (001) et (111) et donné a 3g&
a/V2), néanmoins la densité d'atomes en surface dsietoent différente GooiF
6,78x10°m?; dsya117 7,83%10'%m). Enfin, les atomes de la surface (111) présentest
seule liaison pendante, contre 2 pour ceux derfacei(001) (densité de liaisons pendantes :
(1x1)ooy = 1,36<10°m? et (X1)aiy = 7,8%10%m?). Il semble donc assez intuitif
maintenant de penser que ces deux surfaces n'gquaeria méme réactivité.

Les reconstructions de surface apparaissant au RHEERE surface des substrats de
silicium désoxydés et non désorientés, sont 7x2>dupour l'orientation (111) et 2x1 (2x2)
pour l'orientation (001). L'apparition de celles&st un moyen tres pratique pour valider la
désoxydation du substrat puisqu’elles sont asseciae des surfaces exemptes de
contamination importante. La reconstruction 7x7ealbt sur une surface de Si (111) apparait
de facon irréversible lors du refroidissement a°83@prés désoxydation thermique a T >
800°C, et est représentée Figure Il.2a. Elle emblestjusqu'a ~875°C, température de
transition en une reconstruction 1x1. La 2x1 edemie par clivage a ou en dessous de la
température ambiante, elle est métastable comparte 7x7, et devient 7x7 par recuit
thermique au dessus de 380° [1] . D’autres recoctitns liées & la 7x7 peuvent exister sous
des conditions de préparation [2]. Ce réarrangemestatomes en surface induit une maille
de surface sept fois plus grande que la maillevédpte d’'un plan (111) en volume. On
passe alors de 7x7 = 49 liaisons pendantes poumaile non reconstruite & 19 pour une
surface reconstruite (¥7)u11)= 3,0410"®m?). La reconstruction de surface 2x2 observée
pour l'orientation (001) est en fait I'addition deux reconstructions de surface 2x1 et 1x2
tournées de 90° I'une par rapport a I'autre. Cenph@&ne est directement lié au fait que les
substrats dit « nominaux » utilisés pour I'épitapaessedent toujours une Iégére désorientation
résiduelle, induite par les techniques de décoimpgliquant la présence de terrasses a leur
surface. Dans le cas d'une désorientation trédefailes terrasses sont séparées par des
marches de hauteur mono-atomique, st &= 1,357A pour le plan (001)). Or, si I'on
regarde la structure diamant, on peut voir que phaque plan (001) séparé dgdales
liaisons du silicium sont tournées simultanémen®@tel’'une par rapport a I'autre (voir figure

[1.4 plus loin). Si I'on considére un plan unique surface, les liaisons pendantes du silicium
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(1x2)
unit cell

viennent former des dimeres en surface, il se feaimsi des rangées de diméres donnant la
reconstruction 2x1 ou 1x2 suivant que les dimem# ®rientés suivant [1-10] ou [110]

comme représenté en figure 11.2b. A chaque terrdssdiaisons pendantes tournant de 90°,
les rangées de diméres tournent également de @0pagse alors de deux liaisons pendantes
par atome pour une surface non reconstruite asbfigpendante par atome pour une surface

reconstruite (2x1jo1)= 6,7810"*m™. Malgré une densité d’atomes de surface fuiibte,
A/

@ adatome coin

® adatome centre
® atome «restant »

§ liaison pendante

b)
[111]

fauté <_|_> non fauté

B/
a) S,stepedge  2a=7.86A Q 1st layer b)
@ 2nd layer
e 3rd layer [001]
e 4th layer T
2xl
(2x1) unit cell

S, step edge
[110]

[110]
Figure 1.2 :A/ Surface Si(111) reconstruite 7x7 \re de dessus a) et vue en coupe b).
Modéele DAS [3,4]. B/ Surface Si(001) reconstruitel 2t 1x2 en vue de dessus [5] a) et vue

de coupe b). A droite sont insérés les clichés RBIEE ces deux reconstructions suivant la
direction [1-10] du silicium.
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la densité de liaisons pendantes d’une surface) ([@@bnstruite 2x1 devient alors supérieure
a celle d’'une surface (111) reconstruite 7x7. Nowosis rendons déja compte que les
précédents points, que ce soit la densité d'at@nesurface, la densité de liaison pendantes et
enfin le type de reconstruction de surface, im@igat une différence de réactivité des
surfaces (001) et (111), la premiére semblant igastive que la seconde.

Maintenant, regardons un peu plus en détail I'efice directe de toutes ces
caractéristiques sur I'épitaxie des éléments IIISNI'on revient tout d’abord sur la réactivité
de surface, il est important de noter que I'énergieessaire a la formation d’'une interface
GaN/Si, (001) ou (111), est importante et empéces croissances bidimensionnelles de
GaN sur la surface brute de silicium a des températsuffisantes pour garantir une bonne
gualité cristalline. Certains groupes ont montr@rmaoins la possibilité de former du GaN
directement sur silicium par EJM plasma mais avee qualité relativement médiocre [6]
Afin, de s’affranchir de cette difficulté, I'utilegion d’'une couche de nucléation (ou buffer) de
nature différente est devenue une pratique counamte I'épitaxie du GaN sur substrat de
silicium. L’AIN est ainsi devenu le buffer de préstition pour I'épitaxie de GaN sur substrat
de silicium, de par la faible diffusion de surfade I'aluminium et un paramétre de maille
relativement proche du GaMd/a = 2.5%). Dans « AIN », nous retrouvons aingidepose
Al (Aluminium) et le composé N (Azote) apporté, danotre cas, par dissociation de
'ammoniac NH en surface du substrat de silicium. A ce sujetstlimportant de noter que
I'ammoniac se dissocie sous forme de molécules (N NH,), apres adsorption en surface
du substrat, qui inter agissent avec les atomesgtalliques » Si, Ga, ou Al dans le cas de
'AIN. Si I'on compare la température de début desdciation, soit ~ 400°C* (*il s’agit
plutt de la température a partir de laquelle &ctién n’est plus limitée par la désorption de
I'hnydrogéne [7]) avec la température de croissate€AIN, qui est d’environ 900°C en EJM
et 1100-1150°C en EPVOM, il est facile d'imaginefilgy aura une réaction importante entre
'ammoniac et le silicium engendrant l'adsorptioe dnolécules NHx mais surtout la
formation de liaisons Si-N§l Si-NH, Si-H voire de SiNx [8,9]. Il est importadé noter que,
de par la différence de réactivité des surfaces)(21(001), les molécules NHx adsorbées en
surface et la qualité du film SiNx formé en surfamront différentes en fonction de la
température [10]. Il ne faut pas oublier que lagehstable du 8\, a haute température est
hexagonale (phag® [11], et que d’autre part, la reconstruction deace 2x1 est beaucoup
plus stable que la reconstruction 7x7. Il en résldt formation d’'une couche amorphe de
SiNx sur la surface (001) et une couche cristakinela surface (111) lors de I'exposition a

haute température du silicium a 'ammoniac [12]uBalternatives se présentent alors : soit
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I'on veut former un tel film a l'interface Si/AlNteeci a été, entre autre, utilisé en EPVOM
afin de former un masque de SIN permettant de dieria densité de dislocations des le
départ de la croissance en générant un mode anossadimensionnel sur Si(111) [13], soit
on ne veut pas former un tel film. Dans ce derges, deux approches sont possibles, la
premiére consiste a initier la croissance du budférasse température, typiquement 550°C-
650°C afin de venir saturer la surface du silicipan des molécules NHx qui réagissent avec
I'aluminium sans former de SiN [14] ; enfin, la d&me consiste & commencer la nucléation
par un pré-dépot de quelques mono-couches d’alumirafin de protéger la surface du
silicium [15].

Nous venons de voir les problémes liés a la réiaetide la surface de silicium avec
'ammoniac, nous ne rentrerons pas plus dans Elgrtisque les étapes de nucléation pour
la technigue EJM et MOVPE seront développées desmsHapitres Ill et IV. Bien que cette
étape soit cruciale pour I'obtention d’un matérgmibonne qualité, I'organisation atomique
(symétrie de surface et parametre de maille) aeéuait un effet trés important sur la
mosaicité du cristal (« ordre cristallin ») et kndité de dislocations. Reprenons le cas de la
surface (111). Sa reconstruction de surface espuBni7x7, attestant de terrasses de nature
identique et assurant une seule orientation difsta¢én surface, aussi, sa symétrie de surface
hexagonale induit une relation de coincidence dasreéseaux cristallins de I'AIN et du Si de

5:4 ( = ajaan ) dans les 3 axes du plan de croissaagé,,a, (Figure 1.7) [16]. Si I'on

compare maintenant avec la surface (001), deuicdlifits apparaissent. Premierement, se
pose la question «comment épitaxier un hexagomeusucarré ? ». Il est clair que
I'orientation (001) est beaucoup plus favorableépitaxie d’'une phase a symétrie carrée
(cubique) ou rectangulaire (tétragonale). Cependants verrons dans les chapitres suivants
gue les procédés utilisés favorisent I'obtentiodadphase stable wurtzite. Deuxiémement, en
surface de l'orientation (001), nous I'avons vigxiste des terrasses séparées par des marches
de hauteur mono-atomique possédant deux reconstria@x1 et 1x2 simultanément. Or, ce
dernier point a déja entrainé de nombreux problélomsde I'hétéroépitaxie de GaAs sur
I'orientation (001) du silicium durant les annéé&8Q0. En effet, lors de la croissance de ce
matériau sur une surface nominale de silicium (089 parois d’antiphases apparaissent.
Celles-ci sont directement induites par les maraheso-atomiques et la nature blende de
zinc du GaAs. Lors du dép6t de la premiére mondeeute GaAs en surface du silicium ou
du germanium, les marches ou encore la non-homagéue la premiére couche déposée,

induisent un décalage dans la disposition des aa@hentrainent la formation de domaines
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séparés par des parois d’antiphases (APBs) (Fiy3re[17]). La présence de ces domaines
d’antiphases peut étre diminuée soit en prédépasamtcouche homogeéne en surface, par
exemple, par une passivation As [18], soit en forhtkes terrasses séparées par des marches
de hauteur bi-atomique(@) afin de rattraper le décalage de « hauteurssipte, comme on
peut le voir sur la figure 11.3. L'obtention de led surfaces est réalisable en utilisant des
substrats désorientés d’au moins 4° suivant latiine [110] du silicium (nous développerons
ce point dans la partie suivante) [18], ou enc@ms croissance homoépitaxiale de silicium
[19,20,21,22]. Il a également été observé I'anatioh de domaines et ainsi I'obtention de
surfaces libres de parois d’antiphases lors deai&Sissement des couches sur substrat
nominal, soit en optimisant les étapes de nucléd@®, 24], soit en recuisant la surface a
1000°C avant croissance. Nous verrons par la guitecela permet d’augmenter le nombre de
marches de hauteur bi-atomique en surface duwsiligR5]. Enfin, une étude menée par Y.
Okada et al a montré également la possibilité deilster une surface désorientée de 4°
suivant [110] par une exposition a I'hydrogéne etardésoxydation et le début de croissance
[26].

Gc @si;
Figure 1.3 : a) Origine de I'apparition des donesrd’antiphases lors de I'épitaxie de GaAs
sur Si(001) nominal : marches de hauteur mono-afoei(a/4) et inhomogénéité de
prédéposition. On remarque déja un phénoméne digatndn. b) Domaines d’antiphases
générés par les marches de hauteur mono-atomignere®arque que les domaines
d’antiphases sont de nature identique si les ®#gsont séparées par des marches bi-

atomiques. [17]

Un phénoméne similaire a été observé au débutradesea 2000 lors de la croissance par EJM
d'une couche épaisse d’AIN [27]. En effet, en plles montrer que la structure d’AIN

épitaxiée sur la surface (001) est exclusivemenpliase wurtzite, cette étude révéla la
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présence de 2 orientations cristallines tournée®afe(= 30°) dans le plan de croissance
possédant les relations épitaxiales suivantes O1J@0ON//[001]Si et <01-10>AlN//<-
2110>AIN,//[110]Si. Il semblerait que la direction <-2110e BAIN se mette préférablement
suivant la direction [110] ou [1-10] ce qui se cosm puisqu’il s’agit de la direction
impliquant la différence de paramétre de maille imale (Figure 1l.4a). Le choix de la
direction [110] ou [1-10] dépend simplement de iBatation des liaisons pendantes de la
terrasse. En fait, si les liaisons disponibles dgesilicium pour une surface non reconstruite,
ou les diméres pour une surface reconstruite 2xi, garalléles a la direction [110], on aura
alors <-2110>AIN//[110]Si, et de ce fait, sur lesrasses inférieures et supérieures séparées

par une hauteur de marche mono-atomique, on adrd 88//[110] (Figure I1.4b).
a) b)

Si[110]  Si[1-10] <-2110>

R

@ Al or Natom
e Si atom

Figure 11.4: a) Disposition de I'AIN dans le cas eu2110>//[1-10]Si (équivaut a <01-
10>//[110]) . b) Représentation d'une marche motomrégque non reconstruite en surface
d’'un substrat de silicium (001). En rouge sont égpntées les liaisons pendantes dans les
deux directions [110] et [1-10]. L'image du basrégente un schéma en section de I'épitaxie

d’AIN sur Si(001) avec ses deux orientations toemée 90°, d’aprés Lebedev et al [28].
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On nommera ces deux orientations AMNet AlNtg respectivement. La présence de ces deux
orientations a pour conséquence la formation deipacorrespondant a des joints de grains
accommodant un « twist » maximum de 30° ; la dista@ntre dislocations y est égale au

vecteur de Burgers b = 3.112A. La densité de digions traversantes y est donc maximum.

Malgré la présence de domaines désorientés, cenigitti tout de méme pas la méme origine
gue les domaines d’antiphases observés lors deétdépitaxie de GaAs. En effet, ils ne sont
pas causés directement par la différence de hauteumarche ou encore un dépbt
inhomogene au départ de croissance, mais plutbiapdirection des liaisons qu’autorise le
silicium. Malgré la présence de ces deux oriematial existe bien une relation épitaxiale
entre le plan (0001) de I'AIN et le plan (001) dilicaim ; néanmoins la cohérence des
réseaux est beaucoup plus hétérogene qu’entreate(PD01) de I'AIN et le plan (111) du

silicium compte tenu de la faible cohérence enymaéirie hexagonale et carrée. La figure
[I.5, déduite par minimisation des distances irtimiques a l'interface AIN/Si entre les
atomes de silicium et d’azote, présente I'arrangegmessible d’'une mono-couche d’AIN de

polarité Al en surface de silicium (001).

5.387A
. . : 3.838.A. - @ Al
o 2] ] o ] =g | % [001] @ N
© Sisurface
[110] Silayer
A
-l >

A=T*3,838 A~ 55,387 A
B=4"3,838A~5"3,11A

=————= Dimeéres
=-2110= /f Diméres

[-110] // [-2110]
| [110]//[01-10]

Figure I.5: relation épitaxiale et cohérence d’'unenocouche d’AIN sur la surface (001)

reconstruite 2x1 avec les dimeres paralleles &htation <-2110>* [*schéma réalisé avec la

collaboration de I. Devos].
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En considérant la valeur des parametres de misfit déterminés dans les deux directions
principales [29], nous avons ainsi, dans le camalirection <-2110> de I'AIN est paralléle a

la direction [1-10] du silicium, la relation de oagidence des deux réseaux cristallins

suivante:
aAN _a15i
- 5+3,11:4*3,838 (5:4) suivant la direction <-2110> de I'A(R=—222_—= =-0.189)
a110
soit un demi-plan supplémentaire d’AIN tous leseénétplans de silicium.
a(/?ll%lo B als’lio -

- 5*5,387 7*3,838 (5:7) suivant la direction <01-10> de I'AI§ = ——_—=>

Si
10

0.405) soit deux demi-plans supplémentaires d’Altstles 7 demi-plans de silicium.

Pour comparaison, la symétrie des plans (0001)AdN ket (111) du silicium implique une
cohérence dé&*3.11 4*3.838 suivant les 3 directions de type <-214Q%t les directions
<-2110; (Figure 11.6).

® N
O Si

Figure 11.6 : relation épitaxiale entre le plan @@ de I'AIN et le plan (111) du silicium.

La présence de ces deux orientations cristallimessde I'épitaxie de I'AIN puis du GaN sur la

surface (001) du silicium, cumulée a une cohéramtee les réseaux plus faibles que sur la
surface (111) induit une densité de dislocatiorsubeup plus importante des le départ. En
effet, la densité de dislocations traversantes amgenconsidérablement aux joints de grains
de ces deux orientations, on peut méme parler pherat » de dislocations traversantes. La
densité de dislocations de misfit de typerésentes dans le plan de croissance, a l'ineerfac

avec le silicium, sera également augmentée de fequosidérable.
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Une autre difficulté est récurrente lors de I'éxigades matériaux nitrures, ou autres
d’ailleurs, sur les surfaces de silicium (111) @01). Lors de la désoxydation thermique
autour de 950°C sous ultra-vide, dans le cas dapixie par jets moléculaires, des défauts
apparaissent a la surface du silicium. Ces défadifficilement identifiables, sont
généralement attribués a des cristallites de Sieprant d’'une ségrégation du carbone
présent dans I'oxyde ou en surface du silicium.[30&me si 'effet de leur présence sur la
qualité du matériau épitaxié n’est pas encore eainidentifié, les cristallites bloquent les
marches lors de leur mouvement a haute températwatrainent la formation de paquets de
marches (mise en paquets = « step-bunching » elaislhgossédant une hauteur moyenne
supérieure au nanometre. La figure 11.7 représenéeimage en microscopie a force atomique
(AFM) en mode dérivé réalisée sur un substrat liflgwsn (111) nominal désoxydé a 950°C.
Nous observons ainsi des points relatifs aux dliitst®, et des marches de hauteurs

importantes reliant chacune d’elles.

Figure 1.7 : Image AFM en mode dérivé (5um x 5udine surface de silicium (111)
désoxydé dans le bati d’épitaxie par jets moléoesaq 950°C.

Deux techniques sont utilisées pour les retireéwater leur formation. La premiére, utilisée
dans l'industrie du silicium, est une préparatienlal surface avant croissance par un procédé
chimique basé sur la formation d’'un oxyde « propm@prés gravure des premieres couches
atomiques du silicium puis retrait de celui-ci avincroissance par attaque HF. Néanmoins,
ce procédé exige une propreté irréprochable desteene, de I'eau et rend celui-ci assez

difficile a maitriser. La deuxiéme technique, s@k pour I'imagerie des surfaces par
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microscopie a effet tunnel ( « Scanning tunnelingrascopy » STM [31] ), est d’effectuer la

désoxydation par flashs successifs a tres hauteéieture, typiguement supérieure a 1100°C.
Néanmoins, cette température est difficilement sgibée par des techniques classiques de
chauffage par rayonnement et est ainsi obtenugrgi&ment sur de petites surfaces, par
chauffage par passage de courant. Néanmoins, weég#ode recuit Haute Température a
1150°C dans le bati de croissance EJM, optimis@rawpnt sur Si(111) [32], puis repris sur

Si(001), permettait au début de cette thése, grddeur de croissance, d'obtenir des surfaces
sans aucune cristallite. Malheureusement, le feudétériorait a chaque recuit ce qui a

entrainé 'abandon de cette technique.

Il.2. Techniques permettant de limiter la présenceles deux

orientations

Nous avons ainsi énuméré les particularités etmiffces des surfaces de silicium
(111) et (001). Cette partie sera axée sur le élentf’'une des difficultés majeures liée a la
surface (001), c’est-a-dire I'apparition de deuientations cristallines tournées de 90° lors de
I'épitaxie, induisant une forte densité de dislana aux joints des domaines désorientés.

L’hypothése actuelle sur I'origine de ces deux dios est que la relation épitaxiale
de l'orientation <-2110> de I'AIN avec le siliciumésulte directement de la direction des
liaisons de surface du silicium. Si I'on considéeemodeéle, il semble donc que pour limiter la
présence d’'une seule orientation, I'idéal est diaem surface des liaisons pendantes du
silicium toutes dirigées dans la méme directionuwDmoyens sont possibles pour y parvenir:
le premier est d’avoir un substrat sans marcheguieveut dire un substrat parfaitement
nominal, or dans le mot « parfait », la limitatida cette approche apparait directement ; le
second est d’obtenir une surface possédant desses non pas séparées par des marches de
hauteur mono-atomiques mais bi-atomiques. Ces deayens impliquent que d’'une fagon
générale la reconstruction de surface du silicioih nique donc 2x1 ou 1x2 et non 2x1 +
1x2 = 2x2. Nous avons vu que dans le cas de I'bépitaxie du GaAs sur I'orientation (001)
du silicium, cette condition était possible si lgbstrat utilisé était désorienté suivant la
direction [110] d’au moins 4°. Ce type de surfasedt vicinal. On entend par « vicinale »,
une surface possédant une désorientation (ou taorg d'un anglex (ou ) suivant un de
ses axes principaux générant des marches régudatemspacées. Par exemple dans le cas

d’une surface (001), I'angle pourra étre, soit aniMa direction [110]), soit autour de I'axe
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(001) @). L'augmentation de la désorientatian (¢) du substrat se répercute de deux
manieres : soit une diminution de la largeur desasses ( ), soit une augmentation de la

hauteur des marchesl () (Figure 11.8).

[001]
b)
@

Figure I1.8 : a) Surface (001) désorientée d'unl@ngou ¢ suivant les directions [110] b) et
[001].

Durant les années 1980, des études de la surasiéicium (001) ont pu montrer que
deux hauteurs de marches pouvaient co-exister gacsu les marches de hauteur mono-
atomique (SL) et les marches de hauteur bi-atom(fug (Figure 11.9). Elles ont également
montré que la densité de marches bi-atomiquesislisagmentation de la désorientation du
substrat et qu'il était énergiquement plus favazatée former des marches de hauteur bi-
atomique [33,34,35]. Le moteur de cette réorgaimsatle surface serait la différence
d’énergie de formationA] des marches de type AA(Da), pour le cas ou la terrasse
supérieure possede des dimeres perpendiculaitesrdude marche, et des marches de type B
(Ss, Dg), pour le cas ou la terrasse supérieure posseslelidetres paralleles au bord de

marche :Asa, Asg, Apa €tApg. D.J Chadi les a ainsi estimées a :

Asa=(0.01+ 0.01eV)/a
Asg= (0.15+ 0.03eV)/a
Apa = (0.54+ 0.10eV)/a
Apg = (0.05% 0.02eV)/a
(avec a =3.88)
et de ce fait:
Apa — [Asa + Asg] =0.38 eV/a
Apbg — [Asa +Asg] =-0.11 eV/a

-49 -



Il en sort que les marches de typesent beaucoup plus favorables énergétiquement
que les marches de typg, iéanmoins, dans le cas d’'une surface désoridat@egsence de
marches peu espacées est obligatoire, et airsgral plus favorable de créer des marches de
hauteur bi-atomique de typeg@ue des marches mono-atomiques avec les deux tges
marches. O.L. Alerhand et al [35] ont ainsi pu tn@nque plus la surface sera désorientée,
plus la largeur des terrasses sera faible, etiplsra favorable de former des marches de
hauteur bi-atomique. L'angle critiqu€c de transition, entre une surface possédant
majoritairement des marches mono-atomiques et urface possédant majoritairement des
marches de hauteur bi-atomique (surface dite «ifivem»), dépend de la température. En
effet, plus la température est élevée et plus $riEntation doit étre importante pour obtenir
une majorité de marches bi-atomiques, par exersples ultra-vide & une température de OK,
B¢ est de 0.05°, tandis qu’a une température de 680Kst aux alentours de 4°. Néanmoins
ce diagramme de phase proposé par O.L. Alerhantd aeéiis en cause par une équipe
américaine [36] qui a trouvé quant a elle @nde 1° pour T=0K et de 4° pour T=550K.
Néanmoins, la tendance reste la méme puiSguaugmente quand T augmente. Il s’ensuit
gue au-dela d’une certaine température critiquegtfon duBc, il y a un risque de transition

DL - SL.
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Figure 1.9 : Représentation d’'une surface déstéerde silicium (001) suivant la
direction [110] avec a) des marches mono-atomid&&3 et b) des marches bi-atomiques
(SB) [35]

Ces diagrammes de phase ont ainsi été utiliséstelinent par certaines équipes travaillant
sur I'’hétéroépitaxie des matériaux IlI-V, tels dieP, au début des années 90. Nous pouvons
citer le travail réalisé par une équipe allemandieagconfirmé I'influence de la température

de nucléation sur l'apparition des domaines d’'drages lors de la croissance par EPVOM
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d’'InP sur Si(001) [37], le but étant de commeneenlicléation avant la transition de phase
DL - SL. Les résultats sont tres intéressants, puisqorit pu montrer qu'il était préférable
de nucléer a basse température, a la limite préda daalité cristalline de I'InP, plutét qu’'a
trop haute température afin de limiter la présedes domaines d’antiphases. Cela leur a
permis de remarquer que le diagramme de phasedétaté lorsque I'environnement n’était
pas sous ultra-vide mais sous hydrogene. La pres$@mbiance sous hydrogéne aurait
tendance a retarder la transition de phase-DSL.

Nous venons de voir qu’il ne fallait pas dépassee @ertaine température afin
d’espérer obtenir des marches de hauteur bi-ateméqu surface d’'un substrat vicinal de
silicium orienté (001). Néanmoins, a I'opposé, tabdisation des marches bi-atomiques est
€galement possible par un recuit a trés haute tetypé. En effet, il a été montré qu'il était
possible de former uniquement des marches de typenDsurface d’'un substrat vicinal, si
celui-ci subissait un recuit sous ultra-vide a bampérature durant plusieurs minutes [38-
43]. Ceci est assez troublant compte tenu desreffions précédentes, mais peut s’expliquer
si I'on considére que ce phénoméne est principaleqgidé par la diffusion de surface [44].
En effet, des études réalisées par B.Voigtlandenumtré que la diffusion du Si n’était pas
équivalente parallelement ou perpendiculairemelat direction des diméres, tout comme le
coefficient de collage sur les marches de typestSs [5]. Les adatomes diffuseraient plus
vite suivant la direction paralléle & la rangéalaeéres. En mode de croissance par avancée
de marches (step-flow), soit & une températurermypé a 775K, cela implique une vitesse
de croissance plus importante des marches de tymp& des marches de typg. Eette
différence de vitesse tend a diminuer avec l'augatem de la température. Si on revient sur
I'effet d'un recuit & haute température, il semblair que les atomes désorbés puis ré-
adsorbés entraineront une réorganisation des desase qui pourrait étre la cause de la
stabilisation des marches de typgl@rs d’'un recuit & haute température.

Lebedev et al ont ainsi pu montrer I'efficacité meudésorientation suivie d’un recuit a
haute température, par la croissance EJM en 20@iectouche d’AIN possédant une seule
orientation prédominante sur un substrat désoriet@é5° suivant la direction [110].
L’orientation <01-10> de I'AIN est ainsi parallééela direction [110] (> AlN+g) et atteste
bien de la présence principalement en surface wasses de type TB. Une particularité
apparait tout de méme, puisque I'axe de croiss@di?) de I'AIN n’est pas paralléle a I'axe
principal (001) du silicium mais est tilté d’'un daaggal a la désorientation. Ce phénomene
difficilement explicable découle directement de J&inalité de la surface et permet

d’accommoder la différence de paramétre de mailieast la direction <01-10> entre I'AIN
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et lesilicium [45]. Ce fort désaccord induit une défotioa plastique par la génération de
dislocations dans le plan de croissance certaineméa suite d’'une déformation élastique
comme le propose les modéles de Haruo Nepal[46] ou encore P.Auvragt al [47]. Il est
intéressant d’ailleurs de noter qu’'une désoriemtatie 5.7° du silicium suivant [110] permet
d’obtenir une coincidence des réseaux cristallifs parfaite entre la direction [110] du
silicium et la direction [01-10] de I'AIN. La figer 11.10b est tirée de leur publication et
représente la fagon dont semblerait se disposemaenne, I'AIN en surface du silicium.
Malgré ce résultat, aucune publication n’a monpa#, la suite, la croissance de GaN sur une
telle couche d’AIN.

Figure 11.10: a) représentation d'une marche biratue de type P (surface non
reconstruite). Les liaisons possibles du siliciomtorientées dans la méme direction [1-10].
b) schéma représentatif de linterface AIN/Si late I'épitaxie d’AIN sur un substrat
désorienté de 5° suivant [110] [28].

I1.3. Optimisation de la préparation de surface aant épitaxie

L'utilisation d’'un substrat désorienté sera done des clefs pour espérer obtenir une
structure a base de GaN ne possédant qu'une sealgation avec une qualité cristalline
suffisamment bonne pour réaliser des dispositifau®e part, il semble clair, de ce fait, que
le controle de I'organisation de la surface sergamt important. Ainsi, I'objectif de cette
partie est de présenter les différents types dpapagion de surface (recuits) susceptibles
d’étre utilisés avant épitaxie du buffer AIN, pdis la structure a base de GaN, sur un substrat
de silicium et plus particulierement sur un sulist@01l) possédant une certaine

désorientation suivant I'axe [110]. L'effet de chacde ces recuits sur la croissance ne sera
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pas développé volontairement ici puisqu’il le setans les deux prochains chapitres
présentant I'optimisation des procédés de croigsdas matériaux IlI-N sur Si(001) par EJM
puis par EPVOM. Néanmoins, ces recuits auront powncipaux objectifs, dans un premier
temps, de désoxyder le substrat, puis dans un detmmps, d'éviter la formation de

cristallites voire méme de réorganiser I'arrangetnges marches présentes en surface.

[1.3.1. Procédés de désoxydation sous ultra-vide
Ces procédés sous ultra-vide sont réalisés préafeit a la croissance dans le bati

d’épitaxie par jets moléculaires. Nous présenteicirdeux procédés optimisés au laboratoire,
avant le début de cette thése, pour la désoxyddeosubstrats de silicium orientés (111) et

repris pour des substrats orientés (001).

11.3.1.1. Procédé Basse Température (BT)

Aprées avoir dégazé durant au moins 10h a 600°C daaschambre de préparation
située avant la chambre de croissance afin de lofisen partie I'eau adsorbée en surface, le
substrat est transféré dans la chambre de crosstnsubit 3 flashs a 3 trois températures
différentes. Le premier & 750°C, le second a 85&°fe troisieme a 950°C. La désoxydation
n'est compléte qu’apres le troisieme flash. La nstauction de surface 2x1-1x2 n’apparait,
en effet, au RHEED qu'a partir de 930°C. Ce phénmnést identique lors de la
désoxydation d’un substrat (111) avec I'apparitiena reconstruction 1x1 a 930°C, puis 7x7
au refroidissement & 830°C. Néanmoins, malgré#aifion de ces reconstructions, attestant
d’'un état de surface de relativement bonne qudét&HEED laisse apparaitre des raies de
diffractions inhabituelles & «l'intérieur » de ¥l du silicium attestant la présence de
cristallites de paramétre de maille de surface rsegpéa celui du silicium. Méme si la nature
de ces cristallites est difficile & déterminer d& feur petite taille, elles sont couramment
attribuées a du SiC comme évoqué précédemment.r@®de est donc limité par leur
apparition, puisque la mise en paquet des marchesra alentours rend difficile I'obtention
d’'une surface homogeéne ainsi que le contrle de g marche. Limage AFM suivante,
Figure 11.11, d’'un substrat nominal de silicium {)Omet en évidence ces cristallites de

guelques nanometres de haut.
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Figure I1.11: Image AFM 2umx2um (a gauche) et savdé (a droite) réalisée sur un substrat

de silicium (001) nominal préparé par le procédédBaTempérature. On observe les
cristallites de quelques nanomeétres de hauteui gums la mise en paquet des marches

(repérée par les fléches).

[1.3.1.2. Procédé Haute Température (HT)

Celui-ci a donc deux vocations, la premiere estsdpprimer la présence de ces
cristallites, et la seconde, qui en découle diraet#t, est d’obtenir une surface organisée et
homogéne. Dans le cas d’'un substrat de siliciumd)(®Xxinal, 'organisation de la surface
sous-entend également la stabilisation de mardreteimiques de type £
Ce procédé dit « Haute Température » est compos@didelashs a 1150°C suivi d'un recuit
long a 950°C, puis d'une descente a températureiaameba 1°C/s. Les flashs doivent
permettre le retrait des cristallites et le redoitg I'organisation de la surface ainsi que la
stabilisation des marches bi-atomiques. La figudIreprésente I'image AFM d’un substrat
de silicium (001) nominal désoxydé par ce procédéremier point notable est la disparition

des cristallites, le deuxiéme est 'hnomogénéitéatganisation des terrasses en surface.
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Figure 11.12 : Image AFM 2um x 2um (& gauche) etdéavée (a droite) réalisée sur un

substrat de silicium (001) nominal préparé partec@dé Haute Température.

L'image précédente a été réalisée sur un substratnal afin de faciliter la localisation des
terrasses. En effet, la largdudes terrasses diminue fortement avec la désotiemtae qui

les rend difficilement visibles, par AFM, lorsquelle-ci est inférieure a la dizaine de
nanometres. Le tableau ci-joint récapitule les waecalculées des largeurs de terrasses en

fonction de la désorientation pour des hauteurnaiehes mono-atomiques et bi-atomiques :

0.5° 2° 4° 5° 6°
| s (d=1.357A) 15.5nm 3.9nm 1.9nm 1.6nm 1.3nm
| oL (d =2.714A) 31nm 7.8nm 3.8nm 3.2nm 2.6nm

Tableau Il.1: Tableau récapitulatif de la largees derrasses en surface d’'un substrat de
silicium (001) désorienté suivant la direction [L10es valeurs en caractere gras indiquent le

type de marche majoritaire.

Le substrat imagé en figure 11.12 possede ainsiteleasses d’environ 100nm, or avec une Si
faible désorientation, il semble tres difficile deuvoir stabiliser des marches bi-atomiques.
C’est en effet le cas, puisque la hauteur des rearahesurée par AFM est principalement
mono-atomique (1.399 et permet d’évaluer la désorientation du substrat0.1°. Dans le

cas de surfaces vicinales, la résolution des imA§d&s étant trop faible, le seul moyen dont

nous disposons directement est le RHEED. Les diétidEED suivants, en figure 11.13, ont
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donc été réalisés sur une surface de silicium a¥gérde 4° suivant [110] apreés un recuit
basse température et un recuit haute températureupcazimuth [1-10] c’est-a-dire paralléle

au bord de marches:

Figure 11.13: Clichés RHEED obtenus a 600°C suiiandirection [1-10] du silicium, a
gauche, apres le procédé basse température @if& dpres le procédé haute température sur

un substrat désorienté de 4° suivant [110].

Tout d’'abord, notons que la reconstruction deam@fsuivant cette direction est x1
confirmant bien, majoritairement, la présence aeédes paralleles au bord de marche et donc
de terrasses de types.TSi 'on compare maintenant les deux clichés, namarquons la
séparation du faisceau diffracté en plusieurs raiparasites » (= satellites) sur la surface
ayant subi le procédé Haute Température, caraifiies des surfaces vicinales possédant
des terrasses régulierement espacées [48,49]. segiteation non visible sur la surface ayant
subi le procédé basse température atteste d’ua badrucoup plus faible. Il semble donc clair
gue la présence des cristallites vient géner lliggdion des terrasses en surface du silicium.
Maintenant, si I'on estime I'espacemea} flans le réseau réciproque entre les raies pesasit
nous pouvons remonter & une distance dans I'espatéquivalente & 40A. Finalement, cette
valeur directement reliée a la largeur des tereasses permet de confirmer que les marches
sont principalement de types[®t ainsi I'efficacité de ce procédé.

Enfin, un autre point caractéristique de la diffia® de comportement des surfaces
(111) et (001) du silicium est révélé par ce rechit effet, il est confirmé que la mise en
paquet des marches est beaucoup plus difficild’@tientation (001) puisque celle-ci n'est
pas visible. Pour comparaison, I'image ci-apregyfé 11.14) représente une surface de
silicium (111) désorientée de 2° suivant la di@tt[11-20] et ayant subi le procédé HT.

Nous remarquons tout de suite que la largeur deastes, importante par rapport a celle
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attendue, traduit une mise en paquet des marchest atonfirmée par leurs variations de

hauteur.

-

400nm
e

Figure 11.14 : Image AFM 2umx2um (a gauche) et saivéde (a droite) réalisée sur un
substrat de silicium (111) désorienté de 2° suiVardirection [11-2] préparé par le procédé

Haute Température.

Par conséquent, ce procédé semble parfaitementéadafa préparation des surfaces de
silicium (001), néanmoins celui-ci oblige & fonati@r avec le four au-dessus de sa puissance
limite ce qui détériore rapidement le filament dendgsténe. Au vu de ces limitations,
I'utilisation de celui-ci n'aura été possible queraht les 5 premiers mois de cette thése puis

abandonné.

11.3.2 Procédé de préparation ex situ a haute tepgrature sous b
Les procédés de désoxydation sous ultra-vide rféias satisfaisants, un nouveau

type de préparation a été mis au point, toujourssda but d’obtenir avant croissance une
surface désoxydée sans cristallite, de qualitéodemmtible et ne détériorant pas le matériel.
Nous avons donc optimisé, avec l'aide de I'équievaillant sur I'épitaxie de SiC, un
procédé de préparation de surface du silicium foxsd’hydrogéne (200mbar, 1/nin). De

ce fait, le procédé, optimisé au sein de leurstegéms CVD, présente 2 principales étapes :
une rampe rapide au-dessus de 1100°C afin derrktixgde et les cristallites (10°C/s), puis,
un recuit de 20min a 1000°C afin de stabiliseregches bi-atomiques. Le refroidissement

est imposé, suite a l'arrét du four, par l'inertie systéme (~ 60°C/min). La figure I1.15
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suivante représente I'image AFM d’un substrat dieisin (001) nominal ayant subi cette

préparation :

Figure 11.15: Image AFM 2umx2um (a gauche) et saivéde (a droite) réalisée sur un
substrat de silicium (001) nominal préparé parrec@dé ex situ a haute température sous

hydrogéne.

Au vu de cette image, I'arrangement de la surfecebde assez différent de celui obtenu aprés
un recuit sous ultravide, en effet, les terrasses moins rectilignes. Une étude réalisée en
1996 par L.Zhong et al a montré, en effet, qu'ucuitta 1200°C sous hydrogéne pouvait

entrainer la formation de nouvelles marches [5Gammoins, il ne faut pas oublier que

I'image est réalisée sur un substrat nominal syudenous ne contrdlons pas la désorientation
résiduelle et qui ainsi peut étre suivant [110]sm&galement suivant [001]. Le point a retenir
de cette image est surtout I'obtention d’une s@fsans cristallite.

En sortie du réacteur CVD le substrat est parfatempassivé hydrogéne. En effet, lors de la
rentrée dans la chambre de croissance EJM, unengtegotion 2x1-1x2 tres intense est

directement visible au RHEED avant toute montédeempérature de I'échantillon attestant

gue la surface est d’'une part toujours désoxydééaatre part passivée 2x1-H caractéristique
de mono-hydrure [cette reconstruction signifie tggeatomes d’hydrogéne sont venus réagir
avec les liaisons pendantes du silicium sans césseimeres prévenant toute oxydation de la
surface lors du transfert entre les 2 réacteus]figure 11.16 représente les clichés RHEED

d’une surface de silicium désorientée de 2° ayabit sette préparation ex-situ puis introduite

dans les 10min dans le bati de croissance EJM.
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Figure 11.16: clichés RHEED d’'un substrat de silini (001) désorienté de 2° suivant la
direction [110] ayant subi précédemment le procééépréparation sous hydrogéne et
introduit dans la chambre de croissance d’EJM. Aicba: cliché RHEED a 20°C
correspondant a I'azimuth [1-10] avec une recortivn x2 faible. A droite : cliché RHEED

a 20°C correspondant & I'azimuth [110] avec la mstrmiction x2.

Une des forces de ce recuit est donc la passivalidiH trés stable de la surface.
Effectivement, le substrat préparé peut rester gluse demi-heure a I'air sans modification
de sa surface au RHEED, ce qui permet son trandteméacteur CVD a la chambre de
croissance EJM ou EPVOM.

Afin de qualifier totalement cette préparation, @tede de caractérisation de surface
par STM (Scanning Tunneling Microscopy) a été emise. Nous avons donc observé, aprés
le recuit haute température sous hydrogene, lacrirfle 3 types de substrats de silicium
(001) : un substrat nominal, un substrat désoriel®é2° et un substrat désorienté de 4°

suivant la direction [110].
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Figure 11.17 : Images STM d’un substrat de Si(08Lhominal, b) désorienté de 2° et c) 4°
suivant [110].
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Sur ces images, il est assez facile de repéraetessses de type B {)lavec les rangées de
dimeres perpendiculaires au bord de marches é¢lesses de type A (T avec les rangées
de dimeres paralléles au bord de marches. Toubdalmous pouvons constater que plus la
désorientation augmente et plus les terrasses e Bysont majoritaires, ce qui confirme
I'effet escompté de la désorientation, c’est-a-dérgpassage de marches mono-atomiques a
des marches bi-atomiques de typg Da répartition E:Ta aainsi été estimée a 70% pour le
substrat désorienté de 2° confirmant la reconstmuct2 plus faible du cliché RHEED selon
'azimuth [1-10], et & 92% pour le substrat désugede 4°. Néanmoins, il est difficile de
savoir si cette répartition est exclusivement duka @ésorientation ou si le recuit haute
températura favorisé la stabilisation des marchesddomme espéré. La figure 11.18 compare
2 images réalisées sur un échantillon désoxydé kpdiogene et sur un échantillon recuit
sous ultra-vide par passage de courant, par flesteessifs au-dessus de 1200°C (technique

classiquement utilisée sur silicium):

Figure 11.18 : Images STM (30nm x 100nm) d’un stéstle silicium désorienté de 2° suivant
la direction [110] a) recuit a haute températuressbydrogene et passivé 2x1-H (-2V ;

0,1nA) et b) recuit & haute température par passageurant sous ultra-vide (-2V ; 3nA).
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A premiere vue, l'image est beaucoup plus « prepngour I'échantillon recuit sous
hydrogene ce qui aurait tendance a impliquer umiace beaucoup plus stable, ou tout du
moins sans trop de contraste chimique pouvant piow#e la ségrégation de dopants.
Néanmoins, méme si la présence des deux typesrdedes 1 et Tg et, par conséquent, des
deux types de marcheg 8t $ est visible sur les deux surfaces, la répartifignTa est tout

de méme légérement supérieure sur I'échantillonirgmar passage de courant soit environ
80%. Malgré tout, dans ce dernier cas, le mouverdestmarches par électro-migration ne
peut étre négligé. En effet, il a déja été monwé &g chauffage par passage de courant
entraine une diffusion anisotrope des especesréactsiet dépend de I'orientation du courant
et des dimeres [43,51]. Dans tous les cas, il esb@veau difficile d’évaluer I'effet de
stabilisation des marches lié uniquement a la neor@® température puisqu’il faudrait
pouvoir imager la surface avant et aprés recuipe@dant, si nous nous fions aux résultats
déja publiés pour le méme genre de recuit, unepéqis2] a déja montré la possibilité de
stabiliser efficacement des marches bi-atomiquesueiace d’'un substrat vicinal de silicium
(001), suite a un flash a haute température sodifgne. Mais notons, a nouveau, que dans
ce cas, la méthode de chauffage étant différeht@ufage par passage de courant alternatif),

les résultats obtenus ne sont pas directement catvipa.

Finalement, la préparation de surface sous hydeg@emble un bon compromis,
puisqu’elle permet de retirer les cristallites etsad’obtenir une surface homogene gardant
I'arrangement des marches imposé par la vicinaligé.désorption de I'hydrogéne avant

croissance sera détaillée dans le chapitre 11l

Il.4. Conclusion

Malgré leur « nature » chimique identique, les atet (111) et (001) du silicium
présentent de nombreuses différences. Effectivenesitpropriétés de volume du silicium
telles que le coefficient de dilatation thermiqle,conductivité thermique ou encore les
constantes élastiques sont bien les seuls paramébdraparables pour ces deux types de
substrats. Nous pouvons citer ainsi trois carastiguies de surface qui a elles seules donnent
toute sa singularité a I'orientation (001). Toualbrd, la réactivité de surface, contrdlée par
la densité de liaisons pendantes et par le jeued@mstructions de surface (7x7 sur Si(111), et

2x1 sur Si(001)), n'est pas la méme. Ensuite, &ciigité de I'arrangement atomique de la
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structure diamant suivant la direction [001], cuésula la présence de marches mono-
atomiques en surface induit deux orientations desohs du silicium en surface. Ceci se
traduit, avant épitaxie, par la présence de decon&ructions de surface 2x1 et 1x2, liées a la
formation de dimeres suivant les directions [1-80][110], et par la présence de deux
orientations cristallines a 90° lors de I'épitagidIN. La relation épitaxiale entre I'AIN et la
surface (001) est de ce fait : <-2110> AINO01-10>AIN,//[110]. Pour finir, la symétrie de
surface carrée, plus adaptée a I'épitaxie d’'unesghétragonale implique une cohérence
anisotrope a l'interface des deux réseaux crigtallie I'AIN et du silicium. Contrairement a
la coincidence « unique » 5:4 entre I'AIN et lerpld11), donnant une dislocation de misfit
de typea toutes les 4 périodes du réseau du silicium desdrois directions principales <-
2110> de la surface hexagonale, la cohérence BAlke et le plan (001) se caractérise par
deux paramétres de misfit et seulement dans lesdieections [110] et [1-10] du silicium. II
existe, de ce fait, un paramétre de misfit toujae$:4 suivant la direction <-2110> de I'AIN
et de 5:7, & 90°, suivant la direction <0-110>.domséquence directe de ces deux derniers
points est une densité de dislocations traversattds misfit de typa beaucoup plus grande
dés le départ de la croissance du buffer AIN ssulface (001).

Afin de limiter au moins la densité de dislocatiomaversantes résultante de la
présence des deux orientations cristallines, isatiion de substrats désorientés suivant la
direction [110] est une solution. La présence deches bi-atomiques assure une direction
unique des liaisons de surface du silicium et perahars I'épitaxie d’AIN avec une seule
orientation et une seule relation épitaxiale.

L’effet cumulé de ces trois difficultés, la réadt de surface, la symétrie de surface
carrée et enfin la présence de deux orientationtaxéfes, entrainera des différences
profondes lors de la nucléation du buffer d’AIN début de croissance comme nous le
verrons dans les deux prochains chapitres.

Finalement, afin de partir d'une surface reproiiletavec un arrangement des
terrasses le plus homogéne possible, un procédéésiexydation haute température sous
hydrogéne a été développé ex situ. Celui-ci préskatantage d’éviter les cristallites de SiC
sans détériorer le four de croissance EJM, toujagdant une organisation des terrasses en
surface satisfaisante. La passivation de surfadetRirés stable permet le transfert sans ré-

oxydation depuis le réacteur CVD de préparatiogyteu bati de croissance.
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CHAPITRE Ill : Croissance de GaN sur Si(001) par EM

Nous l'avons vu précédemment, au début de ce mehuke substrat de silicium
orienté (001) a principalement été utilisé depessdnnées 1990, en EJM a source plasma et a
plus basse température, pour I'épitaxie de GaN rexsg cubique blende de zinc. En effet,
aucun résultat probant n’avait pu montrer la cenise de GaN wurtzite de qualité suffisante
pour réaliser des dispositifs électroniques. Eguieconcerne la phase « wurtzite », rappelons
tout de méme que le but de cette thése n’étaidpa®aliser forcément du GaN a symétrie
hexagonale mais d'étudier la faisabilité de I'éxigade couches de GaN sur l'orientation
(001) en vue de la réalisation de dispositifs ¢gle des transistors hyperfréquence (HEMTS).
En effet, au vu de la symétrie de surface carréesuhstrat, les prétentions n’étaient pas
définies de fagon aussi restrictive.

Ainsi, en plus des études antérieures liées &éFbeépitaxie des matériaux IlI-V sur
Si(001), deux études préalables ont permis de déloette étude : la premiere était bien sar
toute I'expérience acquise au laboratoire sur laléation et l'ingénierie des contraintes,
depuis la fin des années 1990, avec la croissan€zadll sur Si(111) [1,2] ; la deuxiéme était
I'étude publiée par Lebedev et al, en 2000 et 2@0présentée dans le chapitre Il, montrant
la possibilité de faire croitre des couches d’Alpghase wurtzite avec une seule orientation
cristalline sur silicium (001) désorienté de 5°vemit [110]. Ce dernier résultat permettait
déja, au départ, d’espérer la croissance de GaNzweupuisqu'il était prévu, au vu des
résultats obtenus sur Si(111), de commencer I'égitdga une couche de nucléation en AIN.

A cette époque, nous disposions donc :

- de deux méthodes de nucléation: la premiére optensur Si(111) par une
pré-exposition a 'ammoniac, et la seconde déveleppar Lebedev et al [3]
consistant en une pré-exposition a I'aluminium.

- d’une structure optimisée et brevetée au CRHEAtdoRe d’'une alternance
AIN/GaN afin d’éviter la fissuration lors du reftissement [4]. En effet, en
utilisant la différence des parametres de mailleeehAIN et le GaN, cette
alternance a permis I'obtention de couches de GahM €-3um sans fissure,
en mettant en compression le GaN et ainsi en cosapéra contrainte
extensive liée a la différence de coefficient daxgion thermique entre le

silicium et le GaN.
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Tout au long de ce chapitre, nous présenterordiffésentes optimisations du procédé
de croissance qui ont mené a la réalisation dehmsude GaN de qualité proche de celle
obtenue sur l'orientation (111) du silicium. Enetffle procédé préalablement développé sur
I'orientation (111) n'était pas directement expbile puisque celui-ci ne permettait pas
d’obtenir un matériau de bonne qualité cristaliaon fissuré. Ainsi, nous présenterons les
difficultés apparues lors de la croissance et tedupar I'utilisation de l'orientation (001),
puis les moyens mis en jeu pour diminuer leurst&ffdous verrons que la forte densité de
dislocations traversantes générée par la présenseabnd domaine et la faible cohérence des
réseaux cristallins du silicium et de I'AIN favceist la rugosité du front de croissance et la

relaxation des contraintes.

Le procédé optimisé comporte trois nouvelles étapesrtantes qui, en plus du choix
de la désorientation du substrat justifié ausstdarsuite, permettent de pallier aux difficultés
liées a l'orientation (001). Les effets cumulés abs étapes permettent I'obtention d’'une
couche de GaN wurtzite avec une seule orientatitatline, mais aussi de diminuer la
densité de dislocations et de pouvoir réaliser disgositifs sans fissures. Chacune de ces
étapes, optimisées sur un substrat désorienté daigint la direction [110], et leurs effets
sont présentées ici :

- Préparation de surface sous hydrogéne : contrélamangement de surface

et diminution de la proportion du second domaine.

- Nucléation du buffer AIN en commencant par une expesition a
'ammoniac : contrdle de I'état de contrainte.

- Répétition des alternances AIN/GaN, au moins deais, fpour limiter la
fissuration de I'hétérostructure : diminution de dansité de dislocations
traversantes et contréle de la relaxation de lxltedinale de GaN (Figure
[1.5)

Remarque : la principale application visée parecétude étant I'élaboration de dispositifs

hyperfréquence, la majorité des structures senaitée par une hétérostructure AlIGaN/GaN.
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l1l.1. Influence du recuit haute température soushydrogéne

[11.1.1 Etat de la surface avant épitaxie

Dans le chapitre I, nous avons évoqué la mise @notg’un recuit ex situ sous
hydrogene permettant le retrait des cristallitesSt@ et gardant I'organisation des marches
imposée par la vicinalité. Apres introduction démshambre de croissance, la température du
substrat ayant subi cette préparation est élevAg02C sous ultra-vide afin de désorber les
atomes d’hydrogene et rendre possible la dissociate 'ammoniac a la surface du silicium
lors de I'étape de nucléation. La procédure de méism doit permettre I'obtention d’'une
surface possédant une réactivité non « génée sapsaturation des liaisons pendantes du
silicium par la passivation hydrogéne. Tout commeKahara et al [5], un pic de pression (
P=1.10° Torr pour un vide de base de 5%1Dorr) est observé aux alentours de 500-550°C. A
ce moment, le cliché RHEED, auparavant déja 2xir @bap I, Figure 11.16), se trouble, ce
qui confirme bien la présence en surface d’espgaes liaison directe avec le silicium. Dans
la littérature, il est bien connu que les mono-idek désorbent de la surface du silicium au-
dessus de 500°C [6,7,8,9]. La Figure Ill.1 représezinsi I'image STM d’'une surface de
silicium désorienté de 2° suivant la direction [[JLa@ant subi la préparation sous hydrogene
(voir chap Il, Figure 11.17b ) puis la désorptioa thydrogéne suite & un recuit de 15min a
700°C (P ~ 18 Torr ). La désorption a un effet notable sur ké&te surface du silicium. Les
différences de contraste laissent présager unamiogénéité marquée de la surface. Deux
explications sont possibles: soit il s’agit d'unntaste chimique lié & la présence ou non
d’hydrogéne résiduel, soit il s’agit d’'un contrastaopologique » (= rugosité) lié a des
rangées de silicium désorbées sous forme de mek8jH, (SiH», SiHs) comme cela a déja
été observé apres exposition de la surface ddusili@ de fortes pressions d’hydrogene
[10,11,12]. Cette derniére solution assez réalistgliquerait la révélation, localement sur
guelques rangées atomiques, des couches infériewexs une reconstruction de surface

potentiellement tournée de 90°.

-69 -



IO amdatats arm pleteC OBB0_0d_07 20061 7_an

Z-range: 1299 nm
i

Figure 1ll.1 : A gauche : image STM 100nmx100nm\(520,1nA) d’'une surface de silicium
(001) désorienté de 2° suivant [110] ayant subieleuit ex situ sous hydrogene puis une
désorption de I'hydrogéne a 700°C durant 15min danshambre de croissance EJM. A

droite : zoom 50x50nm.

D'une facon « globale », la répartitions:Ta évaluée a 65%, est Iégéerement plus faible
gu’avant désorption de I'hydrogéne (70%), néanmaiefie-ci est difficile a évaluer compte
tenu de l'inhomogénéité du contraste et ne nous@epas de prendre en compte de fagon
certaine le type de reconstruction des zones séppaesorbées. Notons également, que dans
le méme temps, la densité de marches de tgpa Snsiblement augmenté. L'imagerie par
STM d’une surface de silicium désorienté de 6° spi@sorption de I'hydrogéne n’a pu étre
réalisée ; néanmoins nous pouvons nous attendrené&ue effet et ainsi a une surface
rugueuse avec une proportion:Ta toujours de l'ordre de 90%. Voila ainsi les clishé
RHEED d’une surface de silicium désorienté de &asu [110] avant et aprés désorption de

I'hydrogéne :
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Figure 111.2 : Clichés RHEED suivant I'azimuth [DJL d’'un substrat de silicium (001)

désorienté de 6° suivant [110] avant (a gauchapets désorption de I'hydrogene (a droite).

Le premier point est bien sdr la confirmation derdaonstruction x1 suivant la direction
paralléle aux marches confirmant le maintien dyretde terrasse majoritaire avant et aprés
désorption. Le deuxiéme point est 'augmentationad®ngueur des tiges de diffraction sur
'écran suivant I'azimuth [1-10] aprés désorptior Hhydrogéne. Ce phénoméne peut
provenir soit d’'une évolution de la courbure dustrdt, soit d’'une augmentation du diamétre
des tiges induisant une coincidence sur une distplus grande entre la sphére d’Ewald et le
réseau réciproque ; cette derniére peut proversr ideomogénéités en surface relevées
précédemment (bords de marches moins nets, inhoréitgéde la contrainte). Il est
intéressant de noter que le cliché de diffractitfEED ne cesse de s’améliorer (disparition
du bruit de fond) au cours du recuit, ce qui tersigposer une cicatrisation de la rugosité de
la surface comme le stipulent K.Kato et al [11].nBde futur, 'observation par STM de
I'évolution de la surface en fonction de la tempéma et du temps de recuit serait un point a
aborder afin de voir les effets cumulés des diffeae réorganisations de la surface aprées
désorption : « cicatrisation » de la rugosité -an@angement des terrasses. En effet, le risque
d'un tel recuit est de détruire I'arrangement desasses et la répartitionsTa. Si I'on
continue I'exploitation de ces deux clichés RHEEBspacement des raies parasites permet
d’estimer, comme nous l'avons fait dans le chapltria largeur des terrasses autour de 3nm.
Si I'on se réfere au tableau I1.1, il sembleraihdague la désorption de I'hydrogéne préserve
malgré tout I'arrangement des terrasses de dépect @es marches de hauteur bi-atomique.
Néanmoins, il est important de rester prudent centphu de la diminution de l'ordre en

surface liée a la désorption locale du silicium.
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[11.1.2. Influence de la préparation de surface sula qualité cristalline

Pour confirmer I'effet bénéfique d'un tel procédéux couches d’AIN de 250nm, que
nous nommerons pour l'occasiomn gt €t Tan_H, €t deux échantillons formés d'une
hétérostructure AbGa 79N(25nm)/GaN(550nm) et d’'un double empilement AINKGa
(A761 et A763) (voir Figure I1.5) ont été réalisékes échantillons An 1 €t A761 sur un
substrat désorienté de 6° suivant [110] apres wwitreex situ sous hydrogéne, et les
échantillons Ry st et A763 sur un substrat de méme désorientationtaydoi un procédé de
désoxydation in situ a basse température (soit®60°

Chacune de ces couches a été caractérisée pactiifir des rayons X afin d’évaluer
leur qualité cristalline, et ainsi, I'influence decuit sous hydrogene. L'objectif principal de
cette préparation étant I'obtention d’'une surfaaesscristallite et gardant I'arrangement des
terrasses induites par la vicinalité, le premieinpé vérifier est I'évolution de la proportion
de lorientation minoritaire. Comme présenté enexenA, le scan en phi d’une raie
asymeétrique est I'un des meilleurs moyens pourrdéter la présence des deux orientations
cristallines et de les quantifier. Dans notre camjs choisissons toujours la raie (10-13) de
I'AIN et du GaN en raison de son intensité impottariLa figure 111.3 compare les spectres

obtenus sur ces quatre échantillons.

103 &) AlN 250nm/Si(001) 6%0ff BT 103 4b) AIN 5500m/Si(001) 6%0ff H
] Orientation majoritaire ] ;ﬂ\ /\

/\ Orientation /{*\/ M\ / |

minoritaire e : X \
]
| WWMWW

Intensity / cps
Intensity / cps

t\“ﬂ A
ATA",

T T T T '
0 20 40 60 80 100 120 100 120 140 160 180 200

Phi/° Phi/°
104 = e phiscan103Gal.njc <Scan-No:1> 04 . ohSCAM03GaN e <czn Harts r\
N 3 | dyHEMT/ \
] [ Si(001) 6°-off BT N / . /\s«om) 60ff H X X
e \ 103 o / \
o [} ]
Q o 1
3 T | | | |
z 2 102 J
i £ 102 - \ \
c 2 1
5 5 ]
£ < ]
101 4 ‘»
100 — —
200 220 240

120 140 160 180
Phi/° Phi/®

Figure 1.3 : Scan en phi de la raie (10-13) d&lN s50nm des échantillons a)ak gt et b)
Tan_+ et du GaNsonmdes échantillons c) A763 et d) A761.
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Clairement, nous pouvons noter que le recuit sgdsolgene contribue a la diminution de la
proportion de I'orientation minoritaire. Celle-cagse en effet de 21% a 7% pour les couches
Tan gr et Tan 1 et finalement de 0.32% a une proportion difficieaxth mesurable pour les
couches de GaN déposées sur une structure a deumaaces AIN/GaN. Il est d’ailleurs
intéressant de noter la plus faible proportion’dedntation minoritaire pour les échantillons
A761 et A763 comparés aux échantillongyTgr et Tan 1 . Les alternances ainsi que les
rapports d’épaisseur totale de la couche sontinerteent a l'origine de cette différence et
attestent un effet d’annihilation de l'orientationinoritaire avec I'épaisseur. Ce résultat
permet donc de confirmer 'importance d’utiliser teh procédé afin de limiter la présence de
I'orientation minoritaire tournée de 90° (= 30°et&ffet peut provenir soit d'un arrangement
plus favorable de la surface induit par la disparides cristallites de SiC et a la stabilisation
de marches bi-atomiques, soit a I'état de surfdatenn apres désorption de I'hydrogéne
permettant, par une répartition plus homogéne dauwd type de domaineaTet Tg, une
réduction plus rapide du domaine minoritaire das gremiéres mono-couches. La totalité
des résultats obtenus par diffraction des rayopet ces quatre échantillons est répertoriée

dans le tableau Ill.1 suivant :

% orientation
LMH (30-32) o Ex (%0)
minoritaire
TAN 2.8° 7 i
Tan_BT 3.06° 21 -
A761 (H) 1.24° <0.01 0.036
A763 (BT) 1.41° 0.32 0.066

Tableau 1ll.1: Récapitulatif des mesures réaliggasdiffraction des rayons X sur les deux
échantillons A761 et A763.

Au vu de la largeur a mi-hauteur de la raie asyiaédr (30-32), la présence de I'orientation
minoritaire impliqgue une augmentation du twist moyke I'orientation majoritaire. Celui-ci
passe donc de 1.24°, pour I'’échantillon préparé soulrogéne, a 1.41° pour I'échantillon
ayant subi le procédé basse température. Celalisjegppar la réduction de I'orientation
minoritaire tout au long de la croissance commesnleuverrons dans la partie I11.2.1. En
effet, méme si une partie des grains désorienté&08elisparait avec I'épaississement de la
structure, on peut supposer que ce phénomene argemel augmentation du twist moyen de
I'orientation majoritaire lors de la nucléation qar déformation élastique. Enfin, la

contrainte extensive résiduelle est plus importatdd@s I'échantillon A763 (BT). Nous
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verrons, par la suite, que le twist moyen et denddnsité de dislocations dans le GaN final
ont un effet notable sur la relaxation de cettetreamte.

Pour controler la composition chimique de la swfalu substrat de silicium recuit sous
hydrogéne ou sous vide, des analyses SIMS onéaliéées sur les deux échantillons A761 et
A763 (Figure Ill.4). En effet, la nature et la gtignd’impuretés en surface du silicium juste
avant I'étape de nucléation n’est pas la méme poarsurface désoxydée et « gravée » sous
hydrogene, puis passivée et réexposée a l'air t@armoins 10min, et pour une surface

désoxydée sous vide et présentant des cristallites.

Echantillon: A761 Echantillon: A763
(Cs+negative ions detectian) (Cs+negative ions detection)
1.E+21 i 4 |{ 1E+21 g T
| GaN | AIN/GaN x2 | | Silicium | GaN " AIN/GaN x2 | | Silicium |
1.E+20 § 1.E+20 §
(¢}
H
= 1E+19 ¢ i = 1E+19 ¢
o W I o
® W &
5 ' R 5 . \
= o
= 1E+18 % = 1E+15 § Si
= =
c [=
[:1] @
[X] [=]
| =
8 1E+17 8 1E+17
Buffer AIN Buffer AIN
— Si (at/cc)
1 E+16 ' 1.E+16 rat
— H (at/cc) — S |_at:-'cc]
- — H (at/cc)
C (atfcc) C (at/ce)
O (at/cc) O (at/ce)
1 E+15 4 T T T 1.E+15 4 T r ;
0 1 2 3 4 0 1 2 3 4
Profondeur (pm) Profondeur (pum)

Figure 111.4 : Profil SIMS en profondeur des contations d’'O, H, C et Si des échantillons
A761 et A763.

Ainsi, nous constatons des concentrations résekielloxygéne et de carbone plus élevées
dans la couche de GaN épitaxiée sur un substraprggraré sous hydrogene. La gravure par
faisceau d'ions devenant rugueuse pour les fopasgeurs gravées, I'analyse de l'interface
n'est pas assez précise pour espérer comparercde figgoureuse les concentrations en
impuretés et ainsi conclure sur la contaminatiotadrirface de silicium avant croissance. Par
conséquent, nous ne pouvons déterminer lorigine lalevariation des concentrations

résiduelles en O et C dans la couche finale de GzaMe-ci peut provenir soit d’'une

contamination de l'interface, soit d’'une contamioatlors de la croissance induite par un
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mode de croissance légéerement différent (rugodié pmportante liée a la densité de
défauts,...les dislocations pouvant se décorer agedndpuretés, une corrélation des densités
d’'impuretés et densités de dislocations pourraianssi expliquer cette observation).

Néanmoins, dans les deux cas, la cause semblia @reparation de surface.

l11.2 Choix de la désorientation du substrat

Comme nous l'avons vu précédemmeetprocédé de croissance optimisé utilise un
substrat de silicium désorienté de 6° suivant ledtion [110]. Il reste tout de méme
intéressant d’évaluer l'efficacité de ce procédéfarction de la désorientation du substrat
utilisée et donc, indirectement, en fonction d@raportion des deux orientations cristallines
possibles: Gabh et GaNg. Dans cette partie, nous avons donc étudié l'amfae de la
désorientation du substrat de silicium (001) sucrl@issance, la qualité cristalline, I'état de
contrainte, les propriétés optiques, et enfin,despriétés électriques d’'une hétérostructure
AlGaN/GaN. Nous reviendrons sur ce dernier poimtsda chapitre V.

Cing structures HEMT sur 5 substrats désorieng9% 2°, 4°, 5° et 6° suivant la
direction [110] ont été réalisées. Celles-ci congrtoutes deux alternances AIN/GaN, une
couche épaisse de GaN de 800nm, une barriere A{&gd0.25) de 25nm et un cap de GaN

de 1nm.

Barriere Al ¢-5Gag7sN (25nm)

\

Cap GaN (1nm)

GaN (800nm)

Double alternance
AIN/GaN

Premier GaN intercalaire (Figure 111.7)
—

= Buffer AIN
Si(001) (Figure 111.6)

Figure IIl.5 : Représentation d’'une structure HEMTTouble alternance AIN/GaN épitaxiée
sur Si(001).
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[11.2.1. Influence de la désorientation sur le pocessus de croissance

L’effet de la vicinalité du substrat, et ainsi Iguentation de la répartitionsTTa avec
la diminution de la désorientation, apparait deewnt lors de la croissance du buffer d’AIN.
La raie de diffraction de la direction [1-210] derientation minoritaire AINaapparait sur la

majorité des clichés RHEED de la surface d’AIN amivI’azimuth [1-210] de I'orientation

Figure 111.6 : Clichés RHEED, suivarj
'azimuth [1-210], d'un buffer AIN
épitaxié sur un substrat de siliciup
(001) désorienté de a) 6°, b) 5°, c) 41,
d) 2° suivant la direction [110] et &)

—

nominal. Le second domaine noté par
une fléeche apparait selon la directipn
[1-210].

majoritaire AlNsg (Figure 111.6). D’autre part, celle-ci s’intensifi®rsque la désorientation

diminue pour devenir d’intensité équivalente susidbstrat nominal. Des cette étape, nous
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pouvons quantifier la proportion de l'orientationnaritaire et ainsi noter que celle-ci n’est
plus visible sur un substrat désorienté de 6°.

La présence de cette seconde orientation est @osighe de I'existence de parois a forte
densité de dislocations accommodant un twist de 80fhme nous avons pu en émettre
I'hypothése dans les chapitres précédents. Autatte caccommodation n'a pas trop
d’'influence sur le mode de croissance du buffer 4lN reste bidimensionnel, autant celle-ci
a un effet néfaste sur le mode de croissance dui@altalaire que I'on vient épitaxier par la

suite (Figure I11.7).

Figure II1.7 : clichés RHEED du
premier GaN intercalaire aprés

50nm de croissance et, en insert,

D

et apres 250nm sur un substrat d
silicium (001) désorienté de a) 6
b) 5°, c) 4°, d) 2° suivant [110] e{

e) nominal

Effectivement, la seconde orientation tend a rdgwosla surface. Un phénomeéne similaire
sera évoqué en EPVOM. Le mode de croissance birdiimenel standard observé pour les

couches de GaN épitaxiées sur Si(111) est trasildifh obtenir sur Si(001).
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Deux points sont a noter: le premier est le moderdessance tri-dimensionnel des couches
de GaN possédant une proportion importante declansie orientation et le deuxieme est un
effet d’élimination de l'orientation minoritaire ag I'épaisseur. Si I'on se fie aux images
STM obtenues sur un substrat désorienté de 4° (cligpire 11.17), et que I'on considére que
la proportion d’AlNsa et de GaMla est au moins égale a celle des terrasgesnisurface du
silicium, 10% de Gahh suffisent donc a déstabiliser le mode de croissates 90% de
GaNsg. Cet effet est directement lié a la diffusion deface des espéces, a I'état de contrainte
et & la coalescence difficile des domaines désm@senEnfin, comme nous le disions
précédemment, I'orientation minoritaire de GaN téndisparaitre des diagrammes RHEED
avec I'épaisseur épitaxiée. Néanmoins, cet eftgprscipalement notable sur les échantillons
désorientés de 4°, 5° et 6°. L'orientation minarganon discernable au RHEED dans le
buffer AIN apparait légérement lors des premiersonzétres de GaN puis disparait apres
dépbt de 50nm pour une désorientation de 6°, gtlue de 250nm pour une désorientation

inférieure ou égale a 5°.

Figure 111.8 : Clichés RHEED de I
structure finale a 550°C ddgj

"4

échantillons épitaxiés sur un
substrat désorienté de a) 6°, 5°|pt
4° (un seul cliché est représenté par

commodité), b) 2° et ¢) nominal.

Pour conclure, l'utilisation d’'un substrat désotéerde 6° a permis de limiter la
rugosité de la premiére couche intercalaire de GhMNrientation minoritaire tend a

disparaitre en épaississant la structure. Ainsgwface de la structure finale, elle n’est plus
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visible au RHEED sur les échantillons désorieng&1Y 5° et 6°, elle est trés difficilement

perceptible sur I'échantillon désorienté de 2°ffie blanche, figure 111.8b) et de méme

intensité que I'orientation minoritaire sur le swasnominal. La figure I11.8 représente ainsi

les clichés RHEED, réalisés a basse températucesi® échantillons. La reconstruction 2x2
qui apparait lors du refroidissement vers 550°Ccasactéristique d’'une couche de GaN de
polarité Gallium. Les clichés de diffraction élextiqgue en faisceau convergent (CBED)
confirment bien la polarité Gallium des couchesGhN épitaxiées par EJM sans aucune
inversion de domaine (ID).

Finalement, la seconde orientation a donc un dffed néfaste sur le mode de
croissance des différentes couches. Nous verrams ldachapitre suivant que ce phénomene
est également présent lors de la croissance depaal®PVOM. Sa présence, méme faible,
induit un mode de croissance tridimensionnel du Gd8Bnmoins, nous avons pu montrer
gque cet effet n'était pas rédhibitoire et que liépssement du GaN permettait d’annihiler
I'orientation minoritaire sur les substrats désmés. Les images MEB de la figure II.9
rendent compte de la morphologie de surface deugh&ghantillon. La rugosité cinétique
habituelle de I'épitaxie des alliages (Al,Ga)N M ammoniac est présente sur les substrats
désorientés de 2°, 4°, 5° et 6° signe d’'un modecrdéssance bidimensionnel [13]. Au
contraire, la morphologie obtenue sur Si(001) naast trés rugueuse ce qui confirme le
cliché RHEED. En regardant en détail la surfacel’@ehantillon épitaxié sur le substrat
désorienté de 2°, on remarque la présence de gi@ti@mement twistés et décorrélés de la
« matrice ». Nous pouvons bien sar relier directgnceux-ci & la seconde orientation. Cette
image, en insert de la Figure 111.9d, démontre Heerdifficulté de coalescence des grains
twistés de 30° en EJM. Maintenant, nous pouvongggat remarquer 'augmentation de la
densité de trous en surface en fonction de la ag#dation : celle-ci a été estimée par AFM a
4.1Fcm?, 2.10cm?, 5.5.10cm? 1.5.18cm? pour les désorientations de 6°, 5°, 4°, 2°
respectivement. L'origine de ces trous peut ébk eliée directement a des parois de
domaines désorientés et a leur difficulté de coealesoit a un effet mémoire de la rugosité
apparue lors des différents stades de la croissddaes tous les cas, cette densité est
directement reliée a la proportion de I'orientatiomoritaire.

Enfin, les couches finales de 800nm de GaN réalisée les substrats de Si(001)
désorienté suivant [110] ne sont pas fissuréestraicement a la couche réalisée sur le

substrat nominal qui présente des fissures espdeégdum en moyenne.
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Figure 111.9.: Images MEB des surface
finales des structures HEMT réalisées par
EJM sur 5 substrats de Si(001) désorientés
de a) 6°, b) 5° c) 4°, d) 2° suivant [110] |et
e) nominal . En insert de a) et e) : sectigns
de la structure, en insert de d) zoom djun
grain de la seconde orientation twisté de §0°
par rapport a la matrice de I'orientation

majoritaire.
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[11.2.2. Influence de la désorientation sur lesaractéristiques structurales
du GaN

Dans la partie précédente, nous avons pu relieralaur de la désorientation du
substrat avec la présence de la seconde orientatistalline des les premiers stades de la
croissance, et observer 'effet que cela induit lsumode de croissance. Il est intéressant
maintenant de quantifier exactement la proporties deux orientations cristallines et son
effet direct sur la qualité cristalline. Nous avensainsi recours a trois techniques habituelles
de caractérisation : la diffraction des rayons XR¥), la microscopie électronique en

transmission (MET) et la microscopie a force atareigMFA).

[11.2.2.1 Détermination de la proportion des orieations
GaNsa:GaNsg

La Figure 111.10. montre les 5 spectres de diffi@tdes rayons X, des scans en phi de
la raie (10-13) du GaN, obtenus sur chaque éclamtilNous remarquons ainsi une
augmentation des raies de réflexion a 30° corredgoutra I'orientation minoritaire lorsque la
désorientation diminue. Avec le ratio des intemssitétégrées, nous pouvons estimer la
proportion de l'orientation minoritaire GgN dans la couche totale a 0%, 0.19%, 0.39%,
3.22%, 51.8% pour les substrats désorientés dé°6°4°, 2° et nominal respectivement
(Figure 111.10f). Rappelons que cela ne veut pas due tous les grains désorientés émergent
en surface de I'échantillon. En effet, ces grairs sont pas visibles, comme montré
précédemment par les analyses de surface telleledREIEED et le MEB, sur les couches
épitaxiées sur Si(001) désorienté de 4°, 5° efAG°vu de ces résultats, le procédé utilisé en
EJM permet de diminuer fortement la présence dsetinde orientation dans la structure
totale finale. En comparant avec les résultats mistedans le chapitre IV suivant, nous
pourrons remarquer que le procédé et les condititngroissance ont également un réle

important dans I'annihilation du domaine minorigair
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Figure 111.10 : Scan en phi de la raie asymétrifl@13) du GaN de 5 structures épitaxiées
sur 5 substrats désorientés de a) 6°, b) 5°, d) £%, et e€) nominal. La figure f représente
I'évolution de la proportion du domaine minoritai(€&aNss) avec la désorientation du
substrat.

[11.2.2.2 Relation épitaxiale d'une couche de Galpigaxiée sur
Si(001) désorienté de 6° suivant [110]

Depuis le début de cette partie, nous nommon®utesijle domaine majoritaire avec
I'indice « SB » et le domaine minoritaire avec dlice « SA ». Nous avons donc gardé la
méme dénomination que celle déja proposée danddpitoe Il. Afin de confirmer cette
relation épitaxiale, une figure de pble des ra%25) du GaN et (335) du silicium a été
réalisée sur I'échantillon épitaxié sur le substi@sorienté de 6° et pour lequel nous étions
s(rs de I'unigue présence de l'orientation cristalk majoritaire » (Figure 111.11).
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Figure 111.11: Figure de pble (voir Annexe A) ré&sle sur les raies (20-25) du GaN et (335)
du silicium d’'un échantillon épitaxié sur Si(00Bstrienté de 6° suivant [110]. L’axe [0001]
du GaN est au centre de la figure de pole.

Tout d’abord, nous remarquons la présence d’unée setientation cristalline du GaN,
puisque seulement 6 réflexions (20-25) sont obssrvEnsuite, la direction de désorientation
est bien visible puisque les réflexions du silicimm sont pas centrées sur I'axe (0001) du
GaN servant d'axe z de la figure de pdle. Cela rwonc permis d’indexer les axes de
référence de silicium. De ce fait, nous pouvongendalignement des réflexions (335) du

silicium et (20-25) du GaN suivant cette méme dioecde désorientation [110] du silicium
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ce qui confirme bien la relation épitaxiale suiwant<0-110>GaN // [110]Si et donc la

dénomination « SB » de I'orientation majoritaire.

[11.2.2.3. Caractéristiques structurales et deatésde dislocations :

Chacun des échantillons a ainsi été caractériséifbi@ction des rayons X. Le tableau
[1.2 récapitule les largeurs & mi-hauteur obtenses les «rocking curve » des raies
symétrique (0002) et asymétrique (30-32). Cettanidex mesure, réalisée sur I'orientation
majoritaire, nous permet d’estimer la valeur dustwnoyen de celle-cogansg. Néanmoins
le twist moyen de la couche doit prendre égaleraartompte la désorientation de 30° entre
les deux orientationsaf,). Pour calculer la rotation moyenne, nous avonsinat
I'orientation GaNa a des grains désorientés de 30° dans une « matdeegrains de Gajy
possédant un twist moyen déterminé par la raie ésique (30-32) (voir Annexe A). Cette
valeur de twist nous permet juste de donner unéugtian de la mosaicité moyenne de la
couche puisque dans cette hypothese-la nous coosglgue chaque grain désorienté émerge

en surface ce qui n’est pas le cas.

LMH (0002)Ganse LMH (30-32)ganss _
% GaNsa | Twist moyen (°)
(arcsec) (arcsec)
6° suivant [110] 1371(0.381°) 3590(0.977°) 0 0.977
5° suivant [110] 1281(0.356°) 3762(1.045°) 0.19 1.100
4° suivant [110] 1260(0.350°) 3568(0.991°) 0.39 1.104
2° suivant [110] 1285(0.357°) 4046(1.124°) 3.22 2.05
Nominal 1713(0.476°) 4691(1.303°) 51.8 30

Tableau 111.2: Récapitulatif des valeurs des largea mi-hauteur des rocking curves des
réflexions (0002) et (30-32) du GaN des structHEMT.

L’évolution de la largeur a mi-hauteur des scansragga en fonction de la désorientation est
représentée sur la figure I11.12. La largeur a aniteur de la raie asymétrique (30-32) et ainsi
le twist moyen de lorientation Gapl ne cesse de diminuer avec la désorientation
contrairement a ce qui sera observé dans le chalitrsuivant lors de la croissance par

EPVOM. Remarquons aussi une évolution particuldeda largeur & mi-hauteur de la raie
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symétrique (0002) : effectivement, celle-ci possee valeur minimale pour un substrat
désorienté de 4° et non pour 5° ou 6°.
5000 T T T T T T T T T T T T

1 ®  LMH (30-32) GaN| 1
4500 + ®  LMH (0002) GaN | ]

4000 -
3500 -
3000 ]
2500- ]
2000 ]
1500~ [
1000 ]
500 ]

Largeur & mi-hauteur (arcsec)

T T T T T T T T T T T
0 1 2 3 4 5 6 7
Désorientation du substrat (9

Figure III.12 : Evolution de la largeur a mi-hautglMH) des rocking curves des raies
(0002) et (30-32) de couches de GaN de structued Hépitaxiées sur Si(001) en fonction
de la désorientation.

La variation de la taille moyenne de grain, mesupée MET et AFM, est également
beaucoup plus faible qu’en EPVOM mais suit la méog&ue puisque celle-ci diminue avec
la désorientation en passant de 540nm sur Si(084riénté de 2° & 410nm sur Si(001)
désorienté de 6°.

Les images AFM ont été réalisées sur des échartillecuits sous ammoniac a 1050°C
durant 10min afin de lisser la rugosité cinétigoenme nous pouvons le voir sur la figure
suivante [13,14,15] (Figure 111.13). Les joints deains sont délimités par les dislocations

traversantes de type a (voir fleches).
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Figure I11.13 : Images AFM (2umx2um) de la surfaene structure HEMT épitaxiée sur un
substrat désorienté de 6° suivant la direction JE)Oavant recuit (Rugosité rms : 4.4nm /
hauteur max :21nm). et b) aprés recuit de 10ml®%20°C sous ammoniac (Rugosité rms :

3.5nm / hauteur max :20nm).

Il semblerait donc que la diminution de la mosaéiciti GaN liée a la disparition du domaine
minoritaire soit du méme ordre de grandeur queédtedle I'augmentation de la mosaicité
induite par la diminution de la taille des grai@& dernier effet, induit par 'augmentation de
la densité de germes d’AIN en surface du silicinracala désorientation de par des terrasses
de plus en plus petites, sera développé dans [@tahdV. Nous pouvons supposer que cet
effet se cumule avec la diminution de la mosaiitduffer d’AIN induite par un dépdt plus
homogéne des premiéres mono-couches sur des élas petites. Néanmoins, la variation
de la taille des grains est assez faible et esinement limitée par la technique de croissance
EJM elle-méme (température plus faible, nucléafirs homogéne, croissance latérale plus
faible...). Il s’ensuit une compétition, au méme erd¥ntre 'augmentation du twist moyen de
par la diminution de la taille des grains, et lanigiution du twist entre grains par la
disparition de la seconde orientation. Cela peptigxer la raison pour laquelle la largeur a
mi-hauteur de la raie (30-32) de I'orientation nmaigore reste en fait quasiment constante sur
les substrats désorientés de 4° a 6°. Revenonstanairt a I'évaluation de la densité de
dislocations. Nous avons suivi la méme méthodecglle exposée dans I'annexe A (Tableau
[11.3). Les dislocations prédominantes dans notrecture étant les dislocations traversantes
de type a, et donc celles accommodant le twistodiehtation majoritaire Gapg, leur densité

doit suivre I'évolution de celui-ci a la variatiate la taille de grains prés. La rugosité de la
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structure épitaxiée sur Si(001) nominal étant froportante nous n’avons pas pu évaluer la

densité de dislocations de facon rigoureuse, némrsmoelle-ci peut-étre considérée

supérieure a THcm?

) Taille de grains ) ,
Twist de GaNsg P (cm®) pmo (cm™)
moyenne
(Amoy) (°) AFM + DRX MET
(AFM-TEM) (nm)
6° suivant [110] 0.977 410 2.15.18 ~2.10°
5° suivant [110] 1.045 440 2.15.78 ~2.10°
4° suivant [110] 0.991 540 1.7.16 ~1.4.108°
2° suivant [110] 1.124 540 1.9.16 ~1.5.18°
Nominal 30 - >14* -

Tableau I11.3 : Estimation de la densité de distmes traversantes par microscopie a force
atomique et diffraction des rayons X (via le tvdstl'orientation majoritaire Gady et la taille

de grains) et par microscopie électronique en tnésson.

Ainsi la diminution de la taille des grains en fton de la désorientation du substrat induit
une densité de dislocations plus importante dansrtatrice » (composée de l'orientation
majoritaire GaNg) malgré la diminution du twist relié a la largeéumi-hauteur de la raie (30-
32). Il s’ensuit une densité de dislocations mespar MET de 1,5.28cm? et 2.16%m? sur
Si(001) désorienté de 2° et 6° suivant [110] respement. Ces valeurs ne représentent
cependant pas totalement la qualité du GaN épit&xiéeffet ces analyses ne prennent pas en
compte les « restes » de l'orientation minorit&@Nsa . Si I'on se rappelle les images MEB
de la figure 111.8, certains grains de l'orientatiGaNsa sont encore présents en surface du
GaN épitaxié sur Si(001) désorienté de 2°. Leursiénrend néanmoins assez faible la
probabilité de les observer par MET ou AFM, maisémpéche que ces défauts sont présents
et délimités par des joints de grains fortementodiggés dans la matrice. Par la méthode
décrite en ANNEXE A évaluant la densité de dislmoet en considérant la présence de la
seconde orientation, nous remarquons cette foisio® le GaN épitaxié sur un substrat
désorienté de 2° posséderait effectivement uneitdeths dislocations traversantes totale de
I'ordre de 4.16°cm? contre une moyenne de 2,1:46m? sur Si(001) désorienté de 4°, 5° et

6°. En toute rigueur, ces valeurs sont déduitesndsures de diffraction X intégrant

" Nous avons négligé, dans notre cas, la densitéstigsations traversantes de type coin ou mixtsque leur
proportion reste un ordre de grandeur en dessaesadivement constante.
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I'épaisseur totale, et ne représentent pas direxgieta qualité du matériau au niveau de la
barriere AlGaN/GaN soit & 25nm de la surface. Out mipposer, tout de méme, que la
densité de dislocations traversantes totale soiiptise entre celle de la matrice et cette

valeur.

[11.2.2.4. Propriétés optiques

Afin d'étudier les propriétés optiques de cesé&ldhts échantillons, les spectres de
photoluminescence et réflectivité ont été réalisés chacun d’entre eux. Un laser Argon
doublé en fréquenc@£244nm) a été utilisé pour I'excitation, et les nmes ont été réalisées
a 15K. La figurdll.14 représente ainsi les 5 spectres de photaiastence et de réflectivité
obtenus sur les 5 échantillons désorientés de 6°4% 2° et nominal. Les spectres des
couches de GaN épitaxiées sur substrats désorigmtéent tous lieu a une émission franche
du bord de bande de GaN & 3.454-3.460eV. Cettesi&migst dominée par I'émission de
I'exciton A lié au donneur neutrg A Sur ces mémes couches, le spectre de réflecteitégd
de déterminer la position des excitons A, B et @n®cette gamme d’énergie, les émissions
de A et B sont confondues. Malgré la présence émission du bord de bande sur chaque
échantillon, I'émission de photoluminescence évalvec la désorientation du substrat. D’'une
maniere générale, I'’émission des niveaux profonds cesse d’augmenter lorsque la
désorientation diminue. Signe de la qualité stmadéudes couches épitaxiées sur les substrats
de silicium (001) désorientés de 6°, 5° et 4°,dpligue phonon de I'exciton A (A-LO) est
visible a ~89meV en dessous de I'émission de A.nOte tout de méme que le rapport
d’intensité par rapport au fond continu ne cessalidenuer avec la désorientation ce qui
implique que le pic de la réplique est trés diféick discerner pour le substrat désorienté de
4°. Sur ce méme substrat, nous observons égalamendiminution du rapport d’intensité
entre le bord de bande ét les DAP a 3.27eV, et I'apparition d’un pic éita ~3.36eV dont
I'origine peut étre soit des défauts structurawit, des impuretés. En effet, si I'on se rappelle
que la proportion du second domaine augmente avetinhinution de désorientation du
substrat, ce pic pourrait étre attribué a la seeamrientation. L’augmentation des DAP est
certainement liée a l'incorporation d’impuretésahirla croissance, soit de par une trés légere
rugosité de surface, comme observé au RHEED, apiep défauts. Au vu du spectre du GaN
épitaxié sur Si(001) désorienté de 2°, la préselecg% dans la couche totale de I'orientation

minoritaire GaNa suffit & augmenter la densité des niveaux profatelsacon notable. En
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effet, les rapports d’intensité du pic du bord @mde (}) et des DAP ou du pic a ~3.36eV
passe de 10 a 80 environ sur Si(001) désorierdé de5 ou 10 sur Si(001) désorienté de 2°.

T T T T T T T
a) 2232:;‘:‘2‘9“9"09 HEMT 25% /Si(001) 6°suivant [1.10] (Ardoublé (‘”"W))‘ b) Photoluminescence: HEMT 25% /Si(001) 5°suivant [1 10] (Ar doublé (4mW))
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0.1 o B, g™ 34608V 0.1 AB 3
LMH= 14.8meV/ E, o= 3.458eV ‘ EM
N —_ LMH=14.5meV Lan,
< 0.01 4 < A <
3 S
:(B ‘Q
‘G 1E-3 4 DAP 2 ]
o X | c
i} 0,0 A-LO 5
k= E=3.375eV 5
1E-4 4 4
1E-5 4
1E-6 T T T T 1 T 1
3.1 3.2 33 34 35 36 35 36
Energie (eV) Energie (eV)
E " T " T " T " T 3 ; T ; T ; T ; T ;
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Un pic & 3.41eV sort également légerement, ce sfusignificatif de la présence de fautes

d’empilements de type basal [16] ou autres défdaid. Finalement, le spectre de

photoluminescence d’'une couche de GaN épitaxiéesistrat nominal est principalement

dominé par les recombinaisons liées aux niveaufopds. Enfin, la largeur & mi-hauteur

mesurée sur les pics des substrats désorientéslueépas énormément et reste de I'ordre de
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14-15meV. Cet effet a déja été rencontré lors désuprécédentes et montre bien que dans
cette gamme de densité de dislocations et de @otetsa I'élargissement inhomogéne est
prépondérant et guidé par la contrainte [18]. Nuseverrons également dans la partie
[11.5.3. Au contraire, si I'on regarde la largeue de méme pic pour une intensité égale a
1/10°™ de l'intensité maximale, celle-ci passe de 28meé@@eV et 33meV sur les substrats
désorientés de 6°, 5° et 4° respectivement. Celaegginement relatif & un dopage résiduel
lié au silicium, ou encore a I'oxygéne, induit gancorporation de composés durant la
croissance et s'accentuant avec la rugosité [i8alément, 'émission de photoluminescence
du GaN semble beaucoup plus reliée aux conditibmaagle de croissance qu’a la qualité

structurale elle-méme.

[11.2.2.5. Influence de la désorientation du ssbrat sur I'état de
contrainte

Nous avons donc vu dans les parties précédentes|agdésorientation du substrat
contr6lait entre autres le mode de croissance d\, Gaproportion du second domaine, et la
densité de dislocations. Or ces deux derniers prag) comme nous le verrons dans la
partie suivante, ont un réle direct sur la relatiles contraintes et ainsi I'état de contrainte

résiduelle apres refroidissement.

Afin de définir I'état de contrainte final deswsttures HEMT décrites précédemment,
nous avons fait appel & plusieurs techniques psadtichacune une information Iégérement
différente :

- la diffraction des rayons X : cette technique permdestimer I'état de
contrainte moyen de ['épaisseur totale de GaN. Isebstrats étant
désorientés, le pic substrat (002) du silicium ihjEss visible facilement sur
un scan er® :26 et nous empéche d’avoir une référence @&m2t donc de
déduire la déformation directement. Les paraméteasaille a et ¢ sont donc
déduits de l'analyse des valeurs dedes raies asymétriques (104), (105),
(106), (204) et (205). La contrainte est considdniéaxiale et le coefficient
de Poisson de GaN égal a 0.5. Les parametres de rdai GaN relaxé
utilisés sont définis dans le tableau I.1.

- on peut calculer la courbure qui, a partir de éalie de I'’échantillon mesurée

au profilométre, englobe I'état de contrainte datde les couches de la
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structure sans « discrétisation ». L'intérét d'umesure de courbure in situ a
déja été démontré [20]. La contrainte dans le Blpitaxié sera compressive
ou extensive si la courbure est convexe (R<0) omcaee (R>0). Pour
remonter a la valeur de la déformation moyenne alesttucture, nous

utilisons la relation suivante :

1 :%'ZMi'gi'hi
R Mghg

Avec Ms; = 180GPa . Nous assimilerons la structure a unelmunique de GaN compte
tenu de la faible différence des différents modbiesiaux du GaN et de I'AIN (Mun =
478GPa et M = 470GPa, voir chap.l.2.1.1 ). L'épaisseur du sabst de la structure sont

de l'ordre de 200um et 1.9um respectivement.

- la photoluminescence : lintensité transmise diraimu avec I'épaisseur
traversée, I'énergie du bord de bande permet deomtan a I'état de
contrainte du GaN mais principalement des dermareometres. L'évolution
de I'énergie de l'exciton A peut néanmoins nousoiimfer sur I'état de

contrainte de la surface (chapitre 1. Figure 1.6).

Le tableau Ill.4 et le graphique (Figure lll.15)capitulent ainsi la totalité des mesures

réalisées sur les 5 structures HEMT.

€prx (%) Energie E, (eV) | Courbure (m™) /€ (%) fissuration
6° suivant [110] 0.05 3.464 0.44/0.058 non
5° suivant [110] 0.072 3.462 0.43/0.057 non
4° suivant [110] 0.075 3.458 0.54/0.07 non
2° suivant [110] 0.10 3.458 0.53/0.07 non
Nominal 0.16 - 0.82/0.11 oui

Tableau ll1.4 : Récapitulatif des mesures évalli@tat de contrainte résiduelle dans le GaN
des structures HEMT épitaxiées sur des substratsilideim désorientés de 6°, 5°, 4°, 2°

suivant [110] et nominal.
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Figure I11.15 : Evolution de la déformation obtenp@r diffraction des rayons X (a 300K) et
évolution de I'énergie de I'exciton A (& 10K) desuches de GaN des structures HEMT en

fonction de la désorientation du substrat. On reoau passage quiEa/ dey = 10eV.

Nous observons ainsi une diminution de la conteagxtensive résiduelle en fonction de la
désorientation du substrat et la présence de éssumiquement sur substrat nominal. Dans la
partie 11l.4 suivante nous montrerons que la déndé dislocations traversantes de type
joue un réle primordial dans la relaxation de latcainte compressive induite par la derniere
couche d’AIN. Nous verrons ainsi que plus la dénsie dislocations augmente, plus la
contrainte compressive du GaN a température desamce diminue rapidement induisant
une plus forte contrainte extensive résiduelle apefroidissement. Dans notre cas, nous
observons au contraire une diminution de la comti@aextensive résiduelle alors que la
densité de dislocations de la matrice augmedexi peut s’expliquer par I'évolution de la
rugosité lors de la croissance. Dans la partid,lHous considérons en effet des couches ayant
un mode de croissance quasiment identique sur Bi@t1Si(001) désorienté dé &t 6°. Ici,

la rugosité des couches de GaN évolue énorméménet @m substrat désorienté de 0° et 6°
comme nous avons pu le montrer sur les clichés RHEHes images MEB précédentes. Or
il est bien connu que la rugosité de surface peduetelaxer une partie de la contrainte. Il
semblerait ainsi, au vu de ces résultats, queffetsoit prédominant sur la relaxation induite
par les dislocations traversantes. Cela pourratiguer, entre autre, pourquoi la couche de
GaN épitaxiée sur Si(001) 2°-off posséde une contaxtensive deux fois plus grande que

sur Si(001) 6°-off alors que sa densité de dislonatsemble plus faible. Bien sdr, nous ne
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pouvons négliger également I'effet sur la relaxatie la contrainte des quelques défauts liés
a la présence localement de I'orientation minaetaiu encore de I'évolution de la taille des
grains pouvant éventuellement avoir un impact auelaxation par formation de boucles de

dislocations.

Pour conclure, 'utilisation de substrat désoriedeés & 6° suivant la direction [110] semble le

meilleur compromis entre qualité cristalline, piiéfgs optiques, et surtout état de contrainte.

[11.3 Influence de I'étape de nucléation

L’étape de nucléation a un réle primordial dangualité finale du matériau épitaxié.
Nous avons pu montrer précédemment linfluence 'd¢atl de la surface et de la
désorientation du substrat de silicium sur la propo de 'orientation minoritaire de I'AIN
ou du GaN. Dans cette partie, nous allons compke®rdeux méthodes de nucléation
possibles de I'AIN sur un substrat de silicium jpl@miére se rapproche de celle utilisée et
développée par Lebedev et al [3] et consistant erpné-dépbt a 600°C d'une quantité
d’aluminium suffisante pour former une reconstracte surface 6x4 (Figure 111.16) suivi
d’'une exposition a 'ammoniac ; la seconde consisteune pré-exposition de la surface a
'ammoniac autour de 600°C suivie du dépét d'unamité d’aluminium suffisante pour

former une mono-couche d’AIN en surface du silicium

Figure 111.16 : reconstruction de surface 6x4 ob&sur Si(001) nominal apres désoxydation

sous ultra-vide et dép6t d’'une mono-couche d’aliunina 600°C.
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Pour effectuer cette comparaison, deux structdée8IT comportant un cap de GaN
de 1nm, une barriere M-Ga ;N de 25nm, l'insertion d’'une couche d’AIN de 1nmmeu
couche tampon de GaN de 800nm et deux alternandb$&AN ont été réalisées sur des
substrats de silicium (001) désorientés de 6° sti{/H10] et ayant subi préalablement une
préparation de surface sous hydrogéne. Au finagsapefroidissement, la structure épitaxiée

suite a un pré-dépo6t d’aluminium en surface deisith est fissurée tandis que I'autre non.

[11.3.1. Influence de la nucléation sur le procéd de croissance

La figure 111.17 représente les clichés RHEED deslaface du buffer AIN, de la
premiére couche de GaN ainsi que de la coucheefial ces deux structures. L'influence de
I'étape de nucléation sur le mode de croissancdast beaucoup plus faible que I'effet de la
désorientation vu précédemment. En effet, dangéesx cas la surface finale posséde un
mode de croissance bidimensionnel, et nous ne sofprune rugosité légérement plus
importante de la premiére couche de GaN lorsqueitdééation commence par un pré-dépot
d’aluminium. La seconde orientation du GaN n’apfigpas et ne semble pas cette fois-ci a
I'origine de la rugosité.

Finalement, les clichés RHEED de la surface fim@ehaque structure sont similaires
et représentatifs d’une surface de GaN bidimensitaiidonc faiblement rugueuse) avec une

reconstruction 2x2 caractéristique d’'une polariggédans les deux cas.
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Nucléation par pré -dépbt d'Al Nucléation par pré -exposition a NH =

Buffer AIN

GaN final

Figure I11.17 : Clichés RHEED obtenus a la fin duffer AIN et du premier GaN et a la fin de
deux hétérostructures ayant subi une nucléatidragec un pré-dépot d’aluminium, soit avec

une pré-exposition a N 600°C.
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[11.3.2. Influence de la nucléation sur les propietés structurales et
optiques
La figure 111.18 représentant les scans en phiadeaie (10-13) du GaN atteste que la

nucléation n’a aucun impact sur la proportion desdaonde orientation. La faible rugosité
observée en surface de la premiére couche de Guabli(ée par des pointillés figure 111.17),
suite a un pré-dép6t d’aluminium, ne provient dpas de la contrairement a ce que nous

avons pu noter dans la partie précédente.

104 4 104 4
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Figure I11.18 : Scan en phi de la raie (10-13) daNGa gauche aprés une nucléation par pré-

dépbt Al, a droite aprés une nucléation par uneegpdsition & I'ammoniac.

Les largeurs & mi-hauteur des « rocking curvess>rdies (0002) et (30-32) du GaN
sont respectivement de 0.439° et 1.395° pour uckation par pré-dépdt d’aluminium, et de
0.42° et 1.11° pour une nucléation par pré-expmsiéi 'ammoniac. La qualité du GaN est
donc notablement meilleure dans ce dernier cago®is’intéresse maintenant a I'état de
contrainte et ainsi a la déformatieg dans le plamle croissancaléterminée par diffraction
des rayons X comme dans la partie 1.2, nous @radien effet celle-ci a 0.17% et 0.11%
dans le méme ordre que précédemment. Cette lafffgedice explique la fissuration de
I'échantillon obtenu aprés nucléation par pré-dépdaluminium. Cela est confirmé par les
spectres de photoluminescence réalisés a 12K avéasér a I'argon doublé. En effet, en
figure 111.19, nous remarquons bien un décalage Verrouge d’environ 4meV du bord de
bande du GaN sur I'échantillon avec pré-dépdt dahium attestant d’une contrainte
extensive plus importante. Il est intéressant derrgue I'évolution de I'état de contrainte de
'AlGaN est assez surprenante puisqu’elle ne sag girectement I'état de contrainte de la
couche inférieure de GaN. Pour expliquer ce phénemé est nécessaire de considérer
uniguement I'état de contrainte de chaque couctem@érature de croissance (Tc). Comme

nous le verrons dans la partie suivante, une coweh&aN épitaxiée sur une ou deux
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alternances AIN/GaN est soit en compression, staixée a température de croissance. Nous
verrons également que cet état de contrainte dégieectement de la densité de dislocations.
L’AlGaN épitaxié en extension sur GaN sera d'aufalos vite relaxé que la différence de
paramétre de maille avec le GaN est importante.c®dait, une fine couche d’AlGaN
épitaxiée sur une couche de GaN en compressionsse@ptible d’étre moins relaxée a
température de croissance qu'une fine couche d’Ni@aitaxiée sur une couche de GaN
quasi relaxée donc faiblement en compression. Q#taonstration semble expliquer le
décalage (par rapport au GaN) vers les hautes iésedg 5meV du bord de bande de
I'AlGaN épitaxié sur I'échantillon ayant subi unépdépét d’aluminium. Ce développement
suppose bien entendu que le pic autour de 3.88e¥fiestivement relatif a I'émission du
bord de bande de I'AlGaN (ref chap V.3.3) et quectancentration de I'AlGaN est
effectivement la méme sur les deux échantillons.

I ' I ' I ' I '
Photoluminescence HEMT (nucléation par pré-exposit  ion NH )
Photoluminescence HEMT (nucléation par pré-dépot A 1)
Réflectivite (nucléation par pré-exposition NH )

Réflectivité (nucléation par pré-dépot Al)

E . =3.894eV

AlGaN

Photoluminescence (u.a.)

A
11 M

|
3.2 3.4 36 3.8 4.0

Energie (eV)
Figure 111.19 : Spectres de photoluminescence etéflectivité, & 12K, de deux structures
AlGaN / GaN épitaxiées sur Si(001) désorienté dewvant [110] et ayant subi lors de la
nucléation a 600°C soit un pré-dépoét d’Aluminiumit sine pré-exposition d’ammoniac (laser
Ar doublé,A=244nm).

D’aprés ces derniéres remarques, la fissuratioarapgsant au refroidissement sur la
structure épitaxiée a la suite d’'une nucléationuthiit par le pré-dép6t d’'une couche

d’aluminium a 600°C proviendrait d’'une relaxatiorématurée de la couche finale de GaN
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certainement induite par une densité de dislocativaversantes plus importante comme
I'atteste la largeur & mi-hauteur de la raie (3D-8tte théorie sera expliquée dans la partie

suivant.

Pour conclure, la nucléation par pré-expositiotadgurface de silicium a I'ammoniac
a 600°C est préférable et permet I'obtention d'umeilleure qualité cristalline, et ainsi,
d’empécher la fissuration de la structure finales ldu refroidissement. Néanmoins, cette
étape n’'a aucune influence sur la proportion dedeonde orientation. L'image suivante
obtenue par microscopie électronique en transnmissiohaute résolution confirme la qualité

de l'interface AIN/Si apres ce type de nucléatibig(re 20).

Figure 20 : Image en section réalisée par micrdscéfectronique en transmission haute
résolution de linterface AIN/Si(001) 6°-off aprasme nucléation par pré-exposition a

I'ammoniac.
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[11.4 Utilisation des alternances AIN/GaN

Dans les parties précédentes, nous avons pu mditngortance des étapes de
préparation de surface et de nucléation, ainsil'quérét d’'utiliser un substrat désorienté de
6° suivant la direction [110] du silicium. Maintartanous allons nous attarder sur la structure
elle-méme et ainsi sur l'influence des alternan&i/GaN. Comme nous l'avons évoqué
dans le chapitre I, 'un des principaux paraméliragant la réalisation de dispositifs sur le
substrat de silicium est la forte différence desffitients d’expansion thermique entre le
GaN @i = 5.59x1C° K™) et le silicium €, = 2.59x10° K™) générant une forte contrainte
extensive et une déformation bi-axiale de I'ordeeO2% au refroidissement de I'échantillon.
Cette contrainte résiduelle se manifeste a tempé&ra@mbiante par une courbure concave de
I'échantillon et par la formation de fissures démsouche épitaxiée. La fissuration permet de
relaxer en partie la contrainte élastique extenao@imulée lors du refroidissement. Cet effet
local suffit a diminuer I'énergie élastique totateéanmoins, une partie de la couche reste
suffisamment en extension pour imposer une courbure
Afin de limiter ces deux effets, une technique mjgEe depuis 1999 au CRHEA, puis
brevetée par la suite [4], a permis I'obtentiorcdaches de GaN non fissurées jusqu’a 2-3um
sur silicium (111) avec des fleches < 30um pour sidsstrats de 50 mm de diametre [1,4].
Celle-ci est basée sur la mise en compression dedehe épaisse de GaN a température de
croissance afin de compenser la contrainte exterspparaissant lors du refroidissement.
Pour ce faire, une alternance Adh./GaNsonmest insérée a la suite du buffer d’AIN. La
couche finale de GaN est ainsi déposée sur unénealldIN relaxée, possédant un parametre
de maille ay d’environ 3.114, inférieur de 2.4% au paramétre de mailignadu GaN. i
en résulte une mise en compression lors de lasemi® du GaN sur 'AIN ; néanmoins, le
parameétre de maille du GaN tend a revenir a soanpetre de maille relaxé et ainsi un
gradient de contrainte est présent dans la coueh&al. Cet effet a pu étre clairement
identifié par F. Natali en mesurant in situ par RBEI'évolution du parametre de maille du
GaN lors de I'épaississement. La figure 111.21, pamant I'état de contrainte déterminé par
RHEED durant la croissance a 1073K et par photalestence a 10K, permet de visualiser
la mise en compression, le gradient de contrainengn l'effet de la contrainte thermique

imposée par le substrat lors du refroidissement.

-99-



PL;"i{ —T1 T T T T T T T T
0.2} .
- L ]
0.1 J RHEED -
0.0 0.20% Tension
| s | Compression |

o R ® O _ AIN
s 01 I o™ _ GaN
=
02t/ -
= -0 - Si(111)

03} g0 .

0.4 O ® 300K .

- i O 1073 K 1

0.5 L0 ]

00 05 1.0 15 20 25 30 35
GaN Thickness (um)

Figure 111.21 : A gauche : Evolution de la déforimatdans le plan (%) a la température de
croissance (symboles carrés) et a température atabfaymboles ronds) d’une couche de
GaN en fonction de son épaisseur. Ces donnéegespectivement calculées a partir de la
variation du paramétre de maille mesuré in sittR&lEED a la température de croissance
(1073K) et déduites d’expériences de réflectiviRg €t de Photoluminescence (PL) a 10K. La
ligne correspond a la variation de la déformatidarapérature ambiante calculée en ajoutant
une déformation de 0,20% en tension due au refsadnent post-croissance (Thése de
doctorat de F. Natali (2003) sur Si(111)). A droistructure de la couche.

Tout d’abord, cette étude confirme bien I'hypothélé@g soumise définissant I'émission des
excitons §, A et C comme provenant principalement de la serfat de la quantité de

matériau possédant le méme état de contrainte ymiikgradient est bel et bien observé.
Enfin, nous remarquons que sur cette structuressuléace de la couche de GaN n’est en
extension a température ambiante que pour unesépaisupérieure a 600nm. L'énergie

élastique extensive totale de la structure, decptte partie en compression, est donc plus
faible ce qui permet d’éviter la fissuration. D’'ufagon générale et rapide, plus I'épaisseur de
GaN en compression pour une méme épaisseur taedegsande, moins la structure aura
tendance a fissurer. Cela revient a dire que, mai®uche de GaN finale relaxe, moins la

structure totale aura tendance a fissurer. Parecuet, la vitesse de relaxation du désaccord
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de paramétre de maille de GaN, a température dessarce, semble étre un facteur
déterminant pour 'efficacité de cet empilement.

Dans le chapitre I, nous avons répertorié les @iffss moyens de relaxer une contrainte. Nous
avons vu que dans le cas d’'une croissance parfaitebidimensionnelle et une contrainte
liee exclusivement a une difféerence de paramétre nuslle, la relaxation s’'opére
principalement, dans les matériaux cubiques, @atrdduction, via des plans de glissements
inclinés, de dislocations coins et mixtes de typkaias le plan de croissance, et généralement,
a l'interface des deux matériaux, au-dela d’'unaséear critigue h Une fois cette épaisseur
dépassée, la génération progressive des dislosatmmulée a l'effet de la relaxation
élastique, implique un gradient de déformation darmuche finale. Dans le cas des nitrures
d’éléments I, la génération des dislocationsiatdrface est beaucoup plus difficile, leur
introduction ne pouvant se faire par des planslidesagent. Néanmoins au vu de la cinétique
de relaxation de la figure 111.21, il semble clgire dans le cas présenté ici, la relaxation de la
contrainte compressive dans le GaN n’est pas exeluent élastique. La compréhension de
cette étape est une des clefs de cette partie.

Au début de notre étude concernant la croissancgrdetures a base de GaN sur silicium
orienté (001) par EJM, notre premiere ligne de oiteda été de réutiliser cette technique
optimisée précédemment sur Si(111), et de ven#&r@rsune unique alternance AIN/GaN.
Néanmoins, en plus des difficultés nouvelles pregréa croissance et explicitées auparavant,
(on citera, entre autres, la difficulté d’obtenir mode de croissance bi-dimensionnel), nous
nous sommes apercus qu'il était impossible d’obtené structure AIGaN/GaN non fissurée
pour une épaisseur du buffer de GaN supérieurddand0L’épaisseur du buffer de GaN est
importante, d’'une part, pour diminuer la densitédiocations traversantes néfastes a la
mobilité des porteurs comme nous le verrons dacidgitre V, et d’autre part, pour espérer
eviter tout effet de l'interface entre le buffer @aN et la couche intercalaire d’AIN dans nos
dispositifs HEMTs. Il a ainsi été nécessaire d'mpger la structure afin d’épaissir le GaN
final sans fissuration. Pour ce faire, nous avoonscddécidé de multiplier le nombre
d’alternances AIN/GaN. Cette partie doit permetteemontrer et de comprendre I'influence
de ces alternances sur I'état de contrainte fiealadstructure et la densité de dislocations
traversantes. Nous verrons ainsi que ces deuxtéasditjues sont intimement liées. Dans un
premier temps, nous montrerons que la multiplicaties alternances AIN/GaN permet de
diminuer la densité de dislocations traversantesagen notable et d’obtenir des couches
finales sans fissures avec une contrainte résal@ltensive plus faible. Dans un second

temps, nous tenterons d’expliquer ce phénoméne.
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I11.4.1. Mise en avant des effets des alternanc@dN/GaN

[11.4.1.1. Limitation de l'utilisation d’'une sele alternance AIN/GaN
sur Si(001)

Avant tout, il est intéressant de mettre en avestdifférences observées sur deux
structures AlGaN/GaN identiques épitaxiées surlSifXéchantillon A760) et Si(001) 5-6°-
off (échantillon A685) possédant I'empilement stand optimisé avant le début de cette
thése, c'est-a-dire ne comportant qu’'une seulermatee AIN/GaN. Le buffer de GaN
posséde une épaisseur de 550nm et la barriere AleaR5nm de compositioryxde 23%.
Les deux structures ne sont pas fissurées, néaatiapparition de quelques fissures sur le
bord de la couche épitaxiée sur Si(001) laissespres qu’il n'aurait pas fallu épaissir

davantage le buffer de GaN sous peine d’étendleseeil a la plaque entiere.

Le tableau Ill.5 suivant récapitule les caractéyists structurales déterminées sur ces deux

échantillons :

LMH GaN (0002)

LMH GaN (30-32)

TD densité (crif)

(arcsec) (arcsec)
A685 - Si(001) 5-6° 1476 (0.41°) 6300 (1.75°) 450
A760 - Si(111) 1080 (0.3°) 2880 (0.8°) 1.10

Tableau III.5 : Récapitulatif des propriétés stomuates de structures AlGaN/Gaddhm
épitaxiées sur Si(111) (A760) et Si(001) (A685) gne alternance AIN/GaN.

Comme nous pouvons nous Yy attendre, la qualitétanale obtenue sur Si(001) est bien
moindre que celle obtenue sur Si(111); il en tésuin rapport de 4 sur la densité de
dislocations traversantes évaluée par MET. Si¢ompare maintenant I'état de contrainte de
ces deux couches, la différence est toute ausableotLes spectres de photoluminescence de
la figure I11.22 confirment la forte contrainte exrisive résiduelle dans la structure épitaxiée
sur Si(001). En effet, outre les caractéristiquatiqoes différentes telles que l'intensité ou la
largeur a mi-hauteur du pic du bord de bande dompard’émission de I'exciton,) I'énergie

de I'exciton A, que I'on peut considérer comme €t l’'ordre de i+ 5-6meV, est estimée

a 3.454eV sur Si(001) et 3.468eV sur Si(111). Gelat donc dire que la couche de GaN
épitaxiée sur Si(001) posséde une plus forte cimtgraxtensive résiduelle. La position du pic
de lié a I'AlGaN suit la méme évolution que danpéatie 111.3.2 (figure 111.19). Les mesures

de courbure réalisées sur ces deux échantillommei® confirmer cet effet, la courbure étant
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évaluée a 0.13 thet 0.42 it sur Si(111) et Si(001). Si I'on considére que lede de
croissance était bien 2D au RHEED dans les deuXeasul paramétre apparaissant différent

entre ces deux échantillons est la densité decdistms traversantes de type a.

Al ,.Ga, N/GaN/(AIN/GaN), sur Si(001) - 6°

—Al,.Ga,N/GaN(AIN/GaN), sur Si(111)

023077

E, =3.463eV
LMH=13meV

Intensité (u.a.)

' ) ' ) ' ) ' ) ' ) ' ) ' )
31 3.2 3.3 3.4 35 3.6 3.7 3.8 3.9
Energie (eV)

Figure 111.22: Spectres de photoluminescence séalia 12K d'une hétérostructure
AlGaN/GaN(550nm) sur substrat de silicium orierit&l() et (001) 5-6° - off.

Il semble donc plausible gu’une relation directesexentre ces deux caractéristiques. Plus la
densité de dislocations traversantes augmentdaghisucture sera en extension a température
ambiante. Deux hypothéses expliquant ce phénomémeept étre émises. Soit il existe une
contrainte extensive intrinséque supplémentairg, péésente a température de croissance et
reliée a la taille des grains et au twist moyeha déja été montré effectivement que la
présence de grains de petite taille faiblement tésispouvait engendrer une contrainte
extensive [21,22,23,24]. Soit la relaxation de ¢entcainte compressive du buffer de GaN
épitaxié sur la couche d’AIN est plus rapide. Ceiteniére supposition peut a priori paraitre
surprenante puisque dans un mode de croissancendnisionnel et sans fissuration, la
relaxation de la contrainte ne peut se faire qudgsadislocations coins ou mixtes présentant
une composante dans le plan de croissance, etandespdislocations traversantes (de type a).
Pour conclure, lorsque I'on regarde ce résultatigréal’obtention d’une structure

AlGaN/GaN non fissurée sur un substrat de siliciornenté (001), l'efficacitéd’'un seul

empilement AIN/GaN semble étre limitée. La misecempression du buffer de GaN sur la
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couche d’AIN n’est pas suffisante pour espérerggiadavantage le matériau sur Si(001) sans

fissuration et ainsi réduire la densité de disliocst traversantes.

[11.4.1.2. Influence de la multiplication du norbre d’alternances
AIN/GaN

De nombreuses études ont déja montré linfluence l'ebsertion de couches
intercalaires dans la structure sur la quantitéddéuts, en particulier les dislocations
traversantes, et sur I'état de contrainte. On péaet 'utilisation de super-réseaux AIN/GaN
[25], ou encore de fines couches d’AIN ou de GaN,22Z]. Si I'on revient & la premiére
méthode, E. Feltin et al ont mis en évidence quentdtiplication du nombre de super-
réseaux, lors d’'une croissance EPVOM de GaN sdd $)( permettait de diminuer la densité
de dislocations traversantes tandis que la coméraiompressive de la structure induite par le
parametre de maille moyen du super-réseau augrhebems ce cas, la relaxation de la
contrainte compressive était facilitée par la faforade boucles de dislocations. Amano et al
ont également montré que la présence d'interfatidgGaN permettait de diminuer la densité
de dislocations ; enfin, Dadgar et al ont utilisgtte méme technique afin d’obtenir des
couches épaisses non fissurées de GaN sur Si(111).

L'effet d’'une seule alternance AIN/GaN étant trigble pour espérer obtenir une
hétérostructure de qualité suffisante sur Si(O®bLs avons multiplié le nombre de ces
alternances dans l'espoir de diminuer la densitédéauts et d’augmenter la contrainte
compressive dans le buffer final de GaN.

Pour cette étude, 6 structures, détaillées danableau I11.6, ont été réalisées dont
deux sur Si(111) et quatre sur Si(001) désoriert®-6° suivant [110]. Sur chacune de ces
structures une barriere AlGaN de 25nm avec 24-2#amdinium suivie d’'un cap de GaN de
1nm ont été déposés en surface du buffer de Gabl.pkepriétés de transport du gaz
bidimensionnel d’électrons seront discutées danshbgpitre V. Ces couches ne sont pas
fissurées. Le tableau IIl.6 récapitule égalemest daractéristiques qui nous intéresseront
directement pour cette étude : la densité de ditilmes traversantes coingrf) de type a, la
largeur & mi-hauteur de la raie asymétrique (30@2)GaN donnant le twist moyen, le
diamétre moyen des grainsg)dla courbure de la structure finale, I'énergiel@eciton A
(Ea) et enfin la déformation du buffer de GaN détedérirpar diffraction des rayons X

DRX

(exx ). A premiere vue, il semble clair que linsertiahalternances supplémentaires

diminue la densité de dislocations et augmenteotdarainte compressive dans la couche de
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GaN a température de croissance. Nous remarquarss l@btention de structures non

fissurées avec une épaisseur de 800nm pour le 8adsé sur deux alternances.

Si(001) Si(111)
A B C D E F
Nature de €can= 250Nm | egan= 250Nm | egan= 250nm | egan= 180Nm | egan= 250Nm | egan= 250nm
I'alternance ean= 250nm | eyn= 250nm | eyn= 250nm | eyn= 180nm Jeyn=250nm | eyn= 250nm
Nb d’alternances 1 2 2 3 1 2
Epaisseur du
550nm 550nm 800nm 800nm 550nm 550nm
buffer de GaN
Epaisseur totale
1.15um 1.65um 1.9um 1.98um 1.15um 1.65um
de la structure
pro (cm?) 4.10° 2.1.10° 2.10° 1.1.16° 1.10° 410
LMH (30-32) 1.749 1.24 1.15 0.86 0.796 0.696
Taille de grains
0.38 0.45 0.45 0.7 0.615 -
do (NnM)
Ea (eV) 3.454 3.462 3.458 3.464 3471 3.478
Courbure (m™) 0.42 0.67 0.73 0.43 0.13 0.17
Ea " (%) 0.21 0.036 0.11 0.056 -0.034 -0.11

Tableau lll. 6 : Récapitulatif des structures dekad@tillons A, B, C, D, E et F et de leurs
propriétés principales.

Le premier effet notable est donc la diminution lde densité de dislocations
traversantes avec le nombre d'alternances AIN/Gabinme nous pouvons le voir sur la
figure 111.23, son évolution suit une loi décroiega exponentielle, chaque alternance
réduisant le nombre de défauts de moitié. Il estr@ssant de noter la différence entre la
densité de défauts présents sur Si(001) désortrgé@r Si(111). D’aprés ces résultats, deux
alternances supplémentaires doivent étre rajouséesSi(001) pour espérer obtenir un
matériau de qualité quasiment similaire a celuieobt sur Si(111). En suivant la loi
exponentielle, on retrouve une densité de dislonatid’environ 2.18cm? pour une couche
simple de GaN de 550nm épitaxiée sur Si(111) ceegquiassez cohérent avec les valeurs
habituelles [28]. Nous pouvons de la méme manisétener a 7-8.18 cm? la densité de
dislocations traversantes dans la premiere couel@aiN épitaxiée sur Si(001) désorienté. De
plus, si 'on compare les caractéristiques desciiras B et C, nous remarquons que
I'épaississement du buffer de GaN contribue ceress faiblement, a la diminution de la

densité de dislocations. Limpact de [I'épaississgmest beaucoup plus grand sur
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'augmentation de la contrainte extensive résidudl la structure finale. Enfin, la relation
habituelle entre la taille moyenne des grainsyiettmoyen et la densité de dislocations est
respectée puisque I'amélioration de la qualité dwémau et donc la diminution de la densité
de dislocations résulte bien de 'augmentationadéallle des grains et de la diminution du

twist moyen. Ce point sera détaillé dans la pdlit&.2 suivante.

10
‘s 5,0x10 T

4,5x10" -

4,0x10™ -

3,5x10" -

3,0x10"

2,5x10" -

2,0x10" 4

1,5x10"

1,0x10"

I IF TUn sioo) ]
X - -l o T4
! e si111)
L] l L] l L] l L] ;wil L]

0 1 2 3 4 5

Nombre d'alternances AIN/GaN

Densité de dislocations traversantes (cm

Figure 111.23 : Evolution de la densité de dislacas traversantes en fonction du nombre
d’alternances AIN/GaN. Les triangles pleins repnéset les structures dont le buffer de GaN
posséde une épaisseur de 550nm. Les carrés meigsentent les structures dont le buffer de
GaN posséde une épaisseur de 800nm. La structsirgctantillons A, B et D est représentée

sur chaque section SEM.

Maintenant, si 'on compare I'état de contrainésiduelle du buffer de GaN aprés
croissance, en fonction de la densité de disloestioous pouvons noter que la contrainte
compressive dans la couche varie avec celle-ci.figare Il1l.24 représente justement
I'évolution de la déformation moyenne mesurée pRIXEA 300K et de I'énergie de I'exciton
A mesurée a 10K par photoluminescence et par tiéfiidcdes échantillons A, B, E et F pour
lesquels les épaisseurs du buffer de GaN sontgalge550nm. Le passage compression-

tension défini pour E=3.469eV sera plus amplement détaillé dans lagoHttb.1. Ainsi nous
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retrouvons bien I'effet relevé dans la partie LlL.4 ; plus la densité de dislocations diminue,
plus la contrainte extensive dans la couche & teahp@ ambiante est faible. Notons
d’ailleurs, que pour une densité de dislocatioférieure & 1.5x18 cm? et une épaisseur de
550nm, la contrainte résiduelle moyenne est corspeslLes régressions linéaires servent
juste de guide pour I'ceil et n'ont aucune origimygque. En effet, les courbes en pointillés
respectent plus les conditions aux limites que nersons dans la partie suivante. Si I'on
revient maintenant a l'influence de l'insertion mieuvelles alternances AIN/GaN, la densité
de dislocations traversantes diminuant aprés chalggimance, nous pouvons aussi dire d'une
facon générale que la multiplication du nombretdimlances permet également de réduire la

contrainte résiduelle extensive du buffer de GaN.

-—— 7777 3.49
0.6 - 3
J : - 3.48
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J ... _Compression |-3.47
0.4 ERRE T Tension | Ea=3:469eV
T L 3.46 <
S 3
~ 034 I ~
g - 3.45 ¥
g T - S
0.2 4 w
- s - 3.44
% i i S
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: Compression o -3.42
0.1 4 - 3.41
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Prp (cm ™)
Figure 111.24 : Evolution de la déformation biaxdaesurée par diffraction des rayons X a
300K et de I'énergie de I'exciton A mesurée partphoninescence et par réflectivité a 10K

en fonction de la densité de dislocations pouétdmntillons A, B, E et F.

L’évolution de la courbure est un peu moins fadcilénterpréter. En effet, la courbure de
I'échantillon résulte de l'addition des contraintpsésentes dans chaque couche de la
structure. La comparaison de son évolution ne geufaire rigoureusement que pour des
structures totalement identiques (nombre et épaisies alternances, épaisseur du buffer de
GaN,...). Néanmoins, en comparant les échantillores$ B, ou encore B et F, les valeurs sont
bien cohérentes avec ce que nous attendions pulagqoeurbure augmente bien avec la

contrainte extensive résiduelle.
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Pour conclure, en insérant une alternance suppkameiIN/GaN, nous avons pu augmenter
I'épaisseur du buffer de GaN a 800nm sans fissuratu refroidissement et réduire la densité
de dislocations traversantes émergeant en surfack1’°cm? a 2.16%m? De méme,
I'insertion de trois alternances AIN/GaN a permisbtenir un buffer de GaN de qualité
proche de celle obtenue sur Si(111). Finalemesst,aleernances AIN/GaN permettent de
diminuer la densité de dislocations et d’augmelat@ontrainte compressive moyenne dans le
buffer de GaN de fagon systématique. Malgré I'étiotuexponentielle relevée, cet effet n’est
certainement pas illimité ; il est plausible de oger que I'effet d’annihilation sera de moins
en moins important pour une densité de dislocatiapprochant 1.f8m?, [effet
d’annihilation des dislocations par formation daitles diminuant. Ce point sera repris dans

la partie suivante.

[11.4.2. Tentative d’explication
Nous avons donc vu l'influence notable de l'insertdes alternances AIN/GaN dans

la structure sur la qualité structurale et I'étatadntrainte final du buffer de GaN. Dans cette
partie nous tentons d’expliquer les phénomenessagt ces deux caractéristiques. Dans un
premier temps, en admettant que la multiplicatie@s dlternances permet de diminuer la
densité de dislocations traversantes, nous étudsons quelle forme la relaxation de la
contrainte s’'opére. Nous verrons ainsi que la ditigm de la contrainte extensive finale est
reliée principalement a une relaxation plus « lenfdans I'épaisseur) durant la croissance du
buffer de GaN. Dans un second temps, des analy$€s mdus permettront d’émettre une
hypothése sur l'origine de la diminution de la dEnsle dislocations traversantes a chaque
alternance AIN/GaN. Ce sera alors le moment de cengpe comment la contrainte est
susceptible d'étre relaxée plus ou moins rapidensntreliant cet effet a la densité de
dislocations traversantes de type a et aux difféserugosités de surface non visibles avec le
RHEED (AIN, GaN...).

[11.4.2.1 Etude de la cinétique de relaxation d contrainte compressive

dans le buffer de GaN induite par 'empilement AISAN

Les méthodes de mesure utilisées précédemmentdétenminer I'état de contrainte
ne permettaient d’'obtenir que la déformation résliéuproche de la surface a température
ambiante, et ne rendaient pas compte de I'évolut®nelle-ci en fonction de I'épaisseur. Or,
la connaissance de cette évolution est trés irg@nés pour comprendre d’ou vient la

contrainte finale. En effet, on peut se poser l@sstjons suivantes : est-ce que la contrainte
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compressive induite par la derniére couche d’AIM gne relaxation élastique et plastique
comme observé sur la structure classique a unenaftee sur Si(111) (Figure I11.21), ou
encore, existe t-il une contrainte extensive suppl#aire & température de croissance liée au
diamétre et au twist moyen des grains comme céta alentifié dans de nombreuses études ?
Afin de répondre a ces deux questions fondamentdéss mesures de parametres de maille
ont été réalisées durant la croissance avec le RHE&mme pour la figure 111.21.
L'espacement des raies de diffraction corresponiingerse du parametre de maille en
surface. Ainsi, pour un cliché RHEED réalisé sutvdiazimuth [2-1-10], on observera
I'évolution du parameétre de maille suivant [10-1Bh utilisant comme référence le cliché de
diffraction de la couche d’AIN, I'écart relatif neudonnera directement la déformation de
GaN par rapport a I'AIN. Remarquons gue nous ca@nsits le paramétre de maille de la
couche d’AIN comme totalement relaxé pour une égaissupérieure a 150-170nm.

La figure 11.25 représente ainsi I'évolution de tEformation dans le plan de
croissance du GaN en fonction de I'épaisseur suk @ehantillons épitaxiés sur Si(001) et
Si(111) (échantillon G) et possédant une seulgratee AlNson{GaNsonm La densité de
dislocations traversantes de type a en surfaceslel@ux structures a été estimée par MET a
4.10° cm? et 5-7.18 cm? respectivement. Sur cette figure est représengiderent
I'évolution de la déformation de la premiére couaitercalaire de GaN épitaxiée sur Si(001)
et la déformation élastique théorique si 'on cdase un systéme a deux couches (eq.l.9).
Dans ce cas, nous avons considéré que la couckieeune possédait une épaisseur totale
équivalente a la somme du substrat de siliciunmestauches intercalaires, un module biaxial
moyenné sur celle-ci et enfin un paramétre de m&tjal a celui de I'AIN. La relaxation
élastique peut étre considérée comme I'évolutiom dgvrait suivre la déformation si aucun
défaut susceptible de relaxer la contrainte plastigent n’était introduit durant la croissance.
L’évolution de celle-ci nous donne la valeur dugmétre de maille moyen du bicouche a
I'épaisseur h de GaN déposé. Nous remarquons aars équivoque que la densité de
dislocations a un réle trés important sur I'évalatide la déformation du buffer de GaN et
ainsi sur |'état de contrainte final. Plus la déhsie dislocations traversantes de type a
augmente, plus vite la couche de GaN relaxe larammé compressive a température de
croissance. Néanmoins, un probleme de taille se posque ces dislocations ne peuvent, en
I'état, relaxer la contrainte dans le plan de @aice. Outre cet aspect, cette figure révele une
particularité. L'agrandissement (insert de la FegguH.25) fait apparaitre une relaxation
brutale de la déformation au départ de la croissadors du dépbt des premieres

monocouches. Cet effet a déja été remarqué lorta delaxation de I'AIN/GaN ou du
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GaN/AIN par A. Bourret et al [29]. La formation Whis de faible dimension en surface,
malgré la croissance bidimensionnelle observéeeRp#EED au démarrage de la croissance,
permettrait une relaxation rapide du parametre dlerdu GaN. A ce stade, cette relaxation
est élastique puis devient plastique, comme nowgtmns, et dépend de la dimension et la
hauteur de ces flots, liés aux conditions de caoiss mais certainement aussi de la rugosité
de surface de I'AIN. Une valeur moyenne de 0.5%naigté relevée sur les trois courbes
pour cette relaxation, ce qui est assez prochevdesurs de la littérature. Le fait que le
phénomeéne soit de méme ampleur sur Si(111) écaréventuel effet lié a la présence de la
seconde orientation. Nous reviendrons sur ce sgstinrelaxation dans la partie 111.4.2.2. Si
I'on suit I'évolution de la courbe, aucun plateausceptible de révéler une épaisseur critique
caractéristique n’est observé, ce qui confirmelguelaxation s’éloigne immédiatement de la
courbe de relaxation élastiqgue. La relaxation sen#@ihsi se faire directement de facon
plastique ce qui suppose déja que soit de nouvdatauts sont générés pour relaxer la
contrainte, soit ce sont les défauts déja préspitpermettent la relaxation. Enfin, la valeur
de la déformation du buffer de GaN tend a develains tous les cas, nulle ou stable et reste
compressive pour les fortes épaisseurs, ce quieethypothése de la génération d'une
contrainte extensive intrinséque notable mais menAent présente, a température de
croissance, liée a I'évolution du twist ou encorta aiminution de la taille des grains. La
gamme de variation de cette caractéristique ettinement trop faible (0.5um - 0.7pum) pour

induire un effet quantifiable
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Figure I11.25 : Evolution de la déformatiap, mesurée au RHEED durant la croissance d'un
buffer de GaN épitaxié sur une alternance AIN/GaN Si(001) — 6°off et Si(111). Les

courbes de variations exponentielles y sont égaleneprésentées.

Dans le cas d'une relaxation induite par la gémgmatle défauts tels que des dislocations
d’interfaces ou, dans le cas des nitrures, paisigadtion de dislocations suite a la formation
de demi-boucles, la dépendance de la déformatidaration de I'épaisseur peut étre simulée

avec une loi de variation exponentielle [30]:

h-hc h

e=e,.(Be T +a)=e,.(Be +a) (Eq.lI.1)

Avec g la déformation liée a la différence de parameéetesnaille,t un paramétre lié a la
cinétiqgue de relaxation, et.gp la déformation résiduelle non relaxée plastiquemen
élastiguement pour les épaisseurs considéréesy @anhiere suppose ainsi que les systemes
de relaxation plastiques mis en jeu ne peuvenkeelantierement la différence de parametres

de maille imposée par la couche inférieure (exgstatiune barriére énergétique).
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Habituellement, cette loi est bien vérifiée expé&malement. En effet, nous pouvons citer
quelques études concernant la relaxation d’AIN GalN et réciproquement [31,32]. Dans
notre cas, méme si & premiére vue cette approxamamble vérifiée, I'évolution de la
déformation en fonction de I'épaisseur ne peut &wprésentée de fagon totalement
satisfaisante par une telle courbe. Les courbgmoentillés de la figure 111.25 calculées avec
cette loi exponentielle I'attestent.

De ces mesures RHEED, nous pouvons tout de méireréasortir au moins deux modes de
relaxation : un mode de relaxation apparaissardrdues premieres mono-couches dont la
valeur de 0.5% reste fixe pour chaque échantilloneedépend donc pas de la densité de
dislocations traversantes; un mode de relaxatiapparentant a une loi exponentielle
assimilé habituellement & une relaxation par latowé de défauts ou la formation de demi-

boucles et directement liés a la densité de distotatraversantes de type a.

[11.4.2.2 Interprétation de la cinétique de raxation par microscopie

électronique en transmission

Afin de mieux comprendre I'évolution de la relaxatide la contrainte dans le buffer de GaN,
des images en microscopie électronique en traneEmig8IET) ont été réalisées sur 4
échantillons: trois échantillons sur Si(001) ave@ &t 3 alternances AIN/GaN du méme type
gue les échantillons A, C et D, et un échantillo@épdisseur 1,3um sur Si(111) avec une
alternance AIN/GaN (G), I'objectif de ces différeststructures étant de faire varier la densité
de dislocations traversantes de type a. Les figlir@$ et 111.27 représentent ainsi les images
en section pour les champs sombres g = 11-20 et0§02. Ces deux types d’images
permettent d’identifier la nature des dislocatidhg. aura extinction totale sur une image en
champ sombre di.g =0et (b 0i).g=0. Les dislocations de type a seront visibles poarld -

20 et éteintes pour g = 0002, les dislocationg/ge t ne seront visibles que pour g = 0002, et
les dislocations mixtes a+c seront visibles dassikux cas tout comme les demi-boucles de
type a mixte (b = 1/3<11-20>) dont la ligne suitlleection <11-20>.

Prenons tout d’abord les images MET de I'échamtiliépitaxié sur Si(111) et
possédant une densité de dislocations traversamigenne en surface de 5°1in? (Figure
[11.26). Prés de l'interface entre I'AIN et le Gablhe zone perturbée est observée sur les deux
clichés. Sur les 200-250 premiers nanometres,igscdtions de types ¢ ou a+c traversantes
interagissent et forment des demi-boucles dankteqe croissance (fleche 1), par interaction

mutuelle. De la méme maniére les dislocations coa/pe a traversantes interagissent entre
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elles dans cette méme zone et se courbent fortgoentinduire une composante de la ligne
de dislocation dans ce méme plan (fleche 2). Onmee nous l'avons vu précédemment, la
courbure des dislocations de types a ou a+c daptafede glissement (0001) permet une
relaxation de la contrainte bi-axiale. L’absenceptEn de glissement, susceptible de faire
migrer ces demi-boucles vers l'interface, comma est observé dans les structures cubiques,
empéche toute possibilité de venir relaxer le Gafdrieur et engendre ainsi un gradient de
contrainte. Enfin, [l'interaction de ces dislocagoinduit un processus d’annihilation
important. C’est principalement a cet endroit gaedensité de dislocations traversantes
diminue. Un autre point particulier est & notesutés les dislocations traversantes de type a
n'interagissent pas dans cette zone. Certainesrneeht pas de demi-boucles et continuent a
traverser la couche entiére. Néanmoins, leur ligiest pas parallele a I'axe (0002) de
croissance comme cela devrait I'étre. En effet, distocations semblent se courber dés
I'interface avec 'AIN pour redevenir « droites syr une épaisseur de ~1,1-1,3um. Lors de
leur courbure, la contrainte est donc susceptitdéred relaxée puisque la projection de la
ligne de dislocation dans le plan de croissancstias nulle et peut alors étre assimilée a un
segment de dislocation L de type a dans ce ménme lpgafleche blanche 3 représente un de
ces faisceaux de dislocations de type a courbéeargua direction <10-10> caractéristique

certainement d’un joint de grains [33].
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Dislocations de
type a et a+c

Dislocations de
type c et a+c

<11-20>

<10-10> cs(0002 -

Figure 111.26: Images MET en section transversend’aouche de GaN de 1.3um épitaxiée sur
une seule alternance AIN/GaN et un substrat deiwsii (111). En haut : champ sombre

g= (11-20), en bas : champ sombre g=(0002).

Regardons maintenant le méme type d'images METisé& sur la structure comportant 3
alternances AIN/GaN épitaxiée sur Si(001) et possedette fois une densité de dislocations

traversantes de surface de °m? (Figure IIl. 27).
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Dislocations de
type a et a+c

Dislocations de
type c et a+c

Figure 1ll. 27 : Images MET en section transverame couche de GaN de 800nm épitaxiée
sur 3 alternances AIN/GaN et un substrat de sitic{001). En haut : champ sombre g= (11-
20), en bas : champ sombre g=(0002).

Les mémes phénoménes sont observés. Nous remartpugasrs la formation de demi-
boucles de types a, ¢ et a+c durant les premigrsmetres, entrainant une diminution de la
densité de dislocations traversantes (flechesll)e¢t des dislocations courbées traversant la
couche entiére depuis l'interface entre le GaNAdNI (fleche 2). Néanmoins, cette fois-ci,
ces mémes dislocations se redressent beaucouprgpidement a partir de 400-600nm.
Toujours montrées par la fleche 2, les dislocatigmisse courbent proviennent des couches
inférieures et ne semblent donc pas créées arface Enfin, la fleche 3 permet déja de

supposer une relation directe entre I'état de edmte a I'épaisseur h et la courbure de ces
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dislocations a cette méme hauteur. En effet, iirdétessant de noter le redressement d’'une

dislocation traversante lors de son passage arpitéxil'une boucle de dislocation.

Au vu de ces observations, deux systémes de r@axaint identifiables par microscopie :

- Le premier est lié a la génération de demi-bouclestype a durant la
croissance des 200 premiers nanomeétres. Ce syst&melativement connu
dans les nitrures, méme si, comme nous le verrangapsuite, la formation
exacte de celles-ci n'est pas expliquée clairerf8h85].

- Le second est relié & la courbure des dislocatimgersantes de type a,
suivant les directions <1-100>, depuis linterfagesqu’a une certaine
épaisseur critique. La courbure semble en quelqtte suivre le profil de la
contrainte biaxiale pour disparaitre lorsque leémati est quasiment relaxé.
Ce systeme se rapproche du phénomeéne d’inclinaissndislocations de
type a déja observé par de nombreux groupes dansodehes d’AlGaN en
compression [33,36,37,38].

Nous allons ainsi reprendre un a un chaque systdengelaxation plastique présenté
précédemment et évaluer leur impact sur la dergdtédislocations et la cinétique de

relaxation de la contrainte compressive.

[11.4.2.2.1 Relaxation de la contrainte par la formation ddodestions
d’interface de type a

A ces deux systemes observés en MET doit étre égole relaxation de la contrainte
s’opérant durant les premieres mono-couches déuoalborigine d’une relaxation élastique
puis plastique de l'ordre de 0,5%. En effet, mé&inkon parle de régime bidimensionnel au
RHEED, il existe toujours une légére rugosité emfase du GaN. Celle-ci peut avoir
plusieurs origines : soit la rugosité résiduelldalsurface de la couche d’AIN inférieure, soit
I'inhomogénéité de diffusion de surface résultdond variation de I'état de contrainte local
(dislocations, joint de grains,...), soit enfin larrf@tion d'ilots ou « platelets » résultants
d’une relaxation élastique si le GaN est soumia &t champ de contraintes dans le plan de
croissance. Comme nous en avons déja parlé, desgpablissement d’'une telle rugosité que
0.5% des 2.37% de désaccord de paramétre de raaitie I'AIN et le GaN sont relaxés lors
du dépbt degpremieres mono-couches de GaN sur I'AIN. Cettexedlan élastique, au

départ, peut alors devenir plastique par I'insertie dislocations d’interface de type a lors de
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la coalescence de ces flots [29]. Il est clair glmporte quelle autre rugosité de surface
permettra également l'insertion de lacunes et diasilitera la formation de dislocations
d’interface. La figure 111.28 rend compte de la 08gé de surface présente apres le dépodt de
10 mono-couches de GaN en surface d’'une alternaitdd&aN sur un substrat de silicium
(111). Les domaines, hauts de ~3nm et notés «int, certainement reliés a la rugosité de
surface déja présente a la surface de I'AIN. Laositg a plus petite échelle est typiquement

de I'ordre de la mono-couche de GaN.

Figure 111.28 : Images AFM 2umx2um de la surfacen# couche de GaN de 10 mono-
couches sur une alternance AIN/GaN épitaxiée qUr1$). La fleche représente la direction

<11-20> (image de droite en mode dérivé).

Si I'on considére que la majeure partie de la déédion élastique est relaxée plastiquement
par ce processus de création de dislocationst dless possible de remonter a la dengitde

segments de dislocations d’interface de longuewyemoe d avec la relation:

3 A¢
=——— (Eq.lll.2
P73 d, bsing (Ea.lll2)

Avec @ I'angle entre le vecteur de Burgers b et la ligealislocation, glla longueur moyenne

des segments de dislocations formés dans le plarogsance.

Au vu de la rugosité de surface visible sur larigglil.28, il semble clair que la coalescence

se fera suivant la direction <11-20>; ainsi, leslogations introduites posséderont
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normalement une ligne suivant <11-20>. En prenardangle de 60° et une valeur moyenne
du segment de l'ordre de la taille des graif800nm), la densité de segments nécessaires
pour relaxer 0.5% de déformation peut alors étienée a 5.4.1&m™. Cette estimation nous
permet juste d’étre prudent sur la notion de coéatie dislocations d’interface. En effet, nous
remarquons que cette déformation peut étre ent@&remelaxée par la courbure suivant la
direction <11-20> des dislocations traversantes @égsentes dans les couches inférieures.
Nous avons choisi une longueur arbitraire de 50@nnconsidérant que la courbure dans le
plan s’arrétera lors du passage d’'une discontinialté qu’un joint de grain. Cette remarque
s’appuie également sur le point que les dislocatidiinterface susceptibles d'étre créées
devront & un moment ou & un autre devenir travegsae qui impliquerait une augmentation
de la densité de dislocations. N'ayant pas, a ge giimages MET en vue plane confirmant
la présence de ces segments ou dislocations déngeril est bon de rester prudent sur la
relaxation de cette déformation élastique généredépart de la croissance. Les systémes
présentés par la suite sont également susceptibleslaxer en partie cette déformation. I
serait intéressant de voir également I'impact desmpetres de croissance sur la valeur de
cette relaxation élastigue de surface. En effetcifg@étique de coalescence des ilots est
directement liée a la diffusion de surface des@spet donc de paramétres tels que le rapport
V/IIl. Dans le cas de nos échantillons les condgide croissance étaient similaires. Enfin, il
n'est pas incohérent de penser que cette relaxatastique de surface puisse étre présente
durant une grande partie de la croissance, tomains tant que la couche de GaN n’est pas
totalement relaxée et vienne ainsi impacter la meedu paramétre de maille de surface au
RHEED. Celle-ci pourrait alors correspondre a urlamge entre relaxation élastiqgue de

surface et relaxation plastique induite par lesualést

[11.4.2.2.2 Relaxation de la contrainte par la formation de ideoucles
de type a
Une demi-boucle est constituée de la combinaisondelex segments de dislocations
traversantes et d'un segment de dislocation dapkiede croissance (voir Figure 1.10). Dans
notre cas, la relaxation s'opérera par les segnumntiislocations possédant une composante
coin dans ce méme plan ; nous éliminerons alorsnddéle les demi-boucles résultant de
I'interaction des dislocations traversantes de typPeux cas sont envisageables pour former

une demi-boucle: soit le segment suit la directd®-10>,soit le segment suit la direction
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<11-20>. Dans chacun des cas, la relaxation moyappertée par une densité de demi-

bouclesppoucie peut étre déduite par les relations suivantes :

A&, e = g.\B\J (Eq.IIL.3)

boucle

D&y 0, =2
3

b<1010>

1
'aGaN'ﬁ'pboucles (Eq|”4)

=

1

2
D€ o =§-aGaN-7-ﬁ.pboudes (Eq.II.5)

Le facteur 2/3 est lié a I'anisotropie de la défation dans un réseau de dislocations dans la

symeétrie hexagonal@y, est la densité de dislocations a la hauteur hedidrgne la boucle et

1 ,
——1a longueur du segment dans le plan de croissancgupposant que les boucles se

)

forment a partir des 2 dislocations traversantesples proches, indépendamment de leur

vecteur de Burgers et en supposant une répartitidaorme des dislocations traversantes.

Si I'on considere que la formation d’'une demi-beugiermet I'annihilation de deux
dislocations, la densité de boucles formées darlehe peut s’exprimer par la relation

suivante :

pboucles: pO ;ph (EQIII6)

Avec pola densité de dislocations initiale avant la forioratle demi-boucles.

Des équations II1.3, 111.4, 11.5, et III.6 il estlors possible d’estimer la déformation maximale
relaxée dans les premiers nanométres par la famae demi-boucleg, a été considérée

comme étant la densité de dislocations en surfaa&paisseur h n'ayant pas interagi entre
elles etpy la densité de dislocations présente dans le GaNAt précédent. Par cette

estimation, nous considérons qu’en moyenne aucisiecdtion traversante n’est créée a
I'interface entre le GaN intercalaire inférieud@ttouche d’AIN. Nous avons pu Vvérifier cette
hypothése par diffraction des rayons X. En effatdénsité de dislocations, déduite de la
largeur a mi-hauteur de la « rocking-curve » deala asymétrique (30-32) et de la taille des

grains dans I'AIN, est assez proche de celleenue en surface de la couche de GaN
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inférieure. Cela vaut également pour une strucdyskisieurs alternances, ce qui se comprend
puisque les couches intercalaires de GaN ont uaissgur du méme ordre de grandeur que la
zone perturbée (200nm-250nm), permettant ainsbiadtion de demi-boucles. Finalement,
au vu des images MET précédentes, il semble cohéfiatiribuer la majeure partie de la
diminution de la densité de dislocations travemsuaiu processus d’annihilation provoqué par
la formation des demi-boucles de dislocations pesctie I'interface GaN/AIN. Le tableau
[1l.7 donne la valeur des déformations relaxées lpaformation de demi-boucles pour 4
structures en fonction de la densité de dislocatimesurée en surface pour 200nm de GaN.
Pour évaluer cette déformation, nous avons coréigiée la contrainte relaxée par les boucles
suivait une relation exponentielle du type eq.ldvkec pour condition d’obtenir une densité de
dislocations traversantgs, égale apto surface POUr 200nm de GaN. La valeur dea été
approximée par une valeur constante, c’est-a-girpranant pas en compte la variation de la
déformation liée au systéme de relaxation plastfgarecourbure de dislocations. La valeur de
€ a été prise égale a — 0.019 (soit -0.0237 + 0.0P&) cette derniére hypothése nous
considérons ainsi que les 0.5% de relaxation obsemu départ de croissance sont

entierement relaxés dés les premiers nanometres.

pro sutace™ 4.10° | 1o cutace= 2.10° | pro surtace= 1.10° | pro surtace= 5.1C
(cm?) (cm?®) (cm?) (cm?)
po (cm?) 8.10" 4.10° 2.10° 1.10°
Proucles fnaes 2.10° 1.10° 5.10 25.16
(cm?)
A€, <10.105 0.0017 0.0012 0.0008 0.0006
D&, <11.20> 0.0015 0.001 0.0007 0.0005

Tableau 111.7 : Valeur de la déformation relaxéer pa formation de demi-boucles de

dislocations pour les deux configurationg <1010 >et i// <1120 >.

L’évolution de la déformation relaxée par ce syseésuit les observations précédentes,
puisque plus la densité de dislocations traversatiéetype a diminue, moins ce systeme de
relaxation est efficace. En effet, la densité dslodations détermine la probabilité

d’interaction de deux dislocations et donc la dénde demi-boucles, et enfin la longueur du
segment formé. Il semble également clair que ldéation des boucles dépend fortement du

champ de contrainte bi-axiale comme cela a purétrarqué lors de la croissance de couches
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épaisses d’AlGaN sur AIN ou leffet d’annihilatiodes dislocations diminuait avec
'augmentation de la concentration en aluminium][En effet, méme pour une densité de
dislocations encore importante, la formation demid@ucles s’atténue lorsque la couche
s’épaissit et le champ de contrainte bi-axiale direi Cela est observé sur les images MET
précédentes et confirme lintérét de multiplier nembre d’alternances AIN/GaN pour
favoriser le systéme d’annihilation des dislocagion

La valeur de la déformation évaluée par ce modégternéanmoins relativement faible
(compris entre 0.1 et 0.2%) et ne peut expliquandégeure partie de la relaxation observée.
Nous devons préciser que cette méthode utilisehypethése forte concernant la longueur
moyenne des boucles formées. En effet, dans celacdsngueur des boucles formées est
minimisée puisqu’elle ne prend pas en compte lpadision réelle des dislocations. En effet,
les dislocations de type a ne sont pas disperg&s;dn homogéne et sont préférentiellement
présentes aux joints de grains ce qui aura un itmgheect sur leur interaction et la longueur
du segment formé. Enfin, seules les dislocatioagetsantes de vecteurs de Burgers opposes
seront susceptibles d’interagir entre elles. Dansibdéle présenté, la longueur moyenne du
segment passe de 50nm a 140nm pour une densitisldeations décroissante. Ces points
définissent les limites directes de ce modéleemhisle clair que des mesures plus précises en
MET (en vue plane et section pour des épaissengs fle 'ordre de 100-200nm) devront étre
entreprises pour évaluer ce parametre clef. litqgas inconcevable de penser que la longueur
d’'une boucle puisse se rapprocher de la taille mogedes grains. Evidemment, cette
hypothése augmenterait énormément l'influence desystéme de relaxation puisqu’en
suivant le méme type de calcul que I'équation Jllzbdéformation relaxée plastiquement par
la formation de boucles serait alors évaluée ag).6l encore 0.0075 aprés la formation de
2.10%m? et 5.18cm? boucles soit quasiment un facteur 10 plus élewésyu les valeurs du
tableau V.7.

[11.4.2.2.3 Relaxation de la contrainte par la courbure delchsions
de type a
A.E. Romanov et J.S. Speck [33] ont montré en 2008 la contrainte biaxiale compressive
d’'une couche d’AJsdGay 51N épitaxiée sur une couche dpabGay 3N pouvait étre relaxée en
partie par l'inclinaison de dislocations travergasntle type a préexistantes. Ces dislocations
en s’inclinant d’un angle, sur une épaisseur totale h et suivant une dage&idns <1-100>,

peuvent ainsi relaxer en partie la contrainte liexiEn effet, la projection a l'interface de
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leur ligne de dislocation s’apparente a un segrderdislocation d’interface de longueur L et
possédant un vecteur de Burgers b = 1/3<11-20x(€ill.29).

La déformation relaxée plastiguement par une déndé dislocations inclinéepro )

s’exprime alors par la relation :

£= % b.p.; h.tana (Eq.N1.7)

de 1
avec— == Db.p,..tana (Eqg.lll.8
g o 0P (Eq.111.8)

o % < { y'z’ﬂ(zf (@)
e ¥
l Stressed layer

\ ba
Strsa/sed layer )(
It

ety ) TE T

(@) (b) (c)

Substrate

Figure I11.29 : a) Représentation en vue isométiqies trois familles de dislocations
inclinées de type a. b) Vue de dessus des segaemdsgueur L projetés a l'interface. ¢) Vue
en section d’une dislocation inclinée [33].

L’inclinaison de ces dislocations est régie patiféérence entre I'énergie de ligne et I'énergie
susceptible d’étre relaxée par l'inclinaison d’uake dislocation. L’inclinaison sera possible
si I'inégalité suivante est respectée :

Gh? h
47(1-v) cosa
| I |

Energie de ligne d’une dislocation Travail susceptible d'étre
inclinée relaxe lors de l'inclinaison de

la dislocation

Iog{[%—ljsinaﬂ} < G.it—z.b.hz.s.tana (EqQ.111.9)

Avec G le module de cisaillement volumiquevéé coefficient de Poisson volumique.
Notons que 2.G.i+—'/ =M et que le deuxieme membre de I'inégalité est déthultéquation du
-V

travail : W=0.S.h avec S = %.b.h.tan

-122 -



A angle d’inclinaison constant, l'inégalité seraawutant plus difficile a respecter que la
contrainte biaxiale diminuera, et ainsi I'énergie susceptible d’éelaxée diminuera. Il est
assez troublant dans cette étude de ne pas viagr Vanglea en fonction de la relaxation de
la couche. P. Cantu et al [38] considérent quegleud’inclinaison est défini au départ et est
maintenu de par les conditions de croissance file@nmécanismes de diffusion des adatomes
en surface.

Dans notre cas, nous observons non pas une irsdimainais plutét une courbure des
dislocations traversantes de type a suivant la mémextion <10-10>. En effet, I'angle
d’inclinaison varie tout au long de I'épaississetrdu buffer de GaN et passe de ~30°-40° a
I'interface, & 0° pour une épaisseur h dépendamictiment de la densité de dislocations
traversantes initiale (partie 111.4.2.2., figurd$.26 et 111.27). En fait, la courbure semble
« suivre » le gradient de contrainte. Si I'on cdase cette observation, il est alors possible de
tirer de cela une hypothése quant a I'origine deea®murbure. Si I'on reprend la relation de la
force que subit une dislocation soumise a une d&tion biaxialee compressive (<0 )
(Eq.1.16), il est intéressant de voir que la ditde cette force est la méme que la direction
de courbure de la dislocation. D’autre part, céttee est directement proportionnelle a la
déformation. Enfin, comme nous I'avons vu au chapit(Figure 1.9), une dislocation coin
induit toujours un champ de contrainte composé eé’'zone en compression et d'une zone en
tension en surface. La diffusion des espéces aateda dislocation sera donc perturbée et
induira une rugosité locale. Le GaN aura certaimgmhis tendance & se former dans la zone
en tension pour se rapprocher de son parametreadie & I'équilibre. Rappelons également
gue la diffusion des espéces en surface d’'un raatém compression est facilitée [13, 40, 41,
42]. Méme si le processus exact de courbure nastgonnu, il est relativement normal de
penser que toutes ces caractéristiques aurontnéinerice sur la courbure des dislocations.
L'apport de matiére du c6té en tension de la da&loo cumulé a la force de misfit F
permettra la montée de la dislocation suivant taafion <10-10> et ainsi la courbure. De
méme, A.E. Romanov et J.S Speck apparentent cettbure a une sorte de « montée
effective » de dislocations provoquée en surface lea différentes rugosités. Il a
effectivement déja été observé que l'inclinaisondiocations pouvait étre générée par
I'avancée de marches en surface de I'AIN [43]. igairfe 111.30 récapitule les différents effets

susceptibles d’intervenir.
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Figure 111.30 : Schéma récapitulant les différep@ramétres pouvant intervenir dans la

courbure d'une dislocation traversante coin.

Le tableau Ill.7 suivant récapitule ainsi I'évoari de la courburex de ces dislocations

traversantes relevées sur les images TH®4 trois structures A, D et G :

Echantillon A Echantillon D Echantillon G
1°" gradient 10° sur 200nm 40° sur 50nm 25° sur 450nm
2°M gradient 5° sur 100nm 15° sur 350nm 5° sur 800nm
Segment L 43nm 135nm 280nm
Angle moyena 9° 18.6° 12.6°

Tableau I1.7 : Récapitulatif de [I'évolution de leourbure moyenne des dislocations
traversantes coins de type a relevées sur les sriBd des trois structures Aq(p=4.10°
cm?), D (prp=1.10° cm?), et G p1p=5.10 cm?).

" Nous négligeons dans cette démarche la correctiappiquer & I'anglea induite par le fait que I'axe de zone
des images MET est suivant la direction <10-10>tt€eorrection ~ 1/cos30° de I'ordre de 2-3° eahd la

barre d'incertitude de la mesure de
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Nous remarquons ainsi que la longueur totale dunsey L projeté a l'interface diminue
lorsque la densité de dislocations traversanteseptibles de se courber augmente ce qui se
comprend puisque, plus il y aura de dislocatiorgs e contrainte relaxée pour un angle
donné sera importante. Et vice versa, pour uneraioté donnée, plus la densité de
dislocations diminuera, plus I'épaisseur nécessaligerelaxation sera importante. L’évolution
de I'angle moyen d’inclinaison reste plus difficBeinterpréter puisqu’il dépend directement
de la densité de dislocations, de la cinétiqueetiexation, et donc certainement des autres
meécanismes, ou encore des conditions de croissBreseétudes sont en cours afin de cerner
I'influence de certains paramétres tels que la tatpre de croissance ou la vitesse de
croissance sur cet angle moyen.
A partir de ces valeurs, il nous est donc posgitdstimer la déformatioByy courbure r€laxée
plastiquement par l'inclinaison de ces dislocatitraversantes a une épaisseur h de GaN
déposée pour chacune de ces structures (FiguBd)lliDans cette estimation est pris en
compte le gradient de densité de dislocations dules premiers 200nm induit par la
formation de boucles comme évoqué précédemment.

1.0x10° . . . T .

9.0X10_3_' —p,,=4.10"cm”* (A)

| —p,,=110"cm* (D)
8.0x10° Py =5.10°cm” (G) -

7.0x10° -

6.0x10° 4

5.0x10°

4.0x10°

3.0x10° -

2.0x10°

1.0x10° -

xx courbure

€

0.0

0 500 1000 1500
Epaisseur (nm)

Figure 111.31 : Estimation de la déformation relax@lastiquement par la courbure des

dislocations traversantes dans les structures &t B,

Ces valeurs restent a nouveau relativement faibtesont donc loin de correspondre au

désaccord de paramétre de maille entre I'AIN &ad. La courbe en pointillés sert geide
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pour I'ceil pour l'arrét de la courbure des dislémas dans la couche. Il est dailleurs
important de remarquer que l'arrét de la courbwee dislocations correspond effectivement
sur la figure 111.25 & I'épaisseur pour laquelleclauche a atteint sa relaxation maximale. Ce

systeme de relaxation n’est donc limité que pdai’'de contrainte bi-axiale a I'épaisseur h.

[11.4.2.2.4 Bilan :

Trois modes de relaxation plastique ont donc e#égntés. Malgré une incertitude sur
le modele utilisé pour déterminer la contributianld formation des boucles dans le plan de
croissance, il semble relativement difficile de poger que toute la relaxation plastique
provienne de ces trois modes. Au maximum, en céraid la formation de boucles de

longueur équivalente a la taille moyenne des griifia relation suivante :

+ &

gpl = A‘S‘b<11—20> tE ilots (Eq“IlO)

xxcourbure

avecep la déformation relaxée plastiquemekey<i11.00-la déformation relaxée par les
boucles gxxcournurela déformation relaxée par la courbure des disioes traversantes de type

a et enfirgjes la déformation relaxée en début de croissancé&®)).

nous pouvons nous attendre a une relaxation tdéade le cas de I'échantillon &y(=0.028 ),

mais uniquement de I'ordre de 75% pour les échHansiD et G.

De ce bilan, nous pouvons essayer de voir quek assteme de relaxation peut
intervenir. Jusqu’alors nous avons considéréléxation induite par la déformation élastique
du multicouche comme négligeable puisque la m&alé la contrainte est accommodée dans
la forte épaisseur du substrat. Cette considératiest néanmoins plausible que si le
multicouche ne posséde aucun autre moyen de rdxentrainte imposée par la couche de
GaN. A premiere vue, cela est effectivement vrasque les défauts déja présents dans les
couches inférieures telles que les dislocationpeiesent glisser et relaxer cette contrainte.
Néanmoins, d’autres défauts dont nous avons nédliigpact jusqu’a maintenant existent.
Les images MEB de la section de chaque structuiteaxée avec l'insertion d’alternances
AIN/GaN montrent en effet la présence de fissumneterees dans les couches inférieures

(Figure 32). L’origine de ces cavités a été exmmyar J.M. Bethougt al [44] comme la
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conséquence de la cicatrisationfigsures apparues durant la croissance de I'AINes@GaN

afin de relaxer la contrainte extensive induitelpatifférence des parametres de maille.

7| S P o
ol L £ AR AR ¥

CRHEA-CNRS SEI 50kV  X20,000 1um WD 10.0mm

Figure 111.32: A gauche : image de la section obtempar MEB, et & droite : image de la
surface obtenue par microscopie optique d'un édl@mntle GaN de 800nm épitaxié sur une
triple alternance AIN/GaN sur Si(001) désorienté8isuivant [110].

Nous pouvons ainsi penser que ces cavités vontgigarla relaxation d’'une partie de la

contrainte élastique induite dans le multicouchetteC contrainte relaxée est directement
reliée a la densité de fissures enterrées et attwinseuil lorsque celles-ci ne sont plus
susceptibles de se déformer.

Il est d’'ailleurs intéressant, si I'on reprend lidé de la partie 2 concernant I'influence de la
désorientation, de noter que la densité de caesésle plus en plus importante lorsque la
désorientation diminue. Ainsi, la rugosité du GaBis ccouches intercalaires et donc sa
médiocre qualité semble faciliter la formation @s éissures. Leur contribution a la relaxation
pourrait expliquer une partie de I'évolution dectantrainte résiduelle finale du GaN observée
sur la figure 111.15 (partie 111.2.2.5).

La contribution exacte de cette relaxation ne pougtre déterminée que lorsque les
différentes contributions, entre autres celle itelupar la génération de boucles de
dislocations, auront été corrélées a des imagemjmaoscopie électronique en transmission

complémentaires.
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[11.4.3 Contrainte bi-axiale et fissuration des coehes

Dans les parties précédentes nous avons modélisédtique de relaxation au cours
de la croissance sans aborder le probleme de dissnrau refroidissement. D’une maniére
générale, la fissuration se produira si I'énerdgestigue emmagasinée dans la structure par la
déformation extensive dépasse I'énergie nécesaalaeformation des fissures, directement
reliée a I'énergie de surface des plans (10-1@L&t20) (voir partie 1.2.1.2.2). La derniére
couche d’AIN met en compression la couche épaigsalef de GaN dans le but de
contrebalancer la contrainte extensive généréetdates les couches de la structure durant le
refroidissement. Ainsi, la couche finale de GaN goisséder une contrainte compressive sur
une épaisseur suffisante pour éviter la fissurattam exemple, le dépét d’'une couche de GaN
de 250nm sur une double alternance AIN/GaN est &ieren compression mais est trop fine
pour limiter I'énergie élastique emmagasinée pastiacture et éviter la fissuration comme
cela est le cas, au contraire, pour une couche gsen@ntre 500nm et 800nm. La
modélisation de ce phénomene n’étant pas simpletotanu du nombre de couches dans la
structure finale ainsi que de I'inhomogénéité dastimintes dans chacune, nous avons préféré
définir la limite de fissuration empiriquement. Airsur la figure 111.33 sont répertoriées les
déformations mesurées par diffraction des rayorgeXouches de GaN de 800nm fissurées
ou non sur une double alternance AIN/GaN. Nous rgoums que les structures fissurées
possédent une déformation extensive en surfaceisupea 0.0012 ce qui correspond a une

déformation compressive d’environ - 0.0011 a teratuge de croissance.

0'0024_.,.,.,.,.,.,.,.,.,.,._

0.0020 -

0.0016 - | -

i .
000124 ESSe .. i
% Non figsuré n

DRX

0.0008 - ] E

0.0004 -

0.0000

B Nl ) ) © % %) B )] ©
SN L i Ul

Figure 111.33 : Récapitulatif des déformations ésss par diffraction des rayons X sur
plusieurs échantillons de GaN de 800nm épitaxiésusa double alternance AIN/GaN sur
Si(001).
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L’évolution de I'énergie de I'exciton A détermin@mpphotoluminescence a 10K suit le méme
modeéle et montre I'existence d’une limite. Ainsdup Ex inférieure & 3.454eV les couches de

GaN sont toutes fissurées (Figure 111.34).
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Figure 111.34 : Récapitulatif des énergies de photonescence de l'exciton A, a 10K, sur

plusieurs échantillons de GaN de 800nm épitaxiésise double alternance sur Si(001).

L'énergie élastique emmagasinée dans la structiadetsuit la relation I.7. Nous pouvons

alors comparer celle-ci a I'énergie de créatiomalgvelles fissures définie par la relation :

E =%=1.9]J.m’2 (Eq.I1.11)

fissure

Avecy I'énergie de surface des plans (10-10) égale @In& et Z un coefficient permettant
de relier la diminution de I'énergie élastique desfructure, exprimée par unité de surface

(0001), a I'aire d’'une fissure et évalué a 1.975.

Si I'on reprend le cas de I'échantillon A766 nossfiré et que I'on considére I'épaisseur de la
structure inférieure (2 alternances AIN/GaN + buffiéN) équivalente a environ 900nnet

totalement relaxée donc avec une déformation mayelen0.2% a température ambiante, et
que I'on estime I'épaisseur du GaN final en extemsi 0.12% a 400 nm environ sur 800nm

au total, nous trouvons une énergie emmagasind®rdee de 1.963 J.ii Ce résultat est

" Rappelons que seules les couches en tension &ramme de croissance participeront & augmenieeriige
élastique (extensive) emmagasinée. Ainsi, nous@uieonsidérer la deuxieme couche intercalaireal¢ G
comme ayant un effet négligeable.
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effectivement assez proche de la limite définiesda@quation Ill.11. En suivant cette logique
« approximative », une couche de GaN telle quesaddl I'échantillon A821 épitaxiée sur
Si(001) 6°-off et possédant une contrainte résldudé 0.05%, pourrait certainement étre

épaissie jusqu’a 1.5um sans fissuration.

[11.4.4. Conclusions
Dans cette partie nous avons donc montré queidéscdtions traversantes de type a

provenant des couches inférieures jouaient unp@eondérant dans la relaxation plastique
d'une couche de GaN déposée sur une couche d’Alds R densité de dislocations
traversantes de type a est importante, plus lxagtn plastique est susceptible de s’opérer.
Lors de [Iépitaxie d'une couche de GaN bi-dimensglle sur une alternance
AlIN 2500 GaNbsonm quatre systemes de relaxation sont présents :

- le premier est obtenu par I'introduction de distamas d’interface de type a
suivant les directions <11-20> et ne dépend quka aagosité de surface et
de l'état de contrainte. Une contrainte biaxialéatreement importante
semble nécessaire pour permettre ce mécanisme.

- le second est obtenu par la formation de demi-lesudé dislocations de type
a par interaction des dislocations traversantes pégsentes durant les 200-
250 premiers nanometres. Ce systeme difficilemaantifiable a ce stade de
I'étude est une des principales origines de la mitidon de la densité de
dislocations traversantes a chaque interface GaMIdu Son influence sur
la relaxation peut étre prépondérante mais dépeadtément de la longueur
des segments de boucles formés et ainsi des difé&reinteractions
susceptibles de se produire entre les dislocatramersantes.

- le troisieme est obtenu par la courbure des distmta de type a suivant les
directions <10-10> et dépend donc de la densitdiglecations. Son moteur
est I'état de contrainte bi-axiale.

- Le quatrieme et dernier est lié a la relaxatiostéae induite par (ou sur) le
multicouche inférieur. Sa rigidité principalemeimhitée par le substrat est
susceptible d’évoluer suivant la densité de fissemterrées apparues lors de

la croissance des différentes sous-couches.

La multiplication des alternances AIN/GaN, et damtle du nombre d’interfaces GaN sur

AIN, permet de diminuer la densité de dislocatittasersantes et ainsi de limiter la cinétique
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de relaxation de la contrainte compressive. L'sdifion de deux et trois alternances lors de la
croissance d’'une couche de GaN sur un substraticiera (001) 6°-off nous a ainsi permis
d’obtenir des couches non fissurées avec'%tt? et 1.16%m? dislocations.

Il est également important de signaler que ce®syast de relaxation sont intimement
liés au mode de croissance. En effet, celui-ci d&ite bidimensionnel ou quasi-
bidimensionnel. Il est assez clair qu’une rugosi@ importante au départ de la croissance du
GaN entrainera une relaxation élastique rapide comate a pu étre observée dans la partie
[ll.2. Enfin, cela na pas été discuté dans cetei@, mais d’autres parametres comme la
vitesse de croissance ou encore la températureotsance auraient des influences notables
sur la relaxation de la contrainte biaxiale. Ilt& par exemple remarqué derniérement qu’une
élévation de la température de quelques degrésentginla cinétique de relaxation jusqu’a
entrainer la fissuration au refroidissement [2@jetequi a également été observé sur nos
échantillons.

Notons également que dans l'alternance AIN/GaN|N'A&tant en extension sur le
GaN, la différence de paramétre de maille impligume relaxation presque totale (~80%)
durant les premiers nanometres de I'AIN sur GaMsAidans I'AIN I'effet d’annihilation des
dislocations par formation de demi-boucles n'et phservé et la densité de dislocations
traversantes de type a reste identique a celleadiiGférieur.

En Annexe B est détaillée la relaxation de la @inte observée in situ, non pas par
mesure du paramétre de maille de surface au RHERI3 par mesure de la courbure du
substrat. Cette mesure intégrant a l'instant doeic a I'épaisseur h, I'état de contrainte de la
structure totale est également un bon moyen d'épm& comprendre I'évolution de la

contrainte lors de la croissance.
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[11.5 Corrélations entre propriétés physiques du GaN

[11.5.1. Corrélation contrainte - propriétés optiques

Dans le chapitre I, nous avons introduit la notitenpotentiel de déformation défini
comme la variation de I'’énergie de I'exciton A emdtion de la contrainte biaxiale contenue
dans le plan de croissanceAEx/e,. L'énergie de I'exciton A est généralement détexmi
par photoluminescence a 10K et la déformation pfiradtion des rayons X a 300K. La
premiére étape indispensable est de définir laatiari de I'’énergie E s’ajoutant a la
variation classique de Varshni liée aux interadi@bectrons — phonons et induite par la
déformation générée durant le refroidissement 86K et 10K.

Pour ce faire, une étude en température par phoboéscence a été réalisée sur une
structure composée d’'une couche de GaN de 800ntaxi&s sur une double alternance
AIN/GaN et un substrat de silicium (001) désorieti¢€6° suivant la direction [110] comme
cela avait pu étre fait sur Si(111). En surfacecelite structure une barriere en AGay 79\
de 25nm a été déposé ; néanmoins nous considérquenson effet est négligeable sur
I'énergie de photoluminescence du bord de bandead¢ et sur I'état de contrainte mesuré en
DRX.

E [ 13k | N

[ | 25K

60K
80K
100K
130K
[ | 160K

Photoluminescence (u.a.)

T T T T T T T
3.2 3.3 3.4 35 3.6

Energie (eV)

Figure 111.35 : Photoluminescence en températuua dilm de GaN déposé sur un substrat de
silicium (001) désorienté de 6° suivant [110]. Pplus de clarté les spectres ont été décalés
verticalement.
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La figure 111.35 représente ainsi I'évolution duesfre de photoluminescence entre 13K et
300K. La réflectivité réalisée a 13K permet de niéfia position des excitons A, B, C efal
L’état de contrainte est tel, dans ce cas, quérgssions des excitons A et B sont confondues
(Figure 1.5). Comme on l'observe habituellement dar GaN EJM, [I'émission de
photoluminescence est dominée par celle de I'excitdié au donneur neutre A jusqu’a
80K (on parle alors de localisation) puis par celéel'exciton A libre jusqu’a température

ambiante. A T=13K, les répliques phonons des emsith et A sont observées a environ

86meV mais sont difficiles a discerner. Le rappeln'z— qui correspond aux valeurs
12-LO

habituellement répertoriées est égal a environ(&pes correction du fond continu). Enfin, &
T=13K, I'énergie de I'exciton A est évaluée a 3.d@2par réflectivité, tandis que I'état de
contrainte biaxiale est estimé, par diffraction d®gons X a 300K, & 0.05% en tension. La
largeur & mi-hauteur est d’environ 14meV (certaieeinlimitée par un élargissement

inhomogeéne lié a cet état de contrainte).

Afin de remonter a la variation de I'énergie dextion A, liée a la température et au
coefficient de dilatation du silicium, I'évolutiotle I'énergie du maximum du pic d’émission

du bord de bande du GaN a été représentée sgule fill.36 :

U 77—

9meV ./i§.

3.46 1 n” \-\ -
3.45 4 \ -

3.44 - LN -
3.43 - .

3.42 4 | -
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3.40 1—— Points expérimentaux
U SR Loi Varshni: E(0)-10x10™. T*(T+1118)
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0 50 100 150 200 250 300

Température (K)

Figure 111.36 : Evolution de I'énergie du maximunu @gic d’émission du bord de bande de
GaN entre 13K et 300K.
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Cette évolution peut étre simulée par une loi deshai (Eg.l.4) avec E(0) = 3.468eV,
a=10.10" et=1118. Nous trouvons alors une énergie de locaisale 9meV pour I'exciton

A lié au donneur, ce qui est relativement importd@evant les valeurs habituelles (6meV).
Néanmoins, il ne faut pas oublier que nous avomsineertitude non négligeable sur la valeur
de la températuret(2K) et sur la valeur du pic d’émission {,5meV). La variation totale
entre 10K et 300K de I'énergie de I'exciton A pétite alors estimée a 63meV. Cette valeur
doit étre comparée a celle obtenue sur les subsisaiels. Ainsi, la variation du gap de GaN
est évaluée sur saphir a 72meV, sur 6H-SIiC a 62j#8Met sur Si(111) a 60meV [46]. Ainsi,
le décalage habituel considéré lors du passag®@e 8 10K entre le GaN sur saphir et sur
Si(111) ou SiC est de ~10meV, dans notre cas, prgirons 9meV.

Il est donc possible de définir la valeur du patdntle déformation de nos échantillons
épitaxiés par EJM sur Si(001), en regroupant lztian de I'énergie de I'exciton A & 10K en
fonction de la déformation mesurée a 300K par aition des rayons X. La figure I11.37
représente ainsi cette variation avec la valeur Ee mesurée directement par

photoluminescence et réflectivité a 10-13K.
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Figure 111.37 : Evolution de I'’énergie de I'excitofh & 10K en fonction de la déformation
mesurée par DRX a 300K pour des structures,d6Ga 77-07N/GaN épitaxiées sur
Si(001).
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Le potentiel de déformation et la relation relilntontrainte a 300K et I'énergie de I'exciton

A mesurée a 10K sont alors :

—A__=-12eV et E,\'™ =3469-12¢,, (Eq.lIl.12)

Il est intéressant de noter que lorsque la coushdissurée, les valeurs de Eesurées ne

sont plus sur la droite. Cela peut éventuellemexiptiquer par le fait que la structure relaxe
une partie de la contrainte générée par le subsirsitdu passage de 300K a 10K par les
fissures déja formées a 300K. Enfin, la valeur d GaN relaxé est de 3.469eV soit
effectivement 9meV en dessous de la valeur théeridu GaN relaxé sur saphir. Pour

retrouver la loi de variation £°%=f(&,,2°°*) il suffit d’ajouter 63meV a la valeur & 10K.

Pour conclure cette partie, la figure 111.38 reprite les coordonnéds, ™ ;E,'*1de nos
structures de GaN épitaxiées sur Si(001), maiseégait d’autres structures référencées sur
les substrats classiques de saphir, SiC ou Si(Al4¢ les corrections permettant d’avoir le

saphir comme référence.
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Figure 111.38: Energie de I'exciton A déterminéd&@K par photoluminescence en fonction de
la déformation biaxialexx mesurée par diffraction des rayons X a 300K declses de GaN

épitaxiées sur les principaux substrats [46,4731B0} (avec le saphir comme référence).
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[11.5.2. Corrélation twist — densité de dislocatbns

Depuis le début de ce chapitre, la préparationé&bdsntillons pour la microscopie
électronique en transmission étant relativementde®unous avons souvent été amenés a
déterminer la densité de dislocations en cumulankdechniques d’analyse qui sont 'AFM
et la diffraction des rayons X. En effet, si 'oannait la taille des grains et le twist moyen
entre ces grains, il est possible de remonterdeteité de dislocations traversantes de type a
comme cela est présenté dans I'annexe A. Notonsuaeau qu'il s’agit des dislocations
traversantes prépondérantes dans les couches del@ahlies sur silicium et en particulier
sur silicium (001). Cette méthode permet ainsi tBabr des valeurs relativement fiables et
assez proches de celles obtenues par MET. Néannuzins notre cas il serait encore plus
intéressant de pouvoir remonter a cette densithsiiecations sans étre obligé de passer par la
détermination de la taille des grains qui n’est fmagours facile par AFM et qui demande
I'utilisation d’'un recuit sous ammoniac pour élirminla rugosité cinétique néfaste au
contraste des images. La figure I11.39 récapittdwdiution de la densité de dislocations
traversantes de type a déterminée par la méth@égente, ou dans quelques cas, par MET
en fonction de la largeur & mi-hauteur de la réflexasymétrique (30-32) d'un certain
nombre de couches de GaN épitaxiées sur siliciutd)(bu (001). Pour ces derniers, nous
n'avons pas pris en compte les couches de GaNriadgaleux orientations tournées de 90°.
Rappelons également que d’aprés les observatioria partie 111.2.2.3 la taille des grains
dépendrait également du premier stade de nucléatien effet semble tout de méme
« négligeable » dans ce modéle au vu de la figu@9let de I'ordre de précision recherché

dans un tel modele.
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Figure 111.39 : Evolution du twist moyen déduit pdiffraction des rayons X de la largeur a

mi-hauteur de la rocking curve de la raie asymé&i§30-32) du GaN en fonction de la
densité de dislocations traversantes de typeaa.cbuches de GaN épitaxiées sur Si(111) ;
(m) couches de GaN épitaxiées sur Si(001) 5-6°0off.

D’aprés cette figure, I'évolution est donc linéaiet il est alors possible de déterminer une loi
de variation empirique de la densité de dislocativaversantes de type a en fonction du twist
moyen :

twist

G032 ~ 0.467
pTD(cm'Z) -

32931010 (EQ.NI.13)
Au vu de cette loi empirique, il est assez troublda trouver une ordonnée a I'origine non
nulle. En effet, on ne peut pas penser qu’un metgrarfait sans dislocation posséde un twist
moyen de 0.47° et non 0°. Cette valeur est d’ayphrg surprenante que pour des films de
GaN déposés sur saphir avec une densité de disiosate I'ordre de 5.£6m? la largeur &
mi-hauteur de la raie (30-32) est de l'ordre de®@1K°. Il est tout de méme possible de
I'expliquer. Effectivement, la densité de dislooas traversantes de type a et donc le twist
moyen diminuent par le jeu des empilements sudsesside I'épaississement de la structure;

néanmoins ces couches inférieures twistées sorteptilsies d’'induire une contrainte
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élastique sur les couches de surface. On peutrpielgrains twistés « élastiquement ». De
plus, le faisceau X diffractant dans la structusequ’au substrat, il n'est pas étonnant
d'intégrer la réponse des premiéres couches. Eddins la gamme des ®16m? dislocations,
les grains sont également de plus petites tailesnparé a la gamme des 5.10m?) et
pourraient générer un élargissement de la rockimgec Néanmoins, il faut étre prudent sur la
valeur de cette ordonnée a l'origine puisqu’ellpatéra certainement de I'épaisseur totale de

la structure, variable qui n'a pas été prise enpterdans la figure 111.39.

En couplant cette équation a la relation théorigliant la densité de dislocations traversantes

(prp), le twist @) et la taille des grains dddéfinie en annexe A par :

Pro = A%.sina.di (Eq.III.14)

0

avec A=1,55
nous obtenons la relation suivante :

a - 0.467

11
=B-.— (Eq.lll.15
sina b d, (Eq )

avec B = 5,1.18" °.cm?
Les valeurs expérimentales de tailles de graingexent plutdt bien cette derniére relation
comme représenté sur la figure 111.40 . Il est @loonfirmé que la taille de grains et le twist

sont bien dépendants I'un de l'autre en premiengragdmation si I'on néglige l'effet de

désorientation du substrat.
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Figure 111.40 : Evolution du twist moyen du film @aN en fonction de la taille des grains.

Nous remarquons tout de méme une légere déviaimles twists de faible valeur ( < 0.6°).
Celle-ci peut provenir de lincertitude sur les mes de taille de grains qui devient
relativement importante pour une densité de disioea inférieures a 1.1H cm? mais
également de ce que nous disions précédemmentaetBe que la valeur de I'ordonnée a
I'origine devient alors trés sensible a la struetdes échantillons et peut certainement varier
entre 0.4° et 0.5°.

[11.5.3. Corrélation propriétés optiques — densié de dislocations

Il est également intéressant de voir que la largemi-hauteur du pic d’émission du
bord de bande du GaN déduite des spectres de photalscence a 10K semble devenir
stable aux alentours de 16meV lorsque la densidiglecations dépasse 22@m? (Figure

[11.41). Cette tendance était déja observée pank-Natali et Hacéne Lahréche.
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Figure 1ll. 41 : Evolution de la largeur & mi-hautelu pic d’émission du bord de bande de
couches de GaN épitaxiées sur Si(111) et Si(00tBnole par photoluminescence (& 10K) sur

une gamme de densité de dislocations traversaltaes de 2.18 cm? a 4.16° cm®
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[11.6. Conclusion

Ce chapitre nous a permis de détailler les 4 pointdefs » qui ont permis la
croissance d’hétérostructure a base de GaN sud1gj(ét en particulier de type HEMT, avec
des propriétés structurales et électriques prodheselles obtenues sur Si(111) comme nous
le verrons dans le chapitre V suivant.

Le premier consiste en la préparation de surfacsite sous hydrogéne qui a pour
principale conséquence de diminuer la présenca dedonde orientation désorientée de 30°
(GaNsp) induite par la présence des deux types de tesaaset Tg détaillée au chapitre II.

Le second est relié au choix de la désorientatiosubstrat de silicium (001) suivant
la direction [110]. Ainsi nous avons pu remarqueil gtait préférable d’utiliser des substrats
désorientés d’au moins 5° & 6° suivant [110] pdaenir un bon compromis entre densité de
dislocations traversantepr~2.10%m? sur 2 alternances AIN/GaNyp~1.10%m? sur 3
alternances AIN/GaN), rugosité, propriétés optiqeesttat de contrainte. L'obtention de
couches non fissurées de 800nm sur substrat aéusili(001) désorienté de 6° a 2° est
également un point a ne pas négliger en vue d'ntggriation dans la microélectronique. En
effet, I'utilisation de substrats faiblement désatés (~ 0.5°) est préférable pour éviter les
courants de fuites dans les technologies MOS.tlégalement intéressant de noter que la
qualité de la couche dépend de deux paramétressoaables : la taille de grains et la
mosaicité. Ces deux effets se compensent en fondéda désorientation du substrat puisque
la taille des grains a tendance a diminuer avegfizgentation de la désorientation tandis que
la mosaicité diminue. Il s’ensuit une évolutionldedensité de dislocations dans la matrice
(=orientation majoritaire Gad¥) non triviale et trompeuse de la qualité réellesgue celle-ci
diminue lorsque la désorientation diminue ce quav&ncontre de ce qui est attendu. Bien
sOr par dessus cela, il ne faut pas négliger Eediitions et défauts induits par les domaines
désorientés qui tendent & rétablir la logique. Enka relation épitaxiale <0-110>GaN //
[110]Si et donc la dénomination « SB » de I'origiota majoritaire est respectée.

Le troisieme point est le confortement de la ngit&sd’'une pré-exposition a
'ammoniac de la surface de silicium lors de I'é@age nucléation. La nucléation par pré-
exposition a I'aluminium entraine une couche fiésuet de moins bonne qualité cristalline.

Le quatriéme point est basé sur I'insertion dialéeces AIN/GaN afin de diminuer la
densité de dislocations d’'un facteur 2 a chaguerreince, et d’'empécher la fissuration des
couches lors du refroidissement induit par la diffee de coefficient d’expansion thermique

entre le silicium et le GaN. Cela nous a ainsi peme mettre en évidence la relation entre la
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relaxation de la contrainte compressive dans le Galite par I'alternance AIN/GaN et la
densité de dislocations traversantes. Enfin, nenaaspu proposer un modéle en trois étapes
de la relaxation des couches de GaN en fonctiola @kensité de dislocations : la premiere
étant l'introduction de dislocations d’interface tige a, facilitée par la rugosité présente
durant les premiers stades de la croissance dusBaNAIN ; la seconde étant la formation
de demi-boucles de dislocations de type a, origimecipale de la diminution de la densité de
dislocations ; puis la troisiéme étant la courbpaeielle de dislocations de type a suivant les
directions <10-10>. A ce modéle, adapté a une saoise bidimensionnelle, doit s’ajouter la
possibilité de relaxer la contrainte élastiquenpartla présence de fissures enterrées induites

dans le multicouche durant la croissance.
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CHAPITRE IV : Croissance de GaN sur Si(001) par EP\OM

Pour cette étude, nous avons pu tirer avantage opgisnisations réalisées au
laboratoire durant les 10 derniéres années suolasance d’hétérostructures a base de GaN
sur l'orientation (111) du silicium. Comme nous as@u I'évoquer dans la premiére partie,
les croissances par EPVOM ont été réalisées dangaateur horizontal AIXTRON — 200
modifié pour la croissance de GaN. L'ammoniac &sé comme précurseur de I'élément N,
tandis que le gallium et I'aluminium sont obtenugadtir du triméthylgallium (TMGa) et du
triméthylaluminium (TMAI). Le gaz vecteur est un lewége H/N,. Avant de développer
I'étude, il est important de rappeler certainesctiristiques de ce réacteur qui ont eu toute
leur importance. La premiére concerne la mesura tiempérature de I'échantillon. En effet,
I'échantillon est placé sur un satellite qui, p@ermettre sa rotation, n'est pas en contact
direct avec le suscepteur en graphite, qui rappdprest I'élément chauffé par induction et
régulé en température. La température du sateififeend ainsi directement de la pression et
des gaz utilisés lors de la croissance. Celle-gi pmsi étre jusqu’'a 100-150°C inférieure a la
température de consigne lorsque I'on travaille alessions de I'ordre de 100 a 50mbar. De
ce fait, pour étre rigoureux il est important depaes considérer les températures qui seront
données dans cette partie comme les températuréslles » du substrat. La deuxieme
caractéristique, plus pénalisante lors de l'optati;n d’'un procédé de croissance, est
I'impossibilité d’adapter un systeme de réflecévitompte tenu de la géométrie du réacteur ;
ceci empéche toute mesure de vitesse ou de cowmtedtagosité durant la croissance. Il est
également important de soulever la faible stabiiés paramétres du béti d’épitaxie qui a
rendu relativement difficile I'exploitation des t#ifentes études engagées.

Comme nous avons pu le dire au début de ce chapitux études concernant la
croissance de GaN sur substrat de silicium (111 gtenréalisées au laboratoire avant le début
de cette these. La premiére par ordre chronologiné& effectuée par H. Lahréche sur ce
méme réacteur et a ainsi donné lieu a la réalisaéocouches non fissurées par l'insertion de
super-réseaux AIN/GaN [1] ; la seconde, effectuéreus autre réacteur, cette fois-ci vertical
(et développé au CRHEA), par E. Feltin, a permibténtion de couches de GaN de trés
bonne qualité cristalline non fissurées par opttiis des super-réseaux [2] et la réalisation
de diodes électroluminescentes de qualité [3]. Damséme temps, pour situer ces résultats
au niveau international, une équipe allemande esittiéMagdeburg et dirigée par le Pr.

A.Krost, a également obtenu de tres bons résuéiatsitilisant une approche différente,
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puisque cette fois, la contrainte était contréléa pinsertion de fines couches d’AIN
déposées a basse température [4]. Cette méme éxjagied’ailleurs également lancée, en
méme temps que le CRHEA, dans l'étude de la cnoigssale GaN sur Si(001), en vue,
principalement, de l'intégration de composants éfetctroniques.

L’étude qui suit est une étude préliminaire petardtd’'appréhender les différents
problémes de la croissance de structures de Galbsantation (001) du silicium.

Comme dans le chapitre précédent, nous montrdiiofisence de la présence des
deux types de reconstruction en surface du siliciimduite par une rotation de 90° des
liaisons pendantes a chaque marche atomique, soode de croissance du GaN. Ainsi, une
étude de linfluence de la désorientation du sabsirété menée comme pour la croissance
EJM. Dans le méme temps, l'influence de différeqeparations, avant la croissance, telles
gue le recuit & haute température (HT) sous ultta-gu la préparation sous,Hiéfinies dans
le chapitre Il, a été évaluée. Enfin, nous listerbes différents paramétres de croissance

optimisés jusqu’a ce jour, en pointant les probleimgortants & résoudre.

IV.1. Relation épitaxiale et structure cristalline

Tout comme nous avons pu le spécifier dans l'intobidn du chapitre I, au
démarrage de cette étude, le but n’était pas diseéforcément des structures a base de GaN
en phase wurtzite mais d’évaluer la faisabilitdaderoissance de ce GaN sur la face (001) du

silicium.

Avant de développer le travail d’optimisation igélavec cette autre technique de
croissance, cette partie a pour principal objedgifrépondre a trois questions fondamentales
qui se posent lors de la mise au point d’un proctgéroissance sur un nouveau substrat, et,
qui plus est, sur un substrat de symétrie différafe la phase stable du matériau que l'on
souhaite épitaxier :

- quelle sera la phase majoritaire du matériau déposé

- quelle sera sa relation épitaxiale avec le sub®trat

- et dans le cas d’'un matériau piézoélectrique pasgéthe polarisation spontanée,

comme le GaN ou I'AIN, quelle sera sa polarité ?

Pour ce faire, des mesures de diffraction desnsyq et de microscopie électronique

en transmission ont été réalisées sur des coudimgges de GaN possédant une épaisseur
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comprise entre 500nm et 1um et épitaxiées sur Bi(par I'intermédiaire d’un buffer AIN
déposé a haute température (1150°C). Le choix dgpeede buffer est historique comme

nous le développerons dans la partie IV.4.1.

IV.1.1 Structure cristalline et relation épitaxide
Le premier point important est I'obtention, toaneme sur Si(111), d’'une couche de

GaN de phase wurtzite possédant, dans notre caseude croissance unique suivant I'axe
[0001]. Les scans 8126, réalisés sur des substrats nominaux ou désosieraéfirment bien
la présence d'une orientation cristalline uniquassarésence d’AIN ou de GaN cubique
(Figure IV.1).
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Figure IV.1 : Scans e®:26 d’'une couche de GaN de 1,2um épitaxiée sur urebaiiN de

120nm et un substrat de silicium (001) a) nomindl)elésorienté de 4° suivant [110].

En effet, aucune réflexion de la famille de pla@8l)(de I'AIN ou du GaN en phase zinc

blende n’est observée q@aN_ZB(ooz): 39.86° / EAIN_ZB(OOZ) = 41.6830). Cette premiére
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observation confirme que, tout comme en EJM, mdly®ymeétrie de surface carrée du plan
(001) du silicium, la croissance du buffer AIN sét favec la phase stable wurtzite et non la
phase métastable cubique. Il en découle ainsi aigsance en phase wurtzite du GaN.

La diminution de lintensité de la réflexion (00dd silicium entre le substrat nominal et le
substrat désorienté de 4° suivant [110] confirm@nme cela a été observé lors de la
croissance par EJM et développé dans le chapiedue I'axe de croissanae [0001] du

GaN n’est pas parallele a la direction [001] dicisiin pour un substrat désorienté.

£ Si[001]

iGaN [0001]

Figure 1IV.2: a) Image MET en haute résolution detdrface AIN/Si et b) cliché de

diffraction obtenu sur un substrat désorienté deud’ant [110] de la section .

Les images MET en haute résolution ainsi que liebé&s de diffraction réalisés a l'interface

du buffer AIN et du substrat de silicium sur 2 dudts désorientés de 4° et 6° suivant [110]
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montrent, en effet, la présence d’'un angle moyanvatent a la désorientation du substrat
entre ces deux directions (Figure 1V.2). Au vu 'tedge en haute résolution, il est intéressant
de voir, qu'a l'interface, tous les grains ne spas pour autant alignés dans le méme plan
(0002) et que Il'accommodation s'effectue a linteé mais également lors de

I'épaississement (fleche 1).

Pour conclure, le GaN et I'AIN épitaxiés sur ubstat de silicium (001) par EPVOM

sont de structure wurzite et suivent une relatjgtagiale identique a celle obtenue par EIM :
- GaN [0001] // AIN [0001] // Si[001] sur un substraaminal,

- et GaN [0001] // AIN [0001] désorienté par rappi$i[001] d’un angle proche en

valeur absolue de la désorientation du substratastii[110] pour un substrat

désorienté.

IV.1.2 Détermination de la polarité
La structure du GaN et de I'AIN épitaxié sur Si(D@tant wurtzite, il est intéressant

de savoir si la polarité est gallium (ou aluminiunegpmme habituellement observé sur
Si(111), ou azote. La figure IV.3 représente aliasiliché obtenu par diffraction d’électrons
en faisceaux convergents (CBED) sur une couchead¢ d& 1.2um épitaxiée sur un substrat
désorienté de 4° suivant la direction [110]. Paruation d'un tel cliché pour I'épaisseur de

I'échantillon analysé, nous pouvons en déduirelgymlarité est majoritairement gallium.

" (0002)

-

=

-
-

.;.
=
-y

Figure IV.3 : a gauche : cliché CBED obtenu par M&if une couche de GaN épitaxiée sur
Si(001) désorienté de 4° suivant [110], et a drodienulation obtenue sur une couche de GaN

de polarité gallium (épaisseur 90nm) [5].
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IV.2. Influence de la désorientation du substrat d silicium (001)

Tout comme pour la croissance par EJM, il est @ggant et primordial de quantifier
I'influence que peut avoir la présence des deuxdype terrassesaTet Tz en surface du
silicium orienté (001), lors de I'épitaxie en phasgeur de composés a base de GaN, sur la
gualité du matériau mais également sur le modeassance. Si I'on se référe a I'épitaxie de
GaN sur un buffer AIN, deux modes de croissance possibles sur la surface (111) du
silicium : un mode de croissance tridimensionnel ¢t « 3D ») et un mode de croissance
bidimensionnel (ou dit «2D »). Chacun de ces modépend des conditions de
croissance utilisées: pression, gaz vecteurs, raMibl et température ou d’autres facteurs
tels que la nucléation ou la qualité du buffer dAtailles des grains, mosaicité, rugosité). Le
premier mode présente l'avantage de réduire laien® dislocations traversantes par
courbures et formation de boucles [6] mais posdéumonvénient d’'induire une épaisseur
limite de coalescence. Ce dernier point est uretaclimitant sur silicium compte tenu des
contraintes extensives puis des fissures génévéedu refroidissement et directement liées a
I'énergie élastique emmagasinée et donc a I'épais&nfin, la coalescence des grains est
susceptible d’ajouter une contrainte extensive [[€.second mode possede une densité de
dislocations plus importante mais permet l'insertidficace de couches intermédiaires d’AIN
ou d’AlGaN, ou de super-réseaux, afin de contrbégat de contrainte total de la structure et
ainsi d’'empécher la fissuration.

Nous avons donc réalisé une étude similaire & agtrite en EJM (chap. lll, partie
[11.2.1) en effectuant une croissance identiqguesssmbstrats de silicium désorientés de 0°, 2°,
4°, 5° et 6° suivant la direction [110]. L'objecéfait de voir I'évolution de la coalescence et
de la qualité cristalline avec la désorientatioha@ue couche a donc été caractérisée par
MEB, par diffraction des rayons X, afin d’évaluer proportion des domaines GgiNet
GaNsg, par photoluminescence, par microscopie a foraemigue et finalement par
microscopie électronique en transmission.

Les échantillons consistent en une couche de GaNpde épitaxiée a 1160°C a
100mbar avec pour gaz porteur un mélang@&iNsur un buffer d’AIN de 120nm épitaxié a
1150°C et 50mbar toujours avee:N,. Ce procédé de croissance comporte déja quelques
optimisations par rapport a celui pré-établi sari€ntation (111). Citons, entre autre, I'étape
de nucléation que nous définirons dans la partid.IV En effet, cette étape est primordiale

pour espérer obtenir une couche coalescée.
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Figure 1V.4: Images MEB de la surface de GaN éptaxir Si(001) a) nominal, b) 2°-off, c¢)
4°-off, d) 5°-off et e) 6°-off . En insert a droiles scans en phi de la raie asymétrique (10-13)
suivis en bas a droite de la courbe de I'évolutiten la proportion du domaine Gai
minoritaire en fonction de la désorientation dustrdd.
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L'effet de la désorientation du substrat sur lapprtion des deux domaines de GaN et la
coalescence est donc clairement observé. Les inlg8set les spectres de diffraction des
rayons X de la figure 1V.4 attestent bien que pdusubstrat est désorienté, plus la proportion
du second domaine diminue et plus la coalescendaaiitée. Il est confirmé, tout comme en
EJM, que l'orientation majoritaire d’AIN puis de Saest bien définie par la relation
épitaxiale: <0-110> GaN// [110] Si. Nous garderdfisdexation SB pour celle-ci. La
proportion du second domaine GaNest alors de 50%, 22%, 4%, 1% et < 1% pour les
désorientations de 0°, 2°, 4°, 5° et 6°. Néanmdmsnode de croissance reste dans tous les
cas tridimensionnel dans ces conditions. Pour ooafion, une couche réalisée sur un
substrat désorienté de 5° est bien entierementesos au-dela de 1lum, mais posséde
guelques « trous » de coalescence, caractéristdjursmode de croissance tridimensionnel,
pour une épaisseur de 500nm. Si I'on prend en coteptait qu'une méme couche de GaN,
réalisée dans les mémes conditions de croissan&i(4d1), subit un mode de croissance 2D
ou tout du moins une coalescence des grains ttatela de=150nm, et qui plus est, sur une
gamme en température bien plus large, il est nodeatonclure & une corrélation directe
entre la présence des deux orientations cristalletele mode de croissance du GaN. Ce
résultat atteste d’une analogie directe entre EIMRYOM (a I'effet de taille des défauts
pres). Nous pouvons donc évoquer le fait suivdatprésence de deux domaines désorientés
de 30°, induit par la surface du silicium orien®®X), limite sans équivoque la coalescence
des grains de GaN. Nous pouvons expliquer celacmsidérant qu'il est beaucoup plus
favorable de coalescer deux plans cristallins idaes que deux plans totalement différents.
Dans le cas de grains « twistés » de quelques sldgrgénération de dislocations peut suffire
a lier deux plans de nature identigue mais dés@selun par rapport a lI'autre. Sur Si(111),
le twist entre grains est donc assez faible poumptire une nucléation homogéne et une
coalescence trés rapide induisant un mode de armes2D aprés les premiers nanometres
déposés. Dans le cas de grains twistés de 3@, fles favorable de laisser une surface libre.
Rappelons, en effet, que 30° est la désorientatiarimale dans une symétrie hexagonale.
Finalement, l'utilisation d’'un substrat désorieatévant [110] limite la présence du domaine
indexé SA et facilite ainsi la coalescence desngrdie 'orientation majoritaire indexée SB.
Ce phénomeéne permet d’or et déja d’établir un medélla croissance d’'une couche de GaN
épitaxiée par EPVOM sur un buffer d’AIN et un suhsnominal de silicium orienté (001)
(Figure IV.5).
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CRHEA-CNRS SEI 50kY  X25,000 1um WD 10.0mm

Figure IV.5: Modéle représentant I'évolution de daalescence d'une couche de GaN
épitaxiée sur un substrat de silicium (001) nompe I'intermédiaire d’'un buffer d’AIN. a)
schéma des germes de GaMNet GaNg au départ de la croissance avant le début de la
coalescence. En haut a gauche une vue de dessufadaettes sont dans ce cas formées de
plans (10-11). b) Image MEB d’une couche de GaN@nm. Les fleches 1 et 2 représentent
les deux orientations. ¢) Vue de dessus apressamig et coalescence des germes de GaN.
La zone encerclée représente la jonction des deemtations cristallines et ainsi la difficulté

de coalescence. d) Image MEB d’une couche de Gal\ide
Ainsi, au départ de la croissance de GaN, des gerswmis forme d'ilots, orientés

suivant les 2 relations épitaxiales, apparaissevec ades facettes stables (10-11),

principalement, voire (10-10) suivant les condisiatte croissance. Par la suite, la taille des
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germes augmente et leur coalescence est ainsidacdi I'orientation est la méme pour ne
former qu’un seul et unique grain. Dans le casreing, la coalescence est trés difficile voire
méme bloquée comme nous pouvons le voir sur lesefiglV.5c-d. Lors de la croissance de
GaN sur un substrat désorienté, la présence d’tiratation majoritaire des le départ rend
possible un systeme d’annihilation de I'orientatimimoritaire lors de I'épaississement de la
couche. Ce phénoméne est, en effet, observé siméges MET en section transverse de la
figure 1V.6.

XB37 2°OFF
<11-20> ¢s(10-10)

GaNSA

Buffef

b) XB37 2°OFF
<11-20> cs(11-20)

Figure IV.6 : Images MET, en section transversecleamp sombre a) (10-10) et b) (11-20)
d'une couche de GaN de 1pm épitaxiée sur un buff&iN et un substrat de Si(001)
désorienté de 2° suivant [110]. Nous observonsammghilation efficace de certains grains au
départ de la croissance du GaN sur le  buffer Allcffes 1) mais également lors
de I'épaississement de la couche de GaN (fleches Bnfin, la taille des grains
de GaNg est supérieure a celle des grains gaN

- 155 -



Si I'on regarde maintenant I'évolution des rockmgves des raies symétrique (0002)
et asymeétrique (30-32) du GaN, nous pouvons ndiguré 1V.7) que la disparition de la
seconde orientation n'est pas la seule conditiaur pbtenir une couche de GaN de qualité.
En effet, contrairement a nos attentes, la largeom-hauteur de la raie (30-32), censée étre
relative au twist moyen de l'orientation de GaN isi®, ne diminue pas de la méme facon

gue la proportion de 'orientation GgN
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~0,95
4 4 L
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° L T
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Désorientation du substrat (9

Figure IV.7: Evolution des largeurs a mi-hauteus decking curves des raies symétriques
(002) et asymétrique (302) de couches de GaN de dpitaxiées sur un buffer d’AIN en

fonction de la désorientation du substrat de Si001

Effectivement, nous observons deux régimes. Le @emour une désorientation du substrat
comprise entre 0° et 2.5°, correspond & une dinanwe la largeur a mi-hauteur de la raie
(30-32) de l'orientation majoritaire Gaphlde 3.3° a 2.3° et donc de l'influence des grains
désorientés (annihilés ou encore présents) dectitation GaNa. Le deuxieme, pour une

désorientation comprise entre 2.5° et 6°, corredpoantre toute attente, a une augmentation

du twist moyen de l'orientation Gapl malgré la diminution continue de la proportion de

*
Dans le cas de I'épitaxie sur substrat nominatwist se référera a I'une ou l'autre des 2 origatet

puisgu’elles sont en proportion identiques. Dansale de |'épitaxie sur substrat désorienté, lettsesréférera a

I'orientation majoritaire Gahb.
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I'orientation minoritaire Gabh. En ce qui concerne I'évolution du tilt, relatifla rocking
curve de la raie symétrique (0002), il est diféicitle conclure sur un réel effet de la
désorientation du substrat. Pour comparaison, auehe de méme épaisseur réalisée sur
Si(111) présente en moyenne une largeur & mi-hade=uraies (0002) et (30-32) de 0.2-0.3
et 0.6-0.7° respectivement. Pour comprendre cettduton particuliére, nous avons fait
appel a trois moyens de caractérisations complé@irent: la microscopie €électronique en
transmission afin de déceler les défauts crissllila photoluminescence, et enfin la

microscopie a force atomique afin de mesurer |letdes grains.

IVV.2.1 Evolution des propriétés optiques avec ldésorientation du substrat
L'analyse des spectres de photoluminescence debdhtllons de GaN épitaxiés sur

les substrats désorientés de 6°, 5°, 4°, 2° et maingonfirme également une évolution des
propriétés optiques en fonction de la désoriematio substrat (Figure 1V.8). Tout d’abord,
nous remarquons l'influence directe de la coaleseesur I'état de contrainte du GaN. En
effet, 'émission du bord de bande du GaN des é&dlars non coalescés apparait vers
3.464eV attestant d’une relaxation des contrairites]is qu’elle apparait vers 3.445eV pour

ceux coalescés attestant cette fois d’'une congraixtensive résiduelle.

T T T T T T T T T T T T T T T T T
Pholuminescence a 12K E=3.38eV  E, =3,445eV
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Figure 1V.8 : Spectres de photoluminescence a 22i44nm) de couches de GaN de 1um

épitaxiés sur un buffer d’AIN et des substratsitieiem (001) désorientés de 0°, 2°, 4°, 5° et
6° suivant [110].
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La présence de zones plus ou moins coalescéesjim@ur les échantillons désorientés de 0°
a 4° la superposition des deux émissions du borbathele.Si I'on se réfere a la relation
Ea=f(exx) déduite par E. Feltin sur Si(111pn MOVPE, et que I'on considére, comme il est
coutume sur Si(111), que I'énergie du bord de baseleGaN correspond a I'énergie de
I'exciton lié au donneur neutrgdvec b-A d’environ 6meV, nous retrouvons bien un état de
contrainte résiduel extensif de ~ 3xXLeelatif a la différence des coefficients d'expansi
thermique entre le silicium et le GaN. Les largeumi-hauteur du pic varient entre 40meV

et 29meV. Ces valeurs sont mesurées en évitantethelig en compte la partie relaxée (par
mesure de la demi-largeur a mi-hauteur geld cété des basses énergies). L'optimum est
donc obtenu pour une désorientation de 5°. Toujpors comparer, une couche de GaN
épitaxiée sur Si(111) d'une épaisseur semblablgepité une largeur a mi-hauteur inférieure a
20meV pour un état de contrainte similaire [8]. t€eaugmentation de largeur est
certainement induite par un élargissement lié auamm@tion inhomogéne de la contrainte de
par la forte densité de dislocations, de défautsleefissures. Néanmoins, il ne faut pas
négliger l'influence des impuretés susceptiblegrd’écorporées durant la croissance qui
peuvent également, a forte concentration, induirélargissement du bord de bande [9]. Des
analyses SIMS réalisées sur deux échantillons d¢ d&al,2um coalescés, épitaxiés sur un
buffer d’AIN de 120nm et un substrat de siliciun01) désorienté de 4° et un substrat de
silicium (111) (Figure 1V.9), montrent une concetion en oxygéne de I'ordre de 2*iem?

pour chacun d’eux.
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Figure 1V.9 : Analyses SIMS réalisées sur deux gtithens de GaN de 1,2um épitaxiés sur
a) Si(111) et b) Si(001)-4°off.
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Remarquons en passant deux petites différences ezdrdeux profils : nous pouvons noter la
présence d’aluminium ainsi que de silicium dansdgie inférieure du GaN et dans I'AIN sur
Si(001) 4°-off respectivement (fleches figure IV.9ela peut S'interpréter soit par une
diffusion réelle de I'aluminium dans le GaN ainsieqcelle du silicium dans 'AIN, liée & une
qualité médiocre du buffer et une croissance trdisionnelle du GaN, soit a une
rugosification lors de I'analyse SIMS liée aux ale coalescence ou a des fissures présentes
en surface. Si la présence de silicium en forteeomation dans I'AIN est confirmée, celle-ci
pourrait avoir facilité la croissance tridimensietia du GaN [6].

Une émission de luminescence est également obssuvées échantillons désorientés de 0° a
5° entre 80 et 90 meV en dessous d@ndiquée par les fleches en figure IV.8). Somrmsité

de l'ordre de 40-50 fois plus faible quepourrait nous faire penser a la réplique phonon de
I'exciton A (A-LO). Néanmoins, un pic intense appiara 3.38eV pour une désorientation de
6° et pourrait remettre en cause cette remarquepi€eeut étre relié a la luminescence a
3.41eV habituellement observée dans le GaN [10]eft, si I'on suit les observations de
Fisher et al, définissant cette luminescence coltideea une recombinaison excitonique, en
prenant 4 & 3.445eV, nous pouvons en déduire une émissBB&8eV ce qui est tout a fait
cohérent avec la valeur mesurée sur nos échastillba détermination de la nature des
défauts structuraux engendrant cette luminesceifia& Bobjet de nombreuses études depuis
la fin des années 90. Plusieurs origines ont déj&@tpe décelées : la présence de fautes
d’empilements de type basal [11, 12, 13], la présence de zones de Galdwi [14], ou
encore une forte densité de dislocations vis [¥6lte méme la présence d’oxygene ou de
donneurs [16, 17, 18]. P.A. Grudowski et al [191 po montrer également I'apparition d’'un
pic a 3.41eV, a basse température, en fonctioriadgrhentation de la vicinalité du substrat
de saphir. Néanmoins, les images MET réaliséesnssréchantillons ne dévoilent aucun
défaut de ce type que ce soient les fautes d’empids ou du GaN cubique. Les seuls
défauts visibles, outre les dislocations traveessngont des colonnes d’inversion de polarité,
et il est vrai que leur proportion augmente aveddaorientation du substrat (Figure 1V.10).
Nous remarquons donc une augmentation nette denaitd de domaines d’inversion de
polarité N lors du passage d’'un substrat désoridat@° a 6°. Typiquement, sur les images
MET en section, nous passons d’'un espacement nayes colonnes d’inversions supérieur
a 1um sur Si(001) 5°-off a des zones composéefudiprs colonnes espacées d’'une dizaine
de nanometres seulement sur Si(001) 6°-off, tagdisucun défaut de ce type n’est observé
sur Si(001) 2°-off.
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Figure IV.10 : Images MET en section suivant laediion <11-20> pour g =(000-2), de
I'échantillon épitaxié sur un substrat de silicigi®sorienté de 5° et de I'’échantillon épitaxié
sur un substrat de silicium désorienté de 6°. léxshés repérent les colonnes d’inversion de

polarité

Une corrélation semble ainsi possible entre la itlee domaines d’inversion de polarité et
I'émission de photoluminescence a 3.38eV (i.e. 841 Celle-ci ad’ailleurs déja été émise
par H. Lahreche lors de I'épitaxie de couches dd €& Si(111) dans ce méme réacteur [20].
Afin de comprendre un peu mieux cette observaties, spectres réalisés a 12 K sur ces deux
échantillons avec excitation (244 nm) ou HeCd (8829 sont montrés sur la Figure 1V.11.
Nous remarquons bien I'apparition d’'un pic tresnanacé sur le substrat désorienté de 6° dont
la position en énergie évolue avec I'excitation.ddtalage vers le bleu de 12meV est en effet
observé entre I'excitation a 244nm et a 325nm wmi'un pic a 3.15eV apparait. Nous
pouvons également noter que le pic a 3.27eV ne paet affilié directement a des
recombinaisons habituelles de paires donneurs-tsasprésiduels (DAP) puisque aucune
réplique phonon (DAP-LO) n’est observée et quat'éxtensif de la couche de GaN devrait
la décaler vers une plus basse énergie. Son onugineait étre liée a un défaut structural et
plus particulierement a l'insertion de zones de Galique [21]. Maintenant il reste a
comprendre comment une colonne d’inversion pewt assimilée a un défaut structural

émettant en dessous de la bande de conductiondu Ga
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Figure IV.11 : Comparaison des spectres de phoiaksnence obtenus sur des couches de
GaN épitaxiées sur Si(001) désorientés de 5° esuvant [110]. Pour chaque cas est
représentée I'émission observée pour une excitai@e I'Ar doublé X=244nm) et I'HeCd
(A=325nm).

La premiére hypothése nous venant a I'esprit seeisupposer que la paroi d’inversion de
polarité soit un défaut pouvant diminuer la largdarbande interdite. Si I'on suit le modéle
développé par J.E. Northrup et al [22], une pafimivdrsion de polarité peut se représenter
sous une forme stable comme sur la figure IV.12a@ins, d'aprés cette théorie, la
réorganisation locale des atomes n’est censée t@p@arcun état d’interface et donc aucune
modification des propriétés optiques, a moins cegeithpuretés viennent s'y insérer. Enfin, la
variation du sens du champ électrique étant suiVaxe €, cette inversion de polarisation
n'est pas censée entrainer de fluctuation de ldébde valence suivant la direction paralléle
au plan de croissance ou d’accumulation de chaagBsterface. La seconde explication
pourrait provenir d'une recombinaison des portearslinterface entre les colonnes
d’inversion de polarité N et le buffer d’AIN de poité Al.
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(10-10) plane

Figure 1V.12. : Schéma de l'interface d’'une inversie polarité [22].

Au vu de la répartition des charges induites pgeuedes polarisations spontanées dans un tel
systeme, comme cela est schématisé en figure Nalfdrmation d’'un gaz bidimensionnel
par accumulation d’électrons a 'interface GaN-AIN-Al est physiquement possible. Celui-

ci peut alors étre considéré comme un puit de pietemiangulaire dans lequel peut s’opérer
une recombinaison des porteurs avec les défauferu® présents a l'interface. Ainsi, en
excitant avec le laser HeCd, la profondeur de pétiéh augmentant, le nombre de charges a
I'interface serait alors suffisant pour venir «ater » une partie du champ électrique ce qui

pourrait expliquer ce décalage de 12meV vers le Biepic d’émission.

Parois d’inversion

™

GaN-Ga GaN-N GaN-Ga
Psp

Psp Psp

++++++++++++++ﬁ§. ---------- -(h+++++++++++++-
i e R R SRR K )4+++++ \K/I ——————

Possibilite d'un gaz d Psp Psp
trou a l'interface

Possibilité d’'un gaz
d’électrons a l'interface

Figure IV.13 : Schéma représentant les effetsadiailation de charges d'interfaces liés aux

différents sens de polarisation spontanée (Pspuadtune colonne d’inversion.
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En effet, la profondeur de pénétration du laseroArgoublé étant plus faible, une quantité
moindre de charges est susceptible d’étre génééSede I'interface GaN/AIN ne permettant
pas le phénoméne d’écrantage. Nous pouvons égaléwvmouer I'influence de la rugosité de
I'AIN. 1l semble clair que la rugosité du buffer &N est assez importante (Figure 1V.14) et
on pourrait alors assimiler certaines zones deefface GaN-N/AIN comme des puits
quantiques de GaN dans des barriéres d’AIN, cett ebmbiné & la courbure de la bande
évoquée précédemment pourrait générer un niveaweaénergie plus basse que le gap de

GaN.

Y.V
\«:,‘,A N

P <',‘,~‘/*. TALA
AR AR N

CNRS-CRHEA SEI 100KV X50,000 100nm WD 6.0mm

Figure IV.14 : Images MEB de la surface d’'un buffiekIN épitaxié sur Si(001) a 1150°C.

Pour conclure sur la corrélation entre I'émissienpthotoluminescence a 3.38eV et la densité
des domaines d'inversion de polarité, il sembleirclgue plusieurs explications sont

envisageables. Les différentes hypothéses soumigesdemment ne sont malheureusement
pas vérifiables directement a ce niveau de I'étudiee analyse par cathodoluminescence
serait déja un bon moyen pour enfin statuer syphémomene. En effet, elle nous permettrait,
comme cela a déja été fait pour corréler les fautesnpilements avec certains pics

d’émission dans le bord de bande, de relier énefgimission et énergie de localisation dans
I'échantillon. Il serait alors possible de voirl'gimission & 3.38eV est effectivement reliée a
l'interface GaN/AIN. Enfin, une expérience de pHotpbinescence en puissance et en
température nous permettrait de vérifier I'effet lderantage du champ électrique évoqué

précédemment et cerner l'origine de cette reconidmna
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IV.2.2. Evolution de la taille des grains avec ladkorientation
Un autre point reste important a noter, il est asdair d’aprés les images AFM

(Figure IV.15) et MET précédentes (Figure 1V.6 ¥t10) que la taille des grains de GaN
diminue lorsque la désorientation augmente. Il iegdressant de noter que cet effet est

également observé en EJM (voir chapitre 111.2.2.3).

Nb de grains = 35x(désorientation) +9.167
R=0.9966

00 05 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60

= Désorientation substrat °

Figure IV.15 : Images AFM (5um x 5um) de la surfdeecouches de GaN épitaxiées sur un
buffer d’AIN et des substrats désorientés de 4%t%°. En bas a droite : évolution du nombre
de grains estimés sur une image AFM de 2x2um. Lebme de grains augmente avec la

désorientation du substrat.
Cette observation cumulée a I'évolution de la large mi-hauteur de la raie (30-32) définie

auparavant donnent lieu a deux interprétationd: laodensité de germes de nucléation de

'AIN/Si ou du GaN/AIN a augmenté, induisant unealascence plus rapide et ainsi une
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annihilation plus faible des dislocations travetearpar courbure comme cela est observé en
figure IV.16, avec un nombre de grains plus important et dessjae grains beaucoup plus
marqués; soit le twist moyen entre les germes deléation a augmenté rendant la

coalescence plus difficile ou tout du moins résulen une croissance plus colonnaire.

«

> ' ! \ . ~
A b LS IR LB RS

Figure 1V.16 : a) Images TEM en section d’'une caude GaN de 1.2um obtenue sur un
substrat de Silicium (001) désorienté de 4° suijaad] a) g=(0002) et b) g=(11-20). La

fleche 1 indique la courbure de dislocations deetgpinduite par le mode de croissance
tridimensionnel. La fleche 2 indique un trou de leseence et la fleche 3 une colonne

d’inversion de polarité.

" Nous pouvons voir cela comme une diminution deossibilité d’adapter le twist moyen entre leséiéits
grains a cause de la coalescence plus rapidetrutdise se fige.
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La premiére hypothése semblerait assez cohérenteff&, il est plus facile d’admettre que
'augmentation de la densité de terrasses (et dehms) en surface du substrat, en fonction de
sa désorientation, facilite la nucléation et augimda nombre de germes d’AIN puis de
GaN/AIN, que de supposer une augmentation du twizgen des germes qui n‘aurait pas
d’explication directe. Nous pouvons également sgppoque le nombre de germes de
nucléation du GaN sur I'AIN augmente sur une sw@fatus homogéne ou présentant une
concentration en silicium en surface du buffer phikle (d’aprés la figure IV.9) [6].

Dans I'hypothése précédente, nous considéronsagdieninution de la longueur de cohérence
(perpendiculairement a l'axe de croissancé susceptible d’intervenir a cause de la
diminution de la taille des grains induit un élasgiment négligeable de la largeur & mi-
hauteur des raies asymeétriques (Figure I1V.7). @i Buit la méthode de Williamson-Hall et
Double-Voigt définie en annexe A, cette supposiishassez plausible puisqu’il faut attendre
une taille de grain moyenne inférieure a la ceetale nanometre pour observer un effet
notable sur la largeur a mi-hauteur des raies syqués, ce qui n'est pas le cas d'apres les
images AFM qui montrent une taille de grains moyede I'ordre de 400-500nm. De plus,
cet effet diminue encore lorsque I'on considére @ass asymétriques. Néanmoins, si I'on
suit le raisonnement, nous ne pouvons négligesdleffet que peuvent avoir les colonnes
d’'inversion dont la largeur est seulement de quedgdizaines de nanometres. Cet effet
pourrait expliquer 'augmentation de la largeur ahawuteur de la rocking curve de la raie
(0002) du GaN observée sur la figure 1V.7 sur ursgat désorienté de 6°.

Enfin, la densité de dislocations traversantedreést difficile a évaluer par AFM de par un
espacement entre dislocations tres faible auxgaletgrains. On peut tout de méme I'estimer
en vue plane MET de l'ordre de 5%010" cm? contre 1-2.18cm? sur Si(111). Tout
comme ce qui a été observé en EJM, il ne faut paBes que ces observations ne sont faites
que par caractérisation de l'orientation majorda{de la « matrice »). Nous ne pouvons
négliger I'effet de la seconde orientation préseqiand méme a plus de 4% et 22% sur
Si(001) désorienté de 4° et 2° respectivementstlli@éressant de voir que si I'on estime la
densité de dislocations traversantes seulement lavealeur du twist déduite de la rocking
curve de la raie (30-32)le I'orientation majoritaire, celle-ci ne cessaujmenter et passe de
3,3.13° cm® & 8,7.16%cm? sur Si(001) désorienté de 2° et 6° respectiverfantontraire, Si

I'on considere le twist moyen comme défini en ANNEXA et donc intégrant les deux

" et en considérant la taille de grains mesuréekesimages AFM et TEM variant entre 450nm et 58Gour
une désorientation de 6° et 2° respectivement.
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orientations, celle-ci passe de 1,253M@m? a 9.18* cm? sur Si(001) désorienté de 2° et 6°
avec un minimum de 6,6.10cm? sur Si(001) désorienté de 4°.

Au vu de ces effets, on peut noter que la coalescest ainsi favorisée, lorsque la
désorientation du substrat augmente, par deux phémes : d'une part la disparition des
grains twistés de 30° et d’autre part la diminutim la taille des grains. Néanmoins, en
conséquence, le twist moyen de l'orientation m&@e augmente et I'effet d’annihilation des
dislocations traversantes induit par la croissdaté&rale dans le régime 3D est diminué. Au
vu de ces dernieres remarques, nous pouvons faliggmentation du nombre de domaines
d’inversion, soit a la vicinalité du substrat (ilem effet été montré qu'il était possible de
nucléer des domaines d’inversion par les bords @elmes [23, 24]), soit a 'augmentation du
nombre de germes de nucléation. Il est effectivermpkmusible de supposer que le nombre de

colonnes d’inversion est directement proportiorinkl densité de germes.

Pour conclure cette partie, nous avons pu montee Gaugmentation de la
désorientation du substrat suivant la directior0[Jdermettait bien de diminuer la proportion
de I'orientation minoritaire de GaN et ainsi deiliter la coalescence des grains. Néanmoins,
cela ne se traduit pas directement par une amétioraes propriétés du GaN. En effet,
'augmentation de la vicinalité n'est pas sans éguences sur la qualité cristalline puisque
pour une désorientation du substrat supérieure, anafgré la disparition de l'orientation
minoritaire GaNa a 30°, le twist moyen de l'orientation majoritai@aNsg ne cesse
d’augmenter. Enfin, la densité de colonnes d’ineergde polarité N augmente également
avec la désorientation et pourrait étre a l'origie I'émission a 3.38eV observée en
photoluminescence a 12K. Notons que durant cetideéinous avons considéré I'orientation
majoritaire de GaN orientée, comme en EJM, dedarfa<0-110>GaN // [110]Si. Son indice
Ss sous entend que les terrasses en surface dwsiligiaient majoritairement de type. T
Cependant, il est important de souligner que dssltats [25] montrent qu’il serait possible
d’obtenir les deux types de l'orientation major¢ai S\ ou § suivant les paramétres de
croissance. Cela dépend certainement des condiiemsicléation qui comme nous l'avons
vu au chapitre Il peuvent stabiliser dans certaias, soit les terrasses de type A, soit les
terrasses de type B.

Enfin, contrairement a ce qui est observé en EdMlidation d’'un substrat désorienté de 6°
suivant [110] n’est donc pas la meilleure solutiGertes la couche de GaN est coalescée plus
rapidement mais sa qualité cristalline est moindresemble plus adapté d'utiliser des

substrats désorientés de 4° & 5° : cela permeedart de diminuer la présence de la seconde
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orientation, et de limiter le twist moyen de I'artation majoritaire ainsi que la densité de
colonnes d’inversion de polarité tout en permetiam coalescence rapide de la couche de
GaN. Il est en effet important au vu des contrairtteermiques de diminuer au maximum
I'épaisseur totale pour espérer rendre efficacegdehniques connues de super-réseaux. En
comparant ces derniers résultats avec ceux du tohdfli nous nous rendons compte de
I'influence de la technique de croissance (ici EBMEPVOM). Enfin, la qualité du matériau

dépend de deux points clés inséparables : le mogen et |a taille des grains.

IV.3. Effet des différents traitements thermiquesavant croissance

Dans les précédents chapitres, nous avons moninfud¢nce de différentes
préparations sur I'état de surface de substrasSi@ 1) nominal ou désorientés (chapitre Il)
et sur la qualité du GaN final épitaxié (chapitid. |Deux types de préparation haute
température ont alors été mis au point. Chacunetr@’eslles consiste en une désoxydation &
haute température suivie d’'un recuit long a 1000UDge est effectuée sous ultra-vide, l'autre
sous hydrogene.

Cette partie a pour objectif de montrer I'effid@cile telles préparations sur la qualité
du GaN final épitaxié sur Si(001) et en particulsur la proportion de I'orientation
minoritaire de GaN.

IV.3.1. Effet d’'une préparation du substrat a haue température sous
ultra-vide : Journal of Crystal Growth 280, pp 44-53 (2005)

L’effet bénéfique d’'un recuit préalable du subsulat silicium a haute température
sous ultra-vide (voir chap Il) sur la proportion ldientation minoritaire a été confirmé. En

effet, cette derniére diminue sensiblement apreseiie préparation.

IV.3.2. Effet d’'une préparation du substrat a haue température sous
hydrogéne
Tout comme pour 'EJM, l'influence de la prépapatisous hydrogéne a été évaluée.

Dans ce cas, le but premier n’est pas de retigecristallites de SiC puisque celles-ci ne sont
pas/ou plus présentes apres la montée en temmeeatlt50°C, sousMNH,, dans le réacteur
MOVPE.
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Il s’agit surtout de vérifier l'influence de cetréparation sur la proportion de la seconde
orientation de GaN. Il faut également garder apfgsqu’'une passivation 2x1-H est ainsi
présente en surface dés le départ, et que, |desdentée en température dans le réacteur de
croissance sous un mélange:HY, il n'est pas improbable que cette passivatiort soi
« entretenue » et reste présente jusqu’'a hauteétamope, protégeant en quelque sorte la
surface contre les espéces résiduelleg &tHa nitruration.

L’efficacité de cette préparation de surface eseagroche de celle obtenue par le
traitement thermique sous ultra-vide. En effetctamlescence des grains est facilitée et la
proportion de 'orientation minoritaire est plusbi@ que pour un substrat non préparé (Figure
IV.18a-b).
| b) Si(001) 0° non préparé sous H
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]
/\\ I |
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Figure IV. 18 : a) Images MEB de la surface de besade GaN de 500nm épitaxiées sur un
substrat de Si(001) désorienté de 4° suivant [Eyant subi ou non la préparation post-
croissance a haute température sopfNtH, 20:80; Tsan=1160°C). b) Scans en phi obtenus
par DRX de la raie (103) de couches de GaN de 1.@pitaxiées sur un substrat nominal de

Si(001) ayant subi ou non la préparation post-serise a haute température sous H
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La qualité du GaN épitaxié en est de ce fait am&ipnous observons ainsi tout comme pour
la préparation sous ultra-vide une diminution demasaicité du cristal (diminution de la
largeur & mi-hauteur des raies asymétriques).

Les propriétés optiques suivent la méme évolugbra largeur & mi-hauteur d’un spectre de
photoluminescence réalisé a 12K et une excitatiaxrZ5nm (He-Cd) passe de 42meV a
35meV sur une couche de GaN de 500nm épitaxié8i€dd1) désorienté de 4° suivant [110]
avec préparation de surface et de 38meV a 34meV Sigp01) désorienté de 5° (Figure
V.19).

GaN,,,, fouffer AN sur Si(001) 4*off E, =3 44V GaN,,, /buffer AIN sur Si(001) 52off

GaN_ /buffer AIN sur Si(001) 4%off préparé sous hydrogé  ne (FWHM=42meV) <off preparé &
0 GaN,,, /buffer AIN sur Si(001) 5>off préparé sous hydroge ng E, .= 3433V
ke

¢ \(FWHM= 34meV)

Photoluminescence (u.a.)

Photoluminescence (u.a.)

T T T T T T T T
31 32 33 34 35 3.1 3.2 3.3 3.4 35

Energie (eV) Energie (eV)

Figure IV.19 : Spectres de photoluminescence #&abs12K, avea=325nm (HeCd), sur des
couches de GaN de 500nm épitaxiées sur Si(001yidéd de 4° (a gauche) et 5° (a droite)
suivant [110] ayant subi ou non une préparatioautéace sous hydrogéne.

Pour conclure, nous avons pu montrer 'efficac#é deux types de préparation de surface sur
la qualité de la couche de GaN finale épitaxiéeSs(001). Celles-ci permettent de diminuer
la présence de la seconde orientation de GaN etygia de conséquence, la mosaicité du
cristal est améliorée et la coalescence facililéest également important de noter que ces
effets sont assez similaires a ceux observés en EtJIMémontrent l'efficacité de ces
préparations de surface pour les deux techniguesailesance. A voir maintenant si cet effet
est lié soit a un état de surface plus propre (pxeta résidu d’oxyde par exemple) avant le
dépbt de la couche de nucléation, soit & un réet efe réorganisation des terrasses en

surface.
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IV.4 Optimisation du procédé de croissance du budir AIN

Dans les deux premiéeres parties, nous avons maukeél’utilisation de substrats
désorientés de 4° a 5° suivant la direction [1idjstituait un bon compromis pour obtenir
une couche de GaN coalescée avec une seule aoentaistalline et une taille de grains
suffisamment importante pour éviter une augmematia twist moyen; l'efficacité d’'une
préparation de surface haute température sousoridsus hydrogéne du substrat avant la
croissance a également été mise en avant.

Dans cette partie, nous serons amenés a préskestedifférentes optimisations
apportées au procedé de croissance du buffer Ad¥.rBprises de croissance réalisées sur des
buffers AIN épitaxiés préalablement par EJM attesteque le point faible du procédé de
croissance actuel en EPVOM est la qualité du buAfer induisant une mosaicité trop forte
dés le départ. Nous nous cantonnerons ainsi aenghfluence de différents parametres de
croissance usuels en EPVOM. Ces résultats ont pdus objectif de donner une vision
globale de la sensibilité aux conditions de craissadu buffer AIN puis du GaN sur silicium
(001). Nous développerons ici I'influence de I'é&qsaur du buffer AIN ainsi que de certains
parametres importants lors de I'étape de nucléafdus verrons ainsi que la marge de
manceuvre pour espérer obtenir une couche de bomal@éqsur I'orientation (001) est

beaucoup plus faible que sur I'orientation (111).

IV.4.1. Optimisation de I'étape de nucléation
Le choix del'utilisation d’'un buffer AIN épitaxié a haute terature, dés le début de

cette étude, a découlé des procédés optimisés ddgmiiannées 2000 au CRHEA sur
I'orientation (111) du silicium ; celui-ci a d’adurs été confirmé comme ayant été le bon
puisqu’'au début de I'année 2004, le groupe de Magdeen Allemagne a montré que
I'utilisation d’'un buffer AIN épitaxié a basse tegmpture favorisait I'apparition de grains
désorientés suivant I'axe [10-12] [26]. Néanmoin®gme si cette méthode nous permet
d’obtenir du GaN orienté uniguement suivant I'axd0002], I'étape de nucléation doit étre
adaptée en conséquence et prendre en compteel@etpour des températures supérieures a
600°C, la surface de silicium est trés sensiblararhoniac et a tendance a se nitrurer.
Nous allons développer dans la partie suivantdéldémce de I'étape de nucléation.

Deux méthodes de nucléation ont déja été envisalpgesde la croissance via un buffer

d’AIN haute température sur Si(111). Soit cellgpasse par une Iégére nitruration de surface

" Nous définirons par matériau de bonne qualité matériau possédant le moins de rugosité possihie do
coalescé, et une mosaicité la plus faible possitie avec une seule orientation cristalline.
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du silicium avant la croissance de I'AIN, soit eetli passe par une exposition a I'aluminium
avant exposition & 'ammoniac. La premiere méthoalesiste & venir former localement une
couche incomplete de SiN, assimilée & un masque, siirface du silicium et la seconde
consiste au contraire a éviter la formation d’wrletcouche intermédiaire.

Afin de trouver les conditions de nucléation opfiesa nous avons réalisé 5
échantillons formés d’'une couche de 600nm de Gafsdxépe & 1160°C et 100mbar (avec Vg
= 0.6um/h et un rapport V/llI= 2750) sur un buffeAIN de 100-120nm épitaxié a 1150°C et
50mbar (Vg = 0.12um/h).

Nous avons donc testé 5 temps d’exposition derfaseide silicium & I'aluminium & 1150°C
avant injection de I'ammoniac correspondant a 0 (bloverture Al et NH simultanément),
0.4 Mc (3s), 0.65Mc (5s), 0.9 Mc (7s) et 1.3Mc (LORIN . D’aprés la figure IV.20, nous
remarquons l'existence d’'un optimum. Nous notomseffet, que la coalescence des grains
est facilitée lors de I'augmentation du pré-dépéatuwmminium pour atteindre une coalescence
compléte pour un pré-dépbt correspondant a 0.65MMNd Néanmoins, une fois cette
guantité dépassée, la coalescence redevient inetanples mesures réalisées en diffraction
des rayons X attestent d’'une amélioration de lditgueristalline du GaN avec cette quantité
d’aluminium pré-déposée puisque la largeur a midwaude la rocking curve de la raie (0002)
du GaN, relative au tilt, passe de 3.36° (OMc) @790.(0.65Mc) et l'intensité des raies est
augmentée d'un facteur 2,5. Enfin, la mosaiciténég&fpar la largeur & mi-hauteur de la
rocking curve de la raie (30-32) ne cesse de diarinune évolution similaire des propriétés
optiques est observée sur les spectres de photasnence réalisés a 12K. Nous remarquons,
en effet, une largeur a mi-hauteur du pic d’émisgie I'exciton } non relaxé minimale de
26meV pour un pré-dép6t de 0.65Mc. Bien sir, I'éatcontrainte varie avec la coalescence
des grains et ainsi est maximum aprés ce pré-gapétjue le bord de bande de GaN est a
3.425eV. A premiere vue, il est ainsi nécessaireedeuvrir la surface de silicium par une
certaine quantité d’aluminium pour favoriser la iéation de I'AIN en évitant, par exemple,
la formation de Sil¥, ou par un raisonnement quasi identique, nousripmsr dire qu’il faut
une certaine quantité daluminium pour former s#fhiment d’AIN pour favoriser la

nucléation.

*Nous avons préféré donner la quantité d’aluminidéposée en mono-couches équivalentes d’AIN puisqu’i
s'agissait de la seule valeur réellement évaluéeega la vitesse de croissance de I'AIN. 1 mon@keyMc)
d’aluminium sur AIN équivaut a 7,15.5%t.cm® et une mono-couche d’AIN équivaut a 2.A9Pour donner la
guantité d’Aluminium déposée en mono-couches swuldace de silicium il nous aurait fallu connaitee
coefficient de collage a cette température et & ggession. Pour comparaison, 1 mono-couche dialum sur
Si(001) non reconstruit (2 liaisons pendantes p@ma) équivaut a 6,78.10x 2 at.cnf soit 1,35.1& at.cm?
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Figure 1V.20 : Images MEB des surfaces des coudeses$aN (600nm) épitaxiées sur un
buffer AIN (110nm) apres exposition a OMc, 0.4M®B3Mc, 0.9Mc et 1.3Mc d’aluminium

(sur AIN) de la surface de silicium (T=1150°C). Hmas a droite: spectres de

photoluminescence réalisés sur ses 5 mémes édbramfll 12K Xx=244nm).

Une mono-couche d’aluminium pseudomorphique sud03i( non reconstruit soit 1,350

at.cm?® correspond & environ 0.2Mc d’aluminium sur AIN.uP@&viter toute nitruration, la
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surface de silicium devrait donc étre recouvertaidhoins cette quantité d’aluminium. Enfin,
si la quantité d’atomes d’aluminium est trop impote & la surface du silicium, il est
susceptible de se former une zone liquide compdseésilicium et d’aluminium [diagramme
binaire Al-Si/ eutectique autour de 600°C] ou imétallique. Le dépbt d’environ 0.65Mc

d’aluminium serait peut-étre le juste milieu erdes deux effets.

Le deuxieme point important & évaluer a été la teatpre de I'étape d’exposition.
Pour ce faire, nous avons réalisé 2 couches dedépaldses de 600nm environ épitaxiées sur
un substrat désorienté de 5° et dans les mémestioosdsur un buffer d’AIN de 110nm-
120nm : les étapes d’exposition a I'aluminium (085 puis la croissance ont été réalisées a
1135°C et 1165°C. Les spectres de photoluminesce¥alsés a 12K avec le laser Argon
doublé A=244nm) montrent I'apparition d’'un pic de défautgportant & 3.38eV similaire a

celui observé sur les substrats désorientés deigire 1V.21).
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Figure IV.21 : spectres de photoluminescence a(d2R44nm) réalisés sur 2 échantillons de
GaN épitaxiés a 1160°C sur un buffer d’AIN donttaissance et la nucléation (0.65Mc d’Al)
ont eu lieu a 1135°C et 1165°C, sur un substrailagum (001) désorienté de 5°.

Enfin, la couche de GaN épitaxiée sur le buffer AINL165°C posséde un état de

contrainte extensif plus important avec une émissla bord de bande & 3.441eV contre
3 .448eV sur le buffer déposé a 1135°C.
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IV.4.2. Influence de I'épaisseur du buffer AIN
Hormis la pression et l'influence de la tempérayue nous ne développerons pas ici,

I'épaisseur du buffer AIN a été étudiée. Il est artpnt de rappeler que ce que I'on appelle
« buffer », dans notre cas en AIN, sert de coucti@ecroche » pour le GaN de par la faible
épaisseur mais participe également a la qualitéal final de par sa morphologie (taille de
grains et rugosité) et sa mosaicité. L'effet deefapérature est développé succinctement dans
'TANNEXE C. Dans cette partie nous nous cantonnger@n I'étude de linfluence de
I'épaisseur du buffer AIN sur la qualité cristalidu GaN. L'AIN et le GaN ont été déposés

dans les conditions de croissance suivantes ssuhbstrat désorienté de 5° suivant [110]:

- AIN : 1150°C a 50mbar sous,M, 50:50.
- GaN :1160°C a 100mbar soug:N, 50:50 ; rapport V/1lI: 2750 ; épaisseur: 600nm.

Il est intéressant de noter, tout d’abord, qu’uffdnclassique de 30-40nm d’AIN produit un
mode de croissance 2D du GaN sur Si(111), tandissqu Si(001) désorienté, la coalescence
n’est toujours pas compléete pour une épaisseuraid d@ 1pum. Pour notre étude, nous avons
fait varier I'épaisseur d’AIN : 80nm, 120nm et 1B@nDans les trois cas étudiés ici, la
coalescence est quasi totale avec néanmoins uée |égolution, puisque le nombre de trous
de coalescence ne cesse de diminuer avec l'augtioende I'épaisseur du buffer. En plus de
cette observation, le point le plus marquant estvdaiation notable du twist moyen.
Effectivement, celui-ci diminue proportionnellemevec I'épaisseur du buffer, passant ainsi
de 5,2° a 3.7° d’aprés les largeurs & mi-hauteduitis par diffraction des rayons X et les
rocking curves des raies asymétriques (30-32) dN @Gagure 1V.22). La largeur & mi-
hauteur de la raie symétrique (0002) reste pareamnstante et égale a 0.81° quelle que soit

I'épaisseur.
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Figure 1V.22: A gauche : spectres de diffractiors dayons X des rocking curves de la raie
asymétrique (30-32) de couches de GaN de 600nrax@pis sur un buffer AIN de 80nm,
120nm et 150nm. Chaque courbe est décalée volentairtt de 400cps. A droite : Evolution
des largeurs a mi-hauteur des rocking curves des (8002) et (30-32) sur ces mémes

couches.

D’aprés ces résultats, la mosaicité du GaN dimiavec I'épaisseur du buffer AIN.
L'explication la plus probable de ce phénoméne pdreg I'amélioration de la qualité du
buffer AIN avec I'épaisseur. Les spectres de phobdhescence réalisés a 12K avec un laser a
A=244nm confirment également I'amélioration des péips optiques entre un buffer de
80nm et un buffer de 120 ou 150nm (Figure 1V.23)'d prend en compte uniquement le
pic d’émission desl(en négligeant la partie relaxée), la largeur ahaiteur reste constante et
égale a 35meV, par contre la largeur papl® double entre ces deux « familles ». Une
émission autour de 3.38eV est présente pour laheode GaN sur un buffer de 80nm. Au vu
du rapport d’'intensité, nous ne pouvons assimidieei a une réplique phonon, néanmoins
celle-ci pourrait étre assimilée a celle observaesdes parties précédentes semblant étre liée
aux colonnes d’inversion de polarité. Il serait,edfet, intéressant de vérifier quels défauts

sont sensibles a I'épaisseur du buffer.
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Figure IV.23 : spectres de photoluminescence &Embis12K eh=244nm de couches de GaN
de 600nm épitaxiées sur un buffer d’AIN de 80nnmQri# et 150nm sur Si(001) désorienté de

5° suivant [110] et une couche de référence de m@raisseur sur Si(111).

Remarquons que compte tenu de I'écart en énerdie &nbord de bande B 3.44eV et

I'exciton A a 3.45eV qui est de 10meV sur Si(114),si I'on se réfere a la figure 1.5 du
chapitre 1, I'émission du bord de bande est lila é&ecombinaison de I'exciton B lié au
donneur (3g). Contrairement a nos attentes, I'état de cortgane semble pas varier avec
I'épaisseur du buffer puisque le bord de banderéste a 3.44eV, tout comme sur Si(111),

correspondant & une déformation extensive habetaiell] 0.3%.

Dans cette derniére partie, nous avons ainsi ps rendre compte de la sensibilité de I'étape
de nucléation et de la nature du buffer (épaisseumpérature de croissance). Un temps
d’exposition de 0.65Mc a 1150-1160°C sur une épaissie 120nm semble étre un bon
compromis dans ce réacteur pour obtenir de facpétable des couches de GaN avec une

bonne coalescence et des qualités optique etliinsthonorables.
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IV.4.3. Structure hybride EJM -EPVOM
Au-dela des optimisations précédentes, il est ésgant de comparer la qualité du

buffer AIN haute température réalisé en EPVOM as&lai réalisé en EJM (Chap. lll). Cela
nous permet, en effet, d’une part de voir si 'unl’autre est améliorable, et d’autre part, dans
le cas de 'EPVOM, de localiser le point faible pitocédé de croissance réalisé sur Si(001)
(le buffer AIN ou bien la croissance du GaN).

Pour cette étude, nous avons donc réalisé deuntstes sur Si(001) désorienté de 5°
suivant [110]. La premiére (structure A) compontehwffer AIN de 120nm épitaxié a 1150°C
et une couche de GaN de 500nm déposée par EPVOM®EQ ; la deuxieme (structure B)
comporte un buffer AIN et une dizaine de nanomédee$aN déposés par EJM suivis d’'une
reprise de croissance du GaN par EPVOM (Figure2hy. Le GaN pré-déposé par EJM doit
permettre d'éviter les problemes d’oxydation dedNAors du transfert de réacteur. Lors de la
reprise de croissance par EPVOM, 'ammoniac estcidj dans le réacteur a partir de 500°C

pour éviter toute détérioration de la surface.

GaN épitaxié par GaN épitaxié par
EPVOM (500nm) EPVOM (500nm)
20-30nm de
Buffer AIN épitaxié par EPVOM <«—0 GaN/buffer AIN

épitaxié par EJM

Si(001) 5°-off Si(001) 5°-off

Figure IV.24 : a) schéma de la structure A de l@thion tout EPVOM et b) schéma de la
structure B de I'échantillon comportant un buffdiNAépitaxié par EJM puis une couche de
GaN épitaxiée par EPVOM.

Les images AFM de la surface de GaN de ces couctoedrent une morphologie
totalement différente (Figure 1V.25). En effet, anctrou de coalescence n’est visible en
surface de I'échantillon B. La présence de la ceudd GaN pré-déposée par EJM induit un

mode de croissance bidimensionnel et non tridinoemsl. A premiére vue, la taille des
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grains obtenus sur cet échantillon est plus petéanmoins, le twist moyen semble beaucoup
plus faible que sur I'échantillon A. En effet, erajorité les dislocations sont suffisamment
espacées pour pouvoir les distinguer ce qui attBatetwist entre grains assez faible. Enfin,
on observe beaucoup moins de joints de grains cooeme indiqués par les fleches, c’est-a-
dire avec un périmétre important et un faible espsnt entre dislocations. Une analyse
MET en vue plane de ces couches est nécessaire quufirmer ces observations et
s'affranchir des effets trompeurs de la rugosit&uigace. Les largeurs a mi-hauteur obtenues
par DRX de la rocking curve de la raie symétriqd@0Q) et de la raie asymétrique (30-32)
sont environ 1,5 fois plus faibles que pour unecbeutoute EPVOM, et respectivement de
0,42° (soit 1512arsec) et 1,9° ce qui confirme Wiempression d’un twist moyen plus faible.

Il est assez étonnant de constater que cette vedeyus faible que pour un échantillon de la

méme épaisseur réalisé entierement en EJM direatesueun buffer d’AIN.
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b)

Figure IV. 25 : Images AFM (2um x2um) a) d’une doaicde GaN de 500nm épitaxiée sur un
buffer AIN réalisé par EPVOM b) d’'une couche de G#N500nm épitaxiée par EPVOM sur
un buffer AIN pré-déposé par EJM.
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Le spectre de photoluminescence de I'échantillogdisé a 12K présente une largeur
du bord de bande du GaN a 3,433eV ce qui correspame: déformation extensive autour de
0,35% tandis que la largeur & mi-hauteur est éealu82meV (Figure 1V.26). Ces valeurs
assez élevées pourrait laisser supposer la préganue contrainte extensive intrinséque a la
température de croissance liée a la faible taile drains, induisant une forte contrainte
résiduelle et un élargissement de la largeur a autdur malgré les résultats obtenus en

diffraction des rayons X.
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Figure IV.26 : Spectre de photoluminescence réali$éK sur I'échantillon BN=325nm).

Pour conclure cette comparaison, malgré un étataerainte plus important, la
qualité d’une couche de GaN épitaxiee par EPVOMusubuffer d’AIN réalisé par EJM et
comportant quelgues nanomeétres de GaN est supg@rieurelle d’'une couche de GaN
entierement réalisée par EPVOM. A la vue du twistyem de cet échantillon, deux
explications sont possibles : soit la qualité dffdsuAIN réalisé en EJM est meilleure, soit la
couche de GaN pré-déposée couplée a la plus faiglesité du buffer EJM ont facilité la
nucléation. Ces deux suppositions sont des voidsagail pour le futur. Pour terminer cette
étude, d’autres essais de reprise de croissanceiténtnenés en parallele pour évaluer
I'efficacité d’un super-réseau AIN/GaN en EPVOM papport & une alternance AIN/GaN
réalisée en EJM (ANNEXE C).
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IV.5 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons mis en avant différaspects liés a la surface de
silicium (001). Tout d’abord, tout comme en EJMsé&conde orientation a 30°, induite par la
présence des deux types de terrasgest § et de marches mono-atomiques sur la surface
(001), limite la coalescence des grains de GaNsiAie mode de croissance du GaN est
principalement tridimensionnel (3D) sur Si(001)denque celui-ci est déja bidimensionnel
(2D) pour des épaisseurs de 100-150nm sur Si(Lalgoalescence des grains est facilitée de
fait en diminuant la présence de la seconde otientpar I'utilisation, tout comme en EJM,
de substrats désorientés suivant la direction [138]proportion atteint I'ordre du pour cent
avec des substrats désorientés de 4° & 6°. Néasnmoalgré une diminution constante de la
proportion en fonction de la désorientation, ligition d’'un substrat vicinal de G'est pas
la garantie d’'une couche de GaN de qualité puisdgrt s’y ajouter une modification de la
structure cristalline. En effet, comme nous avomdepvoir dans les chapitres précédents, la
taille des terrasses diminue avec l'augmentatiorladdésorientation et il n'est alors pas
impossible de penser que la densité de germes auget que par voie de conséquence,
I'annihilation du twist entre grains est moins effte. Cet effet facilite également la
coalescence mais cependant augmente la densitéfdetsitels que les dislocations et les
colonnes d’inversions de polarité. Contrairemeoé &ui a été vu en EJM, un optimum entre
coalescence, twist moyen et proportion de la sexondentation existe pour une
désorientation comprise entre 4° et 5°. Le moderdessance de chaque technique pourrait
expliquer cette différence.

L’efficacité des préparations de surface dévedespau chapitre Il a été évaluée. Dans
les deux cas, que ce soit la préparation hauteé@mhpe sous ultra-vide et la préparation
haute température sous hydrogene, la proportida deconde orientation est plus faible que
pour une surface non préparée. Il en découle ung falible mosaicité et de meilleures
propriétés optiques. Ces résultats viennent saffirtoer un changement de I'organisation des
terrasses en surface du silicium par ces traitsnemmnme cela a été observé en EJM, soit
induire un effet sur I'état de surface (oxyde,...).

Contrairement a la croissance sur Si(111), lairdtion de la surface (001) du silicium
ne permet aucune croissance de qualité. Il ess aispensable de commencer I'étape de
nucléation par le dép6t d’'une certaine quantitédudinium limitant d’'une part la nitruration

du silicium et permettant la formation d’une quengsuffisante d’AIN. En effet, malgré cette

-182 -



optimisation, les images MET en haute résolutiofiideerface AIN/Si(001) révélent toujours
la présence d’'une zone amorphe de I'ordre de 3+ogmuches localement.

Finalement, I'épaisseur du buffer d’AIN joue urerdmportant sur la qualité du GaN
épitaxié. Contrairement au cas du Si(111), ou IEgsur optimale d’AIN était de 20-40nm,
celle-ci doit étre d’au moins 120nm dans le casnddubstrat de silicium orienté (001).
L’amélioration de la qualité du buffer reste domcpoint critique en EPVOM. Cette étude a
été complétée dernierement par des essais deamoesslu buffer a différentes températures
(ANNEXE C). Une étude de reprise de croissanceotdeltes de GaN fines (30nm) épitaxiées
préalablement sur Si(001) par EIJM a été testéguiatité du GaN épitaxié sur ces derniéres
étant bien meilleure, I'amélioration du buffer Aldra un point sensible dans la suite de cette
étude. Il sera intéressant également d’évalueeteur en silicium des différents buffers
puisque nous savons que le silicium facilite agoproportions le mode de croissance 3D [6].

Pour conclure ce chapitre, un point reste a nofgrotalité des couches coalescées
réalisées en EPVOM sur Si(001) sont fissurées nygue de faibles épaisseurs de I'ordre de
300-400nm. Malgré les optimisations du procédésértion de super-réseaux standard
AIN/GaN de 10 ou 20 alternances a été essayée uralleement sans réel succés (ANNEXE
C). Apres 4 super-réseaux AIN/GaN, la densité dsufies a certes diminué, mais la
morphologie de surface laisse supposer que le m®ten entre grains reste important.
L'effet de compression induit par le super-résesmlde trop faible pour entrainer le systéeme
d’annihilation des dislocations traversantes dee tgp(formation de boucles). Les résultats
obtenus en paralléle & Magdeburg par Schulze entamontré, dans ce cas, une meilleure
efficacité de l'insertion de 4 couches fines d’AlNette technique n'a pas été testée dans
notre cas. L'utilisation d'une couche tampon deetyplGaN entre le buffer d’AIN et la
couche de GaN peut étre une voie a ne pas néghgevue de faciliter la croissance
bidimensionnelle tout en induisant un systeme dlatation des défauts par une mise en
compression de la couche.

Finalement, la méthode de croissance du GaN sbstratt de silicium (001) par
EPVOM reste plus délicate que I'EJM. La qualité méck des buffers d’AIN utilisés
jusqu’alors ne permet pas, actuellement, I'obtentie structures non fissurées de qualité
comparable. Aucune publication ne rapporte la déndg¢ dislocations dans les meilleures

couches reportées en EPVOM par Schulze et al.
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CHAPITRE V : Dispositifs hyperfréquences

V.1. Les transistors HEMT et leurs applications

L'utilisation de dispositifs de puissance danss lesystémes de
télécommunication ne cesse de s’accroitre. Depaistanant quelques années, ce domaine
est dominé par les transistors de puissance a dmsdlicium (LD-MOS), ou encore les
transistors de puissance a base de GaAs (HEMT, PHEMBT....). Néanmoins, pour des
raisons intimement liées au matériau, le champpliegtions de ces dispositifs semble limité
en fréquence et en puissance. Deux nouvellesefilide matériaux sont d’ores et déja prévues
pour remplacer et étendre les performances de ispsditifs ; deux matériaux a grand gap
tels que le SiC et bien entendu le GaN sont préisséles matériaux possedent, outre leur
grand gap, un fort champ de claquage) (& une importante vitesse de saturation des
électrons \s) rendant favorable leur utilisation pour des amgilons a haute fréquence et
haute puissance. Il semblerait, tout de mémeJajpessibilité d’obtenir des porteurs a haute
mobilité, par la formation de gaz 2D par exempepofise le GaN par rapport au SiC pour les
applications a haute fréquence. La figure de mél#elohnson (JFOM : Johnson Figure of
Merit) pour les dispositifs hyperfréquences défipa (Evy/2m)? est de l'ordre de 750 pour
GaN contre seulement 390 pour SiC, et, pour reg@paur le GaAs si on la normalise a 1
pour le silicium. Le SIiC présente une conductivitiermique importante facilitant la
dissipation de la chaleur et est ainsi plutdt dédig composants redresseurs de type diode
Schottky. Le tableau V.1 résume a nouveau les @@ de chacune des filieres. Il est
important de noter que le grand gap permet d’egeisaine tenue en température de ces

dispositifs encore meilleure.

Si GaAs SiC GaN
2.4
Gap Eg (eV) 1.1 1.4 (cubique) 3.4
3.3 (2H)
Champ de claquage
(1PV/cm) 0.3 0.4 4 >5
Vitesse de saturation
Vs (10".cm/s) 1 2 2 2:5
Mobilité des électrons 8500 1500 -220Q
U (cnf/V.s) 1400 (gaz 2D) 600 (gaz 2D)

Tableau V.1 : Récapitulatif des parameétres caratitfues pour chaque filiere (Ege, Bs, 1)
a T=300K.
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L'utilisation future des transistors de puissandeagae de GaN devrait donc trouver sa place
dans le domaine civil, dans les infrastructures oenciales « wireless » telles que les
transistors RF pour les stations de base W-CDMApl{egtions Wi-MAX : broadband
wireless access protocol wireless last mile higkesp coverage; 2.5-2.7GHz/3.4-
3.6GHz/5.73-5.85GHz), les WLAN de nouvelles gétiéns (wireless local-area networks),
et, dans le domaine militaire, dans les radars e RF-Power MMICs (Monolithic

Microwave Integrated Circuit) (Figure V.1).

Frequency (GHz)
1 10 100

QO Commerdial
@ wiitary

Sat Radio
|S0=.11 Drg

| HomeRF
Biluetooth

Figure V.1 : La place du GaN dans les télécommtioics. Les pointillés rouges délimitent le

domaine d’application des dispositifs GaN sur &iht. (Source Nitronex)

Maintenant, le tableau V.2. nous donne un bref dgalfart des performances des transistors
HEMT GaN réalisés par hétéro-épitaxie sur carbersiticium et sur silicium. Celles-ci sont

d’ailleurs de plus en plus proche les unes degsutr
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Fujitsu 12/2003 : P — 12W/mm
. ouew™ Poutew= 9.1 W/mm
174W a 63V PAE = 40.5%
. PAE < 24%
Rendement de drain (Lg= 0.7um) _
Sic = 40% : Nf min = 0.8dB (Lg = 0,25um)
Toshiba 11/2005 : | Univ de ;J(r)‘(')‘gdze Hlinois
Californie[1] [2]
174W & 6GHz
Nitronex 07/2004: | Poyt.cw= 7W/mm Pout.cow= 5.1W/mm
e Nf min = 1.1 dB e
138W (/72mm soit | PAE = 38% PAE = 20%
Si (111) 1.9W/mm) _ _
16.3dB (Lg = 0.25um) (Lg = 0,25um)
Rendement de drain [fPicogiga/Triquint Picogiga/Tiger [5]
62% [3]

Tableau V.2Etat de I'art des performances des transistors HBRMEaN/GaN réalisés sur

substrat SiC et Si (111). PAE : Power Added Efficie ( = rendement en puissance ajoutée)

V.2. Rappel sur les transistors AlGaN/GaN

V.2.1. Notions de polarisations spontanée et piéZeétrique
Comme nous avons pu en faire référence au Chdpites matériaux de la famille

(Al,Ga)N cristallisent en général sous la forméblanurtzite et sont épitaxiés suivant I'axe
€ (0001). Cette structure non-centrosymétrique emdrala présence d'une polarisation
spontanée (Psp), et, s'il existe une déformatiavasti I'axe (0001), d’'une polarisation piézo-
électrique (Rez9 dépendant directement des coefficients piézaédeets du matériau. Dans
le cas d’'une structure de polarité Gallium, la pekion globale (P = Psp + Ppiézo) sera ainsi

orientée suivant la direction <000-1> si celle-st positive, ce qui entrainera un champ

électrique E suivant la direction <0001>. Le méme raisonnenEit étre tenu pour un
alliage AlLGa4N. Le schéma suivant (Figure V.2) représente aims hétérostructure
AlGaN/GaN de polarité Gallium:
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oY [T
Encan | PSPacan | Ppi€ézoacan | AlxGaixN

++H++++ T+ ++++ P+ ++ + 4+ + +

EGaN PSD GaN I:)piéZOGaN GaN

+ b+ kAt

Figure V.2: Représentation des polarisations et alesnps électriques présents dans une
hétérostructure AlIGaN/GaN de polarité Gallium.

La différence de polarisation entre la couche sepé d’AlGaN et la couche inférieure de
GaN implique une différence de charges a l'intesfddGaN/GaN qui peut s’écrire avec la

relation suivante :

0 = Paigan - Pean = PSpaican + Ppi€zoaican — PSpsan— Ppiézasan  (EQ. V.1)

La croissance de I'AlGaN peut étre considérée, dat® cas, quasi pseudomorphique, c'est-
a-dire que la faible différence de paramétres délarentre le GaN et 'AlGaN accumulée sur
une épaisseur trés faible (de I'ordre de 20-25nfimduit pas ou peu de relaxation dans
'AlGaN. Celui-ci sera par conséquent déformé etemsion. Le GaN sera, comme nous
avons pu le voir précédemment dans les structpigaxé@&es par EJM, en |égére contrainte
compressive. Les polarisations piézoélectriquesdétnissent a partir des coefficients

piézoélectriques suivant I'axe verticdlde chacun des matériauxjet &) :

Ppiézo = gz&, + &1 (&x+ &) (EQ. V.2)

Avecg; la déformation suivant I'ax€ et &, etey les déformations dans le plan.

A partir de la définition du coefficient de Poisdmiaxial (c) donnée dans le chapitre | (p20),

nous pouvons alors définir la polarisation piézcokigue par :

Ppiézo = 23)(.(631-933.%) (Eq.V.3)

33

A%
a,

avec g et a les paramétres de maille de GaN et AlIGaNems@ment.

Aveceg, =
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Le tableau suivant résume les valeurs des coeifgipiézoélectrigues et des modules
élastiques utilisés pour le GaN, I'AIN et I'alliage Gay N :

GaN AIN AlLGa; N
Psp (C/m2) -0.029 -0.081 -0.029 — 0.052.x
€31 (C/m?) -0.49 -0.60 -0.49 - 0.11.x
€33 (C/m2) 0.73 1.46 0.73+0.73.x
C13(Gpa) 106 108 106 + 2.X
Cs3 (Gpa) 398 373 398 — 25.x

Tableau V.3: Polarisation spontanée (Psp), coeffis piézoélectriques [6], et modules
élastiques pour le GaN, I'AIN et l'alliage &bay xN.

Au final, la différence de charges a l'interfaceG&N/GaN,o, est positive ce qui induit le

confinement de charges négatives (électrons) ietfece dans le GaN.

V.2.2. Notion de gaz bidimensionnel
A la jonction de deux semi-conducteurs a bandesdites différentes, les niveaux de

Fermi s’alignent a I'équilibre. La différence deavaux de sortie de chaque matériau entraine
la présence de discontinuités au niveau des batelesnduction&Ec) et de valenceAgv)
dont la somme est égale a la différence entre lgsp2 AEQ). En général, il est possible de
considéreAEc = 2/3AEg. Dans le cas d'une hétéro-jonction AlGaN/GaN,dkectrons de la
barriere AlGaN ou de la surface [7] sont transfées la bande de conduction du GaN, ce
qui entraine la courbure de celle-ci et la fornmatitun gaz bidimensionnel d’électrons, plus
communément appelé gaz 2D. Dans ce cas, les élscsant ainsi localisés a l'interface
AlGaN/GaN et séparés des donneurs ionisés et Hiada AlGaN ce qui leur confere une
mobilité bien supérieure a celle du matériau massif

Nous retrouverons donc, dans le gaz 2D, a linterfd&AlGaN/GaN, des charges libres
induites, d’'une part par la différence intrinseqies structures de bandes de ces deux
matériaux, et d'autre part par la nécessité derebalancer l'effet de la polarisation
développé dans la partie précédente.

Dans l'approximation d'un puit triangulaire a unvewu, le diagramme de bande de
conduction d'une telle structure, dans le cas d'iemsion appliquée Vg et la présence d'un

cap de GaN, peut se représenter comme sulit:
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AEC

qdcapGaNNS ]
fgan 1
@b Gan
2DEG (N
evVg buffer
Ee TS % 1 =
—————————< >
dAIGaN Obufrer Gan
Ca
Galr\)l Barriére AlGaN Canal Buffer GaN
Gal

Figure V.3 : Diagramme de la bande de conductiomel'structure GaN/AlGaN/GaN.

Le potentiekps ser ajouté a l'interface entre le GaN et la couchérieure provient du blocage
du niveau de Fermi sur des états présents darmtielinterdite a I'interface [8]. En général,

sa valeur est estimée a leV.

La densité d’électrons dans le gaz 2D (Ns), enlvasb I'équation de Poisson a chaque

interface et en respectant la continuité du vectiplacement @ = E.£) dans la structure,

s’exprime alors par la relation suivante :

Ns = Eacan_ (Vg-%-vth) (EQ.V.4) [9]

AlGaN
Avec :
Er : la position du niveau de Fermi par rapport au ek dande de conduction peut s’écrire
en premiere approximation :

71.h2.Ns 3( n2 )" 3.7129.Ns
Er=E+ avec p=—| .
=B m* B 4 (Z.m*j ( 2€ pGan

m*: la masse effective des électrons: m*=02.m

€can €t Eacan : les permittivités absolues du GaN et de 'AlGadN= &.€y (€can = 10.2 et
€amn = 9.6,€a6an €St Obtenu par la loi de Végard)

Vth : la tension de seuil correspondant a la tensioih fauit appliquer pour obtenir une

densité de porteurs nulle dans le canal (Ns = 0).
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AEc gN dacané
Vth = @ erf - q Cmean g2, o - daican + Qaufier ( 1 + ——2C2N-Ca0_) (Eq.V.5)

2‘9AIGaN EAIGaN dbufferGaN AlGaN

@i - la valeur effective de la barriére compte tencldamp de polarisation dans le cap de

qdcapGaNI\IS

€G aN

GaN: B effi— @GhcaN + AEC +

Naican : la concentration par unité de volume de donneunisés dans la barriére.

Cette relation est obtenue en négligeant I'effetan de GaN sur la densité de charges dont le
role est surtout d’augmenter la hauteur effectieela barriére Schottky tout en limitant
I'oxydation de surface de I'AlGaN. La valeur thépre de la densité de charges du gaz 2D
peut s’obtenir en résolvant ce jeu d’équations gracune routine auto-cohérente par
dichotomie.

Avant de finir ce petit rappel, il est bon de psécique la densité de porteurs dans le gaz 2D
dépendra, en principe, de la largeur de la baréérdu pourcentage d’aluminium dans la
barriere, et enfin, de I'état de contrainte du Gaie I'AlIGaN. En général, afin d’obtenir une
densité de porteurs dans la gamme des'®md - 2.10°cm?, la largeur de barriére varie

entre 20nm et 30nm, et le pourcentage d’aluminiatre€l0% et 50%.

V.2.3. Paramétres influencant la mobilité du gaz 2D

Les performances d’'un transistor réalisé sur wile thétérostructure dépendront
principalement des propriétés intrinséques du galearons. En effet, la densité de courant
que pourra délivrer le composant dépendra direateche produit de la mobilité des porteurs
par leur densité [9]. La saturation du couranttd@ssistors HEMT a base de GaN est induite
par le pincement du canal et non par la saturaela vitesse des porteurs dans GaN, et cela
méme pour des transistors a Lg = 0.3 um (HDR Rieliporenzini). Nous avons déja vu
précédemment que la densité de porteurs dépenntatisde la largeur et de la composition
de la barriére. Au contraire, la mobilité des portedu gaz 2D va dépendre de nombreux
mécanismes de diffusion, qu’ils soient élastiquesn#lastiques. En considérant la régle de
Mathiessen sur le temps de relaxationtemps moyen entre deux collisions) :

r =i+i+...+i (Eq.V.6)
I, T, r

n

et I'expression de la mobilité suivante :

T
p=2-" (EqV.7)
m
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il est possible de simuler I'évolution de la mdBilen fonction de la densité de porteurs a

partir des modeles de diffusion calculés pour chatas mécanismes suivants [9] :

» Diffusions élastiques :

Diffusion liée aux donneurs ou autres impuretég&iésles: ces 2 types de
diffusion ne sont pas les plus critiques. L'inflaendes impuretés ionisées (dans la
barriére) est trés faible (5 ordres de grandeur)légtend surtout de I'épaisseur de la
barriére. Les impuretés résiduelles (dans GaN)t éajours de I'ordre des tba 10°
cm?®, leur influence est également trés peu notables danGaN hétéro-épitaxié et
dépendra directement de la densité de porteursleayagz 2D.

Diffusion liée a la rugosité d'interface pour de fortes concentrations de
porteurs (Ns), le gaz d’électrons a tendance amgarocher de l'interface (Al,Ga)N, celui-
ci est donc trés sensible a la structure de cellea rugosité est alors définie par 2
parametres A la rugosité d'interface (RMS) et L la longueur derrélation (distance
moyenne entre défauts, période de la rugosité) [10]

Diffusion liée au désordre d’alliage celle-ci dépend directement de la
variation de la teneur en aluminium dans la baergari perturbe la périodicité du potentiel
auquel est soumis I'électron. Le temps de relaratist trés sensible au Ns et a la
discontinuité des bandes de conduction a lintexfaC’est la raison pour laquelle de
nombreuses équipes insérent maintenant une fireheallAIN entre la barriere AlGaN et
le GaN. Son effet sera illustré sur une des strastprésentées dans ce chapitre.

Diffusion liée aux dislocations traversanteses dislocations, pouvant étre a
l'origine assimilées a des centres accepteurs,sagiire chargées négativement, vont
former a leur proximité une zone de charge d’espadeisant la diffusion des électrons.
Le temps de relaxation évolue ainsi en fonctio'idgerse de la densité de dislocations

et augmente avec la densité de porteurs¥n (phénoméne d'écrantage) [11] :
u® ONS?/p,, (EQ.V.8)

Les lignes de dislocations peuvent étre partiellgrobargées ; il est de coutume d'utiliser

un facteur de remplissage f de I'ordre de 0.5 (8l@%lignes sont remplies) [12,13].
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> Diffusions inélastiques:

La déformation du réseau en fonction de la teatpée induit la génération de
phonons acoustiques ou optiquégs phonons acoustiquesont responsablee ce
processus de diffusion pour T<200K tandis ¢pee phonons optiquesont la principale

cause de la diffusion par phonons pour une températpérieure.

Dans notre cas, a température ambiante, la m@dkeit surtout limitée par la diffusion
induite par les phonons optiques (zone 2, figu®) ¥t les dislocations traversantes (zone 1,
figure V.4) et, & moindre effet, par la diffusiorduite par les phonons acoustiques, la rugosité
et le désordre d’alliage. Bien entendu, I'efficadile tous ces processus est intimement liée a
la structure de la barriére et a la densité despost

10" ——

—— Phonons optiques
—— Phonons accoustiques

6 Donneurs (1E15 cm '3)
10" F Dislocations (1E11 cm ?)
Impuretées

Désordre d'alliage
Rugosité

Total | =

Mobilité (cm#/Vs)
'—\
O-b

y

1 L L L M|
1E16 1E17

-2
Nopes (M)

Figure V.4. : Calcul de I'évolution de la mobilied fonction de la densité de porteurs Ns du
gaz 2D d’électrons formé a l'interface d’'une hésénacture Ab.Ga ;AN/GaN épitaxiée sur
Si(001) 5°-off avec un simple empilement AIN/GaMi{ppe Lorenzini).
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V.3. Influence des défauts sur les propriétés éleigues des structures
HEMT réalisées sur Si(001) par EIJM

V.3.1. Mise en avant de I'effet des alternancedMGaN sur les propriétés
de transport: influence de la densité de dislocatits traversantes.

Comme nous avons pu le développer dans le chdpittaitilisation des alternances
AIN/GaN en EJM permet, d'une part, de réduire lasit® de dislocations traversantes a
chaque empilement et, d'autre part, de limiter lerpmeéne de relaxation de la contrainte
compressive dans la couche de GaN finale. L'oljelti cette thése étant, entre autre, la
réalisation de transistors & haute mobilité d'étett de qualité sur Si(001), il est important de
guantifier I'importance de I'effet de ces alternascsur les propriétés de transport finales du
gaz 2D. Dans cette partie, il sera surtout questigrtudier I'effet de la densité des
dislocations sur une large gamme de variation, cuinme nous I'avons vu précédemment,
sont des centres de diffusion pour les porteurgaii2D. Pour ce faire, 4 échantillons ont
ainsi éte réalisés sur Si(001) (A,B) et Si(111)XCavec, comme caractéristiques communes,
la méme épaisseur de GaN final (550nm), et la mémeture HEMT, soit une barriére
AlGaN a 23.5% en aluminium de 25nm suivie d’un dapGaN de 1nm. La faible épaisseur
de 550nm a été choisie afin d’éviter la fissuratienla couche épitaxiée sur Si(001) avec une
seule alternance AIN/GaN.

Barriére Al 0.235Gag 765N (25nm)

\
Cap GaN (1nm)

GaN (550nm)

Cap GaN (1nm)

GaN (550nm)

Si(001) ou Si(111) Si(001) ou Si(111)

Figure V.5: Schémas des structures des échamtilfppssédant une simple alternance
AIN/GaN (A,C) et une double alternance (B,D).
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Les substrats de silicium (001) possédent une wégation de 5°, suivant [110], pour
I'échantillon A (une alternance), et de 6°, suivdritO], pour I'échantillon B (2 alternances) ;
néanmoins, l'influence de la désorientation poutels angles est négligeable sur la densité
de dislocations par rapport a celle induite pamlésrnances. Les substrats de Si(111) sont de
type nominal (désorientation inférieure & 1°).

Les densités de dislocations ont été déterminéeAPRI et par corrélation avec le twist
moyen mesuré en diffraction des rayons Rar la suite, des transistors HEMT ont été
processés au CRHEA. Le laboratoire est équipé dsafie blanche permettant la réalisation
de transistors avec des longueurs de grille migres (Lg) pouvant aller jusqu’a 2um. Le
procédé technologique est maintenant bien étalléetloppé dans 'ANNEXE D. Outre les
motifs transistors, le jeu de masques utilisé permdans le méme temps, l'obtention de
barreaux de Hall et de tréfles de Van der Pauwirdest mesurer la résistance carrég) (iR
mobilité de Hall (), et la densité de porteurs JNLa densité maximale de courant que
pourra délivrer le transistor est directement &éees propriétés. La tension de pincement est
déduite de mesures capacité-tension. Le tableawé¢apitule les caractéristiques structurales

ainsi que les propriétés électriques de chacucteantillons :

Densité de Tension Densité | Transcon-
Nature Nb d’ . .
dislocations | Rsh i Ns de de couran| ductance
du alternanceg .
traversantes| (Q/ ) |(cm?/V.s) | (cm?) pincement max max
Substrat| AIN/GaN
(procm®) (V) (mA/mm) | (mS/mm)
B Si(001) 1 4E+10 | 1700 525 | 6.5E+1p 2 46 16
A 5°-off
EChaé't"lon 00D | 2 23E+10 | 1040 970 | 6.15E+12 2.5 145 a
EChaé't"lon Si(111) 1 1E+10 | 988  1300| 5E+12 3.1 187 67
Echantillon
5 Si(111) 2 AE+9 612 1620| 6.5E+12  -4.2 292 80

Tableau V.4 : Résumé des propriétés structuralessttactures HEMT A,B,C et D, et des
mesures électriques réalisées sur des transistersdes longueurs de grille de 3um et un
espacement drain-source de 12um. Le maximum detéetescourant (Ids) est mesuré pour

une tension Vgs de +1V.

Le premier point important de ce tableau est laafailité de réaliser un transistor HEMT a
haute mobilité d’électrons sur substrat de siliciorienté (001). En effet, I'échantillon A a

permis de montrer pour la premiére fois la réatisat’'un transistor HEMT sur Si(001) [14].

" puis confirmée par MET en vue plane pour les éillams A et B épitaxiés sur Si(001).
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Avec une mobilité de Hall autour de 525 cm?/V1sous remarquons sans équivoque I'effet
néfaste des dislocations traversantes sur lesiptéprde transport du gaz 2D. L'évolution de
la mobilité en fonction de la densité de portedégjuite en considérant les contributions de
chacun des modes de diffusion (Figure V.6), moaotre bonne corrélation avec les valeurs
expérimentales pour les échantillons B, C et D. deasité de dislocations de 5-4fn?
contre 4.18cm? pour I'échantillon A épitaxié sur Si(001) est ngs&ire pour retrouver une
valeur proche de celle mesurée. Cela peut s’exgljcgoit par une erreur sur la mesure de la
densité de dislocations, soit par I'évolution deugosité d’interface et du désordre d'alliage
qui sont considérés ici comme identiques pour champurbe ce qui est loin d'étre évident

compte tenu de I'évolution de la qualité cristadlin

T T T T LI T LI | T
L i -
i
a
BREE-Yo\\
xQC
1000 |, &
0
~ B
> - /"’80‘(\
b s
E B Q‘O \p(}(\ 1
) AS :
N //'\ 3
\ ! 10000 T T T T
8 Ve i m Contribution de toutes les diffusions
= — 1 00 / 1 Diffusion liée uniquement aux dislocations -
—_ ' @ 8000 ]
O & -
(@] ! & 60004 T
|3 b
= E
L) -
| o 40004
"=
: P8 ]
RN ' = 2000
- /'\9 1 -
/ //'\" ' 0 T T T T
Ly Q<° ' 0.0 2.0x10°  4.0x10°  6.0x10°  8.0x10  1.0x10'
10 \ \ \ \ \ ' \ \ | Densité de dislocation (cm.'zi
1E16 Ns=6.5E171E17

Densité de porteurs (m™?)

Figure V.6: Simulation de I'évolution de la mobélien fonction de la densité de porteurs Ns
du gaz 2D d’électrons formé a l'interface d’hétémastures A} .3Gay76d\N/GaN épitaxiées
pour différentes valeurs de densité de dislocatiomgersantes. Les points représentant les

échantillons A, B, C, D ont été reportés.

" Notons également que la résistance de contatlasivement importante et supérieure & 1 ohm.cun pet
échantillon, en raison certainement des proprig¢ssansport médiocres du gaz 2D.
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Le graphique en insert de la figure V.6 permet derendre compte de l'influence de la
diffusion liée a la densité de dislocations sumiabilité par rapport aux autres systemes de
diffusion. D’'une fagon rapide nous pouvons suppages, sur la courbe p=f(Ns), dans la
partie se trouvant avant le maximum de mobilitiegtffaibles densités de porteurs, celle-ci est
principalement limitée par la densité de dislogaicet que dans la partie se trouvant apres le
maximum de mobilité, celle-ci est principalementitée par la diffusion liée aux phonons

optiques, a la rugosité d’interface et au désadthkiage.

La figure V.7 représente les caractéristiques Idsj\a Vgs=+1V, Ids(Vgs) a Vds=+8V et la
transconductance gm(Vgs) a Vds=+8V pour ces quattkantillons et confirme les
observations précédentes.

400 T T T T T T T T T T T T T T 300 T T T T T T T T T T L
Ids(Vds) pour Vgs=+1V Jds=f(vgs) a vds=av Echanilgn D
350 4Lg = 3um dans 12pym . 250 Lg=3um dans 12pm |
3004 Echantillon D ( p,,=4.10°cm )|
. 2504 E 200+ Echantillon C T
3 €
§ 200 Echantillon C ( p,,=1.10°cm™ £ 1504 4
: z
o 150 Echantilon B (p,=2.10"cm?3| 3~
=2 S 1004 Echantillon B |
1004 B
50 Echantillon A (p, = 4.10mcmf 504 Echantilon A 1
0 T T T T T T T T T T T T T T 0 r T - T ; T T T - T T T
0 2 4 6 8 10 12 14 5 4 3 2 1 0 1
Vds (V) Vgs (V)
100 T T
Gm=f(Vgs) a Vds=+8V i . H
e e o ] Figure ~ V.7:  Evolution  des
Echantillon D S . N
801 i caractéristiques Ids(Vds) a Vgs=+1}/
Echantillon C ]
= 60- Ids(Vgs) a Vds=+8V, Gm(Vgs) a
£ . .
2 Echantilon s | Vds=+8V des échantillons A, B, C, D
~ 404
£ . P
& et des transistors possédant une
207 Echantilon A 7 longueur de grille de 3um avec unp
0 : . espacement dre-source de 12um
-4 -2 0
Vgs (V)
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V.3.2 Mise en avant de I'effet de la désorientatiosur les propriétés de
transport: influence de I'orientation minoritaire d e GaN.

Dans la partie précédente, nous avons corrél®lliéon des propriétés électriques
avec la densité de dislocations présentes dansoleshes de GaN. Voyons maintenant, de
quelle fagon évoluent ces mémes propriétés deposinen fonction de la désorientation du
substrat de silicium (001) utilisé. Nous avons ianéalisé des transistors HEMT sur les 4
hétérostructures AlGaN/GaN, non fissurées, préssntans le chapitre Il (partie 3) et
épitaxiées sur Si(001) désorienté de 2°, 4°, B°eduivant [110]. Les transistors sont formés
d’'une grille de 3um définie entre un drain et unaree espacés de 5um et une largeur de
100um (Figure V.8).

CRHEA-CNRS SEI 5.0kY X300 10,um_ YWD 25.0mm

Figure V.8 : Photo MEB d'un transistor réalisé aBHEA avec une longueur de grille de

3um et un espacement entre drain et source deBpmsert, image au microscope optique.
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Les caractéristiques structurales et électriqueshdgue échantillon sont répertoriées dans le
tableau V.5.

pro Ns Ha VP | Imad9Mnax
& R i M ey | emevis)| v) | (mA/mmet
GaNsa GaN:SB (ohms/) | (cm?) | (cm2V.s) ” '

(cm?) (cm?) mS/mm)

0 2.13° 657 7,6.18° 1253 6,3.1F 1510 -39 400/120

0.19 | 2.1& 788 6,418 | 1242 6,2.18 | 1290 -3,8 370/105

0.39 | 1,418 1098 5,4.18 1053 51.1% 1110 -3,1 250/85

3.22 | 1,5.1¢ 991 6.3.1& 992 5518 | 1155 -3,3 245/80

Tableau V.5: Evolution des propriétés structurales électriques de structures
Al g 25Gay 79\N/GaNsponm €pitaxiées par EJM sur Si(001) désorienté de 2°5% et 6° suivant
[110]. Les mesures C(V) ont été réalisées sur @esistors de longueur de grille de 22um.
Les mesures de courant et de transconductance téntéélisées sur des transistors de

longueur de grille de 3um (espacement drain-sadgcaum).

Ainsi, nous remarquons une dégradation des pr@gsriétectriques des transistors avec la
diminution de la désorientation. En effet, la midikt la densité de charges diminuent et par
voie de conséquence, la résistance carrée augnaeete|a diminution de la désorientation. I
est intéressant d’ailleurs de signaler que comtma@nt a la partie précédente, ce résultat est
contraire a I'évolution de la densité de disloaagiodéfinie au chapitre I, et relative a celle
du domaine majoritaire. Il semble clair que d’asitd&fauts tels que les dislocations induites
localement en surface par les domaines de I'ofii@ntaninoritaire, ou encore I'évolution de
la rugosité de surface a l'interface AlGaN/GaN etdésordre d’alliage déterminant la qualité
de I'AlGaN jouent un rdle prépondérant et vienngafouter. Il s’ensuit des caractéristiques
de transport du gaz d'électrons meilleures pouétélostructure épitaxiée sur Si(001)
désorientée de 6° suivant [110]. L'évolution de dansité de porteurs libres (Ns) est
certainement liée a un nombre de pieges dans le dbad\l'interface avec I'AIN de plus en
plus important avec la diminution de la désorigatatdu substrat et 'augmentation de la
proportion de la seconde orientation, ou encoreeavariation accidentelle de la composition
de la barriere AlGaN. La diminution de la valeur ldemobilité pour une méme densité de
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porteurs entre le substrat désorienté de 5° ef deodtre bien une dégradation des propriétés
de transport.

Cette étude permet de montrer également que ligattah d’une hétérostructure AlGaN/GaN
est possible méme sur un substrat de silicium (@@%prienté de 2° suivant [110]. Ce point
est important a signaler en vue d’'une intégratigiure a la micro-électronique silicium qui
rappelons-le utilise préférentiellement des substfaiblement désorientés. Ce résultat est
donc intéressant, d’autant plus que les propriétégaz d’électrons peuvent étre améliorées
par I'ajout d’une alternance AIN/GaN permettanpiéssissement et ainsi la diminution de la
densité de dislocations traversantes de I'oriematnajoritaire et la proportion de la seconde
orientation. L'ajout d'une couche d’AIN a l'inteda AlGaN/GaN, comme nous le verrons

dans la partie suivante, permet également de eteffet du désordre d’alliage.

V.3.3 Confirmation de la diffusion liée au désortk d’alliage : amélioration
des propriétés de transport.

Les deux derniéres parties ont mis en avant I'erfize de la densité de dislocations sur
les propriétés de transport du gaz d'électrons éodnl’interface d’'une hétéro-jonction
AlGaN/GaN. Comme développé au chapitre lll, celled®pend directement de la
désorientation du substrat utilisé ou du nombréeatiaances AIN/GaN.

Il est intéressant maintenant de voir commenpeurt jouer sur les autres parametres,
intervenant au « second » ordre sur les propridgtiégaz d’électrons, tels que la rugosité de
surface et le désordre d’alliage. Notons, malgt#, tque ces deux points sont dépendants de
la qualité du GaN et que la diffusion liée aux phrs optiques étant liée a la température,
celle-ci sera inévitable.

Comme nous l'avons cité précédemment, les vanstide potentiel induites a
I'interface par le désordre d’alliage de I'AlGaNtexinent une diffusion non négligeable des
électrons du gaz 2D proche de I'interface dontolacfion d’onde péneétre en partie dans la
barriere. Il s’ensuit une diminution de leur mailgui sera d’autant plus importante que la
densité de porteurs sera grande et que la propodialuminium sera faible. En effet,
'influence du désordre d’alliage sera d’autantspimportante que la pénétration de la
fonction d’onde dans la barriére sera grande, tie ggnétration diminue avec la proportion
d’aluminium @Ec plus grande), mais augmente avec la densitérdeurs du gaz d’électrons.
Sur ces bases de nombreuses équipes ont pu mbimflaence de I'insertion d’une fine
couche intercalaire d’AIN a l'interface de I'hététucture AlGaN/GaN sur les propriétés de

transport [15,16,17]. Comme représenté en figur®, \¢elle-ci permet d’'une part, par
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I'insertion d’'un binaire, de diminuer I'effet du slgrdre d’alliage a l'interface et d’autre part
de diminuer la pénétration du gaz d’électrons darmarriére ce qui implique une diminution
de l'influence de la rugosité d'interface. Une aeguation Iégére de la densité de porteurs est

également observée.

. a ) .
[AL Ca. .NT AIN

3L (2%5nm) g{lruu]
¢

vergy (eV

Er

_\.__.'i._._' . .. S

S
Al, ,Ga, N 12 ' /;J-l!.-”

(26nm) i 1 ’

:l d'alliage

Figure V.9: Influence de [linsertion d'une couchietercalaire d’AIN & [linterface
AlGaN/GaN [18].

Afin de vérifier I'efficacité d’une telle couche tercalaire d’AIN sur nos structures, nous
avons réalisé deux échantillons formés pour I'uand’ barriere AlGaN de 25nm a 27%
d’aluminium, et pour l'autre d’'une barriere AlGaN @4nm a 24% d’aluminium et d’'une
couche intercalaire d’AIN de ~1nm ce qui revient@oportion a une barriere AlGaN de
25nm a 27%. Les deux structures possedent un cdpablede 1nm. Pour chacune de ces
couches la densité de dislocations a été évaluésudace a 2.18cm? Comme pour les
études précédentes, nous avons réalisé des tomesiSEMT sur chaque échantillon et
déterminé par mesure Van der Pauw la valeur désiatance carrée du gaz bidimensionnel et
par effet Hall la mobilité des électrons.

Ainsi, nous remarquons une nette amélioration deprigtés de transport par l'insertion
d’'une couche intercalaire d’AIN de 1nm, puisquerdaistance carrée passe de ZB0a

5800/ et la mobilité de 1230 cm?/V.s & 1500 cm2/V.s ponrméme Ns de ~7.¥0cm?
[19].
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L'effet sur les caractéristiques électriques dagsdistors réalisés sur ces deux structures est
néanmoins beaucoup moins net. La figure V.10 remtésles caractéristiques lds(Vds),
lds(Vgs) et Gm de transistors possédant une longilegrille de 3um et une distance entre
drain et source de 5um. Les résistances de camaété évaluées par mesures TLM a ~0.7
ohm.mm dans les deux cas. La non-cohérence estradsures réalisées par effet Hall et Van
der Pauw et les mesures déduites du dispositibectibnnement est difficile & expliquer, en
effet, les propriétés électriques sont assez psdhest néanmoins possible que cela puisse
provenir tout simplement de la topologie réelle tlassistors. En effet, les longueurs de grille
de 3um sont difficlement contrélables avec I'agilarde photo-lithographie utilisé,
l'alignement également. Il s’ensuit certainemerglques différences de distance entre drain-
grille et source-grille sur les deux échantillormupant induire une erreur sur les mesures
électriques non négligeables. Ce dernier point perge se rendre compte que les
caractéristiques du dispositif dépendent bien ehtates propriétés de transport du gaz 2D

mais également de la technologie de celui-ci.

600 . ; . . . 600 ; ;

JLc=3um L.=3um
Espacement drain-source = 5um Espacement drain-source= 5um
500 E 500 ]
1ids_ =a43mamm 1S, Z48MAIMM
””””””” Vgs = 1V
400 4004
—_ Vgs=0.5V| _
£ €
£ 300 Y=oV | € 300 Vgs = 0V
E Vgs=-05v|] £ Vgs =-0.5V
8 200 vgs=1v 4 B 200 Vgs = -1V
Vgs = -1.5\ Vgs = -1.5
100 1 Vgs = -2V 1004 Vgs = -2V
] Vgs = -2.5V Vgs = -2.5\
Vgs = -3V Vas = -3V
0 T T 0 T T
0 5 10 15 0 5 10 15
Vds (V) Vds (V)

500 T T T T : 200 500 T : 200
Courant Ids (Vds=8V) [ 180 Courant Ids (Vds = 8V) [ 180
Transconductance g (Vds=8V) Transconductance g (Vds=8V)

400 g, =120 mS/mm I 160 400 g, =124msimm t 160

140 t 140
E 300 11202 . 300 112057
£ 3 £ 5
< L0 £ 100 @
£ 3 ¢ 3
8 200 Lgo 3 7 200 Lo 3
- k=
I 60 60
100 I 40 1004 40
20 20
0 T T T T T 0 0 T T T T T 0
-5 -4 -3 -1 0 -5 -4 -3 1 0

> 2
Vgs (V) Vgs (V)

Figure V.10 : A gauche: caractéristiques Ids(Vd$3(Vgs) et gm(Vgs) (a Vds=8V) pour la
structure sans couche intercalaire d’AIN. A droitaractéristiqgues lds(Vds), lds(Vgs) et

gm(Vgs) (& Vds=8V) pour la structure avec une ceuakercalaire d’AIN de 1nm.
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Notons que pour obtenir un courant de fuite de Imm/sous une polarisation Vgs de -5V
inférieure a la tension de pincement (Vp= -3.8\@st nécessaire d’appliquer une tension Vds
de 20-50V sur ce type de dispositif, voire Vds=10@ur un dispositif possédant une grille
de 3um x 150um entre un drain et une source espac&8um. Ces valeurs sont équivalentes

a celles obtenues sur silicium (111) et validensidie procédé de réalisation des transistors.

Avant de continuer, il est intéressant de complaespectres de photoluminescence obtenus
sur ces deux types d’échantillons (avec et sansheointercalaire d’AIN). Nous pouvons

remarquer, sur la Figure V.11, la présence de gBcex de photoluminescence de nature
différente a 3.78eV et 3.9eV.
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Si I'on se référe au travail de thése de FranckalNabnnant I'évolution de I'émission de
photoluminescence de couches AlGaN avec des caatients en aluminium comprises entre
0 entre 67%, I'énergie du pic a 3.78eV est troplépour que celle-ci soit la signature du
bord de bande de I'AlGaN. Au contraire, I'’émissian3.88eV serait assimilable a la
recombinaison des excitons llés aux donneurs neutres de I'AIGaN. Néanmoimrdleei

n'est visible que sur les échantillons possédarg fine couche intercalaire d’AIN a
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I'interface AlGaN/GaN. Cette constatation peut treuune explication si I'on suppose que
I'AIN agit comme une barriére s'opposant a la difitn des porteurs libres générés dans
I’AlGaN par I'excitation du laser. Le pic & 3.78e¢érait ainsi plutét lié a la recombinaison

des porteurs libres a I'interface entre ’AlGaNeeGaN induite par la présence de défauts.

Pour conclure, l'insertion d’'une couche intercaaifAIN permet d’augmenter de fagon non
négligeable les propriétés de transport du gaartadsionnel d’électrons généré a l'interface
de I'hétérostructure AlGaN/GaN.

V.3.4 Etat de l'art [20] :
A la suite de ces différents résultats, nous awansi réalisé une structure HEMT

optimisée sur un substrat de silicium (001) déstgiede 6° suivant [110] et une triple
alternance AIN/GaN afin d’obtenir une densité dglatiations de I'ordre de 1.50cmi® sur un
buffer de GaN de 800nm. L’hétérostructure est dtugst d’'un cap de GaN de 1nm, d'une
barriere AlGaN a 24% d’aluminium de 24 nm et d'Uiree couche intercalaire d’AIN de
1nm.

Les propriétés de transport évaluées sur cettectate par effet Hall sont ainsi
fortement améliorées et définissent I'état de latuel sur Si(001). La résistance carrée a été
évaluée par mesure Van der Pauw a @40 et la densité de porteurs & 846m? pour une
mobilité de 1800 cm?/V.s. a température ambiantee bhesure par effet Hall en température,
de 300K a 35K, a permis de confirmer que la dend@éporteurs libres au sein du gaz
bidimensionnel reste constante quelle que soiemapérature, et que la mobilité ne cesse
d’augmenter, principalement par la diminution dedifiusion liée aux phonons du réseau
cristallin. Par conséquent, a 35K, la mobilité dalld été évaluée a ~7200 cm?/V.s. pour une
densité de porteurs de 9:@m? (Figure V.12). Cette valeur, trés proche des meitis
valeurs obtenues sur Si(111) [21,22,23], confirmealalité cristalline de la structure et la
faisabilité d’'un gaz bidimensionnel d’électronsiatérface AlIGaN/GaN possédant de bonnes

propriétés de transport.
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Figure V.12 : A gauche : évolution de la mobilitg;X du gaz bidimensionnel d’électrons
déterminée par effet Hall en fonction de la tempugea(de 300K a 35K). A droite : évolution
de la densité de porteurs au sein du gaz bidimensidNs) en fonction de la température (de
300K a 35K).

La tension de pincement (Vp) a été évaluée, pauraade capacité-tension sur des barreaux
de Hall, a — 4.5V entre 10KHz et 100KHz. De cesumes, la concentration de porteurs
libres dans le buffer GaN a été estimée a envifdi*em?® ce qui est tout & fait habituel pour

des structures épitaxiées par EJM (sous ammonia§i€l11) (Figure V.13).

10x10™° - 10% gp—r———1——7—"——T+—T+—T1"—T—+—T1 11—
] v " m 10KHz
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Gaz bidimensionnel
8.0x10™" 4 g 102°| - = 50KHz |J]
.~ (interface AlGaN/GaN) 100KHz
7.0x10™ 4 k 10 - 4
T 6.0x10" 3 L
g x . 10°4 1
L 50x10™ 4 1% "
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% P, ] ;_, 1074 % ) ; E
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g 104 "= 1
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o I:fr;r
15
2.0x10™ < E 1075 o g 3
1.0x10™ - 10" 4 - " g - -~
0.0 T T T T T 10° L B S B L L S R R B S A e R
-6 -5 -4 -2 -1 0 00 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20 272

-3
Vgs (V) Profondeur (um)

Figure V.13 : A gauche : évolution de la capacitéf@nction de la tension appliquée sur la
grille sur un barreau de Hall a une fréquence d€H&0 A droite : évolution de la densité de

porteurs en fonction de la profondeur déduite desures C(V) entre 10KHz et 100KHz.

Les caractéristiques des transistors réalisés cette structure sont également
largement améliorées. Ainsi, nous obtenons uneitdetis courant maximum de 500mA/mm
sur un transistor possédant une longueur de gldl8um et un espacement drain-source de

10um (Figure V.14a). Cette valeur est 1.75 foismgjtande que celle mesurée sur le méme
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type de transistor réalisé sur une structure idartimais avec seulement deux alternances
AIN/GaN. Le maximum de transconductance est de B6mm a Vds=5V (Figure V.14b).

600 . . . . . 150 T T T T T T T T T T
L_=3um 1Llg=3um
a) 1 egpacement drain-source = 10pm 1 b) Espacement drain-source = 10um
500 - i 24 Vds=5v
Vgs=+1V
100
£ E
3 @ 754
E £
a £
o o
0.5V 50 Vds=2v-
254
Vds=0V.
0 0 T T T T |S
" T " T " 5 -4 3 2 1 0
0 5 10 15
vds(V) vgs (V)

Figure V.14 : a) Caractéristiques Ids(Vds) avec ¥gmpris entre +1V et -5V par pas de
0.5V. b) Evolution de la transconductance gm(Vgeg@caVds compris entre 0V et 5V
(Lg=3um, espacement drain-source = 10um, développem150um).

Pour conclure cette partie, le tableau V.6a etidaré V.15 comparent ces résultats aux
propriétés de transport des structures HEMT réadissur les différents types de substrats
standards : Si(111), Saphir, SIiC... Enfin, le tablev.6b donne une comparaison plus
compléte des propriétés de transport et électrigessstructures HEMT réalisées au CRHEA
sur Si(111) et Si(001).
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Al 203 (MOVPE) 6H-SIC Si(lll)(MBE) Si(OOl)(MBE)
(MOVPE)
Densité de dislocations|  ~5.16 ~5.16 ~5.10 1.10°
(cm?)
Densité de porteurs 8.10" 8.10" 8.10" 8.10
(cm?)
Mobilité de Hall 2100 2100 2000 1800
(cm?/V.s)
b)
Si(001) Si(111)
pro = 1.13° cm?® pro =2 - 4.18 cm?
Ns = 8.16%cm? /juy = 1800 cm?/V.s Ns = 9.16%1.10°cm®/u;=1600-1800 cm?/V.s
Rsh = 440Q/(] Rsh = 400-50@/1]
Performances DC (k=3-4um / Espacement drain{ Performances DC (k=3-4um / Espacement drain-
source 10um): source= 10um):
I 4s = 500mA/mm (Vgs=+1V) lgs = 550 mA/mm (Vgs=+1V)
Om=120mS/mm Om = 120-150mS/mm

Tableaux V.6 :a) comparaison des propriétés straletsi (densité de dislocations) et de
transports des structures HEMT obtenues sur Sighi6aSi(111) et Si(001) pour un Ns
constant. b) Comparaison des propriétés des stasctdEMT réalisées au CRHEA sur
Si(111) et Si(001). (T=300K)
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Figure V.15: Récapitulatif des différentes valedesmobilité, a 300K, publiées ces dernieres

années sur différents types de couche et de sufid& Y.Cordier)
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V.4. Résultats radio-fréquence et en puissance [R4

Dans les parties précédentes, nous avons reoréalisation de transistors, sur des
structures optimisées par EJM, possédant une lomgde grile de 3um avec des
performances en statique proches de celles obtesone&i(111) (Idsmax = 500mA/mm, gm =
120mS/mm). Dans la suite de ce chapitre, nous pE®sms la démonstration du
fonctionnement de transistors, a longueur de gsille-micronique, en puissance et en radio-
fréquence, réalisés sur ces mémes structures.

Ainsi, en collaboration avec I'Institut d’Electigue de Microélectronique et de
Nanotechnologie (IEMN), situé a Villeneuve d’Asdags transistors HEMT a longueur de
grille de 0.1um avec une technologie de grille rige » dans du SiN ont été réalisés sur une
hétérostructure AL:Ga 7N/GaN (Figure V.16). Le buffer de GaN de 800nm a étéodép
sur un double empilement AIN/GaN afin d’obtenir wdensité de dislocations traversantes en
surface de 2.%8cm? Aucune couche intermédiaire d’AIN n'a été inséefere la barriére
AlGaN et le buffer de GaN. Les propriétés de transpmesurées par effet Hall et Van der
Pauw a température ambiante, révélent une densitgoteurs de 6.95.¥0ocm? avec une
mobilité de 1230cm?/V.s (R=732Q/ ).

La partie suivante présente ainsi les résultatteennls a I'lEMN sur cette

hétérostructure.

ipm O0.1pm  15im

Source _ Drain
SIN

GaN Inm
AI0_27Ga0_73N (25nm)

Buffer GaN (800nm)

Alternances AIN/GaN 1um

Si(001) 6% off
(p>5000 Q.cm)

Figure V.16 : Schéma de la structure AlGaN/GaN etla technologie de grille gamma

utilisée combinée avec un recess.
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V.4.1. Procédé de fabrication
Le procédé commence par la formation des contdotsques constituée d’'une étape

de dépdt d’'un multicouche Ti/Al/Ni/Au (12/200/40Gm) par évaporation, puis d’un recuit
rapide a 900°C durant 30s sous azote. L'isolatiordidpositif est assurée par I'implantation
d'ions HE a de multiples énergies et doses. Une fois cetteeéterminée, un film de SiN
d’environ 80nm est déposé par dépbt chimique esekiapeur assisté par plasma (PECVD).
La grille est alors définie par lithographie éledique (e-beam) suivie d’'une gravure ionique
réactive CHE/CF, anisotrope du film SiN afin de réduire I'effet gdeus gravure de la résine.
Différentes longueurs de grille ont ainsi été désn 0.07um, 0.1um et 0.15um pour une
largeur de 150um. Un recess correspondant a langradu cap GaN et d'une partie de la
barriere sur quelgues nanometres par gravure stéglle(x digital etching ») a été pratiqué.
L’objectif de cette étape est d’augmenter la frégaede coupure en réduisant la longueur de
grille tout en respectant le facteur d’aspect gaou « Lg » est la longueur de grille et « a »
I'épaisseur de la barriére sous la grille. Le rea#ss la grille consiste en plusieurs cycles de
deux étapes: une premiére étape d’oxydation dmutkace par plasma,Cet une seconde
étape de gravure de I'oxyde par une solution H€)Kil/1). Ce procédé permet d’obtenir une
gravure linéaire de ~0.7nm par cycle avec une boepmductibilité sans détérioration de la

surface comme observé sur la figure V.17a. La &gurl7b représente I'image AFM d’un

recess de 10nm pour une grille de longueur égéatnen.

Figure V.17: a) a gauche : Image AFM en 5x5um d'zmee de 2um ayant subi un recess par
gravure séquentielle de 10nm. La rugosité rms @dénin avant process passe a 1.4nm apres
gravure confirmant que la surface n’est pas détiob) a droite : Image AFM du recess de

10nm d’une grille de longueur égale a 70nm.
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Un recuit a 400°C durant 20mn permet ensuite deiggéelques défauts induits par la
gravure et restaurer la qualité électrique de Idiasa afin de retrouver un courant drain-
source similaire & celui mesuré avant I'ouvertuseSIN. La partie supérieure de la grille
obtenue par dépdt Mo/Au, débordant sur le SiN,fe@shée par lift-off suite a I'étalement
d’'une double couche de résine insolée par lithdgeap-beam. La figure V.18 représente
ainsi I'image MEB de la section d’'une grille obtenpar faisceau d’'ion focalisé (FIB :

Focused lon Beam).

100nm

E-Beam| Spot Det Mag | FWD Scan
500kV| 3 | TLD-C | 200kX |5.131| H11.77 s

Figure V.18 : Image MEB de la section d’une gtlamma de 100nm.

V.4.2. Performance DC et micro-onde
Les mesures en continu ont été réalisées parrfiritdiaire d’'une source HP4142B.

Le courant de drain présente une densité de cooraximum ldss = 420mA/mm a Vds = 7V
pour une longueur de grille Lg = 0.1um (2x150x0:h2) (Figure V.19a). La tension de
pincement est évaluée autour de —2.6V et la trantkadance extrinséque gm a 228mS/mm a
Vgs=-1.1V (Figure V.19b). Le contact Schottky pides des caractéristiques habituelles avec
un courant de fuite relativement faible évalué & 2uVgs=-15V, et une hauteur de barriére
Vp de 0.76V avec un facteur d'idéalitg de 1.52. Les mesures en petits signaux ont été
effectuées dans une gamme de fréquences de 1 a&z50&ftéquence de coupure (ft) du gain

en courant ainsi que la fréquence maximale d'egaih (fmax) ont été déduites de la mesure

des parametres S par extrapolation des gaMscourant|hZ]J et de Mason U
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Figure V.19 : a) a gauche : caractéristique ldsj\Mtlan transistor AlIGaN/GaN HEMT de
2x150x0.1 pm? (avec Vgs [-4V;0V] par pas de 1V).abjroite : transconductance gm et
courant de drain Ids de ce méme transistor a V88 1

avec une régression de 20dB par décade. Ainsidsr15V et Vgs=-1.5V, les valeurs de ft
et fmax ont été évaluées a 23GHz et 38GHz resgaatnt, pour une longueur de grille de
150nm, et & 28GHz et 46GHz pour Lg = 100nm (Figug9).

«H21p s U o MSG/MAG
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25 {;
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1.0E+09 1.0E+10
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Ft=28GH: Fmax=46GHz
1.0E+11

Figure V.20 : Mesure des gain en courant et gaiMdson en fonction de la fréquence d’'un
transistor AlIGaN/GaN HEMT de 2x150x0.1um2.
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Ces résultats résumés dans le tableau V.7 sonterdaavec I'évolution théorique de la
fréquence de coupure en fonction de la longueugrike fc=<v>/27ZLg. Les pertes de

lignes ont été évaluées a 1dB/mm a 10GHz malghéule résistivité du substrat et du buffer
de GaN. Pour comparaison, sur les meilleurs digf&aAs, celle-ci est mesurée autour de
0.2dB/mm. Sur Si(111) les pertes dans GaN ont gtiénées inférieures a 0.8dB/mm a 10
GHz. L'augmentation de I'épaisseur du buffer de GaNencore sa compensation [25-26]

permettrait certainement de diminuer ces pertes.

W D Vb (V) Idmax Gmmax Vp (V) l:t I:max
(um) (mA/mm) | (mS/mm) (GHz) (GH2)
ext
Lg=0.1um | 300 1.52 0.76 420 228 -2.6 28 46
Lg=0.15um| 500 1.58 0.85 400 180 -2.6 23 38

Tableau V.7 : Parameétres déduits des mesures eetRE de deux transistors AlGaN/GaN
HEMT avec différentes longueurs de grille a Vds=10V

Afin de mettre en évidence l'influence des diffésepieges et de I'échauffement thermique,
des mesures de «drain lag » et « gate lag » éntéalisées (Figure V.21). Dans le cas de
mesures pulsées de 400ns par période de 10us aneuoectensions initiales Vgls 0V et

Vgso = 0V, I'échauffement thermique est limité.
—e—Vds0=0V,Vgs0=0V —=—Vds0=0V,Vgs0=-4V —— Vds0=15V,Vgs0=-4V
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Ainsi nous remarquons une augmentation notable demsité de courant maximum qui passe
alors de 420mA/mm en DC a 580mA/mm. La légére dimmm du courant Ids avec Vds
atteste néanmoins que l'effet thermique n’est ptadeément inhibé par ce type de pulse. Des
effets de pieges peuvent également contribuerté dhinution. Des mesures avec Y3V

et Vgg=-4V, inférieure & la tension de pincement, peremgtt’estimer I'effet de retard lié a
des charges piégées en profondeur sous la gdlfgrdmé « gate lag » en terme anglophone.
De la méme facon, des mesures a¥tiSV et Vgs=-4V permettent d’estimer I'effet de
retard lié au piégeage de charges entre grilleah dénommé « drain lag ». Ainsi, a Vgs=-
4V et Vds=15V, les pertes sur le courant Ids, lidgeses effets, sont de 13% et 25% pour
chacun respectivement ce qui reste relativemebtefaCeci confirme la qualité du matériau
et indique également une plus grande instabilittadégion située entre la grille et le drain,

notamment en surface, probablement améliorable layeomcédé de fabrication du transistor.

V.4.3 Mesure de puissance en large signal
Dans des conditions de montagadaptées sur 50 ohms, les caractéristiques en

puissance obtenues a Vds= 30V et Vgs =-1.2V, aGHI5 sur un transistor 2x150x0.1pum?
nous donnent une densité de puissance saturée flami\pour un rendement de puissance
ajoutée (PAE : power added efficiency) de 17% etgam linéaire en puissance de 24dB
(Figure V.22).

30.0 18
+ 16
25.0 -
+ 14
g 200 +12
& + 108
= 150 - "
E POU BB 8 E
z
= 100 - +6
DO_ VDS =30V
50 Ves=1.2v [ 4
: f=215GHz | ,
00 T T T T 0
-15 -10 10

- 0
Pin (dBm)

Figure V.22: Caractéristiques de puissance obtenae2.15GHz sur une transistor
AlGaN/GaN de 2x150x0.1um?2 (Vds =30V et Vgs=-1.2V).
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V.5. Conclusions
Nous avons montré la faisabilité de la réalisatiam transistor HEMT AlGaN/GaN

sur un substrat de silicium orienté (001). Grace aptimisations, développées dans le
chapitre 1ll, du procédé de croissance par épit@eie jets moléculaires, les propriétés de
transport du gaz bidimensionnel d’électrons se sam€liorées de facon notable pour
finalement atteindre des caractéristiques prockesetles obtenues actuellement sur substrat
de silicium orienté (111) avec une densité de posté\; de 8.16% cm® et une mobilité de
1800 cni/V.s. & 300K. Pour comparaison, ces performances sopérieures a celles
obtenues, par EPVOM, par Dadgar et Schulze, avarsité de Magdeburg en Allemagne,
dont les mobilités publiées restent inférieure®@0lcn/V.s [27].

Par la méme occasion, nous avons montré l'infleete la désorientation du substrat
suivant la direction [110] sur ces mémes propriésransport et donc sur les performances
des transistors. Il semble clair que Il'utilisatida substrats désorientés améliore fortement la
densité et la mobilité des porteurs. Néanmoingaut souligner I'obtention d’'un transistor
HEMT sur un substrat désorienté de 2° suivant [140¢c des propriétés malgré tout
acceptables (Ns= 6.40cm?; p=990 cmz2/V.s). Ce résultat obtenu sans barriié a
I'interface AlGaN/GaN sur seulement deux alternan@N/GaN laisse envisager des
perspectives d’améliorations notables voire mémepdasibilité de diminuer encore la
désorientation. Cette remarque est trés impor@ems I'optique d’une intégration future a la
micro-électronique silicium basée principalememtdas substrats non désorientés.

Enfin, I'influence de la densité de dislocationété confirmée, tout comme ['utilité de
diminuer les effets du désordre d'alliage par Eri®on d’'une couche d’AIN & l'interface
AlGaN/GaN.

Pour finir, les premiers résultats hyperfréequenadgenus suite a la réalisation de
transistors a grille sub-micronique (Lg~0.1um)IEMN, ont confirmé la faisabilité et surtout
le fonctionnement de telles structures dans le dwnaadio-fréquence. La densité de
puissance de 1W/mm extraite a 2.15GHz sur un storsile 2x150x0.1um? reste encore loin
de I'état de l'art sur Si(111) (5.1W/mm a 18GHz)[B]ais a été largement améliorée a la fin
de la rédaction de ce manuscrit avec I'obtentiamd’densité de puissance de 2.9W/mm a
10GHz sur une structure comportant trois alternsidi/GaN .

Il semble donc clair que I'ensemble de ces rémultalide la possibilité de réaliser des
transistors HEMT fonctionnels sur l'orientation Q0 substrat de référence de la

microélectronique silicium.

" voir publication en fin de manuscrit. En attengepaiblication dans IEEE EDL.
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Conclusion générale :

Ce travail de thése avait pour objectif d’évaluefdisabilité de la croissance de structures a
base de GaN sur substrat de silicium (001) padées techniques habituelles d’épitaxie des
nitrures d’éléments Il : I'épitaxie par jets maldaires (EJM) et I'épitaxie en phase vapeur
d’organo-métalliques (EPVOM). L'orientation (001)u d silicium, contrairement a
I'orientation usuelle (111) utilisée jusqu’alorsysola croissance de composés llI-N, est
I'orientation de prédilection utilisée dans I'indtis microélectronique actuelle. A I'heure de
I'intégration hétérogéne des technologies MEMS d#es modules a fortes valeurs ajoutées
dédiés aux systemes de télécommunications parralitigs techniques de report (flip-
chip,...), la co-intégration de composants IlI-V BtN avec des composants de technologie

MOS apporte un avantage certain en termes de dioreesde procédé technologique.

Nous avons pu montrer la différence significativglgré leur méme nature chimique, de la
surface de ces deux types de substrat. Contraiteéndorientation (111) présentant une
symétrie de surface hexagonale et une organisdimmogéne des atomes avec une
reconstruction de surface 7x7, la surface d’origonia(001) présente une symétrie carrée,
donc potentiellement défavorable a I'épitaxie derunés en phase wurtzite, et une
organisation différente de ces atomes de surfagestiucture cubique du silicium implique
une rotation de 90° des liaisons atomiques et diwg liaisons pendantes des atomes de
surface pour chaque plan atomique (001) succdbksiensuit une reconstruction de surface
2x1 (terrasses de typgy)Tet 1x2 (terrasses de typg)Tournant de 90° au franchissement de
chaque marche mono-atomique, ce qui induit la pidesele deux orientations cristallines de
'AIN et du GaN comme observé durant les annéeD41I®O0 lors de I'hétéro-épitaxie de
matériaux llI-V a base de GaAs sur ce méme substrat

Nous avons mis également en avant la différenamieidence entre le réseau hexagonal de
'AIN et les réseaux de surface de silicium (001)(£l1). En effet, I'AIN posséde une
coincidence identique suivant les trois directidnstype [2-1-10] avec le silicium (111) et
équivalente a 5:4, tandis que cette coincidenceatsrellement plus faible sur I'orientation
(001) avec un parameétre de misfit de 5:4 suivadirkection [2-1-10} // [1-10k;i, et de 5 :7
suivant la direction [10-1Q) // [110]s;.

Afin de contréler l'organisation atomique a la swé du substrat de silicium (001),
I'utilisation de substrats désorientés jusqu’a @vant la direction [110] ainsi que la mise au

point d'un procédé de désoxydation sous hydrogénaute température ont été nécessaires.
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D’une part, la désorientation permet d’augmentepraportion de marches de hauteur bi-
atomique, et favorise ainsi la présence majoritdiome reconstruction de type 2x1 afin de
faciliter la croissance d’'une orientation égalemeratoritaire d’AIN puis de GaN. D’autre
part, le procédé de désoxydation sous hydrogénengted’obtenir une surface dont
I'arrangement critique des atomes de surface estpeoturbé par les cristallites de SiC, ces
derniers étant susceptibles d’apparaitre lors diésoxydation a basse température, avec une
proportion de terrasses de typesel Tg proche de celle obtenue aprés une désoxydatian sou

ultra-vide a haute température.

La mise au point des procédés de croissance pardE BPVOM a permis de confirmer les
résultats de la littérature concernant la croissate couches épaisses d’AIN par EJM ou par
PVD (« physical vapor deposition ») et de confirdaestabilité de la phase wurtzite de I’AIN.
Ainsi, l'utilisation d'un buffer AIN sur l'orientabn (001) du silicium permet le dépét de
couches possédant une unique phase cristallineziteut un axe de croissance orienté
suivant la direction (0001). La polarité de I'AIN donc du GaN est alors la méme que sur
silicium (111) soit Al- ou Ga- .

L'influence de la désorientation du substrat suiviendirection [110] a été évaluée. On
observe la présence de deux orientations cristallisf AIN et de GaN tournées de 90° et
indexées SA et SB avec une proportion identiquesabstrat nominal, et la présence d’'une
unique orientation indexée SB sur un substrat d&stér de plus de 5°. Ce phénoméne est la
conséquence directe de 'augmentation de la prigpodes terrasses de type TB avec la
désorientation de la surface de silicium qui fas®ria relation épitaxiale suivante : <0-110>
GaN // [110]Si. L'influence de la proportion desudeorientations est prépondérante sur la
mosaicité des couches de GaN finales et donc sdenaité de dislocations, le mode de
croissance et I'état de contrainte. Pour les dedlrtiques d’épitaxie développées, la présence
de deux orientations favorise un mode de croissatrcelimensionnel induit par
'inhomogénéité de la surface et la difficulté dealescence des grains désorientés. Nous
avons pu noter un lien direct entre la qualité datériau final, la taille des grains, la
désorientation du substrat et la mosaicité. Aitlaijgmentation de la désorientation du
substrat diminue la proportion de l'orientation oritaire d’AIN puis de GaN, mais a
tendance a réduire la taille des grains, certainérde par une densité de germes a la
nucléation plus importante (plus de marches eedagses de plus petite taille). Il en découle
que la mosaicité de 'orientation majoritaire duNJaasse par un optimum de désorientation

de 3.5° en EPVOM malgré une diminution continue ldeproportion de I'orientation

- 220 -



minoritaire. Cet effet moins net en EJM de par wdede croissance moins « latérale » est
tout de méme observé. L'orientation minoritaire @pgnt également des défauts rédhibitoires
pour les propriétés de transport des structures HHE&6 désorientations privilégiées pour la
technique de croissance EJM sont de 5° et 6° suj¥aq].

La compréhension puis la modélisation de la cingétigle relaxation de la contrainte
compressive du GaN déposé sur une alternance AN/@Gaus a permis d’optimiser la
structure épitaxiée par EJM pour obtenir des cosicton fissurées et une qualité cristalline
avec une densité de dislocations de *.1Bn? et donc trés proche de celle obtenue sur
substrat de silicium (111). Trois systemes de eglar ont ainsi été identifiés et quantifiés: la
rugosité, la formation de boucles de dislocatiomsest I'origine principale de la diminution
de la densité de dislocations, et enfin la courlilg® dislocations traversantes. A ceci vient
s’ajouter la relaxation élastique liée a I'équiditites forces dans le multicouche, susceptible
d’étre influencée par la présence de fissures E@erdans les alternances AIN/GaN

inférieures.

Suite a I'optimisation du procédé de croissanca,été possible de démontrer la faisabilité du
premier transistor HEMT AlGaN/GaN sur l'orientatidq@01) du silicium, ce qui a été
confirmé par la suite par I'obtention d’'une hététnicture possédant des propriétés de
transport proches de celles obtenues sur Si(1EL) ane densité de porteurs de &téni” et
une mobilité de 1800 cm?/V.s. a 300K, ceci fixdatdt de I'art actuel. La démonstration du
fonctionnement en hyperfréquence sur des structnogs optimisées a été faite avec la
collaboration de I'IEMN et laisse présager a nouvda résultats proches de ceux obtenus
jusqu’alors sur Si(111). Pour preuve, en fin ddec¢ttése sont mis en avant les derniers
résultats hyperfréquences trés prometteurs obtenus sur unetilse HEMT épitaxiée par
EJM sur 3 alternances AIN/GaN (ces résultats oattetp tardifs pour les inclure dans le
chapitre V du manuscrit). Nous pouvons noter, eatnge, I'obtention d’'une densité de

puissance de 2.9W/mm a 10GHz.

En parallele avec cette étude, il est intéressamhéttre en avant I'élaboration de structures
optiques : boites quantiques GaN/AIN [1], puits &NBGaN [2], réalisation d'une diode
électroluminescente. On peut citer également Eéget de couches de GaN semi-polaire, non

fissurées et avec une densité de fautes d’empilsmaisonnable, en EPVOM, en utilisant un

" papier en attente d’acceptation dans le journBEIElectron Device Letter.
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buffer 3C-SiC épitaxié par CVD sur un substrat ilieism désorienté également suivant la
direction [110].

Pour conclure, cette étude confirme que la croissae structures de qualité est possible sur
I'orientation de prédilection de la microélectroméy Néanmoins, malgré I'obtention de
transistors HEMT sur un substrat Si(001) avec uésodentation de 2° seulement, il est
toujours impossible de réaliser un dispositif substrat nominal. Or, la désorientation
impligue la présence d’'une densité de marches gacgudu silicium et peut étre rédhibitoire
pour la qualité des transistors MOS. Deux solutipesnettraient 'intégration de structures
[lI-N. La premiére serait de venir créer localemdas zones désorientées sur substrat (001)
nominal et permettre la réalisation de structumesales a base de GaN de bonne qualité
cristalline. De nombreux groupes industriels treat sur ce sujet La deuxiéme solution
consisterait a créer sur une surface nominale uigesité a trés petite échelle afin de former
des marches bi-atomiques. Pour compléter ces étubeserait nécessaire de voir la
désorientation limite ( < 2°) du substrat poubtention de couches de qualité non fissurées.
L’arrangement de surface avant croissance estite plef.

Malgré encore quelques difficultés, ces résultatd donc treés encourageants et les dispositifs
réalisés sur le substrat Si(001) pourront peut-@tne jour posséder des performances
compétitives avec les techniques de report ou alestert par bonding d’hétérostructures a
base de GaN. Les matériaux (Al,Ga)N sont trés esabhimiquement et en température et
donc compatibles sans aucun probléme a la filididusn. Pour exemple, la réalisation de
résonateur acoustigue (BAW ou SAW) compatible élikre silicium, utilisant I'AIN pour
ses propriétés piézoélectriques existe déja. slerecependant, le probléeme du codt, de la
capacité des équipements d’épitaxie de matériamres, qui, a I'heure actuelle, ne sont pas
adaptés a la croissance sur substrats standardyadee taille de type 8" ainsi que
I'évaluation du rendement qui est un point clef liltégration monolithique au c6té de

transitor MOS ou autres de la filiére silicium.

[1] “Self-assembled GaN QDs grown on silicon (0@Lpstrates by Molecular-Beam Epitaxy”, S. Joblot, F
Semond, Y. Cordier, B. Damilano, J. Massies, Quardots 2006, Mars 2006, Chamonix, France, poster.

[2] “InGaN quantum well in wurtzite-GaN grown on(800) substrate”, S. Joblot, A. Dussaigne, B. Danul
F. Semond, Y. Cordier and J. Massies ; Euro MBE5208ars 2005, Grindelwald, Switzerland, presentatio
oral.

" V. Destephanis et al, « In-situ HCI etching of@ithe elaboration of locally misorientated sugae en
attente de publication dans Applied Surface Science
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ANNEXE A : Diffraction des rayons X et qualité structurale

A.1 Evaluation de la mosaicité :

La mosaicité d'un cristal se définit par la désaaéion moyenne entre les grains
selon I'axe de croissance <0001>, on parle alorsltjet selon I'axe <1000>, on parle alors
de twist (Figure A.1). Un des moyens les plus cotggour déterminer cette mosaicité est
I'étude des raies symétriques (@t asymétriques (1031 (20-2) et (30-3) par diffraction

des rayons X.

b)

Figure A.1: a) représentation de I'effet du ttltb¢ du twist entre les grains.

A.1.1Détermination du tilt moyen

Les raies symétriques correspondant a la diftlaades plans perpendiculaires
a I'axe de croissance <0001> donneront principalgrage information sur le tilt dans le cas
d’'une mesure e : .. La technique habituellement utilisée et nommé&#¥ilkamson Hall-
plot »* consiste & mesurer les largeurs & mi-hauteur desking-curves » (scan ex) des
raies (0002), (0004) et (0006) (= LMJ), puis a tracer leur évolution en fonction de ¢jkn
8 pondéré par la longueur d’onde du faiscead £.=1.54A).

1 T. Metzger, R. Hopler, E. Born et al, Philosophidagazine A 77, 4, 1013-1025 (1998)
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Si I'on considére que la taille des grains estisaffiment importante pour éviter tout effet
prépondérant d'élargissement des raies, il ess glossible de tirer une loi linéaire de la

forme :

LMy 088 _ 1 .%56 (Eq.A.1)

sym
1l

Avec Ly la longueur de cohérence du faisceau qui peua8similée a la taille moyenne des

grains si I'on considére que chaque grain estltilté par rapport a I'autre.

Cette loi découle de la relation déduite par Senern 1918 définissant la taille apparente des
domaines (Eq.A.3) découlant elle-méme en partidadenéthode Double-Voigt (Eq.A.2)

suivante. Il est en effet possible d’exprimer lgéaur intégrée du pic de diffraction par :

B=pB+p, (EqQA2)
Avec B la largeur intégrée totale du pps I'élargissement lié a la taille des gradinstpp

I'élargissement lié aux inhomogénéités dans le plaservé ( tilt, contrainte,...).

En considérant que la taille apparente des domaiDegest donnée par :
B, (20)cosf) B,

Avec 34(20) en radian, et K une constante proche de I'unité,

>y

il en vient la relation suivante :

B26).cosp) 1 N B (26).cosd
A <D>v A

(Eq.A.4)

A.1.2Détermination du twist moyen

Le meilleur moyen pour déterminer le twist entre ¢gains est d’évaluer la
largeur & mi-hauteur des raies des plans perpdadies au plan de croissanci(),
néanmoins cette mesure est assez fastidieuse iserédle moyen le plus adapté a notre
appareil de mesure est donc de mesurer la largemi-lBauteur des raies asymétriques

(LMH asym) qui englobe I'effet du tilt et du twist, et deater leur évolution en fonction de

! "élargissement dépend en partie de la taille déngr Cet élargissement dépend directement duiadée
forme dépendant directement de la taille du cridaals le réseau réciproque.
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I'angle d'inclinaison du plarx par rapport a la normale. Une méthode définieJdant et
al> montre qu'il est alors possible d’extrapoler ceteiation pourx égal & 90° afin d'obtenir
le twist moyen. Cette méthode prend en compteefidépendance entre le tilt et twist, c’est-
a-dire 'effet que ces désorientations entrainemtel sur I'autre. Le variation est alors assez

proche d’une loi linéaire de la méme forme queeceéfinie dans le Williamson Hall plot :

LMH M=Li+tW|st sinx

asym
/1 ]

(Eg. A.5)

Avec L. la longueur de cohérence verticale.

L’angle d’inclinaison de la raie asymétrique (30-32ant de l'ordre de 70° et donc
relativement proche de 90°, il est de coutume, dassnitrures, d’évaluer le twist moyen

directement par la largeur & mi-hauteur de la rogkiurve de cette réflexion.

A.1.3 Estimation quantitative des domaines désotén
Dans une structure hexagonale, la symétrie d’ofddreuivant I'axe de croissance
impliqgue qu’une famille de plans asymétriques dwoirbir 6 réflexions tournées l'une de
l'autre de 60°. Un scan ep défini comme une rotation suivant I'axe de crarg® donne
alors 6 reflexions sur 360° (Figure A.3a). Dang@aeis particulier, le matériau épitaxié qu'’il
soit de I'AIN, du GaN ou encore de I'AlGaN, deuxenttations cristallines tournées 'une de
lautre a 90° (ou 30°) sont susceptibles d’étrespndes entrainant 12 réflexions sur 360°

(Figure A.3b).

wl LIt ||
= | | | | | | I

MJM V N"

F‘hl."

Figure A.3 : scan en phi de la raie asymeétriquel30d’'une couche de GaN possédant a) une

seule orientation cristalline et b) deux orientasi@ristallines tournées de 30°. Le schéma au

Intensity / cps
Intensity { cps

centre de la figure représente les plans (10-18) diistal de GaN.

2 Srikant et al, J. Appl. Phys. 82 (9), 4286 (1997)
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Il est alors possible de définir la proportion gltéb dans la couche de chaque orientation
cristalline en effectuant le rapport de lintégoati des intensités diffractées. La raie
asymeétrique que nous avons choisie comme référpooe déterminer la proportion de
chaque orientation est la raie (10-13) de par swensité importante et sa valeur ge

relativement faible induisant une bonne pénétratiofaisceau.

A.2. Détermination de la densité de dislocations é&versantes

La technique de caractérisation par MET (Microsedflectronique en Transmission)
étant relativement lourde de par la préparation ldeses minces, nous avons été amené
d’utiliser deux méthodes complémentaires pour é@rd densité de dislocations traversantes
de nos échantillons. L'AFM (Microscopie a Force #Wique) est un moyen couramment
utilisé pour quantifier les dislocations traverssnapparaissant sous forme de dépressions en
surface de I'échantillon, cette technique assezigeépour des couches déposées par EPVOM
est néanmoins assez hasardeuse pour des couclsge®par EJM ammoniac, du fait de la
présence d’'une rugosité cinétique se manifestantdgs collines venant géner leur mise en
évidence. Une des techniques déja utilisée au dédioe est de « recuire » les échantillons
EJM sous ammoniac a haute température, (~ 105G dn réacteur CVD a basse pression,
afin de diminuer la rugosité moyenne par diffustes terrasses en surface. La figure A.4

rend compte de I'effet d'un tel recuit.
. N : : _

Figure A.4 : Images AFM 2umx2um en mode dérivé alesurface d'une hétérostructure
AlGaN/GaN épitaxiée sur Si(001) 6°-off a) apresissance et b) aprés recuit a haute
température sous ammoniac. Les fleches 1 et 2guuistir des joints de grains formés par un

ensemble de dislocations traversantes.
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Une fois cette étape réalisée, les dislocationsaons beaucoup plus facilement discernables
(dislocations mixtes et coins) et, outre la dendé@dlislocations, une taille de grains moyenne
peut étre estimeée.

L’autre méthode utilise des parameétres expérimentals que la taille des grains déterminée
par AFM (a) et le twist moyend) déterminé généralement par la largeur a mi-hawdeuda
raie asymétrique (30-32). Avec ce dernier, nousvpns remonter a la distance moyenne

entre dislocations:

b

d=————— (Eq.AG6
2.sin(a /2) (Eq )
avec d la distance entre dislocations, b le veaeuurgers ( b= a = % <11-20>)cete twist

moyen en Radian

et en considérant les grains hexagonaux, il ests ghossible d’estimer une densité de

dislocations coins traversantes de tgpenoyenne :

O = A%.sina.di (Eq.A.7)

0
Avec A=1.55
La valeur de A a été déduite en considérant urertiépn homogene des grains et une

rotation entre chaque grain d& (avec 2.sirg{/2) ~ sina ).

A.3. Projection stéréographique (figure de péle)

Cette projection permet de représenter dans unendam les différentes familles qui
composent un cristal. Un peu a I'image du réseaipméque, chaque famille est d’abord
symbolisée par un point porté sur une demi-spl@eepoint, appelé pble, est I'intersection de
la normale a la famille de plans et de la sphereci@e la projection plane, ou figure de péle,
en tracant les droites passant par les intersecfigétédentes et un point fixe situé sur I'autre
hémisphére. La projection stéréographique est alonstruite dans le plan diamétral de la

sphere dont la normale passe par le point fixerdegtion (Figure A.5).
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Plan (hkl)
Normalen

Figure A.5 : Construction du pole hkl par projentgtéréographique.
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ANNEXE B : Suivi de la courbure d’'une structure HEMT par mesure in-

situ

Dans le chapitre 1ll, nous avons tenté de modélesdifférentes étapes et systémes
permettant la relaxation de la contrainte compvessiduite dans la derniére couche de GaN
par le jeux des différentes alternances AIN/GalMiiéss dans la structure. Nous avons donc
VU que ce parametre était critique afin de limitétat de contrainte extensif final de la
structure induit lors du refroidissement par ldéénce des coefficients de dilatation entre le
substrat de silicium et le GaN. Des mesures ingityarametre de maille de surface par
RHEED nous ont ainsi permis de prédire la cinétigeerelaxation de la contrainte en
fonction de la densité de dislocations traversantess de type a. Cette méthode ne nous
donnait, néanmoins, qu’une vision de I'état de @nte de surface de la couche finale de
GaN et non de la structure totale.

Une technique employée frequemment en épitaxie @ednbtenir cette information
par mesure de la courbure de I'échantillon toutlang de la croissance. Cette méthode
permet cette fois-ci de remonter a I'état de comtieatotale de la couche. A linstant t, la
courbure dépend, en effet, de I'équilibre des fedans chaque couche de I'empilement.

Nous avons donc été amenés a la fin de cette thesaliser une telle mesure de
courbure dans un bati EJM compact 21 dans le cddre laboratoire commun CRHEA-
RIBER grace a un équipement développé par I'ensedrAYTEC spécialisée dans la mise
au point et la commercialisation de systéemes deureeis-situ de réflectivité, courbure, et
température,.... Cet essai nous a également pesrtimudsférer le procédé pour la premiéere

fois d’un équipement a un autre.

La figure B.1 représente ainsi I'évolution de taurbure lors de la croissance d’'une
structure a 2 alternances AIN/GaN et une couchaldinle GaN de 800nm comportant en
surface une barriere AlGaN de 25nm a 25% en alumirsur un substrat de silicium (001)
désorienté de 6° suivant [110]. La structure finatd non fissurée et la croissance s’est
comportée de fagon similaire a celle obtenue stated’épitaxie utilisé pour développer ce

procédeé. Ce point est important puisqu’il confirquee le procédé est transférable.
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Figure B.1.: évolution des différents paramétressmpérature (en pointillé noir), réflectivité
(en bleu) et mesure de courbure (en vert), toutoag de la croissance par EJM d'une
structure HEMT comportant un couche épaisse de @aN800nm et deux alternances
AIN/GaN suivant le procédé standard développédarshapitre 11l sur Si(001) désorienté de
6° suivant [110]

Le signal de mesure de courbure, basé sur la €liféér de distance entre deux rayons émis
perpendiculairement a la surface puis réfléchis awe certain angle imposé par la courbure
de I'échantillon ayant été relativement bruité Idescette manip, le trait violet sert de guide
pour I'ceil pour I'évolution de la courbure. Surgmphique, une augmentation de la courbure
implique I'ajout d’une contrainte extensive (cour®deoncave), une diminution de la courbure

implique I'ajout d’une contrainte compressive (dmune convexe).

Tout d’abord, nous remarquons un effet importantadenontée en température du substrat
lors de I'étape de nucléation du buffer AIN. Cediggmentation peut étre induite par une

inhomogéneéité de la température du substrat, dure et centre, lors de la montée. A cet

" Les variations brutales de signal sont dues &bissibilité de faire la mesure pour les minima téiisité de
réflexions des lasers sondes.
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effet peut se cumuler I'état extensif des premi@éneso-couches du buffer AIN malgré le fait

gu’une partie de cette contrainte est relaxéerggsiement.

Reprenons les parties une par une :

- buffer AIN : la courbure reste constante ce quificore que I'AIN est totalement
relaxé dés les premiers nanometres et n’induit reicariation de la contrainte
globale.

- 1*®couche de GaN : si nous ne considérons que les dgadébut et de fin nous
remarquons une augmentation légére de la courldoac de la contrainte
extensive, ce qui tendrait a dire que cette cowstteen extension. Cela est assez
surprenant compte tenu que le buffer AIN infériedeerait induire une contrainte
compressive. Maintenant, si I'on considere guesiegularités visibles, et définies
par les fleches rouges, ne sont pas des artefadtsts par la mesure, nous
pouvons noter deux parties: dans un premier temps diminution de la
contrainte extensive induite certainement par égére compression dans le GaN
malgré la rugosité de surface présente (chapdlis une augmentation de cette
contrainte extensive qui pourrait correspondre @igparition de la rugosité de
surface.

- 1°®couche d’AIN : nous remarquons une trés légérenamgation de la contrainte
extensive attestant bien que la couche d’AIN esisgnent relaxée a température
de croissance.

- 2®Mcouche de GaN : la qualité cristalline étant reaile, cette couche ne posséde
plus de stade de rugosification. Nous remarquams ane contrainte compressive.
2°™ couche AIN : méme évolution que pour la premiére.

- Couche finale de GaN : I'effet de mise en compwessie la couche finale de GaN
est confirmé puisque la contrainte compressiveitacaar I'AIN dans cette couche
permet de contrebalancer entierement la contragxensive de la structure
puisque la courbure redevient identique a celldé&part au bout de 600nm. Aprés
cette épaisseur, la courbure reste stable ce gligue que le GaN est entierement
relaxé a ce niveau. |l est d'ailleurs intéressantaimarquer que cette épaisseur est
proche de celle estimée par la cinétique de rdataxatu chapitre 11l pour une telle

structure (avec une densité de dislocations tramées de 20'° cm?).
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Cette expérience a donc permis de confirmer leothgses faites lors du chapitre Il et de
visualiser d’'une facon différente I'effet de la t@inte compressive induite sur la couche
finale de GaN, par l'alternance AIN/GaN, sur |'étigt contrainte globale, et donc la courbure,

de la structure.
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ANNEXE C: Etudes complémentaires de la croissanceedsaN par EPVOM

sur substrat de silicium (001)

C.1 Influence de I'hydrogene

L’influence de I'hydrogéne sur la morphologie dectaissance par EPVOM de GaN a
pu étre développée par différentes équipes dapadee. Il a été montré, en effet, que celui-ci
avait pour caractéristique de stabiliser les fasetét favoriser un mode de croissance
tridimensionnel. Dans notre cas, ou la croissare&dN a fortement tendance a étre 3D, il
est intéressant d'évaluer I'effet de ce gaz vectdous avons donc réalisé deux couches de
GaN de 400nm d’épaisseur sur un substrat de Si(@84prienté de 5° et ayant subi une
préparation haute température sous hydrogéne sauseun mélange N, standard de 50:50
et une sous un mélange composé principalementteé’anit un rapport NH, de 92:8. Nous
remarquons sur la figure C.1 que la coalescenceftesitivement facilitée avec la réduction

de I'hydrogene.

CRHEA-GNRS S ToD 0000 T WO o0 CRHEA-CNRS SEI 1500 XI0000 T WD6Omm
Figure C.1:: couche fine de GaN (400nm) épitaxiée sur un buff&iN de 110nm (a
T=1150°C) a 1150°C et 100mbar sous un mélange zlgegdeurs a) MH, (92:8) et b) NWH>
(50:50) sur un substrat de silicium (001) désoéeatd 5° suivant la direction [110].

Mais attention, cet effet ne doit pas étre uniquanneis sur le compte de la stabilisation des
facettes par I'hydrogéne puisque l'aspect thermicqpeut également rentrer en jeu.
Effectivement, I'hydrogéne facilite la convectioh gourrait avoir tendance a diminuer la
température en surface du substrat. Sachant queeavons pu noter que 10°C supplémentaire
suffisait a faciliter la croissance latérale deofagqotable.

Ce point relativement important pour permettre goalescence rapide de nos couches et

ainsi l'insertion de super-réseaux efficaces ouétdlostructures a, néanmoins, un effet
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« pervers » puisqu'’il semblerait que la qualitéstaliine en est diminuée. Cela s’explique
assez facilement si I'on considére que le mode rdessance 3D permet la courbure des
dislocations traversantes et ainsi leur annihitmtomme cela a été montré dans le chapitre
V.

C.2 Optimisation du buffer AIN

Pour compléter I'étude développée dans le chapitreoncernant les parametres de
croissance du buffer AIN, épaisseur et nucléatiooys avons remarqué une influence
importante de la température de croissance de I'ANWisi, les propriétés optiques et
cristallines sont améliorées si pour une étapeuwbdéation réalisée a 1150°C la croissance
s’opére a 1180°C contre 1150°C comme développé ldactsapitre V. En effet, la largeur a
mi-hauteur du bord de bande de GaN obtenu par himioescence, a 10K, passe de 32meV
a 30meV tandis que la largeur a mi-hauteur deita (20-32) passe de 3.6° a 3.1° pour des
couches de GaN de 600nm. Si I'on cumule cet efféutdisation d’'une préparation de
surface sous hydrogene, ces largeurs a mi-hautagept a 29meV et 2.2° respectivement

notant a nouveau une nette amélioration (Figurg.C.2

T v T
21150C sur Si(001)-5°0ff
21180C sur Si(001) 5°off

T T
a1160T / buffer AIN
) (110nm)
coonm & 1160T / buffer AIN
nm) ¢
) a 1160T/ buffer AIN ¢

T
GaN l
GaN X
GaN l

(600nm)

(110nm)

) a 1180 aprés recuit hydrogene sur Si(001)-5°off
|

(600nm) 110

Photoluminescence (u.a.)

31 3.2 3.3 3.4 35
Energie (eV)

Figure C.2 : Spectre de photoluminescence a 1¥&325nm (HeCd) de couches de GaN de
600nm épitaxiées sur un buffer d’AIN de 110nm aQPlét 1180°C sur Si(001) désorienté de
5° suivant [110].

- 234 -



C.3. Structure hybride EJM-EPVOM

Nous avons vu lors du chapitre IV (partie IV.4.Bgffet bénéfique de I'utilisation
d’'un buffer AIN réalisé par EJM. En effet, la quélicristalline d’'une couche fine de GaN
épitaxiée par EPVOM sur un tel buffer par reprigectoissance possede une amélioration
d’un facteur non négligeable proche de 1,5 sutdegeurs a mi-hauteur des rocking curves
des raies (0002) et (30-32). Dans la continuitécdde étude, une étude a débuté afin
d’optimiser la croissance et d’évaluer l'influenser la qualité cristalline de super-réseaux
(SR) AIN/GaN dans notre bati. En effet, de nombesuétudes ont montré I'efficacité de
I'insertion de telles structures sur la densitédd#ocations et I'état de contrainte final de la
couche de GaN. Les premiers essais réalisés suralehes « tout EPVOM » sur Si(001)
n'étant pas concluantes, nous avons préféré comenecette étude sur ces structures
hybrides.

Ainsi, en nous basant sur les études réaliséeE.geaeltin et H. Lahréche lors de leur
travaux de these, suite a la reprise de croissdacg0nm de GaN sur un buffer GaN/AIN
épitaxié au préalable par EJM sur un substratlagusn (001) désorienté de 5° suivant [110],
un super-réeseau ABN/GaNinm @ 20 alternances et un pourcentage moyen de 60% en
aluminium a été inséré avant la croissance de 50@antaN (Figure C.3). Comme nous
avons pu en discuter auparavant, le parameétre dée meoyen du super-réseau, inférieur a
celui du GaN, doit permettre la mise en compresdaspremiers nanometres de GaN et ainsi
activer un systéeme d’annihilation des dislocatisnge a la formation de boucles (thése Eric
Feltin, Chap IV.7).

a)

GaN épitaxié par
EPVOM

SR (AIN/GaN)y

20-30nm de
— IG_aN/t_)EJffer AIN
épitaxié par EJM

CRHEA-CNRS SEI 50kV  X20,000 Tum WD 10.0mm

Figure C.3: a) représentation de la structureag@e par EPVOM et possédant un super-
réseau (AIN/GaN) sur un buffer AIN préalablement réalisé par EJMinage MEB de la

section (en insert : surface).
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Comme développé dans le chapitre Ill, nous pouvanss attendre a une relaxation de la
contrainte d’autant plus rapide que la densitéisiechtions est importante, induite soit par la
rugosité de surface plus importante soit par lsdations elles-méme (courbure et boucles).
La diffraction des rayons X confirme donc effectient I'efficacité d’'un tel super-réseau. En
effet, la largeur a mi-hauteur des raies (0002]36t32), définissant d'une part le tilt et
d’autre part le twist, sont plus faibles et évatuaed.41° et 1.65° (contre 0.42° et 1.9° sur une
couche de GaN de 500nm épitaxiée sur un buffetiglex). Cette amélioration est certes due
a I'épaississement de la couche totale, néanmain§pn regarde maintenant I'état de
contrainte final de la couche, les images réaligesnicroscope optique montrent que la
densité de fissures diminue également de facgonbleoté§Figure C.4) attestant bien
I'application d’'une contrainte compressive sur yratie de la couche finale de GaN a

température de croissance et donc de I'efficacitéuper-réseau.

Figure C.4 : Images au microscope optique de léaserd’une couche de GaN de 500nm

épitaxiée par EPVOM a) sur un buffer d’AIN dépos& EJM, et sur b) un empilement :
super-réseau (AIN/Gabl)/ GaNsonm déposé par EPVOM sur un buffer d’AIN déposé par
EJM.

Afin de valider ce résultat, nous avons décideréidiser une structure hybride comportant

cette fois-ci 3 super-réseaux (AIN/Gahgomme représenté sur la figure C.5.
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GaN épitaxié par
EPVOM

SR (AIN/GaN)y

SR (AIN/GaN)y
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> "’?’f/#’ ik

SR (AIN/GaN)

20-30nm de
< GalN/buffer AIN
épitaxié par EJM

CRHEA-CNRS SEI 5.0kVY  X20,000 1um WD 10.0mm

b)

Figure C.5: a) représentation de la structureaggie par EPVOM et possédant un super-
réseau (AIN/GaN) sur un buffer AIN préalablement réalisé par EJMinbage MEB de la
section.

Contrairement aux effets observés sur Si(111), détiptication du nombre de super-réseaux
n'améliore pas les propriétés structurales du Galduecontraire les dégrade. En effet, la
largeur a mi-hauteur de la raie (0002) est alorf.@@ tandis que celle de la raie (30-32) est

de 1.92°. Si I'on regarde I'état de contraintejdmsité de fissures est quasiment identique.

T T T T . . . :
GaN,,, ./ 3 SR (AIN/GaN),,, / buffer AN _

GaN,,, ./ 1 SR (AIN/GaN),, / buffer AN _ Eay, 73:455meV
LMH —lSmeV

T=12K

=3.453me’

GaN,|

LMH =18me

GaN,|

Photoluminescence (u.a.)

1
31 3.2 3.3 34 35
Energie (eV)

Figure C.6 : spectres de photoluminescence, a 26R44nm), réalisés sur deux couches de

GaN de 500nm épitaxiées sur des structures « hgdricbossédant un ou trois super-réseaux
(A| N/GaN)zo.
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Les spectres de photoluminescence réalisés suteteséchantillons (figure C.6) sont assez
proches et confirment que les propriétés optiquedéeat de contrainte du GaN sont
également similaires.

Cet effet contradictoire avec les résultats obtesus substrat de silicium (111) peut
s’expliquer soit par le fait que la croissance deper-réseaux n’'est pas suffisamment
optimisée, soit parce que la qualité du matériap tnédiocre rend inefficace l'insertion de
telles structures. Pour le premier cas, il fauedffement rappeler que les alternances
AIN/GaN dans le super-réseau sont réalisées mamueiit avec une rampe de pression de
50mbar a 100mbar entre I'AIN et le GaN. Enfin lpgsigseurs choisies de 6nm et 4nm ne sont
peut-étre pas adaptées dans notre cas. En eftet,avons vu que les systémes d’annihilation
des dislocations traversantes (chap lll) dépentidgetement de I'état de contrainte du GaN,
ainsi 'augmentation de la concentration moyennalaminium pourrait peut-étre rendre plus
efficace celui-ci. Pour le second cas, le systérammihilation des dislocations, pour les
couches épitaxiées par EPVOM, est principaleména lia formation de boucles guidées par
I'état de contrainte, néanmoins, dans notre cas,jdnts de grains a forte densité de
dislocations couplés au mode de croissance par BPW@uisent une rugosité de surface
beaucoup plus importante que sur Si(111) ou qu’dM.EPar conséquent, il n'est pas
impossible de penser que la relaxation de la cioméras’opere préférentiellement par cette
rugosité diminuant les interactions entre dislaai traversantes et ainsi la formation de
boucles. Une analyse au microscope électroniquérarsmission du dernier échantillon

présenté pourrait donner quelques réponses aete suj
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ANNEXE E : développement du procédé de fabricationd’'un transistor
HEMT au CRHEA

Le procédé de réalisation des transistors HEMT ldgpe& au CRHEA durant les derniéres

années comporte 4 étapes et 3 niveaux de lithographppareil de lithographie UV utilisée

limite la taille des motifs et donc de la longuale grille a une valeur supérieure au

micrometre. Le jeu de masques utilisée permet Bam€me temps la réalisation de motifs de

caractérisation électrique tels que des barreaudale des motifs Van der Pauw ou encore

des diodes.

Gaz 2D —

Barriere Al .Gan_N

1% étape : réalisation du
mésa.

Lithographie puis gravure
RIE CL/CH,/Ar

3®me gtape: recuit
thermique rapide 20s &
750°C pour permettre la
diffusion dans la barriere

4®me gtape: définition du
contact Schottky.
Lithographie + dépdt Ni/Au
+ Lift-off

21°M€ tape: définition des
contacts ohmiques.
Lithographie + dép6t
Ti/Al/Ni/Au + lift-off

Figure E.1 : Développement des différentes étapagalisations d’un transistor HEMT
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Figure E.2 : Images au microscope optique, a gauthe transistor HEMT a double grille
de type 2x3x100um, et a droite, d’'une successidnamsistors HEMT de longueur de grille

et d’espacement drain-source variable pour unelarge 150um.
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Abstract

We report on the epitaxial growth of hexagonal c-axis GaN on 510 01) substrates by metalorganic vapor-phase
epitaxy (MOVPE). High-temperature (HT) AIN bullers were used. The use of 4° misoriented Si(0 0 [) substrates allows
the growth of GaN layers with a single crystal orientation and low roughness and mosaicity. Coalescence of the GaN
films 1s obtained lor thicknesses of about | um. Crystal quality, strain state, polarity, and optical properties, assessed by
transmission electron microscopy, X-ray diffraction and photoluminescence. are discussed and compared with those of
GaN layers grown on Si( 1 | 1) substrates.
© 2005 Elsevier B.V. All rights reserved.

FP4CS: 61.10Nz; 61.14.Lj; 68.55.Jk; 7T8.55.Cr; 81.10.Aj; 8§1.05.Ea; 81.15.Gh; 81.65.Ya

Keywords: Al. Characterization; Al. Crystal structure; Al. Substrates; A3. Metalorganic vapor phase epitaxy; Bl. Nitrides; B2.
Semiconducting ITI-V materials

1. Introduction

GaN-based devices such as light-emitting diodes
mpo“d["g author. Tel.: + 3349395 7827: (LEDs), or high electron mobility transistors
fax: + 3349395 8361, (HEMTs) are usually grown on sapphire (Al,03)

E-mail address: sji@crheacnrs.fr (S. Joblot). or silicon carbide (SiC) substrates. In spite of the

0022-0248/% - see front matter © 2005 Elsevier B.V. All rights reserved.
doi 10.1016/].jerysgro. 2005.03.034
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high quality of the layers obtained on such
substrates, silicon substrates are also interesting
in terms of cost, availability, processing and
integration. Hexagonal GaN has been already
successlully deposited on Si(1 1 1) substrates either
by metalorganic vapor-phase epitaxy (MOVPE)
[1] and molecular beam epitaxy (MBE) [2].
However, silicon substrates with (00 1) orientation
are more widely used in silicon technology and
growth of GaN on such substrates should be
preferred for future I1I-N devices integration.
Growth of GaN layers on silicon substrates
entails some difficulties related to the very high
reactivity of the silicon surface with nitrogen, the
large lattice mismatch (—16.2%) and the large
difference in thermal expansion coefficient (113%)
with GaN. These problems are present for both
the (001) and (11 1) orientations of silicon. The
(001) silicon plane does not present a 6-fold
symmetry like the (111) plane but a 4-fold
symmetry more suitable for the epitaxial growth
ol a cubic phase. Moreover, the Si(00 1) nominal
surface exhibits a 2 x | surface reconstruction with
two types of domains rotated by 907, Silicon atoms
have dangling bonds which form oriented dimers
toward the [1 1 0] direction for one domain (called
Sa types terraces [3]) and toward the [1 10] for the
other one (also called Sp types terraces [3]).
Adjacent domains are separated by a monoatomic
height step (ag/4) and have successively a 2 x 1 and
a | x 2 surface reconstruction. It has been shown
that the presence of monoatomic steps leads to the
formation of antiphase domains boundaries
(ADBs) in GaAs grown on Si(001) [4] and a
structure with two domains rotated by 30" during
the growth of AIN [5]. To obtain a (00 1) silicon
surface with only one type of domain, monoa-
tomic steps must be annihilated by forming, for
example, double atomics steps (ag/2) on a (001)
vicinal surface [4]. Indeed, it has been reported

Table 1
Details of each substrates

that the use of Si(0 0 1) substrate with an off-cut of
more than 4° towards [1 1 0] is effective to prevent
the formation of two domains during the growth
of AIN [6].

Some results have already been reported on the
growth of hexagonal GaN on Si(00 1) substrate
using different kind of intermediate layers like y-
ALO; [7]. amorphous silicon film [8], sputtered
AIN [9], low-temperature AIN (LT-AIN) or high-
temperature AIN buffers (HT-AIN) [10,11].

In this paper, we report on the growth of GaN
on Si(00 1) with HT-AIN buffer by MOVPE. Two
types of substrates were used: nominal +0.5°
S1(001) substrates and misoriented substrates
tilted by 4"+0.5" toward the [110] direction. A
decrease of the mosaicity of the final GaN layers is
demonstrated by using misoriented silicon sub-
strate and an annealing of the substrate at high
temperature in high vacuum.

2. Experimental procedure

HT-AIN buffers and GaN layers were grown on
Si(0 0 1) substrates by MOVPE in a Aixtron AIX-
200 commercial reactor using trimethylaluminium
(TMALI), trimethylgallium (TMGa) and ammonia
(NH,) precursors. The growth has been achieved
on four kinds of substrates: nominal Si(00 1) and
misoriented substrates without prior surface pre-
paration (A and B. respectively). nominal Si(00 1)
and misoriented substrates submitted to a thermal
treatment at 1150°C in a high-vacuum separated
chamber (P = 10~° Torr) followed by an anneal at
1000°C during 20min (A" and B', respectively)
(Table 1).

Prior to the growth, all Si(00 1) substrates were
heated at 1150°C in the epitaxy chamber under
mixed N5:H» gases in order to remove the surface
native oxide. Then, a 100 nm thick HT-AIN buffer

Nominal Si(010 1) substrate

Misoriented Si{001) substrate tilted by 4° towards [1 1 0]

Without thermal treatment
With thermal treatment

Sample A
Sample A’

Sample B
Sample B’
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was grown at 1150°C and at low-pressure (50
mbar). The choice of a high temperature for this
buffer layer results from the optimisation of the
growth of nitrides on Si(1 1 1) substrates [1] in this
reactor. GaN was then deposited at 1150°C and
100 mbar up to a thickness of 1.2 pm.

The crystal quality of the layers has been
assessed by cross-section and plan view transmis-
sion electron microscopy (TEM) (200kV), by
convergent beam electron diffraction (CBED), by
X-ray diffraction (XRD) and scanning electron
microscopy (SEM). Finally, optical properties of
the GaN layers have been investigated by photo-
luminescence (PL) measurements at 10K using
an  Ar [requency doubled laser excilation
(4 =244 nm).

3. Results and discussion

In the first stages, the growth of GaN on (001)
Si is three-dimensional (3D) whaltever the sub-
strate. The coalescence occurs for a thickness of
about 1.2pm on Si(001) 4%-off while the films
grown on nominal Si(001) remains 3D for the
same thickness (Fig. 1). As a comparison, the
growth ol a GaN layer using the same scheme on a
Si(1 11) substrate remains bi-dimensional (2D
growth mode). Moreover, the thermal preparation
of the substrate seems to facilitate the growth on
nominal Si(00 1) since we notice an important
difference of morphology between samples A
and A’

The 0 : 20 XRD scan carried out on sample B
shows the only presence of the wurtzite structure
of GaN layers grown under these conditions on
Si(00 1) substrates (Fig. 2). Consequently, it is
confirmed that the thermodynamically stable
wurtzite-GaN phase is formed and not the cubic
phase. in spite of the 4-fold symmetry on silicon
(001) surface. The growth direction is [0001].
This observation confirms the efficiency of using
an AIN buffer layer grown at high temperature to
obtain a [000 1] single growth direction since the
(107 1) or (1012) reflections are not present.
These last have been reported when the AIN buffer
layer is grown at low temperature [11]. The [0001]
direction of GaN is parallel to the [001] Si

direction on nominal substrate and is tilted by 4°
to the [001] Si direction towards [110] Si on
misoriented substrate. This indicates that the
(0001) GaN growth plane is parallel to the
substrate surface rather than to the (001) Si
planes. This geometry helps to accommodate the
lattice mismatch as reported in Refl. [6]. Moreover,
XRD ¢-scans of the (1013) GaN plane (Fig.
3a—c) reveal that the growth occurs with two in-
plane orentations rotated by 30” on nominal Si
substrate while a single orientation is observed on
Si(001) 4%-off as reported by Lebedev et al. [6] in
the case of AIN growth. These two domains
orientations are noted GaNgy and GaNgs with
(1010} GaNgg// [110]Si and (1210) GaNsa//
[110]Si. The ratio of the integrated intensity of the
peaks corresponding to GaNg, and GaNgg
(sample A = 50%: sample A" = 46%; sample B =
2% sample B’ < 1%) shows the benefit of both the
surface pre-treatment and the substrate misorien-
tation, the latter being the most efficient for
inducing a single domain growth. The misorienta-
tion and surface preparation stabilize double
atomic steps on Si(001) with Sy type terraces
[12.13]. These ones are known to be the most
stable on Si(0 0 1) surface and are characterized by
a dimer orientation parallel to the [1 10]Si direc-
tion [12]. Our experiments show that GaN
replicates the AIN orientation and confirms that
such Sy type terraces induces the epitaxial relation-
ship (1010) GaN // (1010) AIN // [I10]Si as
already reported by Lebedev et al [6] for the
growth of AIN layer on Si(001). From Figs. 1 and
3. we conclude that the presence of two orienta-
tions limits the coalescence and has a primary role
in the growth of GaN on 8i(001). The full-width
at half-maximum (FWHM) of the GaN (0002)
peak deduced from XRD rocking curves ranges
between 0.54" and 0.6” ( 1944-2160 arcsec) while 1t
is only 022° (792arcsec) for GaN grown on
Si(1 11) with a similar thickness. This high value
may be due to a large dispersion of the [0001]
direction in the GaN crystal grains (Tilt) or to a
limited grain diameter. The in-plane lattice para-
meter and tensile deformation in our GaN layers,
measured by XRD, are 3.199A and 031%.
respectively on the Si(001) 4%-ofl (sample B')
which is similar to values obtained on Si(l 1 1).
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Fig. 1. SEM surface images of GaN( 1.2 pm)/HT-AIN buffer lavers grown on: (a) nominal Si(00 1) (sample A); (b) nominal Si00 1)
prepared by high vacuum thermal annealing (sample A"); (c) Si{00D 1) 4°-off (sample B); (d) Si(001) 4%-off prepared by high vacuum
annealing (sample BY). The inset in (d) is a SEM cross-section image of sample B’

From this result, we conclude that the strain state
in the GaN layer is totally relaxed during the
growth since the tensile deformation is close to the
0.33% 1induced during the cool down by the
difference in thermal expansion coeflicients be-
tween GaN and silicon (e,, = AxAT). Neverthe-
less, these GaN layers were cracked. In fact,
without growth engineering by super-lattices
[14.15] or intermediate layers [16]. the tensile strain
leads to the formation of cracks above a critical
thickness. Cross-section TEM (CS-TEM) dark
field images carried out on sample B’ (Fig. 4a.b)

reveal mostly a type dislocations with %dl 1320
Burgers vector. Sometimes such dislocations are
bended (arrow 1) which results from the lateral
growth induced by the 3D growth mode [17].
Arrow 2 shows a large depression induced by the
imperfect coalescence of two misoriented domains
which is attested by the difference in the contrast
in (1120) dark field. The maximum twist is
evaluated by plan view TEM (Fig. 6b) at 6.8",
This one 1s in good agreement with the mean twist
of 3" estimated by the method presented by
Srikant et al. [18] from the FWHM of the rocking
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Fig. 2. X-ray 0 : 200 scan confirms pure wurtzite GaN with a single [00D1] growth orientation on sample B.

curves recorded on asymmetric reflections (10 In
and (2021) by XRD. In comparison, this one is
evaluated at 0.62° for samples grown on Si(111).
The contribution of the second GaNga orientation
(rotated by 30° from GaNgg) is very low near the
surface since this one does not appear on plan view
TEM diffraction pattern. The presence of 1% of
the second orientation calculated by XRD is
certainly induced by disorientated domains present
at the beginning of the growth at the AIN/GaN
interface, which then disappeared during the
coalescence of GaNgg domains. Polarity is another
important property in GaN layers; for instance,
the spontaneous field direction is a key parameter
for HEMT applications. Arrow 3 on Fig. 4a shows
the presence of columnar defect. Fig. 5a—b are
(0002) and (0002) dark field images n the
[1010] zone axis of such a column. The reversal
of contrast between these two images demon-
strates that it is an inversion domain (ID). The
polarity of the matrix is determined by CBED.
Fig. 5¢ compares an experimental CBED pattern
to a simulated one and shows that the polarity is
Gallium.

The plan view TEM image of the same sample
(Fig. 6a) displays a threading dislocations density

of 9x10”em ™ with a mean grain diameter
evaluated to 200 nm, larger than the one of GaN
layers grown on Si(1 1 1) substrates which is in the
2-5%10"™ean ™ range with a mean grains size
evaluated to 250 nm.The larger dislocations den-
sity of GaN grown on Si(0 0 1) results in the larger
twist. Pure edge a-type dislocations accommodate
slight in-plane misorientations (twist) between
grains.

The optical properties of our samples have been
studied by PL. Fig. 7 shows the near band edge
luminescence spectra at 12K ol samples A’, B and
B, together with that of a sample grown on
Si(1 11) simultaneously with samples B and B, for
comparison. We shall first describe the spectrum of
this last sample (Fig. 7a). It is dominated by
neutral donor bound exciton recombinations (I,
line) at 3.442eV and A exciton recombinations at
3.452¢V. These energies indicate a (000 1) biaxial
tensile strain &, of 3.5 x 107 [19]. The assignment
of these transitions is confirmed by the reflectivity
spectrum also shown in Fig. 5a. It displays strong
A and C excitonic features, while the B exciton is
not observed. Indeed, for such a tensile strain, the
energy ol B excitons is near that of A ones, and its
optical oscillator strength for normal incidence
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Fig. 3. (a) X-ray ¢-scan of the asymmetric (101 3) reflection of the GaN layer grown on nominal Si(0 0 1) (sample A) showing a 12-
fold symmetry characteristic of two domains orientations rotated by 30°. (b) X-ray ¢-scan of the asymmetric (101 3) reflection of the
GaN layer grown on nominal Si(0 0 1) annealed in high vacuum (sample A’). (c) X-ray ¢-scan of the asymmetric (1 0 1 3) reflection of
the GaN layer grown on Si(00 1) 4°-off { sample B). The 6-fold symmetry shows the presence of one dominant domain.
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Fig. 4. Cross-section TEM dark field images of sample B’ (a) g = (0002) and (h) g=(1120).

photons is very low [19]. A shoulder on the PL
spectrum near 3.420 eV 1s the two electron satellite
of I, line. indicating a dominant donor about
30meV deep, i.e. most likely Si. The broad band
near 3.27eV 1s a donor acceptor pairs (DAP) band
involving the usual ~220meV deep residual
acceplor in GaN. In this energy range, DAP
transitions involving Mg. Si. C or other acceptors
have been reported [20].

The PL spectrum of sample A, grown on a
nominal (00 1) substrate, is shown i Fig. 5b. The
peak energy is 3.467eV and corresponds again Lo
donor-bounda exciton recombinations. Knowing
that the A excitonic gap of relaxed GaN is

3477+0.001 eV and that the binding energy of
gxcitons to neutral donors 1s 6meV in the average,
we deduced that sample A’ is almost relaxed (g, <
10~%). We attribute the observation of unstrained
GaN to the uncomplete coalescence of the layer. as
shown in Fig. 1b.

The PL spectra ol the GaN layers grown on the
vicinal 47 of T (0 0 1) substrates (Figs. 7c and d) look
pretty much like that of GaN grown on (11 1)Si
(Fig. 7a). The peak energies are 3.455 and 3.448 eV
for samples B and B’. respectively, indicating a
tensile strain of the order of 3 x 107", in good
agreement with our XRD results. Comparing with
sample A’, this large tensile strain is due to the



8. Joblot e all | Jowrnad of Crysial Growth 280 12005 ) 44-33 51

Fig. 5. Cross-section TEM dark-field images of sample B in (a)g = (0002) and (b) ¢ = (0003). (c) CBED pattern and on the right the

simulation obtained for a gallium polarity (thickness ~ 90 nm).

compact nature of the layers. However, we note
that the band edge peaks are unresolved and
broad. with a full-width at half-maximum of 42
and 35meV, respectively. for samples B and B
These large values can be due to a large strain
inhomogeneity of the layers, but also to a strong
unintentional n-type doping, in the mid 10" em ™
range. Note, anyhow the beneficial effect of the

thermal annealing of Si. the PL spectrum of

sample B’ being sharper than that of sample B.
The bands at 3.271eV (sample B) and 3.262eV
(sample B') are noted DAP in the figure, though
they could rather correspond to electrons to
acceptors recombinations (cA” transitions).

4. Conclusions

Coalesced hexagonal c-axis GaN layers have
been grown by MOVPE on Si(001) substrate.
Si(00 1) misoriented by 4° has been used to prevent
the presence of two different GaN ornentations
induced by the silicon surface and for improving
coalescence, Moreover, the effectiveness of a
thermal treatment of the substrate in high vacuum
chamber prior to the growth has been confirmed.
Finally. in spite of larger crystalline mosaicity than
GaN layers grown on Si(11 1), these GaN layers
grown on Si(00 1) 4"-off towards [1 1 0] exhibit a
pure wurtzite structure, a Ga-polarity in majority
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Fig. 6. (a) Plan-view TEM picture of a GaN film grown on Si(f00 1) substrate with a 4° off-cut (sample B'). (b) Plan-view TEM

diffraction pattern following the [0 00 1] zone axis.
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Fig. 7. (a) Photoluminescence spectra at 12K of epitaxial GaN
layers grown on Si(1 1 1) (with its reflectivity spectrum), (b) on
nominal Si001), (c) on SUOO L) misorented by 47 without
thermal annealing and (d) on Si(00 1) misoriented by 4° with
thermal annealing. Curves have been vertically shifted for more
clarity.

in spite of some Inversion Domains (IDs) and a
relatively narrow photoluminescence line width.
Nevertheless, these GaN layers were cracked due

to the tensile strain induced by the dilference
in thermal expansion coefficients between
GaN and silicon. Specific stack-engineering must
be optinused to limit the formation of cracks and
to obtain a crack-free GaN layer grown on
Si00 1),
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Abstract - This paper shows the capability of AlIGaN/GaN High
Electron Mobility Transistors (HEMTs) on (001) oriented silicon
substrate with 300nm gate length using unstuck I' gate for low
cost device microwave power applications. The total gate
periphery of 300pm, exhibits a maximum DC drain current
density of 600mA/mm at V=7V with an extrinsic
transconductance (g, y.) around 200mS/mm. An extrinsic
current gain cutoff frequency (fy) of 37GHz and a maximum
oscillation frequency (fy,,) of 55GHz are deduced from S5
parameters measurements. At 10GHz, an output power density
of 2.9W/mm associated to a power added efficiency (PAE) of
20% and a linear gain of 7dB are obtained at V=30V and Vgg=
2V.

[.  INTRODUCTION
The AlGaN/GaN High Electron Mobility Transistors
(HEMTs) on SiC substrate represent the most promising
devices for millimeter-wave power applications [1]. In this
contribution, devices are fabricated on a (001) oriented silicon
substrate presenting the advantages to be the cheapest due to
the availability of substrate on a large scale and finally the

possibility of co-integration with MOS technology. Up to now,

many efforts were realized on the Si (111) substrate and many
publications have shown good power performances. For these
devices the state of the art is 7W/mm at 10GHz [2] and
5.1W/mm at 18GHz [3]. Nowadays. there is also a challenge
to fabricate devices on Si (001) orientation substrate to reduce
more and more the material cost and to be compatible with
Silicon technology. Recently, devices fabricated on Si (001)
substrate with 100nm Si;N, T gate technology have
demonstrated a microwave power performance of 1W/mm at
2.15GHz [4]. This performance can be enhanced by
improving material quality [5] as well as device technology.
as reported by Palacios et al with associated to Ge-spacer
technology [6]. The present paper describes the cutofl
frequency capabilities and microwave power performance,
obtained on transistor fabricated on this kind of substrate, and
the fabrication process aimed to take advantage of the good
material properties. The T" gate structure is optimised with the
help of a 2D-energy-balance model developed at our
laboratory [7]. This study opens a new field of interest for
GaN-based devices on low cost silicon substrate for
telecommunication and general public power application.

II. MATERIAL GROWTH

The heterostructures used in the present study are grown at
CRHEA with the collaboration of ST-Microelectronics on a
High Resistive (HR) (001) silicon substrate (p=5 kQ.cm) with
a misorientation of 6° toward the (110) direction. Ammonia
(NH3) is used as the nitrogen precursor during the growth by
molecular beam epitaxy (MBE). The epitaxial structure
consists of a 1.2pm thick of AIN/GaN stress accommodation
layer, a 0.8pum thick of GaN buffer, a Inm thick of AIN spacer
layer to improve the carrier confinement in the 2D electron
gas [8], a 25nm thick of Aly24Gag 76N barrier and 1nm thick of
unintentionally doped GaN cap layer. In comparison with the
first results published [4] the threading dislocation density has
been divided by a factor 2 and is estimated at 1%10"em™ by
plane-view TEM (Transmission Electronic Microscopy) [5].
This improvement is mainly due to the optimization of the
AIN/GaN stress accommodation layer. Finally, the use of this
layer allows growing a AlGaN/GaN structure free of cracks
by accommeodating the tensile strain induced by the difference
in thermal expansion coefficient between GaN and Si during
the cool down from 800°C to room temperature.

1. DEVICE SIMULATION

A scheme of the final structure is presented in fig. 1.
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Fig. 1: Structure of AlGaN/GaN HEMT on silicon substrate oriented (001).



In a first time, in order to optimise the gate shape, a 2D-
energy-balance simulation was carried out. The model is
based on the conservation equations deduced from
Boltzmann’s equation and coupled to Poisson’s equation. The
optimisation of the T" gate extension towards the drain is
performed by means of the study of the electric field and
carrier energy determined by the model.

The figure 2 presents the distribution of the electric field in
the 2DEG channel (Ey) for different Field-Plate lengths (Lgp)
ranging from Opm to 1.2pm. On a general way, the peak
electric field reduction is already important for small field
plate length. When using very long field plate, the gain is
reduced when the Field Plate length reaches 0.4pm. This
reduction of the peak electric field can explain an
improvement of the breakdown voltage for mainly two
reasons: first, a spreading of the electric field leads to a
spreading of the average energy of electrons, reducing impact
ionisation. The other reason is a drop of the electric field at
the gate exit improving also the gate breakdown by reducing
the tunnelling current across the Schottky contact.
Furthermore the theoretical study showed that the T’ gate
extension involves an increase of the parasitic capacitances.
Consequently, the best compromise taking into account the
possibility to increase the breakdown behaviour keeping good
performance at the operating frequency (10GHz) was 0.4pum.
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Fig. 2: Distribution of the electric field in the channel for the T’ gate at
VD5=30V and \r'-Gs=—2\"'-.

IV. DEVICE PROCESSING

The fabrication of AlGaN/GaN HEMT on (001) oriented
silicon substrate with 300nm gate length using a recess starts
with the deposition of a Si;N, film passivation around 80nm
thick by plasma enhanced chemical vapour deposition
(PECVD) at 340°C. The source and drain ohmic contacts are
defined by electron beam lithography on the Si;Ny layer and
then etched by highly anisotropic CHF3/CF,4 plasma to open
SizNg. More than half of the barrier layer is etched by digital
etching due to the presence of an AIN layer in the structure
involving ohmic contact formation difficulties. Digital etching
technique consists in an oxidation of the semiconductor
surface by oxygen plasma in Reactive lon Etching (RIE) at
50W, 300mTorr since 40sec followed by a desoxidation by
HCI solution, to selectively remove this oxide layer [9]. Low
power is used to minimise as possible the degradation of the
2DEG channel [10]. This process provide an etch linearity

(~0.6nm per cycle), a good reproducibility and very good
roughness surface (RMS is about 0.8nm after process). A
13nm depth recess is performed using 22 cycles of this two-
steps etching process to enhance the contact resistance. An
annealing at 400°C for 15min under nitrogen is carried out to
repair damage due to the etching [10]. The contacts are
formed wusing a Rapid Thermal Annealing (RTA) of
evaporated Ti/AUNi/Au (12/200/40/100nm) metallization at
870°C for 30s under nitrogen atmosphere. Transmission Line
Method (TLM) measurement shows that ohmic contact recess
strongly improves the contact resistance, from about 4Q.mm
for unrecessed ohmics to 0.7-0.8Qx.mm after recess depth
optimization. The mesa isolation is defined by He" ion
multiple implantations based on different doses and energies
through the SizNy passivation. To realize the footprint defined
by electron beam lithography, the Si;N, layer is etched using
the same anisotropic plasma than for ohmic contact,
permitting to reduce the resist undercut. This step is very
important for the gate foot definition. The gate foot is then
slightly recessed using digital etching technic in the barrier
layer. A 10nm depth gate recess is carried out corresponding
to 17 digital etching cycles. Then, the wafer is annealed at
400°C for 15min under nitrogen for the same reason than
previously. A 40 nm thick Germanium (Ge) sacrificial layer is
then deposited by evaporated technique on the Si:Ny layer.
Second e-beam lithography is used to open the Ge layer at the
gate foot place. After, a third lithography, using a bilayer
resist, making the lift-off easier, permits to define the T" gate
on the Ge and Si;Ny opening with about 400nm extension of
the top gate at the drain side corresponding to the optimum
value obtained from simulation (fig. 2). The gate metallization
used is based on evaporated Pt/Ti/Pt/Au (25/25/25/200nm).
Then, the sacrificial layer is removed by a wet chemical
etching solution based on H,0,. The gate obtained is then
unstuck from the Si;Ny layer permitting an important decrease
of parasitic capacitive elements under the gate top with an air
gap of 40nm [6]. The device features are 2x150um gate width
with drain-gate spacing from 1.5 to 3.5um, a gate-source
spacing of 1um and a gate length (Lg) of 300nm. Hall effect
measurement shows a sheet carrier density of 1.04x10%cm,
an electron mobility of 1718ecm*V's™ and a sheet square
resistance of about 352€)/sq at room temperature.

V. MEASUREMENT RESULTS

A.  Static characieristics

The devices selected for measurement have a drain-gate
distance Lgp=3.5pum. The DC characteristics are measured
with programmable alimentation multi-slots like HP4142 or
Agilent 5270. The figure 3 shows that a drain current density
Ipss=600mA/mm is obtained at Vpg=7V. The pinch-off
voltage is around -5.5V.
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Fig. 3: Static Ips-Vps characteristics of a 2x150x0.3um? AlGaN/GaN HEMT.
Vs swept from -6V to 0V by step of 1V.

An extrinsic peak transconductance (g,, ,..) of about
200mS/mm is measured at a gate bias of -2.2V for a drain bias
of 20V. The figure 4 shows the Schottky characteristics with
and without annealing at 350°C for 15min under nitrogen
atmosphere. Improvement of the Schottky contact behavior is
noted after annealing under reverse and forward bias
conditions, showing a decrease of the trapping phenomena
under the gate.
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Fig. 4: Igs-Vgs measurement with and without annealing post metallisation at
350°C.

Without annealing, the reverse gate current leakage is
around 200pA/mm at Vgs=-10V and drops to 54pA/mm for
the annealing Schottky contact. Under forward gate bias
conditions, the Schottky barrier height (@) is 0.4eV
associated to an ideality factor (1) of 4 before annealing. After
annealing, these values are 0.7e¢V and 2 respectively. The
breakdown voltage measured under transistor configuration is
about 200V at pinch-off.

B. RF Measurements

Small signal microwave measurements were also carried
out on this transistor under probes. The calibration procedure
is performed on wafer, in the probes plane, using a TRM
method with a 40GHz Power Network Analyzer (PNA) type
E8363B. S-parameters are measured in the 250MHz to 40GHz
frequency range. The value of the unity current gain cutoff
frequency (fy) is determined by the extrapolation of the current
gain |hy|. The maximum oscillation frequency (fa) iS
determined from the Mason’s gain.
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Fig. 5: Measured current gain versus frequency and maximum available gain
versus frequency for a 2% 150=0.3pm2

The fig.5 shows the current gain (hy;) and the maximum
available gain (MAG) versus frequency. The deduced
extrinsic fr and f,,,, values are 37GHz and 55GHz respectively
at Vps=20V and Vgs=-2V. These measurements are obtained
without access lines deembedding. This good RF performance
is attributed to the optimized device processing (I" gate
extension and mushroom spacer technology) and also to the
high material quality (HR buffer even in microwave
conditions).

C. Pulsed Measurements

Pulsed measurements under probes are also carried out in
order to determine the trapping phenomenon influence and the
thermal effects. The figure 6 shows the DC pulse Ips(Vgs, Vps)
characteristics for different quiescent bias points. The results
obtained at  Vpg=0V and Vgi=0V give reference
characteristics where the thermal effects are avoided. In this
configuration, the maximum Ipg current at Vgg=0V is 209mA
corresponding to 693mA/mm, a little bit higher than the DC
measurement  (fig. 3). At Vpg=0V and Vgg=-6V,
corresponding to the pinch-off voltage, the influence of the
gate lag effects involves a reduction of the drain current. This
phenomenon is classically explained by the activation of traps
mainly located near the surface and under the gate. From the
quiescent bias point Vpge=20V and Vgse=-6V, the drain lag
eftects are observed. This phenomenon is due to the activation
of traps levels within the buffer.
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Fig. 6: DC Pulsed Ips-Vps measurement of a 2x150=0.3um? at three quiescent
point

The pulse duration used is 400ns with a duty cycle of 0.4%.
At Vpgo=20 V, the current drop is 11% and 25% due to
respectively the gate and drain lag effect showing that the
frapping phenomena is not too important for this new device
and that good microwave power performance can be expected.
The drain lag effect involves a drop of the maximum drain
current associated to an increase of the access resistance. This
phenomenon is usually observed on different nitride based
fransistor whatever the substrate nature. Nevertheless, an
increase of the knee voltage is observed. It can be improved
by a pretreatment before Si;N, deposition.

VI. LARGE SIGNAL CHARACTERIZATION
At last, large signal power measurement under probe is
performed at 10GHz. It is based on an active load-pull setup
permitting to get the optimum load impedance especially for
small fransistor. At the bias point Vpg=30V and Vg=-2V
corresponding to class A operation, selected devices show
good microwave power performance (fig. 7).
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Fig. 7: Power density Pout (dBm) vs Pinj (dBm) (Red line); Power gain GP
(dB) (Blue line) and Power added efficiency PAE (%) (Black line)

An output power density of 2.9W/mm associated to a
maximum Power Added Efficiency (PAE) of 20% and a linear
gain of about 7dB is obtained. It is noted that the optimum
load impedance is not critical for this transistor. Furthermore,
the microwave power performance can be enhanced
increasing the Vg bias point. But unfortunately, in this
process the Schottky contact was not enough electrically
robust. This result constitutes the large signal state of art at

10GHz and is very promising for next III-N based power
transistors on (001) silicon substrate.

VIL. CONCLUSIONS

Unstuck T' gate AlGaN/GaN HEMTs grown on (001)
Silicon substrate were fabricated. A record output power
density as high as 2.9W/mm was obtained at [0GHz witha T
gate extension of 400nm. The transistors exhibit extrinsic fr
and f,,, values of respectively 37GHz and 55GHz at
Vps=20V and Vgs=-2V. These results show the capability of
these transistors for low cost microwave power applications
such as telecommunication base stations. Furthermore, this
new way is compatible with the Silicon technology for circuit
fabrication. Compared to previous results [4], the
improvement is due to better epitaxial layer structure on Si
(001) combined with optimized technological processing steps
using a unstuck T” gate.
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