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Caractérisations et modélisations physiques de contacts

entre phases métalliques et Nitrure de Gallium

semi-conducteur

Résumé : Les composés III-N, et le Nitrure de Gallium (GaN) en particulier, sont de-
venus des matériaux semiconducteurs importants pour l’ensemble de l’humanité. Depuis
la fin des années 1990, ils ont permis le développement de composants électrolumines-
cents fiables, diodes LED et diodes laser, qui constituent une solution de remplacement
à rendement énergétique amélioré par rapport aux composants à incandescence. Il est
possible qu’ils jouent aussi un rôle dans les nouvelles générations de composants pour
l’électronique de puissance. Lors du développement des composants, des recherches expé-
rimentales permettent de trouver assez rapidement des solutions pour réaliser les briques
technologiques indispensables, mais le temps manque pour comprendre les mécanismes
physiques mis en jeu. Nos travaux ont eu pour objectif d’approfondir la compréhension
de l’influence de la structure physico-chimique sur les propriétés électriques des contacts
ohmiques et Schottky sur GaN de type N.

Mots-Clés : Nitrure de Gallium, Redresseur Schottky, Contact Métal / Semiconducteur,
Caractérisations Physico-chimiques, Caractérisation électriques, Modélisations physiques.

Characterization and physical modelling of contacts

between metallic phases and Gallium Nitride

Abstract : Group III nitride semiconductor materials (III-N), and especially gallium
nitride (GaN), are now key materials for the whole human kind. Since years 1990, reliable
and energy-efficient light emitting devices have been developed based on III-N compounds,
providing higher efficiency replacement solutions to incandescent bulbs. The same III-N
materials may also provide higher performance device solutions for power electronics, al-
lowing multi-functional on-chip integration. During the industrial development of devices,
experimental work is focused on finding rapidly good enough solutions for each technology
brick, and on the eventual integration of the bricks into a complete device processing flow.
Very often, little time and effort can be devoted to the understanding of the underlying
physical and chemical processes. The aim of this work has been to study the influence of
the physical and chemical material structures on the electrical properties of metal / GaN
Ohmic and Schottky contacts.

Keywords : Gallium Nitride, Schottky rectifier, Metal / Semiconductor contact, Phy-
sical characterizations, Chemical characterizations, Electrical characterizations, Physical
modeling

Unité de recherches : Laboratoire des Multimatériaux et Interfaces
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22 avenue Gaston Berger
69622 Villeurbanne cedex
FRANCE
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INTRODUCTION GÉNÉRALE

La maîtrise de la consommation énergétique représente un des enjeux majeurs pour

l’ensemble de l’humanité en ce début de siècle. Les matériaux et composants semicon-

ducteurs constituent des pièces maîtresses de l’arsenal des outils que la Science et la

Technologie peuvent proposer pour apporter leur contribution à la recherche de solutions

pour le captage et la gestion des énergies renouvelables.

Certains semiconducteurs assurent la conversion de l’énergie solaire en énergie élec-

trique. Pour cette application, on choisit souvent le silicium pour des raisons de coût et

d’abondance, alors que l’on sait très bien que ce n’est pas le matériau le plus performant

pour cette fonction. D’ailleurs, quand la question du coût ne prime plus, par exemple sur

les ailes des satellites ou dans les centrales solaires à concentrations, on adopte les maté-

riaux les plus performants qui sont, en 2011, des composés GaInAsPN. Ce sont ces mêmes

matériaux qui sont utilisés dans les composants électroluminescents, diodes LED et laser,

pour la conversion inverse, celle qui permet, à partir de l’énergie électrique, de générer

aux endroits nécessaires et dans les périodes temporelles choisies, la lumière désirée avec

le contenu spectral le plus approprié.

Ces sont à nouveau des semiconducteurs que l’on met désormais à contribution pour

chaque changement de tension et / ou de fréquence aux noeuds des réseaux modernes de

distribution de l’énergie électrique. Dans les transformateurs récents, à haute fréquence

de fonctionnement interne, des grammes de semiconducteurs et de ferrites, mis en œuvre

avec des trésors d’ingéniosité, remplacent des tonnes de cuivre et de fer. Ici aussi, après

le germanium des périodes héroïques, on utilise encore majoritairement le silicium bien

que l’on sache de longue date qu’un jour, il faudra le remplacer par des semiconducteurs

« ultimes » plus « durs », composés d’éléments chimiques plus légers et abondants, tels que

le diamant(C), les nitrures de bore (BN) ou d’aluminium (AlN), les carbures de silicium

(SiC).

La mise en oeuvre de ces semiconducteurs « ultimes » est une quête longue, lente,

pleine de succès sans lendemains et d’espoir déçus, mais la connaissance et les technologies

progressent, heureusement, de manière inexorable.

Pour le diamant, à cause de l’absence de solution de dopage efficace à température

ambiante, il n’y a encore, en 2011, aucune perspective de pouvoir réaliser un composant

de performances compétitives pour l’électronique de puissance.

Il aura fallu plus de 40 ans de recherche sur les carbures de silicium pour que soient

enfin commercialisés les premiers composants SiC pour la conversion d’énergie nettement

plus performants que les solutions précédentes à base de silicium. Il s’agit des redresseurs

Schottky SiC, maintenant proposés par au moins 4 fabricants au niveau mondial.

Pour ces redresseurs, la situation n’est cependant pas idéale en 2011. S’il est presque

acquis qu’à long terme, les composants en SiC ou autres matériaux à éléments abondants

(diamant, AlN, BN) constitueront les meilleures solutions technologiques et écologiques,
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la situation est moins claire à court et moyen terme. On rencontre actuellement des

problèmes logistiques et stratégiques, essentiellement au niveau du matériau de départ : le

SiC monocristallin. D’un côté, une compagnie a acquis le quasi-monopole sur ce matériau

au niveau mondial et elle vend aussi ses propres composants. De l’autre, les tranches ont

un diamètre maximum de 100 mm en 2011. Elles sont trop petites pour pouvoir rentrer

dans une chaîne de fabrication à haut rendement.

En parallèle, les procédés d’épitaxie des composés III-N, et de GaN en particulier,

ont été développés pour les composants électroluminescents, sur substrats de saphir et

SiC, et pour les composants hyperfréquences, sur substrats SiC et sur silicium. Il existe

déjà des réacteurs acceptant des tranches de diamètre 150 mm et on n’aura pas besoin

d’attendre longtemps avant de pouvoir acheter des réacteurs d’épitaxie de composés III-N

pour tranches de diamètre 200 mm. Par ailleurs, les transistors HEMT piézo-électriques à

base de composés III-N ont permis de démontrer en laboratoire des densités de puissance

à haute fréquence sans équivalent antérieur.

D’où l’idée, qui s’est imposée dans l’esprit de certains décideurs, de réaliser leurs

redresseurs rapides pour l’électronique de puissance sur des matériaux GaN déposés par

hétéro-épitaxie sur saphir ou sur silicium, et dans la foulée, des composants commutateurs

HEMT piézo-électriques, pour l’électronique de puissance, sur des matériaux GaN déposés

par hétéro-épitaxie sur saphir ou sur silicium.

Le choix du substrat de silicium constitue un enjeu supplémentaire du fait des im-

menses possibilités d’intégration qu’il laisse entrevoir entre électronique de puissance,

traitement du signal et de l’information numérique, voire peut être électroluminescence

et capteurs.

Au niveau mondial, il y a eu un engouement pour cette idée séduisante. Au cours de

la première décennie du XXI° siècle, on a vu le lancement de plusieurs gros projets visant

à la mise en place d’une filière de GaN sur silicium pour l’électronique de puissance. En

2011, il y a deux projets de ce type en France, en partie concurrents.

A l’enthousiasme pour l’idée de départ, s’est vite substituée une démarche plus pru-

dente et rationnelle. La maîtrise de l’hétéro-épitaxie sur silicium de composés III-N uti-

lisables en électronique de puissance s’est révélée un enjeu d’une redoutable complexité.

Les meilleurs épitaxieurs de France, d’Europe et du Monde sont encore mobilisés pour

surmonter les innombrables difficultés qui entravent le développement de ce type de ma-

tériaux. Rien qu’en France, trois réacteurs MOCVD d’une valeur de plus de 2 millions

d’euros chacun seront bientôt mobilisés pour tenter de passer en force au travers des obs-

tacles rencontrés. Ils sont des dizaines au niveau mondial. Dans notre laboratoire LMI,

un de nos réacteurs de recherche, de réalisation artisanale, est aussi mobilisé autour de

cet objectif.

Dans sa définition initiale, l’essentiel de cette thèse devait porter sur l’étude de struc-
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tures Métal / GaN réalisées sur substrats de silicium. Il a fallu se rabattre sur du matériau

GaN épitaxié sur saphir, nettement plus mature, mais aussi moins original. Les contacts

Métal / GaN sur saphir ont en effet été mis au point à partir des années 1990 lors du

développement des diodes LED III-N.

Pour les composants hyperfréquences, les surfaces sont le plus souvent de type AlGaN

et InAlN. Ce sont donc des contacts ohmiques spécifiques qui ont été développés, à base

d’empilements contenant en général 4 éléments différents, par exemple Ti, Al, Ni, Au,

plus complexes et plus onéreux que les contacts Al-Ti plus simples qui fonctionnent sur

GaN. Les études lancées au départ sur les contacts Schottky métal / GaN se sont vite

déplacées pour se centrer sur des contacts sur structures HEMT AlGaN / GaN complètes.

Dans les deux cas, en examinant la littérature, on trouve de nombreuses études expé-

rimentales liées aux efforts pour obtenir rapidement de bonnes performances électriques

et les meilleurs comportements possibles en vieillissement. Très peu d’études visent à

la compréhension des mécanismes physiques reliant les structures physico-chimiques aux

propriétés électriques des contacts. Contribuer à la compréhension de ces mécanismes est

l’objectif que nous nous sommes fixés pour cette thèse.

L’approche que nous avons développée consiste tout d’abord à réaliser les meilleurs

échantillons possibles de structures métal / GaN en partant des meilleures épitaxies dis-

ponibles et en optimisant les procédés de préparation de surface, de métallisation, et de

traitement thermique. Les résultats de caractérisation électriques ont été nos guides pour

cette optimisation.

Pour cette première étape, nous avons pu bénéficier d’échantillons exceptionnels de

GaN épais (typiquement 12 μm au total), épitaxiés sur saphir, et approvisionnés par

STMicroelectronics.

Nous avons aussi bénéficié de l’activité liée à la thèse d’Olivier Ménard, démarrée

en même temps que la nôtre, à Tours dans le Laboratoire LMP, mais avec des objectifs

différents. Olivier avait pour mission d’obtenir le plus rapidement possible des redresseurs

Schottky sur GaN avec une tenue en tension d’au moins 600 V et une chute de tension à

l’état passant aussi faible que possible.

Les synergies entre les deux thèses étaient évidentes sur les 18 premiers mois, et ces

synergies ont bien fonctionné. Une partie des résultats électriques obtenus sont les fruits

d’actions menées en commun. Les deux thèses ont souffert ensemble des mêmes problèmes

liés à l’infrastructure de réalisation expérimentale à Tours au cours de cette période.

Passé ce stade d’optimisation des structures sur des critères électriques, nous avons pu

concentrer nos travaux sur l’analyse physico-chimique des structures et les investigations

nécessaires pour tenter de relier les configurations structurales identifiées aux propriétés

électriques.

Pour le manuscrit, nous avons suivi, dans les grandes lignes, le cheminement qui a été
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celui de nos travaux, depuis le matériau de départ vers la réalisation des composants de

test, les techniques de caractérisation mises en œuvre, puis les résultats des investigations

que nous avons menées sur les liens entre structures et propriétés.

Classiquement, la première partie constitue une introduction progressive sous la forme

d’une synthèse bibliographique. Dans un premier chapitre nous décrivons les propriétés

du GaN : cristallographiques, mécaniques, piezo-électriques, électriques et thermiques et

nous rappelons l’intérêt de ce matériau pour les applications liées à l’électronique. Dans

un deuxième chapitre, nous rappelons d’abord les concepts sur lesquels sont fondées les

théories du contact Métal / Semi-conducteur avant de proposer une revue de l’état de

l’art sur les contacts ohmiques et Schottky sur GaN.

Dans une deuxième partie, nous décrivons les procédés expérimentaux que nous avons

mis en œuvre. Nous commençons par la présentation de nos motifs de test de caracté-

risation électrique, de nos équipements et techniques de caractérisation électrique. Nous

poursuivons en décrivant les moyens de caractérisation physico-chimique, thermiques et

les techniques d’imagerie auxquels nous avons pu accéder.

La troisième et dernière partie est dédiée à la présentation de nos résultats expéri-

mentaux et aux interprétations formulées à partir de ces résultats. Elle est composée de 3

chapitres. Le premier chapitre de cette partie présente l’étude que nous avons menée sur

les contacts ohmiques à base d’empilements Al / Ti / n+-GaN. Dans un premier temps,

nous analysons l’influence des paramètres « process » comme le ratio Ti/Al, la tempéra-

ture et l’atmosphère de recuit, sur les propriétés électriques du contact. Puis nous tentons

de déterminer la composition, la nature, la cinétique de formation et la localisation des

phases métalliques formées pendant le traitement thermique de recuit. Enfin, nous tentons

de déterminer l’origine du caractère ohmique des contacts étudiés.

Dans le chapitre suivant, nous présentons les résultats de nos études sur des contacts

et diodes Schottky métal / GaN. Nous étudions Ni, Au, Ti et TiN comme métaux de

barrière ainsi que l’influence du recuit sur les propriétés des contacts et des diodes. Enfin,

nous appliquons, sur des échantillons sélectionnés, les modèles de « Werner » et le modèle

de « Tung » pour tenter de caractériser les inhomogénéités de barrière.

Le dernier chapitre est un retour sur le matériau GaN à la lumière de l’expérience

accumulée et des techniques rendues accessibles lors de l’étude des contacts métal / GaN.

Nous analysons tout d’abord des matériaux GaN sélectionnés par observation en microsco-

pie électronique en transmission des principaux défauts structuraux étendus. Finalement,

nous analysons les mécanismes de décomposition du GaN à basse température par des

caractérisations thermiques très sensibles. Les résultats obtenus à ce stade, assez surpre-

nants, montrent la nécessité d’approfondir encore au-delà des études que nous avons pu

mener et ouvrent de nombreuses perspectives pour de futures investigations systématiques

à conduire sur cet aspect particulier des matériaux GaN
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CHAPITRE 1. PROPRIÉTÉS DU NITRURE DE GALLIUM

Introduction

Le silicium est actuellement le matériau semi-conducteur le plus utilisé pour la fabri-

cation de composants électroniques. Pour chaque nouvelle famille de composants actifs à

développer, on doit se poser la question : « Peut on utiliser le silicium ? ». Si la réponse est

positive, il est téméraire d’envisager d’utiliser un autre matériau semi-conducteur. Cer-

taines des propriétés et spécificités du silicium sont, en effet, particulièrement favorables

pour le développement de fonctionnalités de très grande importance pour l’industrie et

plus généralement pour le progrès technologique, sa diffusion et sa démocratisation à

l’échelle mondiale.

Tout d’abord, c’est un élément extrêmement abondant qui constitue plus de 20 % de

la masse de l’écorce terrestre. Pas de pénurie en vue pour cet élément là contrairement

aux Gallium, Indium, Sélénium, Tellure, par exemple.

Ensuite, le couple isolant (SiO2) / semi-conducteur (Si) est à l’origine de l’explosion

des technologies de l’information et des télécommunications qui a démarré au cours de la

seconde moitié du XXe siècle et dont la technologie CMOS constitue encore actuellement

la brique de base incontournable.

Ces mêmes technologies sur silicium ont permis l’avènement de la photographie numé-

rique et la disparition des technologies argentiques devenues obsolètes. Elles fournissent

actuellement la très grande majorité des cellules photovoltaïques de la planète. Les tran-

sistors, redresseurs, thyristors et autres commutateurs GTO, IGBT à base de silicium

sont en 2011 au cœur d’une fraction croissante des systèmes de contrôle et conversion

de l’énergie électrique (fréquence, tension). Le silicium n’est cependant pas devenu LE

semi-conducteur qui peut tout faire, comme certains ont essayé de le démontrer dans les

années 1980 - 2000.

Sa configuration de bandes à gap indirect a empêché jusqu’à présent toute émission de

lumière efficace. En effet, les diodes électroluminescentes (LEDs) et diodes lasers actuelles

sont réalisées avec des semi-conducteurs III-V. Certaines diodes LEDs (OLEDS) sont

basées sur les jonctions moléculaires organiques.

La bande interdite du silicium, assez étroite (Eg ∼ 1, 2 eV ), est responsable de la valeur

relativement faible de son champ électrique de claquage ( Eb ∼ 20 V/μm), très inférieur à

celui de semi-conducteurs à large bande interdite, composés d’éléments plus légers comme :

le diamant (Eb ∼ 1 kV/μm), AlN ( Eb ∼ 500V/μm), les SiC (Eb ∼ 100−200 V/μm) ou le

GaN (Eb ∼ 300 V/μm). Ce faible champ de claquage ne positionne pas favorablement le

silicium pour la réalisation des composants actifs pour le contrôle de l’énergie électrique.

Seules les difficultés technologiques retardent la mise en œuvre de la suprématie des

semi-conducteurs à large bande interdite pour ce domaine d’applications. Cette thèse est

une contribution à cette mise en œuvre, qui a déjà commencé à générer des économies
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1.1. STRUCTURE CRISTALLINE DU GAN

1

d’énergie qui se chiffrent déjà en gigawatts (ou autant de tranches de centrales thermiques

à combustion chimique ou nucléaire).

Pour l’électronique de puissance en régime de commutation ou d’amplification à haute

fréquence, les efforts se concentrent actuellement sur deux familles de semi-conducteurs

à large bande interdite : la famille IV-IV et la famille III-V. Il n’y a en effet aucune

indication qui permette de penser que les semi-conducteurs des familles II-VI ou I-VII

puissent devenir un jour utilisables dans ce domaine. Leur structure cristalline ne semble

pas assez robuste pour supporter les très forts champs électriques et leur large domaine de

stabilité stœchiométrique semble interdire tout contrôle suffisant de leur dopage par des

donneurs ou accepteurs légers. Les semi-conducteurs III-V de la grande famille GaInAsP

ont constitué une étape intermédiaire à largeur de bande interdite intermédiaire et apporté

les premières familles d’hétérojonctions de haute performance. Leur très grande mobilité

électronique (vers 8000 cm2V−1.s−1 à 300K pour GaAs) leur permet de continuer à jouer

un rôle pour les très hautes fréquences, au-dessus de 1 GHz et jusqu’à environ 1 THz. A

plus basse fréquence, ils ont été supplantés, essentiellement par les SiC (essentiellement

le 4H-SiC) et les composés III-N.

Nous proposons dans ce chapitre de présenter les principales propriétés du matériau

GaN pour les applications en microélectronique. La plupart des informations reportées

dans ce chapitre proviennent de l’ouvrage de Hadis Morkoç sur les propriétés des nitrures

[1].

1.1 Structure cristalline du GaN

Dans les composés GaN comme dans tous les semi-conducteurs des familles IV-IV et

III-V, chaque atome est entouré de 4 premiers voisins (configuration tétraédrique) ce qui

correspond à un nombre de coordinence 4. La longueur de la liaison Ga - N « relaxée »

est d’environ 195 pm.

La brique de base de tous ces semi-conducteurs est une bicouche atomique. Deux

bicouches peuvent se raccorder de deux manières : soit selon configuration « décalée »

soit selon configuration « éclipsée » (Cf. figure 1.1).

Deux variétés allotropiques ou « polytypes » du nitrure de gallium ont été identifiées à

ce jour. La première, la plus répandue et la plus thermodynamiquement stable, correspond

à un système cristallin hexagonal 2H de type Würtzite (h-GaN). Dans cette configuration

hexagonale 2H, les bicouches Ga-N sont systématiquement empilées de manière éclipsée.

La maille du cristal s’étend sur 2 bicouches. L’axe cristallographique < c > correspond

à la direction d’empilement des bicouches élémentaires. Les paramètres de cette maille

sont a ∼ 318, 9 pm, c ∼ 518, 5 pm à température ambiante [2]. On peut aussi consi-

dérer la structure Würtzite comme composée de deux sous-réseaux, l’un comprenant les
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Configuration « décalée » Configuration « éclipsée »

Empilement « décalé » 

de bicouches élémentaires

Empilement « éclipsé » 

de bicouches élémentaires

Figure 1.1 : Schématisation des configurations et des empilements de bicouches atomiques élé-
mentaires « décalée » et « éclipsée »

a

Ga

N

Face Ga

[0
0
0
1
]

Substrat

a

c

a) b)

Figure 1.2 : Représentation schématique de la structure cristalline des polytypes a) 2H et b)
3C du nitrure de gallium.

atomes d’azote et l’autre les atomes de gallium. Ces deux sous-réseaux sont interpénétrés

et décalés suivant l’axe < c > de 5/8. L’autre polytype correspond à un système cris-

tallin cubique « 3C » de type « blende de zinc » ou « Sphalérite » (c-GaN). Dans cette

configuration cubique, les bicouches Ga-N sont systématiquement empilées de manière

décalée. La maille du cristal s’étend sur 3 bicouches. Dans la structure « Sphalérite », la

direction d’empilement des bicouches élémentaires correspond à la direction cristallogra-

phique < 111 >. Le paramètre de la maille cubique est a ∼ 451, 1 pm [3]. La structure «

Sphalérite » peut aussi être considérée comme composée de deux sous-réseaux cubiques

à faces centrées, l’un comprenant les atomes d’azote et l’autre les atomes de gallium. Ces

deux sous-réseaux sont interpénétrés et décalés de 1/4 le long de la direction < 111 >

qui correspond à la diagonale de la maille cubique. Le polytype cubique est une phase

métastable du GaN difficile à obtenir. Les mailles conventionnelles de ces deux structures

sont représentées sur la figure 1.2.

6



1.2. CROISSANCE CRISTALLINE DU MATÉRIAU NITRURE DE GALLIUM

1

Dans toute la suite du manuscrit, sauf mention spéciale, ce que nous désignerons par

GaN correspondra au polytype hexagonal 2H Würtzite.

1.2 Croissance Cristalline du matériau Nitrure de Gal-

lium

1.2.1 Techniques de croissances

Comme l’ensemble des composés III-V, le nitrure de gallium n’existe pas à l’état

naturel sur terre. Comme tous les autres semi-conducteurs, il doit être élaboré par synthèse

artificielle à partir de ses éléments constituants purifiés. Les premiers à l’avoir synthétisé

sont Johnson et al en 1932 [4].

La purification du gallium a été mise au point pour les industries nucléaires, pour

le dopage du silicium puis pour l’élaboration des semi-conducteurs III-V GaAs, GaP et

GaSb. On trouve sur le marché du gallium très pur sous la forme du métal, du tri-chlorure

ou de composés organométalliques : essentiellement le tri-méthyl-gallium et le tri-éthyl-

gallium. Un problème d’approvisionnement de la planète en gallium est à prévoir dans les

deux décennies à venir, du fait du trop grand nombre d’applications industrielles de cet

élément. Des programmes de substitution sont déjà à l’étude dès à présent, notamment

pour les diodes LED’s destinées à l’éclairage, dans lesquelles on tente de remplacer les

semi-conducteurs III-N par des semi-conducteurs II-VI (ZnO par exemple [5]).

Contrairement à la plupart des semi-conducteurs à bande interdite étroite ou de largeur

moyenne, il n’existe pas de procédé de croissance industriel de monocristaux de GaN à

partir d’une phase liquide. La forte énergie de la liaison Ga - N impose une température

de croissance élevée lorsque l’on désire à la fois une croissance rapide (> 1 mm/h) et une

qualité cristalline quasi-parfaite. Par analogie avec les autres semi-conducteurs III-V, on

peut estimer qu’une température de l’ordre de 2000 ℃ serait souhaitable pour remplir ces

deux conditions pour l’élaboration du monocristal de GaN.

A cause de la grande volatilité de l’élément azote à partir du cristal GaN, et de la très

forte énergie de la triple liaison N ≡ N dans la molécule N2, la croissance de GaN en phase

liquide nécessite de très fortes pressions de di-azote (au moins des dizaines de kilobars),

qui rendent le procédé peu praticable pour des échantillons de grandes dimensions.

La croissance doit donc être réalisée à partir d’une phase gazeuse. En 2011, la technique

qui permet la croissance la plus rapide fait appel à une phase gazeuse halogénée. Elle est

appelée Hydride Vapour Phase Epitaxy (HVPE). Cette technique, mise en œuvre entre

1000 et 1300 ◦C, permet d’obtenir des vitesses de croissance importantes, de l’ordre du

μm/min, en conservant une qualité cristalline identique à celle de la surface du germe.
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On est donc ramené à un problème de germe de départ et d’agrandissement du dia-

mètre à partir du germe. Les stratégies d’agrandissement par croissance latérale à partir

du germe ont échoué jusqu’à présent. Les cristaux obtenus par croissance en phase li-

quide dans quelques laboratoires dans le monde sont probablement ceux qui présentent

la meilleure qualité cristalline. Ils sont malheureusement trop petits pour pouvoir être

exploités, même comme germes pour une croissance en phase gazeuse.

Au niveau mondial, quelques fabricants (dont St Gobain / Lumilog issu des travaux

du CNRS / CRHEA) proposent des substrats de GaN monocristallin « massifs » ou « self

standing » d’une épaisseur d’environ 300 μm avec un diamètre maximal qui atteint 51

mm. Ils sont réalisés par hétéro-épitaxie sur un substrat de saphir qui est ensuite séparé

de la couche de GaN par « flash laser ». A l’heure actuelle, le coût d’un substrat de ce type

est de l’ordre de 2600 euros HT. Du fait de son origine hétéro-épitaxiale sur substrat très

désaccordé, ce matériau comprend une forte densité de défauts cristallins sur une large

gamme de dimensions géométriques : dislocations (106 à 107 cm−2), fautes d’empilement,

cavités macroscopiques.

Pour la plupart des applications, l’épaisseur de la couche active en GaN ou en composés

III-N nécessaire pour obtenir la fonctionnalité recherchée ne dépasse pas quelques microns.

A défaut de substrat massif, adapté en paramètre cristallin et en dilatation thermique,

les premières applications du GaN se sont développées en utilisant comme matériaux de

couche active des couches hétéro-épitaxiales sur les substrats les moins désaccordés et les

moins onéreux possibles : actuellement le saphir et les SiC.

L’hétéroépitaxie du GaN sur ces substrats très désaccordés génère une quantité im-

portante de défauts comme des fautes d’empilement et des dislocations traversantes. La

densité de ces défauts peut varier typiquement de 106 à 1010 cm−2, en fonction du type de

substrat, de la couche d’adaptation entre le substrat et le GaN, de la qualité de surface

du substrat et de la méthode de croissance utilisée.

Pour la très grande majorité des couches hétéro-épitaxiales de GaN utilisées sur la

planète en 2011, les densités de dislocation se situent entre 108 et 109 cm−2. On peut

considérer comme une faveur de la nature que l’on puisse réaliser des diodes LED avec des

durées de vie acceptables (quelques milliers d’heures) sur des matériaux semi-conducteurs

qui présentent de telles densités de défauts cristallins. Par contre, pour les diodes laser

III-N (celles des lecteurs et graveurs de disques de stockage selon la norme « Blu Ray »),

il a fallu faire baisser de plusieurs ordres de grandeur ces densités de défauts. Le détail

des procédés utilisés pour diminuer les densités de défauts sont des secrets industriels

jalousement gardés jusqu’à présent.

L’hétéro-épitaxie des couches minces de GaN hexagonal est généralement réalisée par

Epitaxie en Phase Vapeur à partir de précurseurs Organométalliques (EPVOM en fran-

çais). Les dénominations anglo-saxonnes pour cette famille de procédés sont les suivantes :
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– la plus courante :

– Metal-Organic Chemical Vapour Deposition (MOCVD)

– utilisées parfois :

– Organo-Metallic Vapor Phase Epitaxy (OMVPE)

– Metal-Organic Vapor Phase Epitaxy (MOVPE)

Cette technique consiste à réaliser une pyrolyse des précurseurs des éléments consti-

tuants à proximité de la surface du substrat chauffé. Le précurseur le plus utilisé pour

l’élément azote est l’ammoniac NH3. La diméthyl-hydrazine est aussi parfois utilisée, pour

des procédés à basse température. Les précurseurs les plus utilisés pour l’élément Ga sont

les composés organo-métalliques (tri-méthyl-gallium (TMGa) et tri-éthyl-gallium (TEGa).

On peut trouver toutes sortes de réacteurs d’épitaxie MOCVD de GaN, allant du réac-

teur de recherche monoplaque de petite taille au réacteur industriel capable de réaliser

l’épitaxie simultanément sur plus de 60 plaques de diamètre 150mm.

Pour des couches minces (jusque vers 3-4 μm), on peut aussi utiliser la technique

d’épitaxie sous ultravide appelée Epitaxie aux Jets Moléculaires (EJM) en français et

Molecular Beam Epitaxy (MBE) en anglosaxon. La technique MBE consiste à évaporer

ou sublimer les éléments du matériau à déposer, dont les éventuels dopants, qui sont

ensuite adsorbés à la surface du substrat. Dans le cas du GaN, la voie la plus employée

consiste à utiliser une source solide de Ga, et une source gazeuse de di-azote avec craquage

par plasma des molécules N2 comme précurseur de l’azote. Les inconvénients majeurs de

cette technique sont les faible vitesses de croissance ( ≪ 1 μm/h), ainsi que la complexité

et le coût important d’entretien du réacteur. En 2011, il reste difficile de trouver des

réacteurs MBE multiplaques fiables pour l’épitaxie du GaN.

1.2.2 Substrat pour l’hétéro-épitaxie

Le tableau 1.1 compare les distances inter-atomiques et les coefficients de dilatation

thermique des principaux substrats utilisés pour la croissance hétéro-épitaxiale de couches

de GaN. Nous pouvons remarquer que le substrat idéal n’existe pas que ce soit en termes

de paramètres physiques intrinsèques ou en terme de coût. En termes de performances

globales, le nitrure d’aluminium (AlN) et les carbures de silicium (SiC) semblent être les

meilleurs candidats.

Quelques sources fournissent des prototypes de substrat d’AlN, massifs ou sous forme

de couches épaisses hétéro-épitaxiales sur SiC, de qualité suffisante pour la croissance

épitaxiale de GaN. Néanmoins, le diamètre maximum est actuellement de 2 pouces, trop

petit pour une production en grande série de composants.

Même si la faisabilité de substrats de diamètre 150 mm (6 pouces) de 4H-SiC a été
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Paramètre de Conductivité Désaccord

Substrat maille thermique ∆a/a - ∆c/c de maille

a(Å) c(Å) KC (W.cm−1K−1) (×10−6 K−1) %

Substrats pour GaN hexagonale

AlN (hexagonal) 3,104 4,966 3,2 4,2 - 5,3 2, 7

GaN (hexagonal) 3,186 5,175 2,3 5,59 - 3,17 0

Al2O3(Saphir) 4,758 12,991 0,3-0,5 7,5 - 8,5 49 (∼ 13)

(Rhombohedrique)

4H-SiC (hexagonal) 3,073 10,053 4,9 4,2 - 4,68 3,63

Si (cubique) 5,4301 - 1,5 4,75 - 2,9 -

Substrat pour GaN cubique

3C-SiC 4,36 - 3-5 5 3,3

GaN (cubique) 4,511 - 2,3 non déterminé 0

Si (cubique) 5,4301 - 1,5 3,59 17

GaAs (cubique) 5,6533 - 0,5 6 20

Tableau 1.1 : Comparaison des paramètres de maille et coefficients de dilatation thermique des
différents substrats utilisés pour l’hétéroépitaxie de GaN cubique et hexagonal
[6]

annoncée 1, le coût encore prohibitif de ce matériau le rend peu compétitif vis-à-vis du

saphir comme substrat support de couches minces de GaN pour la plupart des applications

de grand volume. Le SiC est malgré tout utilisé pour environ 30 % des épitaxies de GaN

dans le monde. Sa bonne conductivité thermique est un avantage indéniable pour la

réalisation de diodes électroluminescentes de forte puissance pour l’éclairage. Du fait de

circonstances historiques particulières, il se trouve que le principal fabricant de substrats

SiC (Cree) est aussi un des grands fabricants de diodes électroluminescentes. C’est la

raison pour laquelle il peut disposer de substrats SiC à coût minimum et les utiliser pour

la fabrication de diodes LED en grandes séries (plusieurs milliards de diodes LEDS à base

de GaN et d’autres composés III-N ont été vendues dans le monde en 2010).

Du point de vue économique, l’idéal serait de pouvoir réaliser l’épitaxie de GaN sur

substrat de silicium. D’une part la qualité cristalline du volume et des surfaces de ce

matériau est excellente et très reproductible. D’autre part, le coût de ce matériau utilisé

en très grands volumes est le plus faible de tous les monocristaux. Néanmoins, les forts

désaccords de distance inter-atomique et de dilatation thermique entre le silicium et le

GaN sont à l’origine de fortes contraintes mécaniques et de très grandes densités de défauts

cristallins dans les couches hétéro-épitaxiales de GaN réalisées sur silicium. De nombreux

projets sont d’ailleurs en cours dans le monde, en Europe, et en particulier en France (au

CNRS / CHREA à Nice, au III-V lab à Marcoussis) pour améliorer la qualité cristalline

1. Annoncée par la société CREE lors de la conférence ECSCRM 2010 à Oslo
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des couches de GaN sur silicium, notamment dans le cadre des projets « G2REC » et «

TOPOGAN ».

L’avancement de ces projets (d’ailleurs concurrents) n’a pas permis de disposer en

temps utiles de couches de GaN sur silicium de qualité suffisante pour permettre une

étude des contacts métalliques sur ce type de couches dans le cadre de cette thèse. Nous

avons ainsi travaillé sur des couches de GaN sur saphir, les seules qui pouvaient être

utilisées au moment où les travaux ont été menés.

Il semble que la progression récente (2010) de la qualité de ce type de couches com-

mence à ouvrir des perspectives plus encourageantes pour l’étude des briques technolo-

giques menant à des composants fonctionnels. Nous pensons que nos résultats sur saphir

pourront servir de référence de comparaison vis-à-vis des résultats à venir sur substrat de

silicium.

En effet, et de manière surprenante, le saphir est le substrat le plus utilisé actuelle-

ment pour l’épitaxie de GaN, malgré les forts désaccords de distance interatomique et de

dilatation thermique. Il se trouve que le réseau hexagonal du cristal de GaN épitaxié sur

saphir est tourné de 30° - dans le plan de croissance - par rapport à celui du saphir (Cf.

figure 1.3). Grâce à cette configuration particulière, le désaccord effectif lié au différentiel

de distance inter-atomique est réduit à 13 %. De plus l’utilisation d’une couche d’adapta-

tion ou « buffer », conduit à une diminution spectaculaire de la densité des dislocations

et fautes d’empilement. Cette couche « buffer » est faite de plusieurs sous-couches en

composé ternaire Al(1−X)GaXN.

Maille élémentaire de GaN

Atome de Gallium

Maille élémentaire de Al203

Atome d’Aluminium

GaN [01̄10]

Al203 [1010]

GaN [1000]

Al203 [101̄0]

Figure 1.3 : Projection des plans de base des cations du saphir et du h-GaN dans l’orientation
prise lors de l’épitaxie
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Autre avantage, le coût d’un substrat de saphir est modéré (un ordre de grandeur

au-dessous de celui d’un substrat de SiC), et on peut trouver dès à présent sur le marché

des substrats de saphir avec des diamètres allant au moins jusqu’à 150 mm (6 pouces),

et bientôt jusqu’à 200 mm. Malgré tout, du fait de la faible conductivité thermique du

saphir (qui baisse, par ailleurs, avec la température), l’utilisation d’un substrat de saphir

limite la densité de puissance dissipée dans le composant, surtout s’il doit fonctionner à

haute température ambiante.

A l’heure actuelle, l’hétéro-épitaxie de GaN sur saphir reste la seule technique éprou-

vée pour réaliser des couches de GaN d’une épaisseur de 10 à 15 microns, valeurs qui

correspondent aux épaisseurs nécessaires pour la réalisation de composants redresseurs

verticaux présentant une tenue en tension d’au moins 600 V.

L’ampleur des recherches consacrées au GaN cubique a été, jusqu’à présent, largement

inférieure à celui qui a assuré les premiers succès du GaN hexagonal. Cette phase cubique

étant intrinsèquement instable, sa stabilité doit être forcée par l’utilisation d’un substrat

de départ cubique avec une orientation cristallographique interdisant une transition trop

facile vers une structure hexagonale. Par exemple, les faces de type < 111 > sont défa-

vorables à l’obtention d’une couche de GaN cubique, alors que les faces de type < 100 >

sont plus favorables.

Les premières études ont porté sur l’utilisation d’un substrat de GaAs. Elles n’ont

pas dépassé le stade de curiosités de laboratoire. Des études plus poussées ont été me-

nées en utilisant un substrat de 3C-SiC, c’est-à-dire, en l’absence de substrats massifs

de 3C-SiC, une couche hétéro-épitaxiale de 3C-SiC sur silicium en orientation <100>.

Cependant, jusqu’à présent, la très forte densité de défauts cristallins dans les couches

hétéro-épitaxiales de 3C-SiC reste un frein majeur à l’élaboration de couches de GaN

cubique de bonne qualité.

De manière générale les couches de GaN hexagonal restent de meilleure qualité que

les couches de GaN cubique.

1.3 Propriétés mécaniques du GaN

Le nitrure de gallium pur est un solide transparent isolant dur de densité 6,1∼6,15

kg.m−3 [7]. Cette valeur est identique quelque soit le polytype. Sa rigidité est forte avec

un module de Young de Y ∼ 150 GPa pour la forme würtzitique et Y ∼ 181 GPa [7]

pour sa forme Blende de Zinc. Sa dureté, selon le test de Knoop 2, est de 15,5 GPa pour le

polytype hexagonal et intermédiaire entre celle du silicium (11,3 GPa) et celle du carbure

de silicium (24,3 GPa) [7]. A l’heure actuelle aucun test de dureté n’a été effectué sur la

2. voir http ://en.wikipedia.org/wiki/Knoop_hardness_test pour plus d’information (en)
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phase cubique du nitrure de gallium.

1.4 Piezo-électricité des nitrures de gallium et autres

composés III-V

Les deux polytypes de nitrure de gallium présentent des propriétés piézo-électriques

liées, d’une part à la polarité assez importante de la liaison Ga – N et d’autre part aux

groupes de symétrie non-centro-symétriques [8].

La direction cristalline < 000. > ou < c > du système cristallin Würtzite est une

direction de piézo-électricité maximale qui correspond au grand axe de l’ellipsoïde de

piézo-électricité de la structure. Cette direction est l’analogue des directions < 111 > du

système sphalérite, qui présentent, elles aussi, une piézo-électricité maximale [8].

Dans le cristal de GaN, comme dans tous les cristaux de composés III-V et II-VI,

la différence d’électronégativité entre les deux types d’éléments constituants induit une

attraction électrostatique entre troisièmes voisins, qui tend à comprimer les distances

inter-atomiques.

Dans la structure cubique sphalérite, cette compression est isotrope et ne conduit qu’à

une légère diminution du paramètre de maille cubique. Dans la structure Würtzite, les

troisièmes voisins selon l’axe < c > sont plus proches. La compression interne selon l’axe

< c > induit un moment dipolaire électrique interne au cristal, donc une polarisation

électrostatique même en l’absence de contrainte externe. C’est ce que l’on appelle la «

polarisation spontanée » du cristal.

Le vecteur de polarisation interne est dirigé selon l’axe < c >. Il est sortant par une face

orientée « Ga » et rentrant par une face orientée « N ». Cette polarisation spontanée est

présente dès la fabrication du cristal. Elle correspond à un champ électrique interne très

fort, de l’ordre du MV/cm. Pour une couche de cristal de GaN, cette valeur de polarisation

interne est aussi équivalente à la présence d’une couche 2d de charges positives en face

« N » et d’une couche 2d de charges négatives en face « Ga » en densités équivalentes,

de l’ordre de 1013 cm−2 ou 1,6 μC/cm2 [9]. La présence d’un fort champ électrique dans

un volume de cristal correspond à une énergie électrostatique qui intervient dans l’énergie

interne du cristal. Toute évolution qui conduira à abaisser cette énergie électrostatique

sera favorisée.

La polarisation interne au cristal induit aussi un champ électrique externe au cristal

qui attire les environnantes atmosphériques (ions, électrons) positives vers la face < c >

de polarité « Ga » et les charges négatives vers la face « N ». Cette attraction ne cesse que

lorsque le champ électrique généré par les charges adsorbées compense celui qui provient

de la polarisation interne. En pratique, lorsque l’on manipule un cristal de GaN hexagonal
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Würtzite, il est donc « habillé » de charges adsorbées sur ses faces < 000. >.

Ce n’est que lorsque l’on applique une contrainte externe que l’on vient rompre l’état

d’équilibre de compensation de charge et générer un champ électrique à l’intérieur du

cristal, jusqu’à ce que les migrations / adsorptions de charges viennent établir un nouvel

état de compensation et d’équilibre.

Depuis plus d’une dizaine d’années, ces phénomènes de piézo-électricité sont exploités

au sein d’hétérostructures AlGaN / GaN [1], et plus récemment AlInN / GaN [10], pour

réaliser des transistors à effet de champ à couche électronique 2d de forte mobilité et grille

métallique (High Electron Mobility Transistors ou « HEMTs »). Le champ des applications

potentielles de ces transistors est très large. Il couvre un domaine de fréquence qui s’étend

de 0 à plus de 10 GHz, et surtout, il ouvre des perspectives nouvelles en termes de

densité de puissance (record actuel 36 W/mm) et aussi pour la montée en fréquence des

amplificateurs fonctionnant en régime de commutation. Du fait de leurs potentialités à la

fois militaires et civiles, ils ont fait l’objet d’une course technologique intense à l’échelle

planétaire depuis 1995.

Les quelques transistors de ce type qui ont atteint un premier stade d’industrialisa-

tion ne couvrent que quelques applications militaires de niche. Comme les générations

précédentes de transistors, la maturation est longue, environ 15 ans avant l’apparition

des premiers objets commerciaux pour applications civiles. Le développement de transis-

tors HEMT III-N se heurte aux très nombreux problèmes liés à la qualité cristalline du

matériau épitaxié. Certains défauts cristallins réduisent le champ électrique de claquage.

D’autres détériorent les caractéristiques des contacts Schottky de grille métal / AlGaN.

D’autres, enfin, ont une activité électrique de centres profonds dans la bande interdite

du semi-conducteur qui nuisent à la linéarité, voire, à forte concentration, au rendement

énergétique d’amplification des transistors.

1.5 Propriétés électrique du GaN

1.5.1 Structures de bandes

Comme la plupart des « nitrures d’éléments III », (InN, GaN, AlN, mais pas BN), la

structure de bande des composés GaN présente un gap direct [1].

Pour un semi-conducteur à gap direct, le minimum ou les minima de la bande de

conduction sont situés aux mêmes emplacements dans l’espace réciproque que le maximum

ou les maxima de la bande de valence. Pour tous les semi-conducteurs des familles IV,

III-V, II-VI, les 3 ou 4 bandes de valence présentent un maximum au centre de la zone de

Brilloin (hexagonale pour le h-GaN, cubique pour le c-GaN), centre appelé « τ », origine

de l’espace réciproque et qui correspond à un état de vecteur d’onde nul pour les électrons.
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Pour les semi-conducteurs GaN et les autres semi-conducteurs à gap direct III-V et II-VI,

la bande de conduction présente un seul minimum absolu situé aussi au centre de la zone

de Brilloin.

Les structures de bande des deux phases du GaN sont représentées sur la figure 1.4.

Cette configuration des bandes rend l’émission de lumière efficace car elle autorise les

transitions électroniques directes entre bande de valence et bande de conduction dans les

deux sens par émission ou absorption de photon (dont le vecteur d’onde est extrêmement

réduit). C’est elle qui ouvre au GaN et aux composés ternaires AlGaN et InGaN le champ

immense des applications actuelles en optoélectronique.

Les valeurs de bande interdite à 2K pour chacun des deux polytypes ont été détermi-

nées expérimentalement : 3,504 eV [11] pour la phase hexagonale et 3,272 eV [12] pour la

phase cubique. Comme pour l’ensemble des semi-conducteurs IV, III-V et II-VI, il existe

dans GaN plusieurs bandes de valence dégénérées à leur maximum au centre de la zone

de Brilloin. Les masses effectives de ces bandes sont différentes. Il existe donc des trous

de masses effectives différentes que l’on appelle « trous lourds » et « trous légers ».

GaN Hexagonal GaN cubique

Figure 1.4 : Structure de bande des deux polytypes du GaN [13].

1.5.2 Masses effectives des porteurs

Les masses effectives, inversement proportionnelles aux rayons de courbure des bandes,

sont reportées dans le tableau 1.2 recopié à partir de la thèse de A. Philippe [6].

Dans le cas des semi-conducteurs à gap direct en coordinence tétraédrique, la masse

effective d’un électron varie peu avec la direction de son vecteur d’onde. Un argument qui

fournit une explication qualitative dans ce sens est le suivant. La structure 2H peut être

considérée comme une succession de couches de symétrie cubiques tronquées, retournées

un rang sur deux, et juxtaposées. La zone de Brilloin attendue dans ce cas est celle de

la zone de Brilloin de la structure cubique, mais repliée selon l’axe « c » dans une zone
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GaN hexagonal GaN cubique

mc* théorique 0,18 ; 0,19 0,17 ; 0,13 ; 0,15

expérimentale 0,22 ; 0,20

mhh (Σ) : 2,780 (T) : 2,570 (∆) : 2,280 (Σ) : 0,865 (T) : 9,850 (∆) : 2,280

approximation sphérique : 2,530 approximation sphérique : 1,370

mlh (Σ) : 2,530 (T) : 2,440 (∆) : 2,280 (Σ) : 0,865 (T) : 0,860 (∆) : 2,280

approximation sphérique : 2,410 approximation sphérique : 1,370

mcr h ou mso h (Σ) : 0,190 (T) : 0,190 (∆) : 0,170 (Σ) : 0,154 (T) : 0,132 (∆) : 0,126

approximation sphérique : 0,180 approximation sphérique : 1,136

mh* expérimentale 0,8 1,5 [14]

Tableau 1.2 : Masses effectives de porteurs dans c-GaN et h-GaN. me* désigne la masse ef-
fective moyenne des électrons, mhh est la masse effective des trous lourd, mlh

celle des trous légers et mcr h celle des trous de la bande associée au champ
cristallin dans h-GaN, mSO h celle des trous de la bande associé au couplage
spin orbite dans c-GaN.

de hauteur moitié. La structure de bande en centre de zone est peu affectée, comme le

montre d’ailleurs la proximité des énergies de bande interdite pour le c-GaN et le h-GaN.

Le caractère contraint des matériaux GaN hétéro-épitaxiés induit certainement une

anisotropie de masse effective en minimum de bande de conduction, mais cet effet reste

limité.

L’effet des contraintes sur les bandes de valence est beaucoup plus spectaculaire. En

effet, les déplacements des maxima des 4 bandes sont très différents. Selon le sens de la

contrainte, on peut observer des variations très importantes des proportions en « trous

lourds » et « trous légers ». Dans le cas du GaN, cet effet est renforcé par la faiblesse

des écarts entre bandes liés au couplage spin-orbite et au champ cristallin. Il est donc

possible que les masses effectives expérimentales comprennent, selon les échantillons, des

contributions provenant de toutes les bandes de trous.

Dans la très grande majorité des matériaux GaN disponibles actuellement, la masse

effective expérimentale des trous est nettement inférieure à la masse des trous lourds, ce

que l’on peut expliquer simplement par l’effet de la contrainte présente dans le cristal qui

tend à faire monter le sommet des bandes de trous légers par rapport à la bande de trous

lourds.

D’une publication à l’autre, la valeur de masse effective annoncée pour les trous varie,

très probablement parce que l’état de contrainte des matériaux épitaxiés est très variable

selon le procédé d’épitaxie utilisé et l’empilement de couches d’adaptation mis en œuvre.

Le transport et la mobilité électronique, pour des électrons d’énergie cinétique modérée

(< 0, 1 eV ) sont presque isotropes. Nous reportons donc ici une valeur moyenne.
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1.5.3 Transport électronique à faible champ électrique : mobilité

des électrons et des trous

La mobilité électrique d’un porteur de charge représente la fonction de réponse (li-

néaire) de la vitesse moyenne des porteurs impliqués vis-à-vis du champ électrique moyen

appliqué dans le cristal à une échelle typiquement supérieure au nanomètre.

Dans tous les matériaux GaN hétéro-épitaxiés, à cause de la contrainte, et à plus forte

raison dans le GaN hexagonal fondamentalement anisotrope, cette mobilité devrait être

représentée par un tenseur de rang 2, symétrique en l’absence de champ électrique.

Une vision optimiste consisterait à supposer que c’est le faible taux d’anisotropie qui

conduit les auteurs à se contenter d’une valeur scalaire dans la quasi-totalité des publica-

tions. Une vision moins optimiste constaterait que les données expérimentales manquent

pour quantifier les écarts à l’isotropie. Réaliser les mesures correspondantes représente

encore un défi, du fait de la complexité de la structure réelle des échantillons disponibles

et de la difficulté à obtenir des échantillons de bonne qualité cristalline avec des surfaces

orientées dans des directions cristallographiques différentes des directions < 000. >.

Comme pour tout corps conducteur 3d, les deux paramètres qui influencent la mobilité

des porteurs sont la masse effective et le temps caractéristique « de collision ». A haute

température, ce sont les collisions avec les phonons qui dominent. A basse température,

ce sont les collisions sur les défauts cristallins et les centres chargés qui constituent les

principaux obstacles au transport électronique.

On peut trouver dans de nombreuses publications des valeurs de mobilité pour les trous

et électrons dans le GaN pour différentes températures et concentrations de dopants.

A partir de la méthode de Caughey-Thomas [15], éprouvée pour SiC [16], des modèles

ont pu être développés [17, 18] pour proposer une expression analytique simple, repré-

sentative de l’évolution de la mobilité des porteurs en fonction de la température et du

niveau de dopage. Il est à noter que de telles expressions analytiques ne sont actuellement

disponibles que pour la phase hexagonale du GaN.

Cette méthode repose sur une expression mathématique, assez simple et très modulable

par un nombre limité de paramètres. Son application à un semi-conducteur donné consiste

à déterminer un jeu de constantes conduisant à un écart minimal entre les valeurs données

par la formule et celles qui sont mesurées expérimentalement.

μ0,i = μmin,i +
μmax,i − μmin,i

1 +

(

N

Nig

)γi (1.1)

avec μmin,i, μmax,i, γi, Nig, des paramètres propres au semi-conducteur et N le dopage.

Les valeurs présentées dans la littérature de ces paramètres sont reportées dans le

tableau 1.3. L’évolution de la mobilité en fonction du dopage à 300 K est observable
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Type de porteur μmin(cm2/V s) μmax(cm2/V s) γ Ng(cm−3)

Electrons 80 1405 0,71 0,778.1017

Electrons 55 1000 1 2.1017

Trous 30 170 2 3.1017

Tableau 1.3 : Paramètres de l’équation de Caughey-Thomas pour la phase hexagonale du GaN
selon [17, 18].

sur la figure 1.5-a. Il est a noter que le modèle de Mnatsatov décrit bien l’évolution

des échantillons réalisés avant 1996 tandis que celui de Schwierz corrèle bien avec les

échantillons produits depuis.

Contrairement au silicium, la mobilité des trous dans GaN hexagonal est très faible

comparée à celle des électrons. Ceci peut présenter un inconvénient certain dans la réali-

sation de composants bipolaires.

Figure 1.5 : a) Evolution de la mobilité des électrons et des trous dans GaN de phase hexa-
gonale selon Schwierz[17] et Mnatsakanov et al[18], b) Report de points de la
mobilité des électrons et des trous dans GaN de phase cubique [19, 20, 21].

Même si aucun modèle n’a été développé pour suivre l’évolution du GaN cubique

en fonction de la concentration de ses porteurs, la figure 1.5-b présente des valeurs de

mobilité répertoriées dans la littérature[19, 20, 21]. De façon générale, la mobilité de la

phase cubique est deux à trois fois supérieure à celle de la phase hexagonale dans le cas

des électrons. Pour la mobilité des trous elle est plus importante pour la phase cubique a

faible dopage et plus faible pour les forts dopages que la phase hexagonale.

Comme pour l’évolution de la mobilité des porteurs avec le dopage, le modèle de

l’évolution de la mobilité avec la température a seulement été développé pour le GaN

hexagonal. Pour établir ce modèle Schwierz[17] a tenté de connaitre l’évolution de chacun

des paramètres de l’équation (1.1) par l’équation suivante :
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Par (T ) = Par0 ×
(

T

300 K

)α(Par)

(1.2)

avec Par le paramètre (μmin, μmax, Ng,γ), Par0 la valeur du paramètre à T = 300 K

et α (Par) un paramètre de fit. Cette méthode avait déjà été développée par Arora et al

[22] pour le cas de Si. Il a ainsi été déterminé que pour les électrons α (μmax) = −2, 85,

α (μmin) = −0, 2, α (Ng) = 1, 3 et α (γ) = 0, 31.

Mnatsakanov et al [18] utilise une méthode différente pour calculer l’évolution de la

mobilité des porteurs en fonction de la température. Ils partent du principe qu’à faible

dopage et à température ambiante, les collisions avec les phonons sont les principaux

mécanismes de limitation de la mobilité. Dans ce cas :

μmax,i = μL,i (1.3)

avec μL la mobilité structurelle des phonons. En prenant en compte la température, la

mobilité des phonons devient μL,i = μmax,i(T0) × (T/T0)−αi et donc d’après l’équation

(1.3) nous obtenons :

μmax,i = μmax,i(T0)× (T/T0)−αi (1.4)

La contribution de la diffusion d’impureté peut être obtenue en soustrayant la contri-

bution des phonons de l’équation (1.1) avec :

μI,i = μmax,i

⎡

⎣

μmax,i

μmax,i − μmin,i

1 +
(

N
Ng,i

)γi

(

N
Ng,i

) − 1

⎤

⎦ (1.5)

En associant les équations (1.3) et (1.5) nous obtenons :

μmax,i − μmin,i

1 +
(

N
Ng,i

)γi =
μL,i

1 +
µI,i

µL,i

(1.6)

En substituant l’équation (1.6) dans l’équation (1.1) et en prenant en compte que

μL,i = μL,i(T0) × (T/T0)−αi et μI,i = μI,i(T0) × (T/T0)−αi , l’équation (1.1) peut se

réécrire :

μi (N, T ) = μmax,i (T0)
Bi (N)

(

T
T0

)βi

1 + Bi (N)
(

T
T0

)αi+βi
(1.7)

avec

Bi (N) =

⎡

⎣

μmin,i + μmax,i

(

Ng,i

N

)γi

μmax,i − μmin,i

⎤

⎦

∣

∣

∣

∣

∣

T=T0

(1.8)
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Figure 1.6 : Evolution de la mobilité avec la température de GaN hexagonal a) selon
Schwierz[18], b) selon Mnatsakanov et al[17].

Les équations (1.7) et (1.8) décrivent ainsi l’évolution de la mobilité en fonction de la

température et du dopage selon Mnatsakanov et al. Les valeurs déterminées par « fit »

des coefficients αi et βi sont αn = 2, 0 et βn = 0, 7 dans le cas du GaN hexagonal de type

« n ». Par manque de donnée, seul le paramètre αp = 5.0 a pu être déterminé dans le cas

du GaN de type « p ».

La figure 1.6 illustre l’évolution de la mobilité en fonction de la température à diffé-

rentes valeurs de dopage. Nous notons ainsi que, dans le cas du modèle de Mnatsakanov,

il existe une température où la mobilité passe par un maximum c’est à dire (dμ/dT = 0)

que nous notons Tim et qui s’exprime d’après les équation (1.7) et (1.8) comme :

Tim = T0

[

βi

αi

1

Bi (N)

]
1

(αi+βi)
(1.9)

Nous voyons donc qu’il existe des différences majeures entres les deux modèles pré-

sentés ici. Malgré tout, les valeurs reportées restent dans le même ordre de grandeur et

les écarts sont tolérables en regard des dispersions inévitables entre les différents maté-

riaux GaN en fonction du procédé de croissance cristalline et du substrat utilisé pour

l’hétéro-épitaxie.

1.5.4 Transport électronique à fort champ électrique : relations

« vitesse moyenne » Vs champ

Dans la même publication[17], Schwierz propose une expression pour la vitesse des

électrons dans GaN hexagonal en fonction du champ électrique. En effet, sous l’influence

d’un fort champ électrique, la vitesse des porteurs n’est plus proportionnelle à ce dernier.

Une des manières de prendre en compte la relation non-linéaire entre vitesse moyenne

des porteurs et champ électrique est de décrire l’évolution de la « mobilité électrique
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effective », définie comme μ∗ = dv/dE , en fonction du champ électrique (E).

Du fait du phénomène de transfert électronique vers des vallées secondaires à forte

densité d’états (liée à la forte masse effective), qui affecte les électrons de forte énergie

cinétique dans la bande de conduction, la relation v(E) passe par un maximum avant de

redescendre à fort champ électrique (> 100 kV/cm). La vitesse moyenne maximale des

électrons se situe vers 200 km/s, et la vitesse à très fort champ électrique (1 MV/cm) vers

100 km/s.

Ce phénomène de transfert électronique autorise l’existence d’un effet « Gunn » au

sein du GaN. Certaines publications mentionnent des tentatives de réalisation de diodes «

Gunn » pour oscillateurs hyperfréquences, pour lesquels il a été prédit que l’utilisation du

GaN au lieu de GaAs ou InP pourrait apporter un gain d’au moins un ordre de grandeur

sur la densité de puissance à même niveau d’impédance.[23]

Ainsi, la relation entre la vitesse des porteurs et champ électrique doit être décrite par

l’évolution de la mobilité en fonction du champ électrique (E). Nous notons μ (E) cette

mobilité et nous exprimons :

ν (E) = μ (E)E (1.10)

avec ν (E) la vitesse des porteurs en fonction du champ électrique.

Dans le cas du GaN et T = 300 K, ν (E) s’écrit[24] :

ν (E) =
μ0E + νsat (E/EC)

n1

1 + (E/EC)
n1 + n2 (E/Ec)n3

(1.11)

avec νsat la vitesse de saturation des porteurs, EC le champ critique, et n1, n2 et n3 des

paramètres de fit.

Il a ainsi été déterminé que νsat =1,27.107 cm/s, EC = 172 kV/cm, n1 = 4,19, n2 =

3,24 et n3 = 0,885.

Comme dans le cas de l’équation (1.2) l’insertion de la température dans le modèle de

la vitesse des porteurs se fait grâce à l’introduction de :

Par (T ) = Par0 ×
(

a+ bT + cT 2
)

(1.12)

avec Par un paramètre de l’équation (1.11) (νsat, Ec, n1, n2, n3), Par0 la valeur du

paramètre à T = 300 K et a,b et c des constantes.

Les valeurs de ces constantes sont reportées dans le tableau 1.4.
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Par νsat EC n1 n2 n3

a 0,94475 0,8604 1,099 3,99 1,211

b, K−1 5,5183.10−4 3,88.10−4 -3,1373.10−4 -1,338.10−2 -1,52.10−3

c, K−2 -1,2256.10−6 2,5778.10−7 -5,28.10−8 1,1373 2,727.10−6

Tableau 1.4 : Paramètres a, b, c de l’équation 1.12 pour le calcul de νsat(T ), EC(T ), n1(T ),
n2(T ) et n3(T ).

1.6 Propriétés thermiques du GaN hexagonal

1.6.1 Effets des différentiels de dilatation thermique entre sub-

strat et couche lors de l’hétéro-épitaxie

Comme la quasi-totalité des matériaux connus, le cristal de GaN est sujet à une dilata-

tion thermique, ce qui signifie que ses distances inter-atomiques L augmentent avec la tem-

pérature. Pour des cristaux d’éléments légers, les coefficients de dilatation (d(∆L/L)/dT )

sont de l’ordre de quelques pm/K. Dans les modèles simples usuels, cette dilatation ther-

mique est liée à une dissymétrie (anharmonicité d’ordre impair) du potentiel de liaison

de Liénard-Jones autour du minimum qui correspond à la distance d’équilibre à basse

température [1].

La composition chimique d’un cristal joue directement sur la forme des potentiels

de Liénard-Jones de ses liaisons inter-atomiques et donc sur l’ampleur du phénomène

de dilatation thermique. En règle générale, à ionicité constante, les cristaux composés

d’éléments légers se dilatent moins que ceux composés d’éléments plus lourds.[1]

L’hétéro-épitaxie conduit à déposer une couche de GaN sur un substrat de composition

chimique différente, en insérant entre la couche supérieure de GaN et le substrat un

empilement de couches d’adaptation dont chacune présente ses propres caractéristiques

de dilatation. Le substrat idéal n’a pas été trouvé. Les substrats effectivement utilisés

pour l’hétéro-épitaxie du GaN et les couches intermédiaires ne se dilatent pas comme le

GaN. En conséquence, lors du refroidissement de l’empilement épitaxial après croissance,

les valeurs d’équilibre des distances inter-atomiques évoluent de manière différente entre

les différentes couches déposées et le substrat.

La configuration de structure cristalline qui minimise l’enthalpie libre n’est pas la

même aux différentes températures. Pour de petits écarts de température, la structure se

déforme de manière élastique. Un écart énergétique existe entre la structure déformée et

celle qui minimiserait l’énergie. Cet écart est appelé « énergie élastique » de la structure.

La description des phénomènes d’élasticité dans un cristal fait classiquement appel à

un appareillage mathématique linéaire assez lourd, sans très grande subtilité conceptuelle,

mais de maniement plutôt compliqué. D’un côté, les contraintes sont prises en compte par
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Homoépitaxie de GaN

GaN massif sur un substrat GaN

T (K) n=5.1019 cm−3 Conducteur GaN sur saphir

c (Å) a (Å) c (Å) a (Å) c (Å) a (Å)

20 5,1836 3,1867 5,1822 3,1867

77 5,1838 3,1868 5,1824 3,1868 5,1846 3,1842

295 5,1860 3,1881 5,1844 3,1881 5,1865 3,1859

500 5,1885 3,1903 5,1870 3,1903 5,1888 3,1886

770 5,1962 3,1945 5,1944 3,1945 5,1952 3,1941

Tableau 1.5 : Variation des paramètres de maille de h-GaN à différentes températures. Les
paramètres a et c ont été mesurée avec une erreur absolue respective de 0,0005
Å et 0,0002 Å [25].

un tenseur des contraintes symétrique de rang 2. Les déformations sont aussi prises en

compte par un tenseur des déformations, lui aussi symétrique de rang 2. Contraintes et

déformations sont linéairement reliées par une méta-matrice de coefficients élastiques de

rang 4. Fort heureusement, la symétrie du milieu réduit considérablement le nombre de

coefficients indépendants dans cette méta-matrice. Pour un milieu isotrope, il n’y a que 2

paramètres indépendants, directement reliés au module de rigidité (module de Young) et

au coefficient de Poisson du milieu. Pour un cristal cubique de type sphalérite, il existe

trois paramètres indépendants, et il y en a cinq pour un cristal hexagonal würtzite.

Pour les systèmes 3d fortement symétriques que constituent les réseaux cristallins

sphalérite et würtzite, l’usage est de représenter les 6 composantes indépendantes du

tenseurs des contraintes et de celui des déformations sous la forme de matrices unilignes ou

unicolonnes, et les deux méta-matrices (la directe et l’inverse) des coefficients d’élasticité

sous la forme d’une matrice de rang 2 comprenant 6 × 6 éléments. On perd la symétrie

conceptuelle au niveau de la représentation géométrique des tenseurs sous forme de tables

mais on gagne considérablement en maniabilité des objets mathématiques, ce qui autorise

des représentations planes et des calculs matriciels classiques entre matrices de rang 1 ou

2. Le tableau 1.5 donne les valeurs des coefficients de déformation élastique qui ont pu

être déterminés pour le GaN hexagonal. Le tableau 1.6 donne les coefficients de Young et

de Poisson pour une couche de GaN en supposant que l’axe de croissance est l’axe < c >

de la structure würtzite.

Pour de forts écarts de température, on dépasse une densité critique d’énergie élastique,

dite « seuil de relaxation » à partir de laquelle il se produit des ruptures de liaisons et des

changements dans la configuration moléculaire du cristal. Ces changements conduisent à

une enthalpie libre plus faible que celle obtenue par déformations élastiques. On dit alors

que la structure cristalline a été « relaxée ». Le plus souvent, ce processus de relaxation
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est très complexe. Il implique à la fois des créations de dislocations, des glissements de

dislocations, et aussi de migrations de lacunes. Il n’existe d’études approfondies de ces

processus que pour quelques systèmes simples. Dans le cas des hétéro-épitaxies de GaN,

l’étude d’un seul type d’échantillons justifierait une ou plusieurs thèses. Ce processus de

relaxation peut être très différent selon que l’on procède à un refroidissement lent ou une

à trempe rapide.

Les températures de croissance des couches de GaN par MOCVD se situent vers 1100-

1200 ◦C. Les écarts de température lors du refroidissement sont donc considérables, de

l’ordre du kilokelvin, et les différentiels de distances inter-atomiques se chiffrent en cen-

taines de pm [1].

Pour de tels différentiels, on dépasse largement les seuils de relaxations dans les couches

épaisses, de plusieurs microns d’épaisseur mais on peut très bien rester en deçà pour

les couches très minces qui interviennent dans certains empilements d’adaptation entre

substrat et couche active.

Les phénomènes de relaxation interviennent dès qu’un différentiel de distance inter-

atomique supérieur à typiquement 100 ppm intervient sur une épaisseur de matériau de

plus de quelques microns. Ils peuvent même intervenir dans un cristal de composition

chimique homogène soumis à un fort gradient de température, et générer des dislocations

et éventuellement des fractures, voire provoquer des fissurations ou des clivages.

On doit mentionner que le seuil de contrainte de déclenchement de la relaxation dépend

très fortement du sens de la contrainte. Alors que le cristal va pouvoir accumuler une forte

énergie élastique quand il est soumis à une contrainte en compression sans que la relaxation

se déclenche, une contrainte assez faible en traction (souvent moitié moindre ou encore

plus faible) suffit à amorcer le processus.

La densité des différents types de défauts cristallins influence de manière directe les

phénomènes de relaxation. A chaque stade du refroidissement (ou d’échauffements post-

croissance), la température intervient comme facteur déterminant des processus de re-

laxation car elle gouverne en particulier les coefficients de diffusion des lacunes et de

glissement des dislocations.

Le type et le niveau de dopage des couches peuvent aussi avoir une influence sur les

phénomènes de relaxation. La présence d’éléments dopants de taille très différente de celle

de l’atome substitué restreint les possibilités de glissement des dislocations, et induit un

durcissement du matériau, qui devient plus rigide et plus cassant. C’est la raison la plus

probable pour laquelle il est observé que les couches de GaN fortement dopées au silicium

( > 1018cm−3) se fracturent beaucoup plus facilement que les couches peu dopées.

Les substrats les plus utilisés (Saphir, SiC, Si) présentent des différentiels de dilatation

thermique très importants par rapport au GaN. Les processus de relaxations sont inévi-

tables lors du refroidissement. On s’attend donc a priori à ce que la relaxation induise
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moins de défauts pour un substrat qui se dilate moins que le GaN.

En pratique, le substrat de saphir est le seul actuellement sur lequel on ait réussi à

déposer par hétéro-épitaxie des couches de plus de 10 μm d’épaisseur sans fissuration et en

maintenant des propriétés semiconductrices suffisantes pour obtenir un contact Schottky

de qualité honorable (hauteur de barrière > 0,8 eV, idéalité < 1,2) comme nous pourrons

le voire dans la section 2.3.

Pour les substrats de SiC, on reste actuellement limités vers 3-5 microns. Pour les

substrats de silicium, après des années de travaux intensifs, on vient de parvenir en 2010

à démontrer des couches peu dopées de 6 microns d’épaisseur, sans fissuration et de

caractéristiques électriques encourageantes.

Le fait que le GaN soit généralement hétéroépitaxié sur d’autres types de matériaux,

comme nous avons pu le voir dans la section 1.2, peut créer une dispersion des valeurs

reportées dans la littérature. Ainsi des valeurs de αa = 5, 59.10−6 K−1 ont été reportée

pour h-GaN orienté (0001) pour une plage de température de 300-900 K. D’autres mesures

effectuées dans les mêmes conditions dans des plages de température 300-700 K et 700-

900 K indiquent des valeurs respectives à αc = 3, 17.10−6 K−1 et 7, 75.10−6 K−1 [26].

Leszczynski et al [27] ont eux reporté des valeurs de αa de 3,1.10−6 K−1 et 6,2.10−6 K−1

pour des plages de température respective de 300-350 K et 700-750 K. Les valeurs de αc

pour les mêmes plages de températures sont reportées à 2,8.10−6 K−1 et 6,1.10−6 K−1

respectivement.

L’évolution des paramètres de mailles est également fonction du type de couche. Ainsi

l’évolution des paramètres de maille avec la température d’un monocristal de GaN d’une

concentration d’électrons libres de 5.1019 cm−3, d’une couche légèrement contrainte ho-

moépitaxiée sur le précédent monocristal avec une plus faible densité d’électron libre

(1017 cm−3), et d’une couche de GaN hétéroépitaxiée sur saphir avec également une faible

concentration d’électron ont été étudiés[28]. Le tableau 1.5 présente les résultats obte-

nus. Nous observons ainsi que l’expansion thermique est 3% plus importante dans le cas

du substrat fortement dopé que pour la couche homoépitaxiée plus faiblement dopée.

Nous notons également que l’expansion thermique de la couche hétéroépitaxiée est plus

faible que celle du substrat mais plus importante que celle de la couche homoépitaxiée

prouvant ainsi l’importante du substrat dans l’évolution des paramètres de maille avec la

température.

1.6.2 Stabilité thermique, décomposition et thermodynamique du

GaN

Les fortes densités de défauts cristallins présentes dans les couches hétéro-épitaxiales

de GaN, dépendantes des conditions de croissance et de refroidissement, induisent une
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Module de Young Y (GPa) 150

Coefficient de Poisson ν (depuis paramètres C) 0,23

ν = C13/ (C11 + C12)

C11 (GPa) 390

C12 (GPa) 145

C13 (GPa) 106

C33 (GPa) 398

C44 (GPa) 105

Tableau 1.6 : Tableau répertoriant le module de Young et le coefficient de Poisson du polytype
2H du GaN. Cxy correspondent aux valeurs de la méta-matrice de coefficients
élastiques de rang 4 utilisée pour le calcul du coefficient de Poisson ainsi que
les vitesses de propagation des ondes électromagnétiques dans le cristal [29].

diversité extra-ordinaire des caractéristiques des échantillons pour une même spécification

des paramètres macroscopiques de la couche : épaisseur, type et niveau de dopage.

Par ailleurs, les sources de matériaux GaN sont très nombreuses et très diversifiées

dans le monde des années 2000 et 2010. En dehors des productions industrielles pour

composants opto-électroniques, de très nombreux laboratoires (certainement plus d’une

centaine dans le monde) disposent de réacteurs d’épitaxie capables de déposer des couches

de GaN par MOCVD ou MBE.

En conséquence, il n’existe pas encore en 2011 de qualité standard pour des couches

hétéro-épitaxiales de GaN. Chaque source d’épitaxie offre une gamme de matériaux chacun

ayant ses propres spécificités. Quelques sources dans le monde savent fournir des couches

de caractéristiques reproductibles. Sous peine de se perdre dans un dédale inextricable,

avant toute étude sur les matériaux ou les composants en GaN, il faut se ménager un accès

sécurisé à au moins une de ces sources. La forte implication de STMicroelectronics nous

a ouvert un tel accès pour des couches de GaN sur saphir tout au long de cette thèse. Par

contre, le stade de maturité encore insuffisant des couches de GaN sur silicium ne nous a

pas offert un accès similaire à ce type de couches.

Conséquence de la diversité des configurations microscopiques réelles, des grandeurs

thermodynamiques aussi fondamentales que l’enthalpie de formation et la température de

décomposition ne sont pas définies de manière univoque, même approximativement.

La plage de variation des valeurs publiées de l’enthalpie de formation s’étale sur plus

de 40 % selon les publications [30, 31, 32] et la température de décomposition estimée

varie de 993 K [33] à 1223 K [34] pour des couches de caractéristiques classiques (quelques

microns, faible dopage). Elle atteint même des valeurs encore supérieures pour certaines

couches épitaxiales.

La figure 1.7 présente le diagramme de phase Ga-N calculé par Davidov et al [35] dans
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une plage de pressions allant de la pression atmosphérique à 7,6 GPa. Le phénomène le

plus marquant qui affecte le GaN est l’évaporation préférentielle de l’azote à partir de la

surface du cristal. A une température donnée, pour maintenir un équilibre dynamique au

niveau de la surface du cristal, c’est-à-dire compenser les désorptions d’atomes d’azote

par autant d’adsorptions, il faut maintenir au niveau de cette surface une concentration

minimum en éléments azote adsorbables (azote atomique N).
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Figure 1.7 : Diagramme de phase binaire Ga-N calculé[35] à des pression variant de 0,1 MPa
à 7,6 GPa montrant l’influence de la pression sur la stabilité thermique du GaN.

A cause de l’extrême stabilité de la triple liaison N ≡ N dans la molécule N2 (énergie de

liaison de plus de 800 kJ/mol), il faut une pression considérable de gaz N2 pour entretenir

même une faible densité en éléments azote adsorbables au niveau de la surface du cristal.

Dans les réacteurs d’épitaxie MOCVD, on apporte les éléments azote par des précur-

seurs comme l’ammoniac ou la di-méthyl-hydrazine. On bénéficie de l’azote élémentaire

généré par le craquage des molécules de précurseur. Le temps que prend la recombinaison

des atomes N en molécules N2 suffit à maintenir des densités d’azote atomique suffisantes

pour stabiliser les surfaces de cristal GaN, largement supérieures à ce que l’on pourrait ob-

tenir avec une atmosphère azotée à pression atmosphérique ou sub-atmosphérique. Cette
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stabilisation n’est cependant possible qu’à très fort taux de précurseurs dans la phase ga-

zeuse, taux qui peut atteindre des dizaines de %, voire parfois dépasser 50 % dans certains

réacteurs industriels.

Dans les réacteurs MBE, les éléments azote adsorbables sont fournis par craquage

plasma de gaz N2. Dans les quelques réacteurs de croissance de GaN à partir d’une phase

liquide actifs dans le monde à ce jour, l’atmosphère gazeuse est généralement composée

de di-azote, ce qui impose des pressions considérables. On pourrait peut être abaisser ces

pressions par mise en œuvre d’un plasma approprié.

Lors d’une élévation en température d’un cristal de GaN et de la phase gazeuse de di-

azote qui l’entoure, deux phénomènes entrent en compétition. D’une part, il y a désorption,

accélérée car thermiquement activée, des atomes N à partir de la surface du cristal. D’autre

part, il se produit une activation thermique du craquage de la molécule de di-azote. La

conjonction de ces deux effets contradictoire conduit à une variation de la température

d’équilibre de la surface avec la pression. Plus la pression est élevée, plus le GaN est stable

et sa température de fusion / décomposition est élevée. Ainsi cette température varie de

1052 K (100 kPa) à 2791 K (7,6 GPa). A pression atmosphérique, le GaN se décompose

en Ga liquide et N2 gazeux. A partir de P = 6 GPa, le GaN se décompose en Ga liquide

et N2 liquide.

1.6.3 Conductivité thermique du GaN

Ce paramètre est très important pour les composants opto-électroniques et surtout

pour les électroniques hyperfréquences à réaliser à base de GaN. En effet, à partir de

la couche active du composant, la chaleur doit en général traverser une couche de GaN

avant d’atteindre le substrat. La conductivité thermique du substrat joue directement

sur la température de la couche active du composant, donc sur ses performances (via la

baisse des mobilités électroniques) et sa durée de vie. Pour de nombreux composants, une

élévation de température de 20 K au niveau de la couche active peut entraîner une chute

de la durée de vie d’un ordre de grandeur.

Depuis que l’on sait réaliser en laboratoire des échantillons de matériaux GaN avec

des densités de défauts réduites < 106 cm−2, on peut obtenir des estimations plus réalistes

des valeurs de conductivité thermique du cristal de GaN à faible densité de défauts. La

valeur admise actuellement est de 200 W/K.m à 300 K, chutant d’environ un facteur 2

vers 400 ◦C.

Dans les couches hétéro-épitaxiales de GaN, que ce soit sur saphir ou sur SiC, avec des

densités de dislocations de l’ordre de 109 cm−2 , les valeurs de conductivité à température

ambiante sont nettement plus faibles, environ 130 W/K.m, soit un peu inférieures à celles

du silicium.
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Propriétés Si GaAs 3C-SiC 4H-SiC h-GaN c-GaN

Eg (eV) 1,12 1,43 2,4 3,26 3,42 3,2

Type de transition de indirecte direct indirect indirect direct direct

la bande interdite

νsat(×107 cm.s−1) 1 1 2,2 2 2,5 2,5

µn (cm2.V −1s−1) 1200 6000 1000 900 900 1000

@ Nd = 1016 cm−3

EB (×105 V.cm−1) 2,5 3 20 32 30-50 50

εr (en statique) 11,7 12,5 9,7 9,7 9,5 9,7

KC (W.K−1cm−1) 1,5 0,46 5 4,9 2,3 2,3

Tableau 1.7 : Présentation d’un panel représentatif de propriétés électriques et physiques du
GaN. Comparaisons avec d’autres types de semi-conducteur avec Eg l’énergie
de bande interdite, νsat la vitesse de saturation des électrons, µn la mobilité
des électrons, EB le champ de claquage, εr la permittivité relative et KC la
conductivité thermique [1, 36].

Cette valeur plus faible de la conductivité thermique est attribuée à la diffusion des

phonons par les défauts cristallins. En effet, pour un semi-conducteur comme GaN, la

chaleur est transportée presque exclusivement par les vibrations de réseau / les phonons.

1.7 Applications du GaN

1.7.1 Comparaison du GaN avec d’autres semi-conducteurs

Le tableau 1.7 rappelle quelques propriétés physiques clefs des semi-conducteurs mo-

nocristallins les plus utilisés : Si, GaAs, 3C-SiC, 4H-SiC, h-GaN et c-GaN.

Les valeurs listées ne concernent que la conduction de type « N » dans ces semi-

conducteurs. Au niveau du GaN de type « P », deux faits importants sont à prendre en

compte. D’une part, même avec les éléments dopants les plus légers (Mg, Ca) et de fortes

concentrations (jusqu’à 1020 cm−3), les niveau accepteurs restent assez profonds (typi-

quement 0,2 eV). En conséquence, à température ambiante, moins de 1 % des éléments

accepteurs substitués dans le cristal sont ionisés et fournissent un trou dans les bandes de

valence. D’autre part, la mobilité expérimentale des trous dans GaN est très faible, typi-

quement vers 10 cm2/V.s pour une concentration de trous de 1017 cm−3. En conséquence,

toute couche de type P, même à niveau de dopage très élevé, sera fortement résistive à

température ambiante.

Comme nous l’avons déjà expliqué, le nitrure de gallium est un semi-conducteur à

gap direct. Avec une énergie de bande interdite d’environ 3,4 eV, le GaN est un bon

candidat pour la réalisation de dispositifs optoélectroniques de type LED, émettant dans
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le domaine des ultra-violets proches (λ0 ∼ 365nm), faciles à convertir en lumière visible

par des luminophores. Pour une émission directe dans le domaine visible, on utilise des

composés ternaires GaInN.

Pour des applications dans le génie électrique ou l’électronique, qui nécessitent à la fois

des tenues en tension maximales et des temps de commutation les plus courts possibles les

propriétés des GaN sont bien supérieures à celles du Si ou de GaAs. En effet, quelque soit

le polytype de GaN, son champ de claquage est au moins dix fois supérieur, et sa vitesse

de saturation électronique est aussi nettement supérieure. La mobilité des électrons en

bande de conduction est également à peu près similaire à celle dans le silicium.

Pour autant, les valeurs citées précédemment sont comparable à celles du polytype 4H

du carbure de silicium qui est donc son concurrent direct pour la réalisation de composants

pour l’électronique de puissance. Tout comme pour le 4H-SiC, la forte énergie de bande

interdite (trois fois celle du silicium) autorise en principe des températures maximales

absolues en fonctionnement à peu près trois fois supérieures, soit environ 1200 K au lieu

de 400 K. Des démonstrations spectaculaires de fonctionnement de transistors à base

de GaN avec des températures de couche active de l’ordre de 900 K ont d’ailleurs été

effectuées, en particulier à l’université de Ulm en Allemagne [37, 38].

Cependant, même si elle est supérieure à celle du silicium pour les rares échantillons

à faible densité de défauts cristallins, la conductivité thermique des cristaux de GaN est

très inférieure à celle du 4H-SiC : trois fois inférieure pour les matériaux couramment

accessibles.

Par rapport aux semi-conducteurs III-V à bande interdite moyenne, le GaN, comme le

4H-SiC, est affecté par une mobilité électronique nettement inférieure. A 300K, pour un

matériau GaAs faiblement dopé de type N (vers 1015 cm−3) et peu compensé, la mobilité

électronique se situe vers 8500 cm2/V.s, alors qu’elle n’est que d’environ 1000 cm2/V.s

dans GaN pour le même niveau de dopage, à peu près équivalente à celle dans le silicium.

A basse fréquence (< 10 MHz), cette relativement faible mobilité affecte surtout la

chute de tension à l’état passant dans les redresseurs et commutateurs, mais elle est plus

que compensée par la contraction possible des zones de transit électronique et l’augmen-

tation rendue possible des niveaux de dopage.

A haute fréquence, les géométries de composants adoptées étant plus compactes pour

minimiser les éléments passifs parasites, cette faible mobilité pénalise les résistances d’ac-

cès aux électrodes. C’est la raison pour laquelle InP et GaAs restent encore aujourd’hui

les matériaux semi-conducteurs de base pour les composants destinés aux fréquences su-

périeures à 10 GHz.

Ce qui fait le succès de GaN, tant pour les applications opto-électroniques que pour les

transistors hyperfréquences, c’est le champ supplémentaire qu’ouvre la possibilité d’utiliser

des hétérojonctions telles que GaInN / GaN, AlGaN / GaN, ou AlInN / GaN dès à présent,
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et probablement GaBN / GaN voire AlN / GaN, dans le futur.

C’est avec des hétérostructures AlGaN / GaN / GaInN que sont réalisées toutes les

diodes LED blanches, bleues, vertes multicolores vendues sur la planète, ainsi que les

diodes laser des lecteurs et graveurs de DVD « Blue Ray ».

Les prototypes de transistors hyperfréquence à haut rendement et forte densité de

puissance sont basés sur des hétérostructures AlGaN / GaN [39, 40] ou AlInN / GaN [41,

42]. Dans ces hétérostructures, les mobilités électroniques atteignent des valeurs de 1000-

2000 cm2/V.s à 300K, alors même que l’utilisation des effets piézo-électriques permet de

faire monter les densités électroniques 2d jusque vers 1013 cm−2[39, 40, 41, 42] soit environ

5-10 fois celles des structures de transistors à effet de champ à base de silicium (LD-MOS,

par exemple) ou de GaAs (MESFET GaAs [43] ou HEMT pseudomorphique AlGaAs

/ InGaAs [44]) . On obtient ainsi des densités de courant par unité de développement

comparables entre les meilleurs HEMT sur GaAs et ceux à base de GaN, mais avec une

tenue en tension à peu près 10 fois supérieure pour les structures sur GaN, donc une

densité de puissance environ 10 fois supérieure à même géométrie, accompagnée d’un gain

considérable sur l’impédance de sortie des amplificateurs élémentaires, autorisant une

simplification des circuits d’adaptation en impédance et ouvrant la voie à des possibilités

inédites en amplification à large bande.

1.7.2 Evaluation du GaN par l’étude des différents facteurs de

mérite

La notion de facteur de mérite a été introduite pour mieux comparer les potentialités

des matériaux semi-conducteurs. Ces facteurs de mérite relient les paramètres électriques

des composants fonctionnels aux propriétés physiques du matériau. Nous allons ici en

utiliser trois sortes.

Tout d’abord, le facteur de mérite de Johnson [45] permet d’évaluer le potentiel d’un

matériau pour des applications à hautes fréquences où l’on souhaite maximiser la densité

de puissance contrôlée par le composant semi-conducteur. Ce facteur s’exprime de la

manière suivante :

JMF =
E2

c ν
2
S

4π2
(1.13)

avec EC le champ électrique de claquage du matériau et νS la vitesse de saturation des

porteurs.

Le facteur de mérite de Keyes [46] est un indicateur du potentiel d’un matériau pour

des applications en communication. Il tient compte de la vitesse de commutation des

transistors et de leur limitation thermique due à l’auto-échauffement :
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KMF = λ

√

cνS
4πε0εr

(1.14)

avec c la célérité de la lumière, ε0 la permittivité du vide et εr la permittivité relative du

matériau.

Le facteur de mérite de Baliga [47] représente l’aptitude du semi-conducteur à sup-

porter une tension inverse élevée et présenter une faible chute de tension en direct dans

un composant unipolaire.

BMF = ε0εrμE
3
C (1.15)

avec μ la mobilité des porteurs.

Les valeurs de ces facteurs sont reportées dans le tableau 1.8 pour Si, GaAs, 4H-SiC,

h-GaN et diamant. Elles ont été normalisées par rapport au silicium.

Ces valeurs illustrent une nouvelle fois les potentialités très importantes du nitrure de

gallium pour la réalisation de composants électroniques pour le contrôle et la conversion de

l’énergie électrique, et ce, malgré les relativement faibles valeurs de sa mobilité électronique

en bande de conduction. En regard de tous ces facteurs de mérite, GaN présente une

supériorité écrasante vis-à-vis du silicium ou de GaAs.

Il apparaît à nouveau clairement que le concurrent direct de GaN est le 4H-SiC, qui

le surpasse même quand on prend en compte sa conductivité thermique. A l’évidence,

selon les quelques critères retenus, le diamant apparait comme le semi-conducteur le plus

prometteur pour l’ensemble des applications en microélectronique. Cependant, ses ap-

plications potentielles restent pour le moment inaccessibles, essentiellement à cause de

l’échec des recherches menées jusqu’à présent pour identifier des éléments dopants « lé-

gers », ce qui veut dire à faible énergie d’activation, indispensables à la réalisation de

composants de commutation unipolaires fonctionnant à température ambiante. Comme

ce verrou n’a pas été levé, les motivations pour le développement de procédés de croissance

de monocristaux de grande taille restent très limitées, voire contre-carrées par les tenants

du marché mondial du diamant naturel, inquiets des perspectives de voir se démocratiser

des substituts plus parfaits que les produits naturels et à coût considérablement réduit.

1.8 Propriétés générales des composés III-N ternaires

Un grand nombre de semi-conducteurs III-V ont été étudiés jusqu’à maintenant. La

figure 1.8 montre les cas possibles, leur énergie de bande interdite et les valeurs de pa-

ramètres de maille pour les phases hexagonales de AlN, GaN et InN. Il apparait que les

composés d’éléments légers ont une forte énergie de bande interdite. Ainsi, en se concen-

trant sur les semi-conducteurs III-N, nous observons que l’énergie de bande interdite varie
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Johnson Keyes Baliga

Si 1 1 1

GaAs 1,44 0,3 9,2

4H-SiC 655 5,1 1303

GaN 1100 2,6 1400

Diamant 3657 32 8400

Tableau 1.8 : Report des facteurs de mérite de Johnson, Keyes et Bagila normalisés par rap-
port au silicium pour différents semi-conducteurs.

de 1,9 eV dans le cas de InN à 7,5 eV dans le cas de BN. Les paramètres de mailles évo-

luent inversement. Ainsi en prenant le paramètre a, nous constatons qu’il évolue de 3,110

Å pour AlN à 3,585 Å pour InN.

De nombreuses possibilités existent alors pour contrôler l’énergie de bande interdite

et les paramètres de maille du matériau par la réalisation de composés ternaires et qua-

ternaires en variant la composition d’éléments III comme InGaN, AlGaN ou InAlGaN.

Ces mécanismes présentent plusieurs avantages. Le premier est la réalisation de couche

d’adaptation pour l’hétéroépitaxie de GaN sur d’autres type de substrat (Cf. section 1.2).

Ainsi pour limiter la contrainte des couches épitaxiales de GaN sur substrat saphir, une

couche d’adaptation d’AlN puis d’Al1−XGaxN avec x croissant jusqu’à l’obtention d’une

couche de GaN pure est réalisée [1].

Un autre avantage est la possibilité de faire varier l’énergie de bande interdite. Cette

particularité est très appréciée dans le domaine de l’optoélectronique et en particulier

dans la réalisation de diode électro-luminescentes. En effet le Gap du GaN correspond à

une longueur d’onde (λ = hc/Eg) de λ = 360 nm dans le domaine de l’ultraviolet tendit

que le gap de l’InN correspond à λ = 773 nm qui est dans l’infrarouge. L’ensemble du

spectre visible peut donc être balayé en faisant varier la composition de In1−XGaXN.

Le dernier avantage est la possibilité de faire des hétérojonctions de type GaN/AlGaN.

En effet comme dans le cas de l’hétérojonction GaAs/AlGaAs, il apparait un puits quan-

tique à l’interface appelé également gas 2D engendrant une densité électronique d’environs

10 fois supérieures à celles observées dans GaN et un gain de mobilité de 3. Ces propriétés

sont appréciée dans la réalisation de composants hyperfréquences de type HEMT 3.

3. HEMT : High Electron Mobility Transistor
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quement).
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CHAPITRE 2. CONTACTS MÉTALLIQUES SUR GAN

2.1 Contact métal/semi-conducteur

2.1.1 Formation de la barrière métal/semi-conducteur

Modèle de Schottky-Mott [48, 49]

La figure 2.1 montre le diagramme d’énergie d’un métal et d’un semi-conducteur de

type N avant contact. Le travail de sortie du métal, noté ΦM , est l’énergie nécessaire pour

arracher un électron à partir du niveau de Fermi du métal (EFM par opposition à EFS,

le niveau de Fermi du semi-conducteur) et l’envoyer jusqu’au niveau du vide. Dans le

cas d’un semi-conducteur, nous parlerons plutôt de son affinité électronique χS qui est

l’énergie nécessaire pour arracher un électron du bas de la bande conduction du semi-

conducteur (EC) et l’envoyer jusqu’au niveau du vide. Dans le cas du nitrure de gallium,

et pour une couche épitaxiale peu stressée, on considère généralement :χGaN à peu près

égal à 4.1eV [50].

Me SC

EFM

ΦM Niveau du vide

χS
EC

EFS

EV

Figure 2.1 : Diagramme énergétique avant contact

Lorsqu’on établit le contact entre le métal et le semi-conducteur de type N, des élec-

trons du semi-conducteur vont migrer vers le métal. Côté métal, les électrons excédentaires

vont s’accumuler très près de l’ Interface Métal / Semiconducteur (IMS), sur une couche

dont l’épaisseur est de l’ordre d’une seule distance inter-atomique, soit quelques centaines

de picomètres. Dans la zone de semi-conducteur proche de l’interface IMS, la densité

électronique devient extrêmement faible alors que la densité de charges fixes positives est

égale à la densité nette de donneurs ionisés Nd - Na.

Il y a donc constitution d’un dipôle électrostatique qui agit sur les électrons comme

une barrière de potentiel qui vient s’opposer à la migration des électrons suivants du

semi-conducteur vers le métal. La hauteur de cette barrière augmente avec la charge élec-

tronique transférée jusqu’à ce que l’alignement des niveaux de Fermi (potentiel chimique

des électrons) soit atteint entre le métal et le semi-conducteur, ce qui correspond à la
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2

configuration d’équilibre. La présence d’une densité nette de charge non nulle dans le

semi-conducteur, près de l’interface IMS entraîne une courbure des bandes de valence et

conduction ainsi que du niveau du vide comme le montre la figure 2.1.

Me SC

ΦM

Φ

EFM

Niveau du vide

χS

EC

EFS

EV

qVd

Figure 2.2 : Schéma de bande du contact métal / semi-conducteur selon Schottky

On définit habituellement l’énergie de barrière Φ comme l’énergie entre le niveau de

Fermi du métal et le haut de la bande de conduction dans le semi-conducteur. Cette

énergie est aussi appelée « Hauteur de Barrière Schottky » (HBS). Dans le modèle le

plus simple, lorsque l’on néglige tout transfert de charge entre orbitales moléculaires dans

la zone IMS (modèle limite de Schottky), la valeur de Φ serait simplement donnée par

l’équation suivante :

Φ = ΦM − χS (2.1)

La situation à l’interface d’une interface IMS réelle est extrêmement complexe. Rele-

vons quelques éléments caractéristiques de cette complexité.

Tout d’abord, dans les cas les plus fréquents, le semi-conducteur est monocristallin.

La structure cristalline de la phase métallique que l’on dépose sur le semi-conducteur est

presque toujours très différente de celle du semi-conducteur. Les deux systèmes cristal-

lins sont très souvent différents, ainsi que les distances inter-atomiques d’équilibre, leurs

coefficients de dilatation thermique. Les orientations angulaires d’équilibre des orbitales

électroniques par rapport au plan de l’interface sont le plus souvent incompatibles. Même

au cours d’une croissance optimale de la première couche atomique de phase métallique,

on voit apparaître une densité extrêmement élevée de défauts structuraux ponctuels ou

unidimensionnels. Presque toujours, le dépôt de la phase métallique est réalisé dans des

conditions très éloignées des conditions optimales d’épitaxie, ce qui a pour effet de ren-

forcer la densité de défauts.
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L’épaisseur critique caractéristique de la phase métallique sur le semi-conducteur est

presque toujours extrêmement faible, en général inférieure à une monocouche atomique,

parfois de quelques couches atomiques. Pour la réalisation de composants redresseurs ou

de transistors à grille métallique, l’épaisseur de la première phase métallique, celle qui

détermine les propriétés électriques du contact Schottky, est d’au moins quelques dizaines

de nanomètres, parfois quelques centaines. Cette épaisseur se situe donc très au-dessus de

l’épaisseur critique et l’on s’attend à voir de développer les défaut typiques des croissances

désadaptées qui sont, en particulier, des dislocations et des fautes d’empilement.

Vers 10 nm au-dessus de l’interface IMS les densités attendues en défauts de ce type

sont d’au moins 1.1012 cm−2. Un état de contrainte intense précède la création de ces

défauts et il n’est pas complètement relaxé lorsque les défauts ont été créés.

Les effets possibles des défauts structuraux dans la phase métallique sont le plus sou-

vent totalement ignorés, et presque toujours généralement considéré comme négligeables.

Ils semblent n’avoir jamais été étudiés en détail. Ils conduisent très certainement à une

baisse locale de la mobilité électronique dans cette phase et peut être aussi à une inho-

mogénéité des propriétés de l’interface IMS aux échelles spatiales qui s’étendent de 1 à

100 nm. La plupart du temps ces inhomogénéités ont été traitées de façon statistique

[51, 52, 53, 54, 55, 56].

Les effets des défauts dans le semi-conducteur sont avérés. Ils ont fait l’objet d’études

et de modèles. Certains de ces défauts dans le semi-conducteur présentent ce que l’on

appelle parfois une « activité électrique », ce qui signifie qu’ils se comportent comme

des donneurs et/ou des accepteurs et introduisent des niveaux d’énergie dans la bande

interdite du semi-conducteur, niveaux discrets ou bandes, ainsi que des charges localisées

au niveau des cœurs des défauts.

Dans certains cas, les contraintes interviennent dans un semi-conducteur piézo-électrique.

Notons en particulier que le semi-conducteur GaN est piézo-électrique et qu’il présente

une polarisation piézo-électrique spontanée (Cf. Chapitre 1 section 1.4) selon la direction

cristallographique < 000. > qui est la direction perpendiculaire au plan de croissance.

L’interface IMS va donc être le lieu d’un plan de charges virtuelles (mais effectives vis

à vis de la construction du champ électrique) d’origine piézo-électrique. Ces effets sont

aussi attendus dans les autres semi-conducteurs dont les liaisons présentent un caractère

polaire : SiC, III-V, II-VI et I-VII.

Enfin, soit lors de la croissance de la phase métallique, soit lors du recuit habituel de

stabilisation de l’interface, il peut se produire une réaction chimique d’interface entre cette

phase métallique et le semi-conducteur et/ou des diffusions chimiques invasives d’atomes

d’une phase vers l’intérieur de l’autre phase. L’effet principal des réactions d’interface va

être de changer la composition de la phase métallique en contact avec le semi-conducteur,

donc les propriétés électriques de l’interface IMS. La présence, dans le semi-conducteur,
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d’éléments métalliques résultant de diffusions en provenance de la phase métallique peut

générer des niveaux supplémentaires dans la bande interdite du semi-conducteur.

Dans ce contexte de complexité extrême, on peut presque s’étonner qu’il soit possible

d’obtenir une description utilisable du comportement électrique des structures métal/semi-

conducteur par des modèles analytiques assez simples. De tels modèles sont pourtant

disponibles et ils décrivent avec une précision suffisante les structures réelles « de bonne

qualité » pour que l’on puisse les mettre en œuvre lors de la conception et de l’optimisation

des composants à contacts métal / semi-conducteur.

Les principaux modèles existants de ce type font intervenir ce que l’on appelle des

« états d’interface », donneurs ou accepteurs, localisés sur une épaisseur nanométrique

autour de l’interface IMS.

Le plus simple et le plus connu de ces modèles est celui que Bardeen a publié en

1947 et qui porte son nom. Il s’agit d’un modèle phénoménologique suffisamment souple

pour pouvoir prendre en compte la plupart des configurations expérimentales connues.

En particulier, il a permis de fournir un commencement d’explication au fait que, dans

certains semi-conducteurs, comme - par exemple - GaAs, la valeur de Φ est quasiment

indépendante de ΦM .

Modèle de Bardeen [57]

Ce modèle résume tout d’abord l’activité électrique de la structure atomique dans le

semi-conducteur au voisinage de l’interface IMS comme génératrice d’un quasi-continuum

de niveaux donneurs et accepteurs dans la bande interdite du semi-conducteur. Dans ce

modèle, ces états sont supposés localisés exactement à l’interface et ils sont dénommés «

états d’interface ». Leur répartition spatiale dans la région interface est décrite, dans un

second temps, par l’introduction d’une zone isolante « effective » entre la phase métallique

et le semi-conducteur. Les états d’interface sont supposés situés entre cette couche isolante

et le semi-conducteur. Le comportement global de l’interface IMS est donc décrit par

un modèle de structure MIS (Métal Isolant Semiconducteur) avec états d’interface. En

ajustant les paramètres de cette structure MIS fictive, on peut simuler une très grande

variété de configurations électriques.

Ces états d’interface peuvent être soit occupés, soit vides, suivant leur positionnement

énergétique par rapport au niveau de Fermi local. Chaque état d’interface est soit donneur,

c’est à dire neutre lorsqu’il est occupé et positivement chargé s’il est vide, soit accepteur,

c’est à dire neutre lorsqu’il est vide et négativement chargé lorsqu’il est occupé. Les

densités et distributions énergétiques des états donneurs et accepteurs respectivement

Ṅ∗

d (E) et Ṅ∗

a (E) (eV−1.cm−2) dépendent de la composition chimique de l’interface.

On définit le niveau neutre Φ0, comme le niveau d’énergie le plus haut des états
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d’interface occupés, dans le cas où la « surface », c’est à dire l’environnement immédiat

de l’interface IMS (une fraction de nanomètre en épaisseur), est neutre.

Au-dessous de Φ0, tous les états donneurs sont occupés donc neutres et tous les états

accepteurs sont occupés, donc négativement chargés.

Au-dessus de Φ0, tous les états donneurs sont vides, donc positivement chargés, et

tous les états accepteurs sont vides, donc neutres.

Φ0 correspond donc à la valeur d’énergie pour laquelle la densité intégrée surfacique

d’états accepteurs situés au-dessous de Φ0 équilibre la densité intégrée surfacique d’états

donneurs situés au-dessus de Φ0.

Dans le cas limite où l’interface ne comprendrait que des états accepteurs, Φ0 cor-

respondrait au minimum de la bande valence. Dans le cas limite opposé où l’interface

ne comprendrait que des états donneurs, Φ0 correspondrait au minimum de la bande de

conduction.

La valeur de Φ0 dépend donc de la structure chimique et physique de la zone interfa-

ciale. La connaissance de cette valeur permet de déterminer la nature des états d’interface

majoritaires. En effet, si les états sont remplis jusqu’à une énergie plus grande que Φ0,

alors la surface est chargée négativement et les états accepteurs sont dominants :

Ṅ∗

a + e− ⇒ Ṅ−

a (2.2)

Si, au contraire, les états sont remplis jusqu’à une énergie inférieure à Φ0, alors la surface

est chargée positivement et les états donneurs sont dominants :

Ṅd → Ṅ+
d + e− (2.3)

La zone isolante « effective », dont l’épaisseur est traditionnellement notée (δ)[57], est

supposée suffisamment fine pour autoriser un passage des électrons d’énergie suffisante

par effet tunnel. Sa signification physique exacte a fait l’objet de nombreux travaux et de

nombreuses discussions et controverses qui ne sont toujours pas épuisées (Cf. Synthèse de

Tung [56]).

Les interprétations les plus simples supposent la présence d’une couche d’oxyde ou

d’un autre isolant à large bande interdite avant métallisation du semi-conducteur. Avec

les procédés de réalisation (procédures de nettoyage)et d’analyse modernes (Microscopie

Electronique en Transmission, ...), dans de nombreux cas, la présence d’une telle couche

d’oxyde est presque totalement à exclure et on s’interroge encore sur la nature physique

possible d’une telle couche. Malgré tout, le modèle à base de structure MIS reste utilisable

et permet souvent une bonne simulation des caractéristiques électriques courant-tension

des structures.

40



2.1. CONTACT MÉTAL/SEMI-CONDUCTEUR

2

On peut aussi supposer qu’une compensation locale donneurs / accepteurs - légers /

profonds confère au semi-conducteur un caractère localement semi-isolant.

Si la densité d’états d’interfaces autour de Φ0 est très forte, alors le flux d’électrons

du semi-conducteur vers le métal en régime de polarisation directe ne va pas déplacer

significativement la position du maximum des état occupés et le niveau EFS va se posi-

tionner très près de Φ0. Alors que, dans le modèle de Schottky, la courbure de bande était

directement liée à la différence entre ΦM et χS, la présence d’une très forte densité d’états

d’interface va installer une situation dans laquelle la hauteur de barrière « vue » par les

électrons est proche de Eg - Φ0 et donc quasiment indépendante du travail de sortie de la

phase métallique. Le cas limite théorique dans lequel on aurait :

Φ = Eg − Φ0 (2.4)

est appelé « limite de Bardeen ». Dans un cas proche de cette limite, on dit que le niveau

de Fermi à l’interface IMS est bloqué par les états d’interface à une énergie Φ0 au dessus

de la bande de valence. Les « bons » contacts Schottky sur GaAs de type N ont, le plus

souvent, un comportement proche du cas limite de Bardeen.
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Φ0

δ

Figure 2.3 : Schéma de bande du contact métal / semi-conducteur selon Bardeen

Cas général

Une analyse du comportement de la variation de le hauteur de barrière Schottky Φ en

fonction du travail de sortie du métal requiert un environnement expérimental de haute

qualité. Il faut déjà disposer d’échantillons de semi-conducteur suffisamment dopés mais

pas trop, sans densité notable de centres profonds dans le volume et munis de contacts oh-

miques. Il faut également mettre en œuvre une préparation de surface du semi-conducteur
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éliminant la quasi-totalité des impuretés mais n’induisant ni rugosité de surface signifi-

cative, ni révélation autour des émergences des inévitables dislocations du cristal. Il faut

ensuite pouvoir procéder à la métallisation de la surface dans des conditions de propreté

chimique irréprochable. Il est enfin nécessaire de pouvoir réaliser des composants de test

sans que le procédé de réalisation des composants dégrade l’interface IMS.

En général, les caractéristiques expérimentales Φ (ΦM) pour divers types de phases

métalliques s’alignent assez bien sur une droite de tendance qui se situe toujours entre la

limite de Schottky et la limite de Bardeen. On a donc été naturellement conduits à décrire

la caractéristique expérimentale Φfb( ΦM) (Cf. figure 2.4 d’un semi-conducteur donné,

considérée sans champ électrique dans le semi-conducteur (c’est à dire dans les conditions

de bande plate), comme un mélange pondéré de celles des cas limites de Schottky et de

Bardeen.

qΦfb = γ (ΦM − χS) + (1− γ) (Eg − Φ0) (2.5)

Φfb est définie comme étant la hauteur de barrière de bande plate. Par commodité, elle

est souvent exprimée en volt.

Figure 2.4 : Caractérisations Φfb(ΦM ) pour a) Si et b) GaP, GaAs, CdS [36]

Gamma est un coefficient empirique de pondération qui vaut 1 pour un comportement

« Schockley pur » et 0 pour un comportement « Bardeen pur ».

Cowley et Sze[58] ont été les premiers à modéliser le cas général incluant des états

d’interface tout en considérant le travail de sortie du métal. Ils ont pu relier en théorie la

42



2.1. CONTACT MÉTAL/SEMI-CONDUCTEUR

2

valeur du coefficient gamma avec la densité des états d’interface autour de Φ0, notée DS

(eV−1.cm−2) et les caractéristiques supposées de la couche « effective» interfaciale.

γ =
ǫi

ǫi + qDSδ
(2.6)

Dans les notations classiques, δ et ǫi sont, respectivement, l’épaisseur et la permittivité

de cette couche isolante effective.

Si qDSδ ≪ ǫi, alors γ se rapproche de l’unité et l’équation se ramène à la limite de

Schottky.

Si qDSδ ≫ ǫi, alors γ se rapproche de zéro et l’équation se ramène à la limite de

Bardeen.

En considérant que δ = 1 nm et une valeur pour ǫi typique de matériaux semi-

conducteurs à bande interdite moyenne (permittivité relative environ égale à 10), DS

devrait être supérieur à environ 3.1013 eV−1. cm−2 pour presque bloquer le niveau de

Fermi vers Φ0. Cette densité est assez forte mais tout à fait envisageable si on la compare

avec les densités obtenues sur des structures MIS ordinaires ( par exemple sur GaAs, InP

ou SiC )[58, 59, 60, 61].

La figure 2.5 est une illustration du cas où les états d’interface ont un comportement

« donneur ».
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Figure 2.5 : Schéma de bande du contact métal / semi-conducteur dans le cas d’états d’inter-
face donneurs

Bien que cette théorie, développée par Cowley et Sze, soit couramment utilisée, le

modèle de Bardeen avec structure MIS et états d’interface ne suffit pas à rendre compte

de toutes les surfaces étudiées.

L’expérience a montré que le facteur calculé DS peut constituer un paramètre de suivi

comparatif très intéressant lors de la mise au point de procédés de péparation de surface
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avant métallisation.

Une autre approche, développée par Kurtin et al [31], considère que la présence d’états

d’interface est relié au caractère ionique ou covalent du semi-conducteur. Bien entendu, les

semi-conducteurs composés d’un seul élément chimique comme Si ou Ge sont considérés

comme totalement covalents, alors que le caractère ionique devient de plus plus en plus

affirmé dans les semi-conducteurs composés lorsque l’on passe, par exemple, de la famille

III-V à la famille II-VI puis à la famille I-VII. La différence d’électro-négativité ∆χ entre

les types d’atomes qui composent le matériau semi-conducteur est classiquement utilisée

comme paramètre pour décrire son degré d’ionicité.

Kurtin et al ont d’abord défini un facteur S reliant la variation de la hauteur de barrière

Schottky (Φ) sur type N à celle du travail de sortie du métal (ΦM) : S = dΦ/dΦM . Ils ont

appelé ce facteur S : « Indice de Comportement Interfacial du Matériau Semi-conducteur

». S ≈ 0 correspond à la limite de Bardeen. S ≈ 1 correspond à une évolution conforme

à la limite de Schottky avec un décalage possible.

Φ = ΦM − χS + Φdécalage (2.7)

Ils ont ensuite dégagé une tendance reliant ce facteur S à l’ionicité du semi-conducteur

représentée par le paramètre ∆χ. Pour un grand nombre de semi-conducteurs, et en

particulier ceux qui sont les plus utilisés actuellement, les points représentatifs s’alignent

sur une même courbe présentée en figure 2.6.

On peut constater que, lorsque l’indice d’ionicité ∆χ> ou = 1, le facteur S est presque

égal à 1 lui aussi. C’est en particulier le cas pour le composé GaN, composé fortement

ionique, pour lequel on s’attend donc à observer une évolution de la hauteur de barrière

égale à celle du travail de sortie de la phase métallique.

2.1.2 Différents modes de conduction électronique à travers la

barrière Schottky

Dans un redresseur Schottky sur semi-conducteur de type N, le mode de conduction «

utile » est celui pour lequel les électrons transitent du semi-conducteur vers le métal. Le

mode de conduction en sens inverse correspond à un courant parasite appelé « courant de

fuite » que l’on cherche à minimiser. Le cas d’un contact Schottky sur semi-conducteur

de type P est qualitativement similaire, bien que compliqué par l’existence des multiples

bandes de valence. A cause de la faible mobilité des trous, très inférieure à celle des

électrons, toutes les réalisations pratiques de redresseurs Schottky sur GaN ont porté,

jusqu’à présent, sur du GaN de type N. C’est la raison pour laquelle notre analyse ne

portera ici que sur le cas des contacts entre métal et semi-conducteur de type N.
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Figure 2.6 : Indice de comportement interfacial en fonction de la différence d’électronégativité
du semi-conducteur[31]

On s’intéresse tout d’abord au franchissement de la barrière de potentiel vue par les

électrons incidents issus de l’intérieur du semi-conducteur et aboutissant dans le métal.

Il existe différents mécanismes physiques qui permettent de décrire le franchissement de

cette barrière par un électron. Les principaux sont rappelés dans la figure 2.7. Pour un flux

électronique incident donné, le courant transmis à travers la barrière comprend plusieurs

composantes. Le courant « thermo-ionique » décrit le passage des électrons au-dessus de

la barrière des électrons dont l’énergie cinétique est suffisante pour que l’énergie totale

de chacun dépasse le niveau du haut de la barrière Schottky. Le courant tunnel décrit

un passage des électrons au travers de la barrière Schottky par recouvrement de la partie

évanescente des orbitales moléculaires du semi-conducteur avec celles de la phase métal-

lique. Le courant de génération-recombinaison décrit l’effet d’un mécanisme un peu plus

subtil dans lequel : (1) un électron de la bande de valence du semi-conducteur, localisé

dans la zone de charge d’espace (ZCE) du semi-conducteur, passe dans le métal (il doit,

pour ce faire, atteindre le niveau de Fermi du métal), (2) ce départ d’électron génère un

trou dans la bande de valence, (3) ce trou est comblé soit par la descente d’un électron

de la bande de conduction vers la bande de valence, soit par un électron du métal si le

trou atteint l’interface IMS. Un courant circule dans le circuit de polarisation du contact

Schottky pendant toute la durée du transit du trou dans la ZCE.
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Figure 2.7 : Différents modes de conduction des électrons au passage d’une barrière Schottky

Expression du courant thermo-ionique en polarisation directe

Le courant thermo-ionique est le principal mode de conduction pour une barrière

Schottky en polarisation nulle ou directe. Le modèle thermo-ionique (équation 2.8 [36]),

donne l’expression du courant Ith en fonction de la polarisation directe Vb effectivement

appliquée aux bornes de la jonction métal / semi-conducteur :

Ith(V ) = IS

[

exp

(

qVb

nkT

)

− 1

]

(2.8)

avec k la constante de Bolzmann, q la charge de l’électron, T la température et IS le

courant de saturation que nous décrirons dans l’équation 2.10 . En pratique, la tension

de polarisation externe V n’est pas appliquée directement aux bornes de cette jonction

mais par l’intermédiaire d’une résistance série d’accès Rs. L’expression qui relie le courant

thermo-ionique à la tension appliquée est donc :

Ith(V ) = IS

[

exp

(

q(V −RSI)

nkT

)

− 1

]

(2.9)

Le facteur d’idéalité n est un facteur phénoménologique qui décrit l’écart entre le com-

portement observé et celui prédit par le modèle thermo-ionique théorique parfait, qui

correspond à n = 1. Les principales causes d’écart seront analysées dans les chapitres

suivants. Citons dès à présent parmi les causes principales les variations de hauteur de

barrière ΦM d’un lieu à un autre sur l’interface IMS.

On peut retenir à ce stade que, plus le facteur n est proche de l’unité plus la conduction

thermo-ionique est majoritaire.
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Expression du courant thermo-ionique en polarisation inverse

Le courant de saturation en inverse à champ faible ou moyen est, lui aussi, de nature

essentiellement thermo-ionique, mais il correspond à une situation assez différente. D’une

part, dans le métal, la densité d’électrons mobiles est grande ( > 1.1021 cm−3), très

supérieure à ce qui peut être rencontré dans un semi-conducteur peu ou moyennement

dopé. D’autre part, contrairement au cas du semi-conducteur de type N, pour lequel

les électrons mobiles ont des énergies très voisines de celle du minimum de la bande de

conduction, les électrons incidents du métal sont répartis en énergie au-dessous du niveau

de Fermi sur une plage large par rapport à l’énergie thermique kT . L’expression qui

décrit le courant inverse Ir s’exprime alors selon une loi de type Richardson-Dushman.

Pour s’adapter à l’ensemble des structures et tailles de diode différents, nous travaillerons

désormais sur les densités de courant J = I/S et non sur les courants avec S la surface

du contact Schottky [36].

Jr =
IS
S

= A∗∗T 2exp

(

−
qΦb

kT

)

(2.10)

où A∗∗ est appelée « Constante de Richardson ». Φb est la hauteur de barrière effective que

doivent franchir les électrons pour passer du métal vers le semi-conducteur en polarisation

inverse. Lorsque la barrière est supposée homogène sur la section du contact (n proche de

1), la hauteur de barrière Φb est indépendante du facteur d’idéalité. En utilisant le modèle

de l’expression (2.9), une valeur de cette barrière peut être calculée à partir de mesures

expérimentales du courant inverse. La difficulté consiste à relier cette valeur à celle de ΦM .

En effet, cette hauteur de barrière effective dépend du champ électrique présent dans le

semi-conducteur près de l’interface IMS. En régime de faible polarisation inverse, lorsque

ce champ électrique est faible, la hauteur de la barrière « vue » par les électrons est

égale à Φ. C’est ce que l’on appelle le régime « de bandes plates » avec Φ = Φfb. Deux

mécanismes principaux contribuent à faire baisser la hauteur de barrière par rapport à

la valeur en bandes plates. Le premier est dû à l’influence électrostatique de l’électron

incident sur la distribution électronique dans le métal. Lorsque l’électron approche de la

barrière, il se construit dans cette distribution électronique un « trou » de charge opposée.

Ce trou attire l’électron, et cette attraction se traduit par une réduction de la hauteur de

la barrière effective vue par l’électron. C’est ce mécanisme que l’on désigne généralement

par « Abaissement dû à la Force Image ».

L’autre mécanisme significatif est observé en régime de forte polarisation inverse,

lorsque le champ électrique dans le semi-conducteur est intense. Il est lié à un effet tunnel

qui affecte les électrons dont l’énergie est proche de celle du sommet de la barrière et

qui en facilite le franchissement. C’est ce mécanisme que l’on désigne généralement par

« abaissement dû à l’effet de champ ». Dans le cadre du modèle de Cowley et Sze, on
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décrit souvent cet abaissement comme une différence de potentiel au travers de la couche

isolante fictive d’épaisseur (δ).

En première approximation, les deux mécanismes sont indépendants et chacun apporte

une contribution à l’abaissement de barrière observé :

Φb = Φfb −∆Φfi(V )−∆Φec(V ) (2.11)

avec Φfb la hauteur de barrière de bande plate, ∆Φfi l’abaissement de la barrière dû à

l’effet force image et ∆Φec l’abaissement de la hauteur de barrière liée à un effet de champ.

Dans le cadre du modèle de Cowley et Sze, l’abaissement de barrière par effet de champ

s’exprime de la manière suivante :

∆Φec(V ) = αE(V ) (2.12)

où E est le champ électrique construit à l’interface IMS par les donneurs ionisés de la ZCE

du semi-conducteur. α est le coefficient d’effet de champ, il est homogène à une longueur.

Il est relié à l’épaisseur (delta) par la relation :

α =
δǫS

ǫi + qδDS

(2.13)

où ǫS est la permittivité du semi-conducteur.

L’abaissement dû à la force image a été calculé par Landsberg [62]. Dans le cas où Φb

dépend peu du potentiel, l’expression obtenue est :

∆Φfi(V ) =

[

q3Nd

8π2ǫ3S

(

Φb − V − ξ −
kT

q

)]1/4

(2.14)

avec ξ la différence d’énergie entre le niveau de Fermi et la bande de conduction.

La figure 2.8 donne les caractéristiques semi-logarithmiques Ln (J(V )) à température

ambiante, simulées en régime direct et en régime inverse, pour une diode à conduction

thermo-ionique dominante. En direct, la caractéristique est linéaire sur plusieurs ordres

de grandeur, jusqu’à ce qu’apparaisse l’effet de la résistance série.

Effet tunnel

A polarisation inverse croissante, donc à fort champ électrique dans le semi-conducteur,

la contribution « tunnel » au courant inverse devient significative puis prépondérante.

Pour que ce courant tunnel devienne significatif par rapport au courant thermo-ionique

il faut que plusieurs conditions soient réunies. En effet, l’effet tunnel est gouverné par la

probabilité qu’a un électron de traverser la barrière par effet tunnel. Cette probabilité est
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Figure 2.8 : Courbe simulée d’une caractéristique I(V) décrite par le modèle thermo-ionique

liée à l’épaisseur effective de la barrière et à sa hauteur énergétique effective.

Pour une même hauteur de barrière, un fort dopage local du semi-conducteur va

conduire à une ZCE fine, donc une barrière de potentiel étroite qui va faciliter l’effet

tunnel. A même niveau de dopage, une barrière basse va évidemment faciliter également

le passage par effet tunnel. (Cf. figure 2.9).

Pour les contacts ohmiques, on cherche à obtenir un effet tunnel très efficace, même à

polarisation externe nulle. On va donc privilégier les barrières basses et un fort niveau de

dopage dans le semi-conducteur.

A l’inverse, pour un composant redresseur à haute tension (> 200 V ) on va devoir

privilégier une valeur de Φb pas trop faible (vers 1 eV) pour limiter le courant de fuite

en inverse et pas trop forte pour limiter la chute de tension à l’état passant et les pertes

d’énergie qui y sont associées. On va aussi optimiser le niveau de dopage, suffisamment bas

pour obtenir la tenue en tension désirée, aussi fort que possible pour limiter la résistance

série dans le semi-conducteur à l’état passant.

Le courant tunnel global depuis le métal vers le semi-conducteur Jm→S est la somme

des contributions liées à la transmission entre chaque niveau d’énergie dans le métal et

chaque niveau non-occupé accessible dans le semi-conducteur.

Cette contribution est proportionnelle, d’une part, au coefficient de transmission quan-

tique entre état initial et état final (probabilité « tunnel »), d’autre part, à la probabilité

d’occupation de cet état dans le métal, et enfin à la probabilité de non-occupation de

l’état final dans le semi-conducteur. La densité de courant tunnel s’écrit donc :

JS→m =
A∗∗T

k

∫ qΦb

EFM

FST (E)(1− FM)dE (2.15)

avec FS et FM , les fonctions de distribution de Fermi_Dirac pour le semi-conducteur
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et le métal respectivement, T (E) la probabilité tunnel dépendant principalement de la

largeur de la barrière énergétique à une énergie particulière. Pour exprimer le courant

tunnel depuis le métal vers le semi conducteur Jm→S, il suffit d’interchanger FM et FS

dans l’équation 2.15. La densité de courant totale est la somme algébrique de ces deux

composantes.

Même dans les cas les plus simples, le calcul de cette densité de courant tunnel est

compliqué et requiert une simulation numérique. Padonovi et Stratton[63] ont proposé

de partager en seulement trois contributions le courant qui passe à travers un contact

Schottky et fourni des expressions analytiques approchées pour ces trois contributions(Cf.

figure 2.9) :

– TE : « Thermionic Emission » ou « Emission Thermo-ionique », mécanisme dans

lequel l’électron passe par dessus la barrière,

– FE : « Field Emission » ou « Emission de Champ », qui consiste à faire traverser

l’électron par la barrière à l’énergie du niveau de Fermi,

– TFE : « Thermoionic-Field Emission » ou « Emission Thermo-ionique assistée Tun-

nel » et qui consiste à faire traverser l’électron par les barrière à des énergergie

surpérieures à l’énergie du niveau de Fermi.

Les poids des contributions de ces différentes composantes dépendent principalement du

dopage et de la température.

Cette approche s’est révélée suffisante en pratique pour décrire le comportement qua-

litatif de la majorité des contacts métal / semi-conducteur étudiés jusqu’à présent. Nous

reprenons brièvement ci-dessous les élements principaux de cette approche.

FE est une émission tunnel pure alors que TFE est un courant tunnel de porteurs

bénéficiant d’une énergie cinétique significative et qui « voient » une barrière plus fine

que dans le cas de FE.

C’est le rapport entre l’énergie E00, demi-quantum d’énergie plasmonique, et l’éner-

gie thermique kT qui est le paramètre permettant de déterminer l’influence de chaque

composante [63]. L’expression de E00 est classique :

E00 ≡
q�

2

√

N

m∗ǫS
=

�

2
ωp (2.16)

avec ωp la pulsation plasma du gaz électronique, m∗ la masse effective, N la densité de

porteurs mobiles, ǫS la permittivité du milieu.

Quand kT ≫ E00, TE domine et l’équation 2.8 prévaut pour la description de la

densité de courant. Quand kT ≪ E00 le courant tunnel ou FE domine. Et enfin quand

kT ≈ E00 TFE domine.

Les expressions analytiques approchées pour chacune des contributions sont les sui-

vantes [63] :
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– En polarisation directe

JFE =
A∗∗Tπ exp [−q (Φb − VF ) /E00]

c1k.sin (πc1kT )
[1− exp (−c1qVF )] (2.17)

avec

c1 ≡
1

2E00

log

[

4 (Φb − VF )

−Φn

]

(2.18)

Le courant lié à TFE s’exprime :

JTFE =
A∗∗T

√

πE00q (Φb − Φn − VF )

k cosh (E00/kT )
exp

[

−qΦn

kT
−

q (Φb − Φn)

E0

]

exp

(

qVF

E0

)

(2.19)

avec

E0 ≡ E00coth

(

E00

kT

)

(2.20)

L’énergie correspondant au maximum d’émission TFE se calcule de la manière suivante :

Em =
q (Φb − Φn − VF )

cosh2 (E00/kT )
(2.21)

– En polarisation inverse

Dans le cas d’une polarisation inverse, le courant tunnel peut être plus important à cause

de la possibilité d’appliquer une forte tension. Les courants de JTE et FE s’expriment

alors :

JFE = A∗∗

(

E00

k

)2 (
Φb + VR

Φb

)

exp

(

−
2qΦ

3/2
b

3E00

√
Φb + VR

)

(2.22)

JTFE =
A∗∗T

k

√

πE00q

[

VR +
Φb

cosh2 (E00/kT )

]

exp

(

qVR

ǫ′

)

(2.23)

avec

ǫ′ =
E00

(E00/kT )− tanh (E00/kT )
(2.24)

Génération-recombinaison

Ce mode de conduction ne représente pas usuellement une contribution significative

dans le cas des contacts métal / semi-conducteur les plus étudiés à ce jour. En effet,

dans la plupart des cas usuels, la hauteur de barrière Schottky sur type P est nettement

supérieure à celle sur type N, donc l’énergie à apporter à un électron de la bande de

valence pour qu’il passe dans le métal est bien supérieure à celle qu’il faut apporter à un

électron de la bande de conduction pour qu’il franchisse la barrière Schottky, ce qui rend

très peu efficace le processus de création de trous dans la ZCE. Dans le cas de GaN, pour

tous les contacts Schottky connus, Φ < Eg/2, ce qui assure que nous nous trouvons dans

cette configuration usuelle. C’est pourquoi on ne détaillera pas ici de calcul relatif à ce
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Figure 2.9 : Diagramme de bande énergétique montrant les différents modes de conduction
dans une diode Schottky dans le cas d’un semi-conducteur dégénéré de type n
pour a) une polarisation directe - b) une polarisation inverse.

courant de génération-recombinaison.

Par contre, le mode de conduction par génération-recombinaison doit généralement

être pris en compte dans le cas d’une barrière à hétérojonction.

2.1.3 Contact ohmique

Un contact ohmique est défini comme un contact métal / semi-conducteur qui pré-

sente une caractéristique courant-tension linéaire et symétrique. La maîtrise de contacts

ohmiques (sur type N et / ou type P) est une condition préliminaire au développement de

la plupart des composants électroniques sur semi-conducteur. Un contact ohmique idéal

présenterait une résistance nulle. Tous les contacts réels présentent une résistance qu’il

importe de minimiser par un choix judicieux des conditions de réalisation. C’est cette

résistance qui caractérise la qualité du contact, ainsi que la tenue dans le temps des ca-

ractéristiques du contact dans les conditions dans lesquelles il est utilisé lors de la vie du

composant dont il fait partie.

Un contact ohmique « satisfaisant » pour la réalisation d’un type de composant donné

est, tout d’abord, un contact qui n’apporte qu’une résistance additionnelle négligeable

par rapport aux autres termes résistifs présents dans le composant. Par exemple, dans le

cas de redresseurs « verticaux » 1 fonctionnant dans des gammes de tension de 200 à 1000

V, on peut en général tolérer une résistance spécifique de contact d’environ 10 μΩ.cm2,

typiquement dix fois supérieure à celle de contacts destinés à des composants redresseurs

à accès latéral.

D’un point de vue macroscopique, la résistance spécifique de contact ρC (Ω.cm2) est

définie par l’inverse de la dérivée de la densité de courant par rapport à la tension appliquée

1. Sens du courant perpendiculaire à l’interface Métal / Semi-conducteur
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aux bornes de l’interface métal / semi-conducteur :

ρC ≡
(

dJ

dV

)

−1

V=0

(2.25)

Parmi les mécanismes de conduction présentés ci-dessus, seul l’effet tunnel est compa-

tible avec un comportement ohmique qui doit être linéaire et symétrique. Les mécanismes

thermo-ioniques, assistés ou non, ne sont pas symétriques vis à vis de la tension de pola-

risation externe appliquée au contact.

Un effet tunnel efficace suppose une barrière basse et fine. La finesse de la barrière est

contrôlée par le niveau de dopage. Pour une hauteur de barrière, d’une fraction d’eV, il

faut atteindre un niveau de dopage d’au moins 1.1018 à 1.1019 cm−3 pour que l’épaisseur

de barrière descende dans la gamme des quelques nanomètres, assez basse pour autoriser

un effet tunnel efficace.

D’un point de vue plus quantitatif, comme nous l’avons déjà évoqué, l’obtention d’un

caractère tunnel dominant implique que l’énergie de demi-plasmon E00 soit nettement

supérieure à l’énergie thermique kT . Pour un matériau semi-conducteur donné, le niveau

de dopage est le seul paramètre ajustable qui permette de jouer sur E00. Pour un semi-

conducteur comme GaN de type N, la condition E00 ≫ kT est remplie dès que le niveau

de dopage dépasse quelques 1.1018 cm−3.

Dans le cas où l’effet tunnel est majoritaire, l’expression de ρc dans le modèle de

Padonovi et Stratton est la suivante [63] :

ρC =
k sin (πc1kT )

A∗∗πqT
exp

(

qΦb

E00

)

(2.26)

Nous pouvons observer que la résistance spécifique de contact est fonction de la hauteur

de barrière, du niveau de dopage, et aussi de la température, mais que l’influence de la

température apparaît sous la forme d’une fonction sinus cardinal, dont l’argument est

≪ 1 et dont la variation avec T est donc très faible dans la gamme de température

de fonctionnement raisonnable pour les contacts (T ≪ 1000 K). L’expérience confirme

d’ailleurs que, pour la plupart des bons contacts ohmiques, la résistance spécifique ρC ne

dépend que peu de la température.

Même si le mode de conduction TFE ne permet pas en théorie d’obtenir comporte-

ment ohmique linéaire et symétrique, la résistance spécifique de contact pour ce mode de

conduction peut être exprimée de la manière suivante [63] :

ρC =
k
√
E00 cosh (E00/kT ) coth (E00/kT )

A∗∗Tq
√

πq (Φb − Φn)
exp

[

q (Φb − Φn)

E00 coth (E00/kT )
+

qΦn

kT

]

(2.27)
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2.2 Etat de l’art des contacts ohmiques sur n-GaN

La littérature fournit un nombre important de publications qui présentent des études

de contacts ohmiques sur GaN. Les premières études ont été réalisées il y a maintenant

trente ans environs [64], soit à l’époque où l’on a commencé à pouvoir réaliser des pre-

mières couches de GaN par hétéro-épitaxie sur saphir. Néanmoins, les disparités extrêmes

en termes de qualité des matériaux GaN et au niveau des procédés de réalisation des

échantillons rendent l’exploitation des données bibliographiques relatives aux contacts

métalliques sur GaN particulièrement difficile.

2.2.1 Evolution des schémas de métallisation

Au cours du temps, la structure des contacts a évolué vers un degré croissant de so-

phistication. A partir d’une configuration initiale comprenant un seul métal, on a abouti

à des empilements composés de quatre à six métallisations différentes. Chaque empile-

ment présente des avantages et des inconvénients répondant aux exigences de tel ou tel

composant. Par exemple, les exigences en terme de résistance spécifique de contact ne

seront pas les mêmes pour un redresseur Schottky de puissance ou pour un transistor

hyperfréquence.

Même si une simple corrélation entre le travail de sortie du métal WM et la hauteur de

barrière Schottky mesurée Φb du contact sur type N n’a pas pu être mise en évidence[65],

nous pouvons quand même remarquer que les métaux caractérisés par une faible valeur

de travail de sortie conduisent au final à une faible hauteur de barrière.

En plus des difficultés technologiques associées au développement d’un bon contact

ohmique, on doit mentionner que, comme pour la plupart des autre semi-conducteurs

III-V il n’existe pas jusqu’à présent de matériau GaN très fortement dopé volontairement

de type N (ND > 1019 cm−3) qui nous soit accessible. En effet, la majorité (en fait, la

quasi-totalité) des couches de GaN dopé de type N (n-GaN) le sont à partir du donneur

silicium. Malheureusement, l’insertion d’atomes de silicium dans la structure cristalline

du GaN a la fâcheuse tendance d’y introduire un état de forte contrainte dès que la

concentration en Si dépasse environ 1018 at.cm−3. De ce fait, l’apparition d’un courant

purement tunnel sous la seule influence du niveau de dopage volontairement introduit

lors de l’épitaxie est particulièrement difficile à obtenir. En première approche, il parait

évident que, pour obtenir un bon contact sur GaN, il faudra que la hauteur de barrière

soit la plus faible possible. On peut aussi imaginer que, lors de la réalisation des contacts,

et en particulier des traitements thermiques, l’on va chercher à introduire autant que

possible un surdopage dans le semi-conducteur dans la zone qui jouxte immédiatement

l’interface Métal / Semiconducteur (IMS).
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Le premier métal à avoir été étudié sur GaN de type N est l’aluminium[66, 67, 68,

69]. De façon inattendue, il semblerait que les contacts Al / GaN soient ohmique avant

tout recuit. Les valeurs de ρC reportées se situent vers 10−4 Ω.cm2[66, 67, 68, 69]. De

manière générale, la résistance de ces contacts reste invariante depuis l’ambiante jusqu’à

une température de 450 ◦C mais semble se dégrader aux plus hautes températures. Cette

dégradation est probablement liée à la formation d’alumine à la surface des contacts[67]

et / ou d’un nitrure ou oxynitrure d’aluminium entre la couche métallique et le semi-

conducteur[68].

D’autres auteurs[67] ont obtenu des résultats plus concluants en effectuant les recuits

dans une atmosphère réductrice Ar/H2 (4 %). Ainsi, à 600 °C, le contact reste ohmique,

même après 30 min de recuit, avec une résistance spécifique de contact de l’ordre de

1.10−5 Ω.cm2. La dégradation des caractéristiques du contact devient marquée à partir

de 40 min, principalement à cause de l’oxydation de la couche. L’oxydation de la couche

d’aluminium n’étant pas homogène ni reproductible, les valeurs de résistance de contact

sont relativement dispersées sur un même échantillon. Malgré tout, ce contact semble être

utilisé dans la réalisation de certaines diodes électroluminescentes car cette configuration

est facile à mettre en œuvre et que la fluctuation de la résistance de contact n’a que peu

d’impact sur les performances du composant final.

Le titane est un métal avec une plus grande résistivité électrique que l’aluminium,

et son affinité avec l’oxygène est encore supérieure à celle de l’aluminium. A priori, ce

métal semble donc moins intéressant que l’aluminium pour la réalisation de contacts

ohmiques sur GaN de type N. De fait, un recuit à haute température est nécessaire pour

rendre le contact ohmique. Il le devient vers 600 ◦C, et seul un recuit à 900-950 ◦C permet

d’obtenir des valeurs de résistance spécifique de contact proches de celle de l’aluminium[64]

(2.10−4 Ω.cm2 à 7.10−6 Ω.cm2). La diminution de la résistance spécifique après recuit,

observée pour ce contact, a été attribuée à la formation de TiN à l’interface métal / semi-

conducteur par réaction chimique entre l’azote du GaN et le titane. Certaines théories

laissent penser que ce type de réaction entraine l’apparition de lacunes d’azote dans le

GaN et que ces lacunes agissent comme des donneurs [70]. Le surdopage ainsi généré serait

responsable la diminution de la résistance spécifique de contact conformément à la théorie

développée dans la section 2.1.2. Nos travaux n’ont pas confirmé ce modèle et nous aurons

l’occasion de rediscuter un peu plus tard ce point spécifique.

La bicouche Al/Ti/GaN est apparue ensuite comme une alternative intéressante au

contact Al/GaN [69, 67, 71, 72]. Les premières études ont montré des résultats électriques

proches de ceux obtenus avec l’aluminium à partir de températures de recuit de 600
◦C. Les valeurs de résistance spécifique de contact restent également du même ordre de

grandeur jusqu’à une température de 900 ◦C (Cf. figure 2.10-a).

Les avantages de ce type de structure semblent liés à la formation du composé métal-
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Figure 2.10 : a) Evolution de l’ohmicité de contacts Ti/Al sur n-GaN (1,5.1018 cm−3) en
fonction du temps et de la température de recuit[64] - b) Evolution de la résis-
tance spécifique de contact en fonction du ratio TiAl et de la température de
recuit [73]

lique Al3T i pendant la phase de recuit[64]. Cette phase est bien plus résistante à l’oxy-

dation que l’aluminium et elle est aussi beaucoup plus stable thermiquement. En effet, la

température de fusion de l’aluminium est de 660 ◦C tandis que la température de décom-

position de Al3T i approche les 1400 ◦C. Le fait de pouvoir limiter la température de recuit

à une température assez basse (vers 600 ◦C) est également un avantage supplémentaire.

Ainsi, l’effet de l’oxygène est moindre à basse température qu’à haute température. Ce

composé Al3T i est, par ailleurs, très apprécié pour des applications en aéro-nautique où

l’on exploite sa légèreté, sa dureté et ses propriétés thermiques.

Une autre étude a mis en évidence l’influence du ratio Ti / Al de l’empilement métal-

lique initial sur les paramètres électriques du contact [73]. De toute évidence, à l’examen

de ces résultats, la température de recuit n’est pas le seul paramètre qui détermine les

caractéristiques du contact final. En fonction du ratio Ti / Al, la température optimale

n’est pas la même. Nous observons sur la figure 2.10-b que, pour un rapport [Al]/[T i] > 3,

le contact acquiert une bonne ohmicité à partir de 600 ◦C. Il la conserve inchangée jusqu’à

800 ◦C pour un ratio proche de la valeur stœchiométrique [Al]/[T i] = 3, mais seulement

jusque vers 700 ◦C pour un ratio [Al]/[T i] ≫ 3. Au delà de ces températures, le contact

se dégrade.

Pour des ratios [Al]/[T i] < 3, le comportement du contact est complètement diffé-

rent. Plus le système est riche en Ti, plus la température de recuit doit être importante

pour rendre le contact ohmique. Dans tous les cas, les valeurs de résistance spécifique de

contact restent supérieures d’environ un ordre de grandeur par rapport aux cas décrits

précédemment. Une diminution spectaculaire de la résistance de contact apparait à partir

d’une température de recuit de 950 ◦C. La résistance minimale est obtenue pour 1000 ◦C

puis le contact se dégrade brusquement vers 1100 ◦C.
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Figure 2.11 : Résultats de mesures en diffraction des rayons-X pour différents temps et tempé-
ratures de recuits d’échantillons a) Ti(35 nm)Al(115 nm) - b) Ti(75 nm)Al(115
nm)[73]

De façon évidente, il semblerait qu’en fonction du ratio [Al]/[T i], de la température,

et du temps de recuit, la nature de la phase en contact direct avec GaN évolue. Par

exemple, la figure 2.11, issue de la publication [73], présente les résultats de diffraction X

obtenus sur les échantillons présentés sur la figure 2.10. Dans cet exemple, pour un ratio

[Al]/[T i] ≈ 3 mais légèrement supérieur (Cf. figure 2.10-a), les phases détectées après

recuit sont Al et Al3Ti, et il semblerait que ce soit le composé Al3Ti en contact avec GaN

qui est responsable de la faible résistivité du contact. Cette hypothèse semble par ailleurs

confirmée par des mesures de profils XPS 2 [67].

Les phases formées pendant le recuit pour [Al]/[T i] ≪ 3 sont très différentes du cas

précédent. Ainsi, à 800 ◦C, les phases AlTi et Al2Ti sont formées. A l’examen de ces deux

cas, nous sommes assez naturellement conduits à construire un scénario selon lequel les

phases détectées sont en accord avec le diagramme de phase binaire Al-Ti représenté sur

la figure 2.12. Néanmoins, il convient de rester prudent et de garder en mémoire que,

dès lors que le GaN réagirait avec la couche métallique, la simple réflexion à partir du

diagramme binaire ne s’appliquerait plus. En effet, nous observons sur la figure 2.11-

b qu’à 1000 ◦C la couche métallique a réagi pour former le composé ternaire Ti2AlN

dont l’élement N provient vraisemblablement du composé GaN. L’excédent de couche

métallique, se retrouvant plus riche en aluminium, peut alors former Al3Ti.

Le temps de recuit joue également un rôle dans la formation des phases métalliques.

En effet, les composés métalliques formés lors d’un recuit à 600 ◦C pendant 10 min sont

identiques à ceux obtenus lors d’un recuit à 1000 ◦C pendant 15 s, alors que pour un recuit

à 800 ◦C pendant 15 s, les réactions se font uniquement entre Ti et Al. Il semblerait que,

2. X-ray photoelectron spectrometry ou spectrométrie photoélectronique X en français
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Figure 2.12 : Diagramme de phase binaire Ti-Al à pression atmosphérique [74]

pour que le GaN puisse réagir avec la couche métallique, il faut que la durée de recuit et

/ ou la température soit suffisantes.

Pour comprendre réellement ce qui gouverne l’ohmicité du contact, il faudrait donc

identifier la phase métallique « cruciale » en contact avec le GaN dans chaque configuration

d’empilement et de recuit. Dans le cas des bicouches Ti-Al, il subsiste des controverses.

Les conclusions diffèrent d’une publication à l’autre. Les méthodes généralement utilisées

pour identifier cette phase métallique « cruciale » sont l’XPS et l’observation en MET 3.

Néanmoins, même en présence de résultats issus de ces méthodes d’analyse approfon-

die, les conclusions sont à prendre avec précaution car il est rare de trouver des clichés

de diffraction associés aux observations dans le cas des observations MET et la valeur

des énergies de liaison dans le cas des mesures XPS, même lorsqu’il est indiqué que ces

techniques complémentaires ont été utilisées.

Pour être plus exhaustif, nous avons rassemblé ici l’ensemble des configurations et

hypothèses associées que nous avons pu trouver concernant la / les phase(s) en contact avec

GaN dans le cas de couches Al-Ti/n-GaN. Ruminov et al détectent TiN à l’interface[71].

Pour eux, cette couche est déjà présente tout de suite après le dépôt métallique, et elle

s’épaissit lors du recuit. Dans leur cas, l’échantillon de GaN a été nettoyé par RIE 4 avant

métallisation. Ce traitement a pour conséquence de détériorer la surface et de la rendre

très rugueuse. Les images en sont reportées sur la figure 2.13-a,b.

Pour Luther et al, la réduction de la résistance de contact se fait dans un premier

3. Microcopie Électronique en Transmission
4. Reactive Ion Etching
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temps par la diffusion de Al, via les joints de grain du Ti, jusqu’au GaN. Cette diffusion

est favorisée par l’augmentation de la température et / ou de la durée de recuit. Une couche

d’AlN se forme au alentours de 600 ◦C. L’excédent métallique forme Al3Ti. L’observation

MET est reportée sur la figure 2.13.

La figure 2.11-b montre que la phase Ti2AlN était détectée par diffraction X pour

des systèmes riche en titane. Cette phase a également été détectée par Ruminov et al

par observation en MET[75] sur n-AlGaN pour des phases métalliques riches en titane.

L’image MET correspondante est reportée sur la figure 2.13-d.

a) b)

c) d)

Figure 2.13 : Observation M.E.T. a)Al(100 nm) Ti(20 nm)/n-GaN avant recuit[71] b)Al(100
nm)Ti(20 nm)/n-GaN après recuit R.T.A. 30 s à 900 ◦C sous N2[71] c) Al(115
nm)Ti(35 nm)/n-GaN après recuit R.T.A. 15 s à 600 ◦C sous Ar[72] d)
Al(71nm)Ti(30 nm)/n-AlGaN recuit à 950 ◦C par R.T.A. sous N2 [75]

Au travers de la littérature, il existe donc de grandes disparités concernant la phase en

contact avec GaN dans le cas des structures obtenues à partir d’un empilement Al/Ti/n-

GaN. Ces disparités sont fonction du ratio Ti/Al, de la température et du temps de

recuit, et de l’état de surface du semi-conducteur avant métallisation, notamment des

conditions de nettoyage avant métallisation. Malgré un nombre significatif d’études sur le

sujet, aucune conclusion solide et définitive ne peut être dégagée. Il reste encore des zones

d’ombre, à la fois sur les causes qui permettent d’obtenir une bonne ohmicité de contact

et sur l’aspect micro-structurel des contacts après recuit.

En fait, les études sur les contacts Al/Ti/n-GaN n’ont pas été poursuivies longtemps
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car, très vite, d’autres types de contacts sont venus supplanter les structures TiAl. Deux

raisons à cette évolution. D’une part, même si la création du composé Al3T i pendant le re-

cuit réduit l’oxydation des couches, celle-ci reste trop importante pour réaliser des contacts

de composants hyperfréquences sans disposer d’un four de recuit onéreux à très faible te-

neur résiduelle en oxygène et en vapeur d’eau. D’autre part, la cible prioritaire des études

sur les semi-conducteurs III-N s’est concentrée sur les transistors HEMT piézo-électriques

à hétérojonction AlXGa1−XN/GaN (X entre 0,1 et 0,25), transistors qui promettaient

d’apporter une révolution dans les amplificateurs hyperfréquence de 1 à plus de 10 GHz,

à la fois au niveau des applications civiles et surtout dans les applications militaires. Dans

ces transistors, les contacts ohmiques sont réalisés non pas sur GaN mais sur AlGaN, et

les contacts à base d’empilements Al / Ti n’ont pas permis d’obtenir des contacts sur

AlGaN avec les faibles résistances spécifiques requises.

Pour limiter l’oxydation, et pour améliorer les résultats sur AlGaN, l’utilisation de l’or

à la surface du contact est apparue comme une bonne alternative. Néanmoins, il semble

établi que l’or arrive en contact avec le GaN pendant le recuit. De plus, l’or est connu

pour avoir une forte hauteur de barrière sur GaN 5 et sa présence risque donc d’augmenter

la résistance spécifique de contact[76]. Pour profiter des propriétés protectrices de l’or, il

a été introduit un métal censé jouer le rôle d’une « barrière de diffusion » entre la couche

d’aluminium et d’or. Les couches métalliques de barrière étudiés ont été nombreuses et

variées : Ni[77, 71, 78, 79, 76], Ti[80, 81], W[82, 81, 83], TiW[84, 85], Mo[86, 87], Re[88],

Pt[89, 90], TiN[91], TaN[91], ZrN[91].

Le premier métal a avoir été étudié est le nickel[78]. Il a permis de réduire considé-

rablement la résistance spécifique de contact, aux alentours de 10−7 Ω.cm2 (sur n-GaN)

quand l’empilement est recuit vers 900 ◦C pendant 30 s sous N2. Ce contact est uti-

lisé dans bon nombre de dispositifs de composants hyperfréquences. Différentes analyses

micro-structurelles montrent que TiN est formé à l’interface. Par contre, le nickel n’est

pas une bonne barrière de diffusion. En effet à cette température le nickel réagit fortement

avec l’aluminium et l’or. Il est d’ailleurs connu que l’aluminium réagit plus facilement avec

le nickel qu’avec le titane.

Les autres métaux testés ne sont pas non plus révélés de bonnes barrières de diffusion

et ont, au mieux, permis d’ égaler les propriétés électriques du contact Au/Ni/Al/Ti. Le

point commun pour l’ensemble des cas étudiés est la formation de TiN à l’interface métal

/ semi-conducteur pour les meilleures valeurs de Rc obtenues. Le standard actuel pour

la réalisation des transitors HEMT AlGaN / GaN est donc un contact Au/Ni/Al/Ti sur

AlGaN, recuit vers 900 ◦C. Il est aussi utilisé actuellement par la majorité de ceux qui

réalisent des contacts ohmiques sur GaN. Cependant, pour la réalisation de composants

5. Comme nous le verrons dans la section 2.3
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pour l’électronique de puissance sur GaN, destinés à des marchés civils, pour lesquels le

coût de réalisation et le bilan écologique doivent être minimisés finement, on préférerait

tout naturellement utiliser un empilement bicouche composé de deux élements chimiques

abondants, peu toxiques et peu onéreux plutôt qu’un empilement à quatre composants

chimiques dont l’un, l’or, est très rare et onéreux (tendance qui n’est pas près de s’inverser),

et un autre, le nickel, est assez toxique. Il existe aussi une motivation à utiliser une

configuration qui ne nécessite qu’une température de recuit modeste, plus basse que les

quelques 900 ◦C nécessaires pour les contacts « standard » à base de Au/Ni/Al/Ti. C’est

ce qui justifie le regain d’intérêt pour les contacts ohmiques à base d’empilements simples

bicouches Al-Ti, et les recherches que nous avons menées dans le cadre de cette thèse sur

les contacts ohmiques de ce type.

2.2.2 Influence des lacunes d’azotes sur les propriétés électriques

du contact ohmique

L’hypothèse de l’influence des lacunes d’azote sur la conduction électrique dans le ma-

tériau GaN alimente la littérature depuis, maintenant, plus de 40 ans. Au départ, elles ont

même considérées comme responsables du dopage résiduel des monocristaux de GaN [92].

La communauté scientifique s’est accrochée pendant plusieurs décades à cette hypothèse

que, sur une période de plus d’une dizaine d’années, aucune étude complémentaire n’est

venue ni confirmer ni contredire. Il est à noter que les mesures de densités de défauts sont

très délicates et présentent toujours des marges d’incertitude très importantes, qui ont pu

conduire à bon nombre d’interprétations différentes dans le cas qui nous intéresse. Perlin

et al [93] , puis Wetzel et al [94] ont analysé la localisation des porteurs et ont observé

la disparition des électron libres pour des fortes pressions hydrostatiques. Avec les idées

de l’époque, ces résultats ont été attribués à l’existence d’un niveau donneur introduit

par la lacune d’azote et localisé à 0,40 ± 0,1 eV sous la bande de conduction. L’idée que

les lacunes d’azote contribuent au dopage résiduel de type N des échantillons de GaN

est toujours répandue à l’heure actuelle dans une partie de la communauté scientifique

internationale. Pourtant, il a été prouvé par Neugeber et Van de Walle [95, 96, 97] que

les lacunes d’azote sont extrêmement peu stables dans une couche de n-GaN (comme

dans tous les composés III-V « classiques » comme GaAs, InP, GaP, GaSb, InSb) et

que leur concentration d’équilibre est extrêmement faible, largement inférieure à 1.1016

cm−3. Ils ont également prouvé que le dopage non intentionnel élevé observé dans la plu-

part des échantillons de GaN élaborés avant 1995 était principalement dû à la présence

d’impuretés d’oxygène ou de silicium dans le matériau. Plus tard, l’élimination des por-

teurs libres à haute pression fut finalement attribué à l’oxygène qui est un donneur léger

pour GaN à pression atmosphérique et subit une transition vers un état plus profond à
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forte pression[98, 99]. De plus, plusieurs équipes d’épitaxie crédibles dont certaines en

France, font état de niveaux résiduels reproductibles de type N dans GaN inférieurs à

1.1015 cm−3, ce qui nous semble éliminer l’hypothèse initiale de lacunes d’azote présentes

en forte concentration dans GaN dans des condictions normales de température et de

contraintes et induisant des états donneurs légers dans GaN.

Ce bref historique peut également être appliqué au cas de l’influence des lacunes d’azote

sur les propriétés des contacts ohmiques sur n-GaN. Le modèle actuel le plus répandu veut

que, lors d’un recuit à haute température, et dans le cas de structures à base de TiAl,

le titane réagit avec le GaN pour former TiN à l’interface métal semi-conducteur. La

formation de TiN génèrerait alors des lacunes d’azote dans le GaN qui se comporteraient

comme des donneurs. Il y aurait alors un surdopage local du GaN et donc une diminution

de la résistance spécifique de contact, conformément à la caractéristique présentée figure

??.

Les auteurs à l’origine de ce modèle se réfèrent au travail de Jenkins et Dow[70], qui

ont tenté de démontrer par calcul théorique l’influence des différents défauts ponctuels

élementaires, principalement sur le semi-conducteur InN mais également sur les composés

ternaires InXGa1−XN et InXAl1−XN. Ils ont ainsi supposé que les lacunes d’azotes sont

responsables du dopage non intentionnel de type n de l’InN et ont supposé qu’il en était de

même pour le GaN, bien que l’insertion d’oxygène dans la structure puisse y contribuer.

Ainsi la communauté scientifique s’est accaparée de cette théorie à défaut de disposer

d’une autre. Depuis, les études sur InN ont montré le caractère ô combien particulier de

ce composé et, en particulier l’extrême instabilité de l’azote en son sein. Lors de l’épitaxie

de ce composé InN (vers 700 ◦C), il n’est pas rare de devoir utiliser un rapport N / In de

plusieurs dizianes de milliers dans la phase gazeuse pour stabiliser sa surface. La présence

d’une forte densité de lacunes d’azote dans InN est donc plausible, alors qu’elle est presque

exclue dans le cas de GaN.

Nous savons aujourd’hui que le fort dopage non intentionnel des échantillons anciens

de GaN était principalement lié à la présence d’oxygène dans la structure. L’utilisation

de filtres anti-oxygène appropriés dans les réacteurs d’épitaxie a réduit ce niveau de do-

page résiduel de plusieurs ordres de grandeur (typiquement au moins 4). Nous savons

également qu’une couche de GaN avec un nombre conséquent de lacunes d’azote n’est pas

thermodynamiquement stable. Actuellement, nous pensons qu’il n’existe aucune preuve

de la formation de telles lacunes d’azote lors de la formation du TiN. La seule information

valide à l’heure actuelle est que la formation de TiN seule n’explique pas la diminution

de la résistance spécifique de contact. En effet, il a été montré par Mohney et al que

des couches de TiN déposées par pulvérisation réactive ne permettent pas d’obtenir des

contacts ohmiques performants[100]. Il est donc certain que l’explication de l’abaissement

de la résistance de contact est à rechercher au niveau de la réaction entre Ti et GaN.
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Iucolano et al ont adopté une approche différente pour appréhender la formation des

lacunes d’azote lors du recuit du contact[79]. Pour cela, ils ont réalisé des contacts Au(50

nm)Ni(50 nm)Al(200 nm)Ti(15 nm)/n-GaN (Nd=2.1018 cm−3) et les ont recuits entre

600 ◦C et 850 ◦C sous Ar. A 600 ◦C, le contact n’est pas complètement ohmique (il est

non-linéaire mais possède une relativement faible résistance de contact extrapolée à V = 0

(≈ 3.10−4 Ω.cm2). Ce contact devient ohmique à partir de 700 ◦C. A 800 ◦C, la résistance

spécifique de contact descend vers 1,7.10−5 Ω.cm2.

Les échantillons recuits à 600 ◦C et 800 ◦C ont ensuite été caractérisés électriquement a

des températures variant de 25 à 175 ◦C. L’évolution de la résistance spécifique de contact

en fonction de la température a permis à partir des équations 2.27 et 2.26 de connaitre

le type de conduction de courant (FE ou TFE), la hauteur de barrière Schottky (Φb) du

contact et le dopage effectif (Nd). En parallèle, des observations MET ont été effectuées sur

ces mêmes échantillons. D’un point de vue électrique l’échantillon recuit à 600 ◦C présente

une hauteur de barrière de Φb = 1, 21 eV et un dopage effectif de Nd = 4, 6.1019 cm−3.

Dans ce cas la conduction est de type TFE. Pour l’échantillon recuit à 800 ◦C, la hauteur

de barrière a été mesurée Φb = 0, 8 eV et le dopage effectif à Nd = 5, 6.1019 cm−3. Dans

ce cas la conduction du courant est purement tunnel.

Les analyses microstructurelles montrent dans les deux cas la formation d’une couche

de TiN à l’interface métal semi-conducteur. Néanmoins celle apparue à 800 ◦C est deux

fois plus épaisse que celle formée à 600 ◦C, avec une meilleure, cohérence d’épitaxie sur le

germe GaN.

Les auteurs ont ainsi conclu que la formation de la phase TiN augmente le dopage

effectif de la couche semi-conductrice et que, plus l’épaisseur du TiN est importante, plus

le dopage effectif local dans le GaN augmente. Ils attribuent également l’augmentation

de ce dopage à la création de lacunes d’azote pendant la création de la phase TiN. Il

est à noter malgré tout que la simple corrélation entre l’augmentation du dopage et la

détermination de la densité de lacune d’azote ne devrait pas être utilisée ici. En effet, en

plus des lacunes d’azotes, des double lacunes (Ga-N) peuvent aussi être générées pendant

le recuit. Or il a été prédit que, dans le n-GaN, ces doubles lacunes présentent un niveau

accepteur simple dans la bande interdite et peuvent ainsi compenser une partie des lacunes

d’azote. Malgré son caractère approfondi, cette étude présente donc vraisemblablement

des points faibles contestables. En particulier, les valeurs de hauteur de barrière extraites

par calcul à partir des données expérimentales semblent trop importantes au regard de la

faible valeur de travail de sortie connue pour le composé TiN. Nous pouvons alors nous

poser la question de la réalité du fort niveau de dopage effectif, lui aussi calculé à partir

des données expérimentales. Ce point a fait l’objet d’un étude spécifique dans cette thèse,

présentée au chapitre 5.
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2.3 Etat de l’art des contacts Schottky sur GaN

Pour la réalisation de composants destinés à l’électronique de puissance et basés sur

des contacts Schottky sur Nitrure de Gallium (redresseur Schottky, transistor HEMT...)

il faut que ces contacts soient stables thermiquement, que le courant de fuite soit le plus

faible possible et que la hauteur de barrière soit égale ou légèrement supérieure à 1 eV.

Cette valeur de hauteur de barrière correspond au meilleur compromis «tension de seuil»

/ «courant de fuite» pour les redresseurs de puissance à des tenues en tension allant

jusqu’à 1200 V. Pour répondre à l’ensemble de ces critères, le matériau qui compose la

phase métallique de barrière doit présenter certaines propriétés électriques et chimiques.

Ainsi, il doit être bon conducteur électrique, avoir un haut point de fusion (en tout cas

bien supérieur à la température maximale d’utilisation), et ne pas réagir chimiquement

avec le GaN.

2.3.1 Cas d’une couche métallique composée d’un seul élément

chimique

Avant traitement thermique (recuit)

Un grand nombre de métaux ont été étudiés comme barrière Schottky. En particulier :

Ti, Pb, Cr, Ag, Au, Pd, Ni, Pt. Les hauteurs de barrière correspondantes sur GaN de

type N varient d’environ 0,6 eV, pour Ti, à 1,1 eV pour Ni et Pt [101]. Les propriétés

électriques des contacts obtenus par différentes équipes de recherche pour un même mé-

tal sont très différentes. Les différences observées peuvent provenir de plusieurs origines

distinctes. D’une part, il n’y a pas encore de matériau GaN « standard ». On peut même

affirmer sans grand risque d’erreur que chaque source de couches hétéro-épitaxiales pro-

duit des matériaux GaN différents, à cause du nombre extrême de paramètres qui viennent

influencer les propriétés du matériau GaN : type, propriétés et préparation du substrat,

composition et condictions de croissance de la structure « buffer », souvent très compo-

site, localisée entre le substrat et la couche finale de GaN. D’autre part, les conditions de

nettoyage du GaN avant process ne sont pas non plus normalisées. Quand on se représente

qu’elles ne le sont pas encore complètement pour un matériau beaucoup plus simple et

reproductible comme le silicium, on peut imaginer le degré de dispersion possible pour le

GaN, même en supposant que les préparations sont effectuées dans des conditions opti-

males de propreté, ce qui n’est pas forcément vérifié pour tous les résultats publiés. Pour

tous les semi-conducteurs usuels, l’expérience montre cependant qu’en règle générale, plus

les conditions de process sont propres et contrôlées, plus les valeurs de hauteur de barrière

obtenues sont hautes et les coefficients d’idéalités proches de 1.

Conséquence de l’état de maturité encore inachevé des contacts Schottky sur GaN,
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les écarts entre les valeurs de hauteur de barrière extraites par calcul des mesures I-

V , d’un côté, et des mesures C-V, de l’autre, sont très dispersés, ce qui est aussi un

signe d’immaturité de la technologie des contacts, caractéristique d’une barrière Schottky

inhomogène.

La première information importante que nous pouvons quand même extraire de la

littérature existante est que la hauteur de barrière évolue avec le travail de sortie du

métal, mais de façon non-proportionnelle. Nous pouvons ainsi remarquer que, pour des

valeurs de travail de sortie proches (Ni, Pd, Au) les valeurs de hauteur de barrières peuvent

différer de plusieurs dixièmes d’eV. Au contraire, les résultats entre Pd et Pt diffèrent peu

alors que les valeurs des travaux de sortie de ces métaux sont assez éloignées. La figure

2.14-a présente une synthèse des données que nous avons pu recueillir sur l’évolution de

la hauteur de barrière en fonction du travail de sortie du métal.
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Figure 2.14 : a )Evolution de la hauteur de barrière Schottky sur n-GaN en fonction du travail
de sortie du métal. Valeurs reportées depuis [102, 103, 104, 105, 106, 65, 107,
108, 109, 110, 111, 112] - b) Evolution du cofficient d’idéalité avec la hauteur
de barrière

A la vue de ces premiers résultats, nous pouvons remarquer que, même avec une quan-

tité de dislocations importante dans les matériaux GaN, (107- 109 cm−2), les coefficients

d’idéalités obtenus sont relativement faibles et, dans de nombreux cas inférieurs à 1,1 (Cf.

figure 2.14-b). Pour la réalisation d’un redresseur Schottky de puissance la hauteur de

barrière efficace visée est de l’ordre de Φb = 1 eV (Compromis entre la tension de seuil

et le courant de fuite). Avant recuit, trois métaux semblent répondre à ce critère. Il s’agit

de Ni, Pd, et Pt. Tous les trois peuvent être déposés par pulvérisation cathodique ou par

évaporation sous vide.
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Influence des traitements thermiques sur la barrière Schottky

L’étude sur les traitements thermiques des barrières Schottky est très importante. En

effet, la plupart des étapes de fabrication d’un composant électronique (dépôt passiva-

tion, gravure plasma, ...) s’effectuent à des températures comprises entre 30 et 450 - 500

°C. Pour s’assurer de la stabilité des contacts Schottky (1) au cours du processus de fa-

brication des composants, (2) à long terme, lors de l’utilisation du contact au sein d’un

composant plongé dans un environnement opérationnel défini, il est le plus souvent indis-

pensable de soumettre la structure métal / semi-conducteur à un traitement thermique

dont le bilan physico-chimique au niveau de l’interface IMS soit largement supérieur à

celui des contraintes thermiques qui seront appliquées ultérieurement au contact. Parmi

les métaux prometteurs avant recuit, Ni présente un certain nombre d’avantages spéci-

fiques . Tout d’abord, c’est un métal que l’on trouve couramment dans le monde de la

microélectronique. Par ailleurs, son coût est bien inférieur à celui de ses rivaux Pt, Pd, et

Au. C’est sans doute pour ces raisons que la communauté scientifique s’est principalement

tournée vers ce métal.

L’influence des taitements thermiques sur les contacts Schottky Ni / GaN-n a fait

l’objet de plusieurs études [108, 113]. Très rapidement, il a été proposé d’ajouter une

couche d’Au sur celle de Ni. Premièrement, pour prévenir l’oxydation de la couche de Ni,

et ensuite car Au est également un métal à fort travail de sortie. D’ailleurs, les résultats en

terme de hauteur de barrière avant recuit de Au et Ni sont très proches. On ne s’attend

donc pas à rencontrer des problèmes en cas de diffusion de Au dans Ni. En regardant

le diagramme de phase binaire Au-Ni, on peut remarquer qu’il n’existe pas de composé

défini (Cf. figure 2.15).

Une amélioration de la hauteur de barrière est systématiquement obtenue après recuit[108,

115, 116]. Les valeurs de coefficient d’idéalité varient peu avec la température de recuit.

Dans certains cas, le coefficient d’idéalité est fortement amélioré après recuit, alors que

dans d’autres cas, il reste constant[108]. La hauteur de barrière diminue progressivement

avec la montée en température. Le contact perd son caractère redresseur dès 700 ◦C. Il est

à noter que les valeurs obtenues dans la littérature sont relativement semblables. Cette

information est intéressante, vu les procédés de réalisation technologique, de croissance et

de nettoyage différents. Ainsi, pour une température de recuit de 500 °C, la hauteur de

barrière ne varie que de 0,88 eV[108, 116, 115] à 0,93 eV[113] quelle que soit la méthode de

recuit ce qui est tout à fait remarquable compte tenu des multiples causes de dispersion

énumérées précédemment.

Les paramètres du contact Schottky restent assez stables jusqu’à 500 ◦C, avec une

hauteur de barrière proche de 0,9 eV et un coefficient d’idéalité proche de 1,1. Ces carac-

téristiques font des contacts à base de Ni (ou Ni/Au) de bons candidats pour la réalisation
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Figure 2.15 : Diagramme de phase Au-Ni à pression atmosphérique[114].

de composants de puissance à base de contact Schottky. Des analyses physiques ont été

réalisées pour déterminer la nature des phases formées pendant les recuits. Venugoplan

et al [117, 118] ne détectent aucune réaction entre Ni et GaN avant 600 °C (par DRX,

Auger, AFM, SEM). En augmentant la température, la couche de Ni incopore du Ga.

A partir de 750 °C, nous voyons apparaitre une phase de Ni3Ga[117, 118, 119]. A 900

°C se forme la phase NiGa. D’après ces études, il semblerait que la perte du caractère

redresseur du contact à partir de 700 °C soit liée à la formation de la phase de Ni3Ga.

Dans d’autres études, des phases de Ni3N[118] etNi4N[118, 120, 121] sont détectées pour

des températures de recuit inférieures à 500 °C. Ces nitrures de nickel se forment à partir

de la décomposition du GaN. Ainsi N et Ga diffusent dans la couche métallique. Des

observations M.E.T. 6 (Cf. figure 2.16) ont permis de montrer que :

1. La décomposition se fait principalement au niveau des défauts [121]. En effet, les

images obtenues pour un recuit à 700 °C et 800 °C dans une zone sans défauts

montrent qu’aucune réaction entre GaN et Ni/Au n’a eu lieu (Cf. figure 2.16-b et

e). Par contre, une image obtenue autour d’une dislocation d’un échantillon recuit

entre 550 °C et 600 °C montre la diffusion des éléments métalliques dans le matériau

GaN (Cf. figure 2.16-a et d).

2. A plus haute température (800 °C) nous pouvons observer que des agrégats de

6. M.E.T. : Microscope électronique en transmission
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composé Ni4N sont répartis dans l’ensemble de la couche métallique [120] (Cf.figure

2.16-c).

A partir de l’ensemble de ces informations, nous pouvons donc réunir une vue d’ensemble

assez précise sur comment et à quelles températures se forment les différentes phases du

système. A partir de 350 °C, Au semble diffuser dans Ni via les joints de grain pour former

deux phases, une riche en Ni, l’autre riche en Au[121]. En montant en température, le GaN

se dégrade au niveau de ses défauts et les phases métalliques diffusent dans le matériau

par ces défauts. Les atomes de N et Ga sont intégrés dans la couche métallique. La

nucléation de Ni4N se produit vers 500 °C. A cette température, Ga ne réagit pas encore

pour former des composés définis. En montant encore en température, une fraction de

plus en plus importante de la phase GaN proche du contact se désagrège, augmentant

ainsi la proportion de Ga dans les phases Ni-Au, et les cristaux de Ni4N se répartissent

dans l’ensemble du contact. A partir de 750°C, la phase Ni3Ga se forme puis, en montant

encore la température, elle disparaît progressivement pour laisser la place à NiGa. Les

figures 2.16-f à g présentent une représentation schématique de l’évolution de l’interface

Métal / GaN avec la température de recuit.

L’évolution des propriétés de la barrière Au avec la température de recuit n’a été que

très peu étudiée. Dans la seule référence que nous avons trouvée, les propriétés du contact

se dégradent avec la température de recuit[122], passant d’une hauteur de barrière de 1,07

eV avant recuit à 0,56 eV pour un recuit à 700 ◦C. A 900 ◦C, le contact perd son caractère

redresseur.

Nous ne trouvons que très peu d’information sur l’influence du recuit sur la barrière

Pt. Comme pour l’ensemble des autres métaux décrits ici, il semblerait que la montée en

température dégrade les propriétés de la barrière Schottky[112]. Après un recuit à 400 ◦C

pendant deux heures, le contact perd son caractère redresseur.

Quel que soit le métal de barrière étudié, il semblerait que la formation de phases mé-

talliques soit responsable de la chute de la hauteur de barrière et finalement de la perte du

caractère redresseur du contact. La diffusion de Gallium dans la couche métallique semble

également jouer un rôle, moindre mais significatif, sur la hauteur de barrière effective.

Il est à noter que les procédés de nettoyage de surface GaN avant dépôt de la barrière

Schottky évoluent beaucoup d’une publication à l’autre. Certains affirment se contenter

d’un simple dégraissage à l’acétone / méthanol. D’autres alternent des bains basiques

puis acides. Ces variations au niveau du traitement chimique peuvent expliquer que l’on

observe, selon les cas, une amélioration ou une détérioration du contact Schottky après

recuit de la barrière.
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Figure 2.16 : Observation TEM vue en coupe d’un échantillon Au/Ni/GaN a) et b) recuit à
600 °C - c) recuit à 800 °C - d) recuit à 550 °C - e) recuit à 700 °C, (Ref(a-b-
c)[120] ; Ref(c-d)[121]). Schéma synthétique des phases forméee f) avant recuit
- g) correspondant aux conditions de a) - h) correspondant aux conditions de c)
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2.3.2 Cas des barrières à base de siliciures

Il avait été démontré dans la thèse de Dominique DEFIVES [123] que les formes Sili-

ciures de métaux étudiés (Ti, W) diminuaient la valeur de hauteur de barrière sur SiC.

Quelques études de type similaire ont été effectuées sur GaN. Pour le platine[112], l’ajout

de Silicium diminue la hauteur de barrière. Néanmoins, le siliciure présente, dans ce cas,

un avantage sur le métal seul. La barrière reste stable jusqu’à 500 °C, contrairement à

Pt seul qui peut perdre son pouvoir redresseur dès 400 °C. Ce contact à base de PtSi sur

GaN reste redresseur même après un recuit à 600 °C pendant une heure.

Les mêmes auteurs ont effectué la même étude avec Ni[108]. Comme pour Pt, l’ajout

de Silicium dans le schéma de métallisation rend le contact plus stable thermiquement.

En effet, alors que Ni perd son aspect redresseur dès 600 °C, ce phénomène n’est observé

qu’à partir de 700 °C quand on ajoute Si. Contrairement au cas de Pt, le siliciure de nickel

a une barrière plus haute que Ni seul.

Le siliciure de tungstène a également été étudié[124, 125]. Comme pour Pt et Ni, la

forme siliciure rend le contact thermiquement plus stable. Ainsi, la hauteur de barrière

reste stable jusqu’à 950 °C. La hauteur de barrière est, par contre, trop faible dans ce cas

(≈ 0, 5 eV) pour que l’on puisse envisager d’utiliser cette barrière dans des composants

pour l’électronique de puissance.

Il semblerait que la stabilité thermique des siliciures sur GaN soit liée à la faible

appétence chimique entre Si et GaN[112].

2.3.3 Cas des barrières à base de nitrures métalliques

Les composés nitrures métalliques n’ont été que très peu étudiés comme barrière

Schottky sur GaN. Les composés trouvés dans la littérature sont TiWNx, WNx[126] et

TaN[127]. Ces nitrures ont l’avantage d’avoir un haut point de fusion et une énergie de

liaison importante, ainsi qu’une moindre tendance à l’oxydation en comparaison avec les

métaux purs, et, d’une manière plus générale, ils sont connus pour leur inertie chimique.

Nous pouvons donc espérer à priori que ces matériaux ne réagiront que peu avec GaN, ce

qui laisse espérer une bonne stabilité thermique des contacts. Dans le cas de l’étude de

TaN, deux stœchiométries ont été testées. La première est la phase δ-TaN comprenant 40

% de N et 60 % de Ta. La seconde est la phase TaN qui comprend 50 % de N et 50 % de

Ta. Ces échantillons ont été recuits dans une gamme de température comprise entre 400

et 800 °C. Des observations MET de ces échantillons montrent que la phase δ-TaN réagit

avec GaN dès 600 °C. Pour l’échantillon recuit à 800 °C, il a été observé une couche riche

en Ga au dessus de couche interfaciale (Cf. figure 2.17). Cette réaction est attribuée à la

décomposition du GaN. En effet, la phase δ-TaN peut facilement présenter une déficience

en azote. Par dissociation, le GaN est une source potentielle d’éléments azote susceptibles
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d’être absorbés par la phase métallique pour évoluer vers un état plus stoechiométrique et

plus stable thermodynamiquement. Ce phénomène commence à être observé dès 700 °C.

Pour la phase de TaN ( 50%-50%), aucune différence n’est observée en MET au niveau

de l’interface TaN / GaN sur des échantillons recuits entre 100 °C et 800 °C. Cette phase

semble stable, et elle agit comme une couche « barrière de diffusion » ou « cap layer »,

empêchant la diffusion de GaN dans la couche métallique.

a) b)

c) d)

e) f)

Figure 2.17 : Observation TEM vue en coupe d’un échantillon a) δ-TaN/GaN recuit à 400
°C - b) δ-TaN/GaN recuit à 600 °C - c) δ-TaN/GaN recuit à 700 °C - d) δ-
TaN/GaN recuit à 800 - e) TaN/GaN recuit à 100 °C °C - f) TaN/GaN recuit
à 800 °C .

Les résultats électriques sur les contacts Schottky concordent avec les observations

MET. Ainsi, pour les diodes réalisées avec une barrière δ-TaN avec une température de

recuit de 800 °C, la hauteur de barrière diminue et le coefficient d’idéalité augmente d’un

facteur supérieur à 2. Pour les échantillons recuit entre 400 et 700 °C, la hauteur de

barrière et le coefficient d’idéalité sont relativement constants (0,51-0,55 eV ; 1,69-1,82).

Au contraire, les valeurs de courant de fuite diffèrent de plusieurs ordres de grandeur en

fonction des cas. Ainsi, à -2 V, les valeurs de courant de fuite s’étalent de 0,06 A.cm−2 ,
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Double hauteur 

de barrière

Figure 2.18 : Evolution de la densité de courant de diodes fabriquées à partir d’une barrière
TaN en fonction de la température de recuit et mise en évidence de cas de double
hauteur de barrière[127].

pour un recuit à 400 °C, à 45,5 A.cm−2 pour un recuit à 800 °C.

Pour la barrière TaN(50-50), le courant de fuite évolue aussi sur plusieurs ordres de

grandeur, de 4,2.10−5 A.cm−2 pour un recuit à 400 °C à 2,3.10−3 A.cm−2 pour un recuit à

700 °C. La hauteur de barrière varie également. Les valeurs reportées varient entre 0,669

eV pour un recuit à 800 °C à 0,807 eV pour un recuit à 400 °C. Néanmoins, ces valeurs

doivent être considérées comme très peu précises. En effet, au regard des caractéristiques I-

V présentées dans l’étude (Cf. figure 2.18), nous pouvons observer que les caractéristiques

I-V présentent toutes des phénomènes de double hauteur de barrière. La présence de ces

phénomènes fournit aussi une piste tout à fait plausible pour expliquer les écarts relevés

en termes de courant de fuite. Pour les échantillons à métallisation δ-TaN, les hauteurs de

barrière étant relativement faibles, il serait difficile d’observer ce type de phénomène sur

des mesures à température ambiante, même s’il était présent. Une étude à température

de mesure variable serait nécessaire

L’information à retenir ici est que l’interface TaN / GaN est identique quelle que soit

la température de recuit. Les inhomogénéités observées peuvent donc être induites par la

qualité du matériau.

L’étude de la barrière WNx montre qu’elle est stable thermiquement. Ainsi, la hauteur

de barrière, mesurée à partir de caractéristique I-V, varie très peu : de 0,83 eV pour une

température de recuit de 650 °C à 0,80 eV pour une température de recuit de 850 °C.

Le coefficient d’idéalité varie lui aussi très peu : de 1,1 à 1,09. Le courant de fuite à -1

V reste également constant et sa valeur est d’environ 2.10−7 A.cm−2. TiWNx semble,
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de son côté, beaucoup moins stable. Ainsi, l’augmentation de la température de recuit

dégrade les paramètres électriques du contact. La hauteur de barrière varie de 0,76 eV, à

650 °, à 0,62 eV pour un recuit à 850 °C. Le coefficient d’idéalité augmente de la même

manière de 1,14 à 1,54. Mais les plus gros écarts sont observés au niveau des courants

de fuite. Par exemple, le courant de fuite après un recuit à 650 °C est de 4.10−6 A.cm−2

et augmente considérablement jusqu’à 2.10−2 A.cm−2 pour 850°C. Des analyses SIMS 7

montrent l’interdiffusion des atomes Ti, W, Ga et N pour une température de recuit de

850 °C. Cette interdiffusion n’est pas détectée pour la barrière WNx. Ici comme sur les

exemples précédents, il semble bien que l’interdiffusion des atomes du contact métallique

avec ceux du GaN dégrade les propriétés électriques du contact Schottky.

7. SIMS = Secondary Ion Mass Spectrometry
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CHAPITRE 3. RÉALISATION DES ÉCHANTILLONS

Pour une grande majorité, les échantillons étudiés au cours de ce travail de thèse ont

été réalisés au sein de la plateforme CERTeM implantée sur le site de production de

STMicroelectronics à Tours. Cette plateforme a l’avantage de profiter à la fois de la mise

en place et de l’entretien assuré par l’équipe technique du site industriel et de la souplesse

d’une salle blanche universitaire. Dans ce chapitre, nous allons décrire les conditions de

réalisation de ces échantillons ainsi que des motifs de caractérisation électrique.

3.1 Présentation des substrats de GaN étudiés

Les plaquettes de GaN utilisées pour l’étude des contacts métalliques sur nitrure de

gallium ont été fournies par la société VELOX Semiconductor localisée à Somerset dans

le New Jersey aux Etats-Unis. Ces plaquettes sont des couches de GaN épitaxiées par

MOCVD sur Saphir « plan-c ». La surface de l’échantillon est donc parallèle au plan

(0001) du GaN et la polarité de la face est de type « Ga ».

Saphir

Couche d’adaptation

N+-GaN (Nd = 5, 8.1018 cm−3)

N-GaN (Nd = 8.1015 cm−3)

a) b)

650 µm

9-10 µm

3.2 µm

Figure 3.1 : Représentation en coupe des plaquettes utilisées pendant la thèse : a) pour l’étude
des contacts ohmiques - b) pour l’étude des contacts et diodes Schottky

Deux types de plaquettes ont été commandés et sont représentés sur la figure 3.1. Elles

ont en commun le substrat de saphir de 650 μm, la couche d’adaptation et la première

couche de N+-GaN fortement dopée au silicium. La couche d’adaptation est composée

d’une couche d’AlN de quelques μm. L’épaisseur de la couche de N+-GaN varie de 3 à 3,2

μm pour un dopage de Nd = 5−6.1018 cm−3 et une résistance carrée de R� = 9−12 Ω�.

Cette couche, relativement épaisse, présente une quantité importante de défauts (boucles

de dislocation) dans le premier μm au-dessus du substrat. Dans une partie des échantillons,

cette couche N+ est surmontée d’une couche plus faiblement dopée, nommée N-GaN sur

la figure 3.1-b, épaisse de 9-10 μm avec un dopage visé de Nd = 8.1015 cm−3. La densité

de dislocations annoncée pour ces échantillons est de l’ordre de 106-107 cm−2.

Sans traitement thermique, physique ou chimique, seuls quelques défauts sont détec-

tables en microscopie optique. Ces défauts sont appelés « macle » et se situent principa-
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N° échantillon Structure Dopage

1 GaN(N−, 2 µm)/Saphir NiD

2 GaN(N+, 1,5 µm)/GaN(N−, 2 µm)/Saphir 7.1018 cm−3(Si)/NiD

3 GaN(N+, 1,6 µm)/GaN(N−, 2 µm)/Saphir 1.1018 cm−3(Si)/NiD

4 GaN(N, 1,6 µm)/GaN(N−, 2 µm)/Saphir 2.1017 cm−3(Si)/NiD

5 GaN(P, 1 µm)/GaN(N−, 1,4 µm)/Saphir 1,5.1017 cm−3(Mg)/NiD

6 Al0,246Ga0.754N(N, 0,3 µm)/GaN(N−, 2 µm)/Saphir NiD/NiD

Tableau 3.1 : Présentation des échantillons fournis par Alcatel-Thales III-V Lab

lement dans la moitié inférieure de la surface plaquette (grand méplat vers le bas). Un

exemple de ce défaut est reporté sur la figure 3.2. L’apparition de ce type de défaut est

expliquée par la présence de poussières dans le réacteur d’épitaxie. Il est également inté-

ressant de noter que, contrairement à son principal rival le 4H-SiC, le GaN ne présente

pas de défauts de type « cheminée » ou « micropipe » connus pour être des « tueurs de

composants ». Nous traiterons plus en détail des défauts du GaN dans le chapitre 7.

Figure 3.2 : Observation au microscope Nomarski d’une macle sur N-GaN

Pour l’étude des propriétés thermiques du GaN (Cf. chapitre 7) le laboratoire Alcatel-

Thales III-V lab nous a fourni plusieurs échantillons de GaN et AlGaN épitaxiés sur

substrat saphir 2’ épais de 350 μm. L’ensemble des caractéristiques des empilements épi-

taxiés est reporté dans le tableau 3.1
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3.2 Procédé de production des échantillons

3.2.1 Procédés de dépôt

Dépôts métalliques

Les dépôts métalliques ont été réalisés par pulvérisation cathodique en mode DC. Le

modèle du bâti de pulvérisation est le MP 300 de PLASSYS. Ce bâti possède 4 supports

de cible permettant des dépôts multi-couches sans casser le vide. Trois gaz peuvent être

introduits simultanément dans la chambre (Ar, N2 et 02). Ainsi nous pouvions réaliser

des dépôts par pulvérisation réactive. La puissance maximale applicable est de 1500 W.

Le vide résiduel avant dépôt est de l’ordre de 10−7 Torr.

Les dépôts non réactifs se font sous argon avec une pression visée de 5 mTorr. L’opti-

misation des conditions de dépôt a été effectuée par le personnel technique du LMP 1 et

de STMicroelectronique. Les conditions de process sont reportés dans le tableau 3.2.

Conditions de dépôt

Métal Pression Puissance Débit de Ar Débit de N2 Vitesse Diamètre de la cible

(mTorr) (W) (sccm) (sccm) (nm/min) (pouce)

Al 5 500 - - 123 6

Au 5 200 - - 225 4

Ni 5 500 - - 90 6

Si 5 500 - - 40 6

Ti 5 500 - - 55 6

Ti 5 250 - - 26 6

TiN 2 1400 45 50 35 Celui de Ti

Tableau 3.2 : Conditions de dépôt par pulvérisation cathodique des couches métalliques ( ré-
active on non ) utilisées dans le cadre de cette thèse.

Dépôt de passivation

Dans le cadre du développement de structures « pseudo verticales », nous devons réa-

liser des structures « mesa » d’environ 10 μm de profondeur (Correspondant à l’épaisseur

de la couche de GaN faiblement dopé de nos échantillons). Pour un bon fonctionnement

du composant final, les flancs de ces mesas doivent être recouverts d’une couche d’isolant

de passivation.

Ces couches de passivation doivent tout d’abord adhérer aux flancs de la structure «

mesa ». Les passivations sont réalisées par « PECVD » 2 à l’aide d’un bâti Plasmapro de

1. LMP : Laboratoire de Microélectronique de Puissance. Laboratoire situé dans les locaux de STMi-
croelectronique et appartenant au consortium CERTeM

2. Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition
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chez Oxford. Les couches de passivation sélectionnées pour nos études sont deux variétés

de silice appelées « USG » (Undoped Silica Glass) low-stress et « TEOS » (Tetra Ethoxy

Silicium). La composition de l’oxyde TEOS est proche de SiO2 tandis que l’USG est plus

riche en silicium. Nous pouvons observer, sur la figure 3.3, la bonne couverture de la

passivation aux angles du mesa. Il est à noter que, dans le cas de l’USG low-stress, la

contrainte involontaire dans la couche déposée est inférieure à 10 MPa pour un dépôt sur

une plaquette de 4 pouces.

GaN

Passivation

Bonne couverture

du mesa

Figure 3.3 : Image obtenue par Microscopie Electronique à Balayage d’un flanc de mesa après
dépôt d’une passivation USG low-stress

3.2.2 Nettoyage et gravure chimique

Nettoyage

Nous avions à notre disposition deux hottes de chimie, une pour le nettoyage et une

pour la gravure chimique. Cette configuration évite tout risque de contamination par des

éléments métalliques pendant le nettoyage.

Un bon nombre de configurations ont été testées pour optimiser le nettoyage du GaN

utilisé pour nos études. Ces expériences sont reportées par Ménard et al [128] et les configu-

rations retenues sont rappelées dans le tableau 3.3. Lors du traitement de plaques entières,

le nettoyage consiste à faire un traitement de type « SC1 », un rinçage à l’eau déionisée (5

cycles), un bain « d’acide fluorhydrique (« HF », puis rinçage à l’eau déionisée (5 cycles).

L’étape « SC1 », de nature basique, retire les traces organiques en surface de la plaquette.

L’étape « HF » grave la couche d’oxyde de surface. Lorsque nous traitons des échantillons,

nous réalisons également un traitement de type caro pour éliminer les traces métalliques

après la découpe du substrat.
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Solution Composition Durée Température

Acide caro’s H2SO4 (97%) : H2O2 [1 :1] 5 min 110 ◦C

SC1 NH4OH (25%) : H2O2 : H2O [1 :1 :20] 15 min 85 ◦C

HF HF (50 %) 3 min TA

Tableau 3.3 : Conditions des étapes de nettoyage avant métallisation. TA = Température Am-
biante

Gravure humide

La plupart des métaux et couches de passivation ont été gravés par voie humide. Même

si la gravure sèche permet un meilleur contrôle de la qualité de gravure, nous avons été

conduits à adopter la gravure humide pendant la plus grande partie de la thèse par manque

de disponibilité d’un bâti de gravure plasma adapté. La difficulté de ce type de procédé de

gravure en phase liquide provient du fait qu’il faille valider, pour chaque type de couche,

une solution chimique apportant les sélectivités requises pour un accès à un degré suffisant

de maîtrise du procédé de gravure. De manière générale, il faut que les solutions utilisées

laissent intactes les passivations de nos dispositifs. Le tableau 3.4 présente les conditions

de gravure humide utilisées pendant ce travail de thèse. Dans ce tableau FAF correspond

à une solution de HF tamponné et ANPE est une solution composée d’acide acétique,

d’acide nitrique et d’acide Phosphorique de proportion 5-5-85.

Température Vitesse d’ attaque

Métal Solution (◦C) (µm/min)

Al ANPE 45 0,3

Ni ANPE 50 0,08

Ti HF (0,5 %) 20 0,15

TEOS FAF 20 0,2

USG FAF 20 0,15

Tableau 3.4 : Conditions de gravure humide utilisées durant la thèse

3.2.3 Gravure sèche

Le bâti de gravure sèche que nous avons utilisé pour la gravure profonde du GaN

est un ICP 3 de chez « CORIAL ». Le procédé de gravure du GaN avec ce bâti a été

développé et optimisé à STMicroelectronics Tours par Ladroue et al [129, 130]. Un de nos

procédés optimisé à partir d’un mélange de gaz Ar/Cl2 permet d’obtenir une vitesse de

gravure de l’ordre du μm/min. Il est à noter que la gravure plasma du GaN conduit très

souvent à la révélation de défauts cristallins, comme nous pouvons le voir sur la figure

3. Inductively Coupled Plasma
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3.4. Nous discuterons dans le chapitre 5 de l’influence de la révélation de ces défauts sur

les propriétés des contacts ohmiques.

Figure 3.4 : Etat de surface du GaN après une gravure plasma de 9 µm

3.2.4 Photolithographie

La totalité des étapes de photolithographie a été effectuée à partir de la résine positive

AZ9260. Cette résine d’épaisseur moyenne (≈ 4 μm permet une bonne couverture des

structures « mesa ». Les échantillons sont insolés avec un équipement MA1006 de chez

« KARL SÜSS » en mode « proximité ». Le développeur utilisé est de type OPD et le

retrait de la résine se fait à partir d’acétone et d’isopropanol.

3.2.5 Recuit des couches métalliques

Les traitements thermiques sur couches métalliques ont été effectués dans un four

RTA 4 de marque Jipelec. Bien que la régulation de la température puisse se faire par

pyrométrie, celle-ci a été effectuée par régulation thermocouple dans nos expériences.

Pour des températures de 600 ◦C et supérieures, un premier palier à 400 ◦C de quelques

secondes est appliqué pour améliorer la réponse de l’asservissement.

Les lignes de gaz connectées à cet appareil sont N2 et Ar. Néanmoins, il est à noter

que, suite à des erreurs de manipulations bien indépendantes de notre volonté, certains

recuits ont été effectués sous Air Comprimé au lieu de N2. Cette erreur, pénalisante en

première approche, nous a apporté au final de nombreuses informations supplémentaires

sur nos contacts, en particulier au niveau de leur tenue en conditions oxydantes. Nous

discuterons de ces échantillons dans le capitre 5.

4. Rapid Thermal Annealing
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3.3 Présentation des structures des diodes et des motifs

TLM

Deux jeux de masques ont été utilisés au cours de cette thèse pour la réalisation des

composants de test. Nous noterons « Jeu 1 » et « Jeu 2 » ces jeux de masques. Ils ont été

conçus dans le cadre de la thèse de O. Menard entre STMicroelectronics et le LMP. Les

deux types de structures de diodes incluses dans ces jeux de masques, choisis en commun

au début de cette thèse, présentent des différences notables.

3.3.1 Structures et géométries des diodes

Jeu 1

Un système complet de diodes et de tests paramétriques avait été pensé lors de la

réalisation de ce premier jeu de masque. Néanmoins, nous ne traiterons ici que des niveaux

qui ont effectivement été utilisés. Les possibilités de dépôt de passivation étant très limitées

en début de thèse, le séquencement du processus de fabrication ou « process-flow » lié à «

Jeu 1 » a dû être modifié. La figure 3.5 présente les différentes étapes de fabrication pour

la réalisation de diodes de test latérales.

N-GaN

TEOS (800 nm)

Ti

Al

N-GaN

TEOS (800 nm)

N-GaN

TEOS (800 nm)

N-GaN

TEOS (800 nm)

N-GaN

TEOS (800 nm)

N-GaN

TEOS 

Résine +

N-GaN

TEOS 

N-GaN

TEOS 

(3)(1) (2)

(4) (5)

(6)

(7) (8)

Contact

Schottky

Contact

Schottky

Contact

ohmique

Résine +

Figure 3.5 : Etapes de fabrication d’une diode latérale avec «Jeu 1»

Les étapes process sont organisées de la manière suivante et respectent les étapes de
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la figure 3.5 :

1. Dépôt d’un oxyde TEOS d’épaisseur 800 nm par PECVD,

2. Ouverture de la passivation par voie humide (FAF),

3. Dépôt par pulvérisation cathodique des métaux du contact ohmique. Dans notre cas

Ti (50 nm) et Al (200 nm). Nous expliquerons, dans le chapitre 5 , les raisons qui

ont conduit à choisir ces épaisseurs.

4. Gravure humide des couches métalliques (ANPE pour Al et HF 5 % pour Ti). Il

est à noter que le masque utilisé est le négatif de l’étape 2. Le désalignement lié

à l’utilisation de ce masque provoque un décalage de quelques micromètres entre

l’ouverture du contact et le contact lui même.

5. Recuit RTA à 600 ◦C pendant 3 minutes sous Ar. Les choix qui ont conduit à adopter

ces conditions de recuit seront discutés au chapitre 5.

6. Ouverture de la passivation pour la réalisation du contact Schottky par voie humide

(FAF). Au démarrage de la thèse, il nous a été impossible d’accéder régulièrement

à un bâti PECVD. Nous avons donc décidé de réaliser nos premières diodes à partir

d’un procédé de type « lift-off », plus rapide mais plus vulnérable aux risques de

pollution de la surface du GaN. C’est pour cela que nous n’avons pas retiré la résine

après gravure de la passivation.

7. Dépôt de métallisations par pulvérisation cathodique en vue de la réalisation d’un

contact Schottky. Les métallisations qui ont été sélectionnées et testées au cours de

cette thèse ont été : Ni (300 nm), Au (300 nm), TiN (300 nm) et Ti(300 nm) /

TiN(100 nm)

8. Retrait de la résine avec de l’acétone, suivi d’un nettoyage à l’alcool isopropylique

puis à l’eau déionisée.

Cette structure primaire, profitant d’un process relativement simple, a permis d’étudier

une première série de propriétés des contacts métal / GaN que nous présenterons dans

le chapitre 6. Néanmoins, ces structures ne comprennent aucun dispositif de protection

périphérique : ni « plaque de champ » ou « field plate », ni « anneau de garde ». En consé-

quence, les caractéristiques en polarisation inverse que nous avons obtenues avec ce type de

structure, doivent être considérées comme des premiers résultats exploratoires, largement

améliorables ultérieurement par l’usage de structures de protections appropriées.

Les différentes structures de diode, étudiées avec « Jeu 1 », sont représentées sur la

figure 3.6 ainsi que leurs cotes. Nous observons deux types de géométries, rectangulaire

(« diode 1 à diode 3 ») et circulaire (« diode 4 à diode 6 »). La dimension des champs est

de 9 mm× 9 mm. Sur chaque champs nous comptons 2 « diodes 1 », 2 « diodes 2 », 3 «

diodes 3 », 30 « diodes 4 », 28 « diodes 5 » et 28 « diodes 6 ».
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Passivation

Contact Ohmique

Contact 

Schottky

a)

l

L

dinter

Passivation

C
on

tact Ohmique

Contact
Schottky

b)

d

dinter

a) l (µm) L (µm) A (cm2) dinter (µm) Lohmique (µm)

Diode 1 600 800 4,8.10−3 40 100

Diode 2 400 600 2,4.10−3 40 100

Diode 3 200 400 8,0.10−4 40 100

b) d (µm) A (cm2) dinter (µm) Lohmique (µm)

Diode 4 220 3,8.10−4 20 100

Diode 5 200 3,1.10−4 30 100

Diode 6 180 2,5.10−4 40 100

Figure 3.6 : Présentation des géométries et cotes des diodes mesurées avec « Jeu 1 ». a) struc-
ture rectangulaire - b) structure circulaire

L’ensemble des contacts métalliques ont été réalisés sur GaN faiblement dopé. De ce

fait, la résistance série des diodes mesurées est relativement importante. Dans les struc-

tures latérales, cette résistance série augmente avec la distance entre le contact ohmique

et le contact Schottky. Ainsi, pour limiter l’influence de la résistance série sur l’allure des

courbes I-V en polarisation directe, la majorité des composants caractérisés sont ceux

possédant la plus faible valeur de dinter. Il s’agit des motifs de type « diode 4 ».

Jeu 2

La réalisation de « Jeu 2» a coïncidé avec l’arrivée de nouveaux équipements parmi les-

quels un bâti de dépôt PECVD. Cette avancée majeure a permis l’étude de structures de

diodes dites « pseudo-verticales ». Cette architecture consiste à réaliser un mesa jusqu’à la

sous-couche de N+- GaN. La conduction latérale des électrons se fait donc principalement

dans la couche N+- GaN, diminuant ainsi la résistance série de la diode Schottky. Mal-

heureusement, des problèmes technologiques concernant les lots qui nous étaient destinés

ne nous ont pas permis d’étudier ces structures. C’est pour cette raison que nous ne la

détaillerons pas.
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3.3.2 Motifs « TLM »

Nos études de contacts ohmiques ont été réalisées autour d’une optimisation de la

résistance spécifique de contact ρc. Celle-ci a été mesurée en utilisant les modèles classiques

de type « TLM » à partir de données expérimentales issues de mesures courant-tension

sur des motifs de test spécifiques appelés « motifs TLM ». Nous décrirons dans le chapitre

4 les détails de ces méthodes de caractérisation. Ces motifs ont été fabriqués en utilisant

un process composé d’un seul niveau de masquage : celui de la gravure de la métallisation.

Un process simple de ce type est applicable facilement à des petits échantillons ou à des

plaques entières. Deux types de motifs ont été étudiés, le premier pour l’application de la

méthode TLM « linéaire » 5 et l’autre, pour l’application de la méthode TLM « circulaire

» ou C-TLM 6.

Métallisation

Z

L

di

GaN a)
Métallisation

GaN

2r

di

b)
Métallisation

GaN

2r

di

c)

Figure 3.7 : Présentation de la géométrie des motifs a) TLM - b) et c) C-TLM

La figure 3.7 présente les structures étudiées au cours de la thèse intégrées dans les

jeux de masques « Jeu 1 » et « Jeu 2 ». Même si les géométries de base sont identiques

dans les deux séries de masques, les cotes diffèrent (Cf. tableau 3.5). Nous notons que,

dans le cas de « Jeu 1 », le diamètre (2r) des motifs C-TLM est faible en comparaison de

celui des pointes de mesure utilisées couramment. C’est pour cela que les diamètres ont

été augmenté sur le jeu de masques « Jeu 2 ».

5. Transfer Length Method
6. Circular-Transfer Length Method
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Jeu 1 Jeu 2

TLM L (µm) Z (µm) di (µm) L (µm) Z (µm) di (µm)

100 300 [10 20 40 80 120 160 200] 100 600 [10 20 40 80 120 160 200]

C-TLM 2r (µm) di (µm) 2r (µm) di (µm)

(b) NA NA 220 [4 8 12 16 20 28]

(c) 150 [12 16 20 24 28 32 36 40 48] 200 [12 16 20 24 28 32 36 40 48]

Tableau 3.5 : Cotes des motifs TLM et C-TLM dans « Jeu 1 » et « Jeu 2 »
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CHAPITRE 4. MÉTHODE DE CARACTÉRISATION

4.1 Caractérisations Electriques

La caractérisation électrique représente un mode d’investigation privilégié lors de

l’étude d’un contact métallique sur semi-conducteur. D’une part, elle apporte des informa-

tions directement reliées aux applications visées pour les dispositifs qui vont intégrer les

contacts étudiés, par exemple au niveau du courant de fuite d’un contact redresseur ou de

la résistance spécifique d’un contact ohmique. Au niveau de la structure physico-chimique

du contact, elle nous permet d’accéder à la fois à des informations macroscopiques sur le

contact (telles que le caractère ohmique ou redresseur), et aussi, moyennant l’utilisation

de modèles appropriés, à des propriétés physiques à l’échelle microscopique telles que la

hauteur de barrière du contact ou le niveau de dopage local dans le semi-conducteur près

de l’interface métal / semi-conducteur. Elle peut aussi parfois donner accès à des proprié-

tés statistiques de l’interface telles que la dispersion spatiale de la hauteur de barrière ou

les densités de défauts abaisseurs de barrière et / ou générateurs de courants de fuite.

Nous distinguerons dans cette section les techniques de caractérisation utilisées pour

l’étude des contacts ohmiques de celles utilisées pour les contacts Schottky.

4.1.1 Appareillage de caractérisation électrique

Ce travail de thèse a été l’objet d’une collaboration entre STMicroelectronics et le

laboratoire LMI à l’Université Claude Bernard Lyon 1 (UCBL). De ce fait, le matériel de

caractérisation électrique dont nous avons pu disposer a été assez varié. Ainsi, ce ne sont

pas moins de six stations sous pointes différentes qui ont été utilisées, réparties entre le

site de STMicroelectronics Tours et le laboratoire AMPERE de l’INSA de Lyon. Nous

proposons, dans cette section, une brève description des systèmes de mesures utilisés.

Keithley 4200 SCS

Ce système de mesures est l’un des plus complets employé au cours de nos études. Il

s’agit, à la base, d’un système de mesure courant-tension (I-V) sur dipôle électrique per-

mettant d’imposer et / ou de mesurer des courants dans la plage : 100 fA jusqu’à 100 mA et

des tensions de -200 V à + 200 V. Plusieurs instruments complémentaires peuvent être as-

sociés à la configuration de base pour en étendre les fonctionnalités. Il s’agit, en particulier,

d’ensembles d’acquisition capacité-tension (C-V) , en modes standard on quasi-statique,

ou de modules courant-tension avec des plages de tension et de courant plus étendues.

Leur pilotage peut être pris en charge par l’ordinateur de contrôle qui peut communiquer

avec eux par bus standard GPIB. L’ensemble se comporte alors comme un banc unique

plus perfomant. Les logiciels installés sur cet équipement permettent aussi de piloter une

station de mesures sous pointes et sur plaque, avec positionnement spatial automatique
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à des emplacements pré-définis sur la plaque de composants. Ils rendent possible une

grande variété de modes de caractérisations pré-configurés, aussi bien en régime continu

(DC) qu’en régime pulsé. Nous avons pu avoir accès à un banc de ce type sur le site de

STMicroelectronics Tours et nous l’avons utilisé jusque vers le milieu de la thèse pour la

caractérisation de contacts ohmiques et de diodes Schottky.

Keithley 2410 et 2636

Ces appareils de mesure sont d’autres systèmes de caractérisation I-V de dipôles élec-

triques. Ils permettent d’imposer un courant ou une tension et de mesurer : courant,

tension et résistance. Leur plage de tension est aussi de -200 V à 200 V mais la gamme de

courant est plus étendue : de -1 A à 1 A. La résolution minimale en tension est de 5 μV et,

en courant, de 50 pA. La principale différence entre ces deux équipement est qu’un logiciel

de caractérisation est directement installé dans le « 2636 » et pilotable en réseau à partir

d’un navigateur internet. Le « 2410 » est présent à la fois sur le site de STMicroelectronics

et au laboratoire AMPERE à Lyon, alors que le « 2636 » est uniquement disponible à

AMPERE. Nous avons principalement utilisé ces systèmes lors de la caractérisation de

contacts ohmiques. Nous les avons également employés pour caractériser des contacts et

diodes Schottky aux basses températures.

4.1.2 Caractérisation électrique des contacts ohmiques

Méthode T.L.M

Les méthodes T.L.M. (pour « Transfert Length Method ») sont les principales mé-

thodes utilisées pour la caractérisation des paramètres principaux de contacts ohmiques

(donc métalliques) réalisés sur des couches conductrices minces déposées sur substrat iso-

lant ou peu conducteur. Elles consistent à effectuer des mesures de résistances entre paires

de motifs métalliques voisins séparés par une distance variable (di), puis à extraire des

paramètres physiques caractéristiques du contact à partir de la caractéristique Ri = f(di)

à l’aide d’un modèle. Il y a une certaine similarité entre la configuration d’un contact entre

une électrode plane et une couche sous-jacente, et celle d’une ligne résistive série-parallèle

distribuée, ce qui conduit à trouver souvent dans la littérature l’expression « Transmission

Line Method » comme interprétation de l’acronyme « TLM ».

Dans la méthode TLM « linéaire », les motifs sont des rectangles allongés de dimensions

égales mais séparés par des distances croissantes. Le terme « linéaire » fait ici référence à

l’alignement géométrique des motifs sur une droite par opposition au terme « concentrique

» qui désigne des motifs coaxiaux ainsi que les modèles et méthodes associées.

Dans la méthode TLM « concentrique », les motifs sont des anneaux coaxiaux.
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Lorsque les échantillons satisfont un certain nombre de critères, ces méthodes per-

mettent de calculer essentiellement : (1) la conductance de contact par unité de longueur

de « front » inter-électrodes (en S/m). C’est le plus souvent son inverse, la « résistance

linéique de contact » RC ( en Ω.m) qui est donnée dans la littérature, (2) la conductance

spécifique de contact ( en S/m2 ) qui est la conductance du contact par unité de surface

de contact. A nouveau, pour des raisons d’habitude historique, c’est souvent son inverse,

la « résistance spécifique de contact » ρC (en Ω.m2) qui est donnée dans la littérature,

(3) la « longueur de transfert » LT qui représente la distance caractéristique sur laquelle

s’effectue le transfert du courant depuis l’électrode très conductrice jusque dans la couche

plus faiblement conductrice.

La méthode la plus rigoureuse de caractérisation de ces échantillons consiste à appli-

quer un balayage en tension entre deux motifs pour vérifier l’ohmicité du contact. Si la

courbe obtenue est une droite, c’est a dire que le système répond à la loi d’Ohm U = R.I,

le contact est considéré comme ohmique.

W
A

V

SC

Substrat

Z

L

di

Figure 4.1 : Matrice de motifs type pour l’application de la méthode T.L.M.

La Figure 4.1 montre une structure de motif type pour l’application de cette méthode.

La figure 4.2 montre le modèle 1D utilisé pour extraire les paramètres physiques du

contact. Il est facile de comprendre que, pour que ce modèle soit le plus exact possible,

les lignes de courant doivent être parallèles à l’axe de la largeur du motif. En réalité, les

lignes de courant circulent dans l’ensemble de la matière (Cf. figure 4.1). Pour ces raisons,

il est préférable de graver la couche de GaN autour de la matrice. En regardant la figure

4.1, nous pouvons remarquer que, pour minimiser l’erreur de la mesure de résistance entre

2 motifs, il faut de préférence W − Z ≈ 0 et Z >> L. En effet, plus le bord du motif

est proche de la zone gravée, plus les lignes de courants non prises en compte par le

modèle 1D diminuent. De la même manière, plus Z/W est proche de l’unité, plus l’erreur

relative liée à la conduction du courant en dehors du modèle diminue. Nous pouvons

voir, sur la figure 4.2-a, que la résistance équivalente du système est composée d’une

résistance liée au contact lui même, (Rc/Z), et d’une résistance appelée RSC liée au semi-

conducteur, proportionnelle à la distance di. Si nous notons R la résistance totale, alors :
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4

R = 2.(RC/Z) + RSC . La résistance RSC est fonction : de la distance entre les motifs di,

de la largeur du motif Z, et de la résistance carrée RS de la couche de semi-conducteur (

en ohms ), selon la relation : RSC = RS.di�Z.

L
di Métal

SC

Substrat

RC RSC RC

L
di Métal

SC

Substrat
LT

a)

b)

Figure 4.2 : a) Résistances équivalentes entre deux motifs d’une matrice T.L.M. b) Représen-
tation des lignes de courant pendant une polarisation

La figure 4.3 est une représentation de la caractéristique R(di) = 2.(RC/Z)+RS.di�Z.

En regardant l’équation précédente, nous pouvons noter : (a) que le coefficient directeur

de la droite est égal à RS/Z , donc proportionnel à la résistance carrée RS, (b) que

l’ordonnée à l’origine est 2RC/Z et nous permet donc de calculer simplement la résistance

linéique de contact RC . L’intersection de la droite avec l’axe des abscisses est un point de

résistance nulle et d’une « longueur virtuelle » égale à −2.LT . Les grandeurs : RS , RC et

LT peuvent donc être directement déduites du graphe expérimental R(di). La théorie «

TLM » permet de calculer la « résistance spécifique de contact » ρC (en Ω.m2) à partir

de RC , et LT par la relation : ρC = RC × LT = L2
T ×RS.

di

R

2Lt

2RC

Figure 4.3 : Représentation de la caractéristique R = f(di)
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Méthode C.T.L.M

La méthode C.T.L.M. pour « Circular Transfert Line Method » est une variante de

la méthode T.L.M qui a pour avantage de reposer sur des mesures réalisées à partir de

motifs dont la fabrication ne nécessite pas la gravure de la couche de semi-conducteur,

ce qui représente une économie certaine de travail et de temps de fabrication. La figure

4.4 montre un exemple de jeu de motifs, utilisable pour l’application de cette méthode

C.T.L.M. La structure des motifs élémentaires que nous avons utilisés est constituée d’un

disque métallique central, disposé à l’intérieur d’une clairière évidée dans un plan de masse

de même métal. Pour tous les motifs, le diamètre du disque central est identique et égal

à 2.r0, alors que di, la distance entre le disque et le plan de masse, est variable d’un motif

à un autre de la série de motifs.

A

V

2r

di

SC
Métal

Figure 4.4 : Matrice de motifs type pour l’application de la méthode C.T.L.M.

Nous notons, à partir des figures 4.4 et 4.5, que les lignes de courants sont strictement

incluses dans le motif. Ainsi, dans cette configuration coaxiale, la résistance mesurée

est bien la somme de la résistance du semi-conducteur et des résistances de contact.

L’inconvénient de cette méthode est qu’un modèle 1D n’est plus applicable. Les équations

pour remonter à la Résistance Spécifique de Contact ρC (en Ω.m2) et à la Résistance

Linéique de contact RC (en Ω.m) sont détaillées dans l’ouvrage de D.K Schröder[131]. La

résistance mesurée (en Ω) comprend 3 termes :

(a) la résistance du contact interne (r = r0), égale à (Rc/2πr0) ou :

ρC
2πr0LT

(4.1)

(b) la résistance du contact externe (r = r0 + di), égale à (Rc/2π(r0 + di)) ou :

ρC
2π(r0 + di)LT

(4.2)

(c) la résistance de l’anneau de couche de semi-conducteur entre (r = r0) et (r =

r0 + di), égale à (RS/2π)Ln((r0 + di)/r0) ou encore :

ρC
2πL2

T

[

ln

(

1 +
di
r0

)]

(4.3)
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2r
di

SC

Substrat

Métal di

Figure 4.5 : Répartition des lignes de courant lors de la polarisation électrique d’un motif
C.T.L.M.

La résistance totale entre l’électrode centrale et l’électrode externe est donc :

R (di) =
ρC

2πL2
T

[

LT

r0
+

LT

r0 + di
+ ln

(

1 +
di
r0

)]

(4.4)

Avec r0 le rayon du disque central, ρC la résistance spécifique de contact, LT la longueur

de transfert, et di la distance entre la circonférence du disque central et la limite intérieure

du plan de masse. Cette équation ne fonctionne que pour LT < r. Nous nous retrouvons

ici avec une équation à deux inconnues : LT et ρC . Pour la résoudre, la méthode la moins

complexe consiste à effectuer une régression non-linéaire par la méthode des moindres

carrés.

L’équation 4.4 peut être simplifiée dans le cas où di/r0 << 1 (anneau « fin »). En

effet, si cette condition est respectée, alors l’équation 4.4 peut se réécrire :

R (di) ∼
ρC

2πL2
T

[

2LT

r0
+

di
r0

]

(4.5)

R (di) ∼
RS

2πr0
(2Lt+ di) =

1

2πr0
(2Rc+RS.di)) (4.6)

Nous retrouvons alors dans une configuration très proche de celle du TLM linéaire pré-

sentée ci-dessus, le terme 2πr0 jouant le rôle de la largeur Z du contact linéaire.

4.1.3 Caractérisations électriques des diodes

Mesures I-V en polarisation directe : cas des diodes dites « normales »

Nous avons vu que la caractérisation électrique courant-tension ( I - V ) en polarisation

directe sur une diode Schottky donne accès à de nombreuses informations qualitatives et

quantitatives sur la hauteur et l’uniformité latérale de la barrière. Par régression, nous

pouvons en effet remonter jusqu’aux valeurs de la hauteur de barrière, du coefficient

d’idéalité et de la résistance série. Lorsque la tension de polarisation excède 3kT/q, soit

environ 0,08 V à 300 K, le terme exponentiel de l’équation 2.8 devient très supérieure à

l’unité et l’expression du courant thermoïonique devient alors :
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I(V ) = SA∗∗T 2exp

(

−
qΦb

kT

)

exp

(

q(V −RSI)

nkT

)

(4.7)

La méthode la plus couramment utilisée pour déterminer les valeurs effectives de Φb

et n consiste à traiter la partie linéaire de la caractéristique Ln[I/(SA∗∗T 2)], c’est à dire

la région où l’influence de RS peut être négligée. Dans ce cas, l’équation 4.7 est de type

y = ax+ b et se réécrit :

ln

(

I

SA∗∗T 2

)

=
qV

nkT
−

qΦb

kT
(4.8)

Après une régression linéaire par la méthode des moindres carrés, les valeurs de hauteur

de barrière et de coefficient d’idéalité sont données respectivement par Φb = −b × kT/q

et n = q × (a× kT )−1. Bien que très facile à appliquer, cette méthode peut entrainer des

erreurs sur la détermination de Φb et n. En effet, la limite entre la zone dominée par la

résistance série et la partie quasi-linéaire de la caractéristique ln(I) est souvent très difficile

à déterminer quand la barrière n’est pas parfaitement uniforme. Une extension abusive de

la linéarisation jusque dans la zone influencée par la résistance série de la barrière provoque

une diminution de la hauteur de barrière apparente et une augmentation du coefficient

d’idéalité apparent. C’est pour cette raison qu’il vaut mieux simuler la caractéristique

I(V) dans son ensemble.

En observant l’équation 4.7, nous pouvons nous rendre compte immédiatement que

l’effet de la résistance série est de diminuer la valeur du potentiel d’une valeur équivalente

au produit de la résistance série par le courant. Si nous souhaitons tenir compte de la

résistance série lors de l’extraction des paramètres Φb et n, il est nécessaire de modifier

l’équation 4.7 car, dans le formalisme I(V) le courant intervient des deux côtés du signe

égal. Pour pouvoir extraire plus simplement l’ensemble des paramètres significatifs, nous

réécrivons cette équation dans le formalisme V(I), ce qui nous donne simplement :

V (I) =
nkT

q
ln

(

I

SA∗∗T 2

)

+ Φb × n+RS × I (4.9)

Sur la figure 4.6 nous avons superposé la courbe expérimentale en polarisation directe

d’une diode Schottky et la courbe recalculée à partir des paramètres Φb, n, RS obtenus

par régression de cette même courbe expérimentale I-V. Nous observons une bonne su-

perposition des deux courbes, ce qui est une simple illustration de la précision de notre

méthode de régression.
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Figure 4.6 : Comparaison entre la courbe mesurée et la courbe simulée à partir de la régression
de l’équation 4.9

Mesures I-V en polarisation directe : cas des diodes dites « à double hauteur

de barrière »

Il arrive parfois que les conditions de dépôt métallique, les défauts dans le matériau

semi-conducteur, ou encore les transformations physico-chimiques de la zone interfaciale

au cours du recuit du contact Schottky génèrent des inhomogénéités latérales des carac-

téristiques de la barrière, notamment en ce qui concerne la hauteur de barrière locale. Un

cas assez fréquent et facilement interprétable est celui de la « double hauteur de barrière

». Ce cas correspond à la présence de deux hauteurs de barrières majoritaires sur la sur-

face du contact Schottky. On peut par exemple imaginer que la phase métallique M (par

exemple un métal pur) se tranforme en une phase M’ (par exemple, un nitrure métallique)

au voisinage de certaines émergences de défauts à la surface du semi-conducteur. Il est très

peu probable alors que les deux contacts Schottky entre M ou M’ et le semi-conducteur

présentent la même hauteur de barrière.

La figure 4.7-a présente le schéma électrique équivalent à une telle configuration. Nous

sommes amenés à considérer deux diodes indépendantes en parallèle présentant chacune

une hauteur de barrière, un coefficient d’idéalité, une surface de contact, une résistance

qui leur sont propres. On indexe habituellement les deux jeux de valeurs par l’ordre des

hauteurs de barrière. Nous avons ainsi une diode à faible hauteur de barrière (indexée « L

» comme « Low ») avec ses paramètres ΦbL , nL, SL et RL et une diode à barrière « Haute

» (indexée « H » comme « High ») avec ses paramètres ΦbH , nH ,SH et RH . Le courant

émis par chacune de ces diodes est proportionnel à leur surface propre. Ainsi en notant

S la surface totale de la diode et ε ≈ SL/S , alors la surface de la diode à barrière basse

s’exprime évidemment : SL = ε× S et celle à barrière haute : SH = (1− ε)× S.
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En supposant que la surface de la diode à barrière basse est négligeable devant celle à

barrière haute ε << 1 , alors ε ≈ SL/SH . Dans ce cas, RL =
RA

Sε
et RH =

RA

S(1− ε)
avec

RA (Ω.m2) la résistance d’accès RA dans le semi-conducteur.

Dans le cas d’une structure verticale ou pseudo-verticale, la valeur de RA ne dépend

que des paramètres intrinsèques au matériau et s’exprime par la relation simple : RA =
W epi

qN epi
d μepi

où nous prenons en compte la fait que la contribution de la couche N+ est

faible devant celle de la couche N . Par contre, dans le cas d’une structure latérale, la

résistance de contact est plus complexe à exprimer. La résistance RP correspond à la

résistance parasite du système. Du fait que nous mesurons avec une procédure à « 4

pointes » (procédure de Kelvin) et que nos structures sont latérales ou pseudo-verticales,

les incertitudes sur la mesure de la résistance sont très faibles et nous considérerons que

Rp est négligeable.

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
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-10
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V (V)
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Courbe mesurée

Contribution Barrière Basse

Contribution Barrière Haute

Somme des contributions

a) b)

Figure 4.7 : a) Schéma électrique du modèle à double hauteur de barrière - b) Exemple de
caractérisation électrique I(V) en direct et simulation correspondante

Sur le schéma équivalent de la figure 4.7-a, les deux diodes sont mises en parallèle et

on a, bien entendu : I = IL + IH . Les courants dans les deux diodes sont couplés par la

chute de tension dans la résistance d’accès RA. La figure 4.7-b est un exemple de cas de

double hauteur de barrière. Les paramètres déduits de chacune des diodes sont également

inscrits sur cette même figure. En accord avec les équations 2.8 et 2.10, le courant de

saturation IS est plus important pour une faible hauteur de barrière. Ainsi, la partie de

la caractéristique correspondant aux faibles tensions de polarisation est dominée par le

courant dans la barrière basse, bien que la surface de cette barrière soit minoritaire ( SL

/ SH <<1). A l’inverse, la contribution de la barrière haute devient dominante à forte

polarisation. Ansi donc, à faible tension I ∼ IL , et à forte tension I ∼ IH .
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A partir de ces données nous pouvons réécrire l’équation 4.9 pour chacune des deux

contribution par :

V (I) =
nLkT

q
ln

(

I

SεA∗∗T 2

)

+ ΦbL × nL +RA × I (4.10)

et

V (I) =
nHkT

q
ln

(

I

S(1− ε)A∗∗T 2

)

+ ΦbH × nH +RA × I (4.11)

Dans le cas de double hauteur de barrière, la déduction de l’ensemble des paramètres

des équations 4.10 et 4.11 est plus laborieuse que dans le cas d’une « diode normale ».

Ainsi, il est nécessaire de réaliser plusieurs régressions pour minimiser l’erreur de déduction

des paramètres du contact.

Les différentes étapes pour déterminer les paramètres de la diode sont :

– Nous effectuons une régression non-linéaire par les moindres carrés du bas de la

caractéristique I-V à partir de l’équation 4.10. Nous déterminons de cette manière

ΦbL , nL, et ε.

– Nous effectuons une régression non linéaire des moindres carrés du haut de la carac-

téristique I-V à partir de l’équation 4.11 en introduisant la valeur de ε déterminée

précédemment. Nous remontons ainsi aux valeurs de ΦbH , nH et R.

Un exemple de superposition de la courbe mesurée, de la simulation de la contribution de la

barrière basse, de la simulation de la contribution de la barrière haute et de la simulation

de la somme des contributions est reportée sur la figure 4.7-a. Nous remarquons ainsi

l’adéquation de la méthode utilisée pour déterminer l’ensemble des paramètres dans le cas

d’un phénomène de double hauteur de barrière par le recouvrement des deux courbes :

celle mesurée et celle simulée.

Par souci de rigueur, il est important de noter que dans le cas où l’extension du

domaine dominé par l’influence la barrière haute est relativement faible, des difficultés

apparaissent lors de la simulation du courant total. On obtient alors un courant simulé

supérieur à celui mesuré dans la région transitoire entre les deux zones dominées, l’une

par la barrière haute, l’autre par la barrière basse.

Mesures I-V en inverse

La mesure en inverse nous permet d’analyser la densité de courant de fuite. De manière

générale, ces mesures nous permettent de comparer les valeurs de densité de courant in-

verse mesurées aux valeurs théoriques. Il est à noter que la manière d’exprimer le courant

inverse dans le cas des diodes Schottky sur GaN est controversée dans la littérature. Bien

entendu, comme nous l’avons déjà signalé, de nombreuses causes au niveau du matériau

semi-conducteur et / ou de la phase métallique et / ou de l’interface peuvent conduire à
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une augmentation locale de la densité de courant de fuite. Par exemple, la présence de

zones à plus faible hauteur de barrière, même minoritaires en surface, peut entraîner une

augmentation importante du courant de fuite pour l’ensemble de la diode. Par ailleurs,

pour de très faibles valeurs du courant, la conductance parallèle parasite interne du sys-

tème de mesure peut influencer la mesure finale. Au stade où nous sommes parvenus à la

fin de nos travaux de thèse, nous avons pu mesurer les valeurs de densité de courant inverse

à différentes tensions sur de nombreuses diodes, mais nous ne disposons pas de modèle

pour interpréter les tendances observées. Il semble d’ailleurs qu’il soit difficile d’imaginer

un modèle qui puisse prendre en compte les nombreuses imperfections du comportement

en inverse des contacts Schottky sur les matériaux GaN disponibles jusqu’à présent, sauf

peut être pour des diodes de petite taille sur des substrats massifs de GaN, mais nous

n’avons pas pu avoir accès à ce type d’échantillons.

Mesures C-V en inverse

Les mesures capacité -tension (C-V) permettent de remonter à la fois à une valeur de

hauteur de barrière effective Φb et, si le courant de fuite n’est pas trop important, à une

partie du profil de dopage de la couche active en fonction de son épaisseur, la partie en

proximité directe de l’interface Métal / Semi-conducteur. Pour un contact entre un métal

et un semi-conducteur à dopage homogène, l’expression de la variation de la capacité par

unité de surface en fonction de la tension de polarisation inverse V est classiquement

donnée par ( voir, par exemple, Rhoderick[132] ) :

C(V ) =

(

qεsNd

2

)1/2 (

Vd0 + V −
kT

q

)

−1/2

(4.12)

La permittivité du GaN est de εs = 8, 41.10−11 F.m−1 donnée par εs = εr × ε0 en prenant

ε = 9, 5 pour la permittivité diélectrique relative du GaN, et ε0 = 8, 85.10−12 F.m−1 pour

la permittivité du vide. Vd0 est le « potentiel de diffusion », c’est à dire l’écart total de

potentiel à l’intérieur du semi-conducteur.

L’extraction de l’ensemble des paramètres se fait à partir de la caractéristique
1

C2
et

l’équation 4.12 devient :

1

C(V )2
=

2

qεsNd

(

Vd0 −
kT

q

)

+
2

qεsNd

× V (4.13)

En supposant le dopage constant, la dérivée de l’équation 4.13 en fonction de V est

une constante : d (C(V )−2) /dV =
2

qεsNd

. On peut démontrer que cette relation reste

vraie même quand le niveau de dopage varie dans le semi-conducteur en fonction de la

distance qui sépare le point de mesure de l’interface.
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En pratique, on peut évaluer le niveau de dopage dans le semi-conducteur à une

profondeur W (la profondeur de la zone déplétée), donnée par W (V0) = εs/C(V0) , en

estimant la valeur :

Nd(W (V0)) =
2

qεs
/(
dC−2

dV
) (au point V0) (4.14)
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Figure 4.8 : a) Exemple d’une caractéristique C−2(V ) sur une diode GaN - b) Exemple du
profil de dopage extrait

Si la variation de dopage dans la couche active est relativement faible, suffisamment

pour que la caractéristique C(V )−2 paraisse linéaire, alors l’abscisse à l’origine V1 nous

permet de remonter jusqu’au potentiel de diffusion à partir de l’équation suivante :

V1 = Vd0 −
kT

q
(4.15)

La hauteur de barrière effective ΦC−V
b , déduite de la mesure C(V ), est obtenue à partir

du potentiel de diffusion par la relation ΦC−V
b = Vd0 + ξ avec ξ la différence énergétique

entre le niveau de Fermi et le bas de la bande de conduction.

La figure 4.8 est un exemple de caractéristique C−2(V ) avec le profil de dopage associé.

Il est également indiqué sur cette même figure la hauteur de barrière ΦC−V
b déterminée à

partir de cette caractéristique.
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4.2 Caractérisations physico-chimiques des couches et

interfaces

Le comportement électrique d’un contact métallique sur semi-conducteur est générale-

ment fonction de la nature physico-chimique des premières couches atomiques en contact

avec le semi-conducteur, ce qui nous a conduit à essayer d’obtenir le plus d’informations

possible sur cette zone critique de la structure étudiée. Au cours de cette thèse, nous avons

fait appel à plusieurs techniques d’imagerie et de caractérisations physico-chimiques, en

particulier pour comprendre l’influence des traitements thermiques sur les propriétés des

contacts métalliques sur GaN. D’autre techniques ont été employées pour caractériser

spécifiquement le matériau semi-conducteur GaN.

Il est à noter que seule la combinaison de résultats issus de techniques différentes nous

a permis, dans certains cas, de proposer et d’étayer des modèles afin de rendre compte

de l’ensemble de nos observations sur un échantillon donné ou une famille d’échantillons.

Nous proposons, dans cette section, de décrire l’ensemble des techniques de caractérisation

utilisées au cours de ce travail de thèse. Les avantages et inconvénients de chaque technique

seront respectivement reportés après les pictogrammes et .

4.2.1 Techniques d’imagerie

Microscope optique interférentiel en lumière polarisée « Nomarski »

Le microscope optique à polarisation ou microscope « Nomarski » a été l’outil d’ima-

gerie de routine le plus sollicité pendant ce travail de thèse. Il a été utilisé à la fois pour

vérifier les différentes étapes lors de la réalisation de composants de test et également pour

observer la morphologie de surface des échantillons.

Les avantages du microscope à polarisation sont :

– facilité de à mise en œuvre,

– caractérisation non-destructive,

– permet la vérification rapide d’étapes de fabrication de composants,

– observation de la surface de l’échantillon.

Ses inconvénients sont :

– résolution limitée, quelques dixièmes de µm au mieux,

– pas d’accès à la composition chimique des phases.

Microscope Électronique à Balayage

Pour la plupart, les observations en microscopie électronique à balayage ont été réali-

sées au Centre Commun de Microscopie de l’Université Claude Bernard Lyon 1 avec un

HITACHI S 800. La tension d’accélération variable de 5 à 25 kV, couplée à une sonde
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chimique (Cf. section 4.2.2) permettent de faire une analyse de la morphologie de surface

et une cartographie de la composition chimique.

Les avantages du microscope électronique à balayage sont :

– facile à mettre en œuvre,

– permet d’atteindre une résolution de l’ordre de quelques dizaines de nm,

– caractérisation non-destructive,

– possibilité d’observation en contraste chimique,

– associé à une sonde chimique il est possible de déterminer la composition chimique

de surface de l’échantillon.

Ses inconvénients sont :

– résolution spatiale meilleure que dans le cas du microscope à polarisation, mais il est

quasi-impossible de caractériser un échantillon en coupe.

– impossible de caractériser l’échantillon dans le volume.

Microscope Électronique en Transmission

Cet outil a été employé pour observer des échantillons « en coupe » afin de déterminer

la répartition des phases dans le volume du contact, ainsi que la nature de la phase en

contact avec le semi-conducteur. Des observations de défauts dans le matériau GaN ont

également été réalisées.

Différentes techniques de préparation d’échantillons ont été utilisées. Les essais de pré-

paration d’échantillons par ces différentes techniques ont représenté un travail difficile et

plutôt fastidieux, assez décourageant au départ, mené sur un grand nombre d’échantillons

qui n’ont abouti qu’à un nombre très limité d’échantillons réellement exploitables pour

les observations et analyses.

La première technique explorée est assez classique, bien que toujours délicate. Elle

consiste d’abord à découper des rectangles de 2, 5× 5 mm2 à la scie à fil. Les échantillons

sont ensuite collés, face métallique contre face métallique, avec une colle thermodurcis-

sable. Puis l’échantillon est découpé dans le sens de la largeur pour faire des lames de 500

μm d’épaisseur environ. A ce stade, les lames sont amincies par polissage mécanique des

deux faces en diminuant successivement le grain de polissage jusqu’à obtenir une épaisseur

comprise entre 30 et 60 μm. L’échantillon est ensuite déposé sur une grille en cuivre. Pour

que cet échantillon puisse être observable en microscopie électronique en transmission, il

faut que l’épaisseur soit au maximum de l’ordre de la dizaine de nanomètres. Pour ce

faire, un polissage ionique est finalement réalisé jusqu’à l’obtention d’un trou au centre de

l’échantillon. Le polissage ionique s’effectue d’abord à haute tension (environ 4 kV ) pour

éliminer un maximum de matière le plus rapidement possible, puis la tension est réduite

jusqu’à 2,7 kV pour éviter l’amorphisation de l’échantillon. La figure 4.9 schématise les

étapes décrites précédemment.

L’autre technique utilisée pour la préparation de lames minces observables en micro-
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Substrat

Métallisation
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1 
cm

5 
m

m
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Chemin de découpe à la scie à fil

(1) Découpage de rectangles de 2x5 mm2.

(2) Collage des rectangles face 

métallique contre face métallique, 

puis  découpage tout les 500 µm.

(3) Polissage des deux faces jusqu'à 

obtenir une épaisseur comprise 

entre 30-50 µm.

(4) Positionnement de la lame sur 

une grille en cuivre puis polissage 

ionique jusqu'à l'obtention d'un 

trou au centre.

Figure 4.9 : Présentation des étapes de préparation d’une lame mince pour observation en
microscopie électronique en transmission

scopie électronique en transmission est le découpage par «FIB 1». Cet outil permet de

réaliser directement des lames minces par gravure ionique. La figure 4.10 schématise son

principe de fonctionnement. Un système FIB est relativement identique à un microscope

électronique à balayage auquel on aurait ajouté un canon à ions (généralement des ions

de gallium) finement focalisé. La source de gallium est mise en contact avec une aiguille

en tungstène que l’on chauffe. En appliquant un fort champ électrique (> 108 V.cm−1)

on génère une ionisation et une émission de champ des atomes de gallium. La source

d’ion peut être accélérée entre 5 et 50 keV et focalisée sur l’échantillon pour former un

faisceau de quelques nanomètres de diamètre. Quand les ions Ga+ percutent la surface de

l’échantillon, une fraction de matière est extraite entrainant la génération d’ions secon-

daire (i+ ou i−) et des neutrons (n0). Le faisceau primaire génère également des électrons

secondaires (e−). Le courant correspondant à l’ensemble des charges collectées permet

d’obtenir une image. Les conditions de polarisation, d’observation et de manipulation des

échantillons permettent de réaliser des lames d’une dizaine de micromètres de largeur et

d’une épaisseur de quelque dizaines de nanomètres.

Deux microscopes ont été utilisés au cours de cette thèse. Le premier, de modèle

« TOPCON » est situé au laboratoire LPMCN à l’UCBL. Ce microscope est composé

1. FIB : Focused Ion Beam
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Figure 4.10 : Principe de fonctionnement de la préparation d’une lame mince pour observa-
tion en microscopie électronique en transmission par FIB

d’un porte-objet à simple « tilt ». La tension d’accélération peut être augmentée jusqu’à

200 kV autorisant ainsi des observations en haute résolution. Une sonde chimique est

également disponible pour connaitre la composition des matériaux observés. Les méthodes

d’observation mises en œuvre avec cet appareil sont :

– observation en champ clair,

– observation en champ clair à haute résolution,

– observation en champ sombre « weak beam g(3g) ». Cette configuration est appréciée

pour l’observation de dislocations ou de « nano-cheminéees » dans un matériau

mono-cristallin.

L’autre microscope est un JEOL 2010F situé au centre de microscopie à l’INSA de lyon.

La gamme de tension est identique à celle du TOPCON, permettant ainsi l’observation

d’échantillons en haute résolution. Le porte objet utilisé est en configuration « double

tilt », ce qui signifie que l’on dispose d’une marge pour aligner le faisceau électronique et

l’échantillon observé. Ce microscope possède également une sonde d’analyse chimique ainsi

qu’un détecteur à champ sombre annulaire. Dans ce mode d’observation, l’image obtenue

présente un contraste en fonction du numéro atomique des éléments du matériau. On

peut ainsi réaliser une forme d’imagerie spectroscopique de l’échantillon. C’est ce que

nous avons pratiqué sur plusieurs de nos échantillons.

Les principaux avantages de la microscopie électronique en transmission sont les sui-

vants :

– elle permet d’atteindre une résolution de l’ordre de quelques dixièmes de nm,

– elle offre la possibilité d’observer des échantillons en coupe,

– possibilité d’observation en contraste chimique (champs sombre annulaire),

– si une phase détectée est bien ordonnée, il est possible d’obtenir son cliché de dif-

fraction, et donc, le plus souvant, de l’identifier et de remonter à ses paramètres

cristallographiques caractéristiques,

– associé à une sonde chimique il est possible de déterminer la composition de surface
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de l’échantillon.

Les inconvénients de la microscopie électronique en transmission sont les suivants :

– la réalisation des échantillons est longue et fastidieuse,

– la caractérisation est destructive,

– les techniques d’observation nécessitent un savoir faire long à acquérir.

Microscope à Force Atomique

La Microscopie à Force Atomique (AFM) est un type de microscopie à sonde locale qui

sert à visualiser la topographie de la surface d’un échantillon. Le principe se base sur les

interactions entre l’échantillon et une pointe montée sur un microlevier. La pointe balaie

la surface à étudier. Toutes nos caractérisations ont été effectuées en mode « contact

» c’est à dire statique. En théorie, la résolution latérale est de l’ordre de la dizaine de

nanomètre tandis que la résolution verticale est de l’ordre de l’ångström. En pratique,

l’environnement dans lequel est positionné le microscope influe beaucoup sur la résolution

de l’image.

Pour nos études, nous avons utilisé un microscope «Molecular Imaging». Nos condi-

tions d’observation sur cet équipement n’ont pas été optimales, du fait de travaux et du

passage de lignes de transport en commun à proximité de notre bâtiment.

Les avantages du microscope électronique à force atomique sont les suivants :

– il permet de remonter à la rugosité de surface,

– il permet d’obtenir une topographie de la surface de l’échantillon,

– on peut observer des émergences de défauts du matériau (dislocations, ...)

Les inconvénients du microscope électronique à force atomique sont :

– il est impossible de caractériser l’échantillon dans le volume,

– on ne peut pas obtenir d’informations sur la composition chimique des phases.

4.2.2 Caractérisations physico-chimiques

Caractérisation Structurale par Diffraction des Rayons-X

Le matériel utilisé est un diffractomètre “PANalytical MPD”. Le rayonnement X pro-

vient d’une anticathode de cuivre de longueur d’onde λKα = 1, 54184 Å. Le détecteur

est de type “X’Celerator ”, normalement conçu pour capter un maximum de signal dans

le cas de l’analyse de poudres. C’est aussi un bon outil pour détecter les phases faible-

ment ordonnées dans le cas de couches minces. Le filtre du monochromateur élimine la

fluorescence et diminue de 95 % l’intensité de la raie Kβ du cuivre.

Seules les phases cristallines dont les plans cristallins sont à peu près parallèles aux

plans (0001) du GaN peuvent être détectées dans notre configuration (Cf. figure 4.11-b).

La principale méthode de caractérisation que nous avons utilisée est le balayage ”θ/2θ”, qui
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correspond à la configuration de Bragg-Brentano. Le générateur, le détecteur et l’échan-

tillon sont situés dans un même plan vertical. L’échantillon est posé sur un plan horizontal.

Si on appelle ω l’angle entre l’axe vertical et le bras du générateur, et θ l’angle entre l’axe

vertical et le bras du détecteur, la méthode “θ/2θ “ consiste à faire tourner les deux bras

simultanément de sorte à conserver l’égalité ω = θ (Cf. figure 4.11-a et b). On obtient une

raie diffractée pour les angles θhkl qui verifient une condition de Bragg :

dhkl =
λ

2 sin θhkl
(4.16)

où dhkl est la distance entre deux plans cristallins d’indices de Miller (hkl).

Figure 4.11 : a) Configuration du goniomètre - b) Schématisation d’un plan cristallin mis en
condition de Bragg lors d’une caractérisation θ/2θ - c) Diffractogramme d’une
couche de GaN épitaxiée sur Saphir

Pour toutes les caractérisations, le générateur a été règlé pour imposer les condi-

tions suivantes : 45 kV et 30 mA . La plage d’angle explorable est comprise entre

10 < 2θ < 140 ◦. La figure 4.11 montre le diffractogramme d’une couche de GaN épi-

taxiée sur Saphir. Nous pouvons voir qu’il existe un grand nombre de raies parasites liées

à la forte intensité de la diffraction des couches monocristallines. En effet, d’une part, le

filtre du monochromateur n’élimine que 95 % de la raie Kβ du cuivre. D’autre part, au

cours du vieillissement du tube de génération, un peu du tungstène du filament finit par

se déposer sur l’anticathode et l’on voit apparaitre, sur bon nombre de diffractogrammes,

la diffraction liée à la raie Lα du tungstène.

Les avantages de la caractérisation par diffraction des rayons X sont :

– la possibilité de détecter les phases présentes dans un matériau,

– la facilité de mise en œuvre,

– le caractère non-destructif de la caractérisation .

Les inconvénients de la caractérisation par diffraction des rayons X sont les suivants :
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– on ne peut pas détecter les composés amorphes,

– dans la configuration de notre diffractomètre, on ne peut détecter que les phases dont

certains plans cristallins sont parallèles à la surface de l’échantillon,

– on ne peut pas détecter les phases présentes en trop faible proportion dans l’échan-

tillon.

Caractérisation par Spectrométrie Photoélectronique X

La spectroscopie photo-électronique X (ou « X-Ray Photoelectron Spectroscopie » :

XPS ) est une méthode de spectroscopie quantitative très puissante qui permet d’accéder à

la fois à la composition chimique et du matériau et à des informations sur l’environnement

chimique de ses élements constitutifs. Les spectres sont obtenus en irradiant la surface

avec un faisceau de rayon X et en mesurant l’énergie cinétique des électrons s’échappant

d’une couche très fine (typiquement 1-5 nm) située immédiatement sous la surface du

matériau. Comme source de rayons X, on utilise souvent la raie kα de Al monochromatée.

L’énergie d’un photon X à une longueur d’onde précise est connue. Ainsi d’après les

travaux de Rutherford en 1914[133], l’énergie de liaison d’un électron dans un élément

constituant peut être écrite :

Eliaison = Ephoton − (Ecinétique + φ) (4.17)

avec Eliaison l’énergie de liaison, Ephoton l’énergie du photon X incident, Ecinétique l’énergie

cinétique de l’électron mesuré par l’appareil et φ est la « fonction de travail » liée à

l’équipement.

Généralement, un spectre XPS est représenté sur une caractéristique qui représente le

« nombre de coups détectés (NCD) » en fonction de l’énergie de liaison. La quantité NCD

est directement proportionnelle à la quantité de matière irradiée, qui doit être suffisante

pour que le signal correspondant soit détectable. Avec l’appareil utilisé, il faut typiquement

analyser sur une surface de 100 x100 μm2 pour obtenir un spectre exploitable dans de

bonnes conditions. L’équipement comprend aussi un dispositif de gravure ionique, par

des ions argon, ce qui rend possible de réaliser des profils de composition du matériau en

fonction de la profondeur de gravure.

Les avantages de la caractérisation par Spectrométrie Photoélectronique X avec érosion

sont :

– la possibilité de caractériser chimiquement l’échantillon en surface et dans le volume,

– la possibilité de déterminer à la fois la composition d’un matériau et l’environnement

chimique des atomes qui le constituent.

Les inconvénients de la caractérisation par Spectrométrie Photoélectronique X sont les

suivants :

– C’est une caractérisation destructive si l’érosion a été utilisée,
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– On ne peut déterminer qu’une composition moyenne sur une surface typiquement de

10−8 m2. S’il existe plusieurs phases dans le matériau, il est difficile de les séparer et

de les identifier,

– Il y a des interférences entre le spectre de photo-émission et celui lié à l’effet Auger.

Ces interférences provoquent des ambiguités pour certains éléments.

– La mesure de la composition chimique n’est qu’approximative. Même avec un éta-

lonnage sur des échantillons de référence de compositions connues, la marge d’erreur

peut souvent aller jusqu’à 20 %.

Caractérisation par Analyse Dispersive en Énergie

Ce type de caractérisation est généralement mis en œuvre comme un dispositif d’ana-

lyse intégré à un équipement de microscopie électronique. Le principe de l’analyse consiste

à mesurer l’énergie de photons X de forte énergie émis par la matière soumise au bombar-

dement électronique. Chaque énergie de photon correspond a une transition entre deux

niveaux électroniques d’un élement chimique, et la valeur de cette énergie est une ca-

ractéristique propre à cet élément chimique. La mesure de l’énergie d’un photon repose

sur la proportionnalité entre l’énergie Ep du photon absorbé par un semi-conducteur

et le nombre N de paires électron-trou généré dans ce semi-conducteur. Pour un semi-

conducteur donné, on a N = Ep/Ec, où Ec est une énergie caractéristique du matériau

semi-conducteur, de l’ordre de quelques eV. En pratique, on réalise une diode en semi-

conducteur, avec une zone d’absorption non dopée aussi volumineuse que possible. On

compte les paires électron-trou générées par intégration du courant dans le circuit de

polarisation de la diode polarisée à tension constante. Dans le système que nous avons

employé, le semi-conducteur est du silicium compensé au lithium et refroidi à la tempé-

rature de l’azote liquide.

Ce système de caractérisation permet donc une analyse chimique du matériau bom-

bardé par les électrons. Il permet aussi d’évaluer les concentrations des élements chimiques

détectés.

Les avantages de la caractérisation par Analyse Dispersive en Énergie sont :

– la possibilité de réaliser une analyse chimique locale avec une résolution latérale qui

correspond à la largeur de la sonde électronique,

– la possibilité de réaliser des cartographies de compostion chimique élément par élé-

ment. Par exemple, c’est un outil précieux pour caractériser des diffusions

Les inconvénients de la caractérisation par Analyse Dispersive en Énergie sont les sui-

vants :

– C’est généralement une caractérisation destructive. Le bombardement électronique

modifie généralement la structure du matériau analysé.

– L’extension de la sonde électronique dans le matériau n’est pas aussi restreinte que

celle du faisceau incident. Le diamètre typique de la zone d’interaction électron-

matériau ou ( « poire » de diffusion ) est de l’ordre du micromètre. Cet effet limite
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la résolution spatiale de l’analyse en surface et en profondeur.

– La mesure est très imprécise pour ce qui concerne les photons de faible énergie émis

par certains éléments légers.

Caractérisation par Spectrométrie de Masse d’Ions Secondaires (SIMS)

La spectrométrie de masse d’ ions secondaires, (ou « Secondary Ion Mass Spectrometry

» : SIMS) est une analyse chimique qui permet de remonter à la composition élémentaire-

isotopique, ou moléculaire d’un matériau. Un appareillage de SIMS est d’abord constitué

d’au moins une source ionique qui produit un faisceau d’ions primaires. Généralement, les

équipements comprennent au moins deux sources d’ions : une source d’ions d’un élement

électronégatif, généralement l’oxygène, et une source d’ions d’un élement électropositif,

souvent Césium ou le Gallium. Les ions d’éléments électropositifs sont mieux adaptés

à l’analyse de constituants électronégatifs, et réciproquement. Lorsque l’échantillon est

bombardé par un faisceau ionique primaire, une partie de la matière est convertie en

ions secondaires. Ces ions secondaires sont alors entrainés par un champ électrique vers

un spectromètre de masse à déflexion électro-magnétique qui va les trier. A la sortie de

chaque canal issu du déflecteur est disposé un détecteur dont le signal est intégré pour

réaliser un compteur. Cette technique est très puissante au niveau de la détection de traces

ou de l’évaluation de niveaux de dopage. Selon les éléments analysés et la matrice dans

laquelle ils sont insérés, les seuils de détection peuvent se situer typiquement entre 1012

et 1016 atm.cm−3 pour un appareillage maintenu en conditions optimales. Un dispositif

complémentaire (érosion par des ions argon) réalise une gravure du matériau dans un

cratère plus large que le cratère d’analyse, ce qui permet de réaliser des analyses en

profondeur dans le matériau et d’obtenir des profils de concentration pour chaque isotope.

Toutes les caractérisations SIMS pour cette thèse ont été effectuées avec une source d’ions

primaires 0+2 , sur le site de l’INSA de Lyon, par l’équipe de Christiane Dubois au sein de

Institut des Nanotechnologies de Lyon (INL).

Les avantages de la caractérisation par Spectrométrie de Masse à Ionisation Secondaire

sont :

– la possibilité de caractériser l’échantillon en surface et dans le volume,

– la possibilité d’évaluer des concentrations élémentaires très faibles avec des seuils

typiquement de 1012 à 1016 atm.cm−3.

Les inconvénients de la caractérisation par Spectrométrie de Masse à Ionisation Secon-

daire sont les suivants :

– C’est une caractérisation destructive,

– Il est impératif de disposer d’étalons de référence quand on souhaite quantifier préci-

sément la concentration d’un élément donné dans une matrice donnée. L’échantillon

de référence doit comporter le même élément dans la même matrice que les échan-

tillons à caractériser. Le plus souvent, il est réalisé par implantation ionique (à dose
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connue) de l’élément visé dans un échantillon de matrice aussi pur que possible.

– On détermine des concentrations chimiques moyennes sur une surface d’environ 10−8

m2. Si plusieurs phases coexistent dans l’échantillon, il faut des mesures complémen-

taires par d’autres techniques pour les discriminer,

– Il existe des possibilités d’interférences entre éléments. Dans certains cas, les ions

secondaires se combinent en agrégats ioniques ( BO−, CN−, etc ...), que l’on ne peut

pas séparer des éléments des masses équivalentes. Il faut alors étudier toutes les

combinaisons isotopiques possibles pour séparer les diverses contributions.

4.2.3 Caractérisations Thermiques

Caractérisation par Analyse Thermo-Gravimétrique

Nous avons utilisé cette technique dans le cadre de l’étude de l’évolution du matériau

semi-conducteur à haute température. Elle consiste à mesurer la masse d’un échantillon

et à analyser ses variations lors d’une montée en température contrôlée de cet échantillon.

Les mesures sur nos échantillons ont été effectuées au LMI par Rodica Chiriac avec un

appareillage « Mettler ». Ce système peut fonctionner jusqu’à 1600 ◦C sous vide primaire

ou N2. Les caractérisations de nos échantillons ont été effectuées sous atmosphère N2 en

utilisant un creuset en platine d’un diamètre 1/4 de pouce (environ 6,35 mm) .

Deux modes de caractérisation ont été mis en oeuvre. Le premier correspond à une

montée en température jusqu’à 1200 à raison de 10 ◦C/min. L’autre procède par paliers de

100°C. Nous montons en température à une vitesse de 20 ◦C/min jusqu’à avoir augmenté

la température de 100 ◦C puis nous restons 20 min à cette température. Ce mode, bien

que moins précis que le précédent, accentue les phénomènes de perte ou gain de masse.

Les avantages de la caractérisation par Analyse Thermo-Gravimétrique sont :

– la possibilité de caractériser la décomposition du matériau GaN par perte de masse,

– une caractérisation possible à haute température (jusqu’à 1600 ◦C).

Les inconvénients de la caractérisation par Analyse Thermo-Gravimétrique sont :

– les limites intrinsèques de cette analyse macroscopique, a priori peu adaptée à l’ob-

servation de variations de faible ampleur correspondant au faible volume de matière

dans nos échantillons,

– le caractère généralement destructif de la montée à haute température de l’échantillon.

Caractérisation par Calorimétrie Différentielle à Balayage

La Calorimétrie Différentielle à Balayage ( ou « Differential Scanning Calorimetry

» : DSC ) mesure les différences des échanges de chaleur entre un échantillon et une

référence lors de la montée en température à « vitesse » constante du système. Elle permet

essentiellement de détecter et caractériser les transitions de phase dans le matériau. Il

existe deux méthodes pour ce type de caractérisation. La première, que nous n’avons
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pas utilisée, est dite « par compensation ». Dans ce cas, l’échantillon et la référence sont

placés dans deux fours indépendants possédant chacun son système de chauffage : le four

« Analyse » et le four « Référence ». On pilote le chauffage du four de référence pour

obtenir une montée en température régulière. En parallèle, on asservit le chauffage du

four « Analyse » pour que sa température se maintienne aussi proche que possible de

celle du four de référence. Le résultat brut de l’analyse est l’écart en énergie entre les

deux dispositifs de chauffage. Il est paramétré en fonction de la température du four

d’analyse.

Couvercle

Enceinte

Creusets

Capteur 
(56 thermocouples)

Four

PT100 du four

Canne alumine du capteur

Signal DSC

Echantillon

Creuset

four

capteur

a)
b)

Figure 4.12 : a) Schématisation d’un système de mesure DSC par flux de chaleur sans son
système de refroidissement -b) Illustration des différentes températures et résis-
tances thermiques dans un four DSC

L’autre méthode est dite « Méthode des flux de chaleur ». L’appareil utilisé pour notre

travail est le « DSC1 » de « Mettler-Toledo ». Notre système de mesure est schématisé 2

sur la figure 4.12a. Contrairement à la méthode par compensation, le système ne comporte

qu’un seul four et la température est régulée à partir de la mesure d’une sonde au pla-

tine de type « PT100 ». Les deux creusets (échantillon et référence) sont thermiquement

isolés entre eux et disposés sur un capteur de température et on mesure la différence de

température entre le creuset « Echantillon » et le creuset « Référence ».

Nous appellerons Ts la température mesurée sous l’échantillon, Tr la température sous

la référence, et Tp la température mesurée dans le four. Supposons que nous appliquons

une rampe de température Tp de la forme :

Tp(t) = T0 + β.t (4.18)

avec T0 la température initiale, β la vitesse de chauffe et t le temps écoulé depuis le

démarrage du processus. A tout instant, les températures Tp, Tr et Ts vont être différentes.

2. Recopié partiellement depuis la documentation technique de l’appareil
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Conséquences de ces différences de température, des flux de chaleur vont circuler entre

le four et les creusets et ces flux seront proportionnels aux différences des températures.

Appelons ΦOE le flux de chaleur entre le four et l’échantillon et ΦOR celui entre le four et

la référence. Appelons aussi (RS
th) la résistance thermique entre le four et l’échantillon et

(Rr
th) celle entre le four et la référence. Les flux sont reliés aux différences de température

et aux résistances thermiques par les expressions :

ΦOE =
Ts − Tp

Rs
th

(4.19)

ΦOR =
Tr − Tp

Rr
th

(4.20)

Les valeurs et températures correspondent à celles présentées sur la figure 4.12b. L’ap-

pareil est construit tout spécialement pour que les résistances thermiques (RS
th) et (Rr

th)

soient aussi proches que possible. Lorsqu’une transition de phase ou une réaction chi-

mique se produit dans l’échantillon, une quantité de chaleur Q est générée ou absorbée

par l’échantillon. Cette quantité de chaleur va être fournie ou absorbée par le four. Son

transit vers le four va générer un flux de chaleur différentiel (∆ΦS) positif ou négatif entre

l’échantillon et le four. Ce flux va pouvoir être extrait à partir de la mesure de (Ts-Tp).

Si les deux résistances thermiques (RS
th) et (Rr

th) sont bien identiques, alors le calcul du

flux de chaleur est simple.

∆ΦS = ΦOE − ΦOR =
Ts − Tr

Rs
th

=
∆T

Rs
th

(4.21)

La quantité de chaleur Q peut être calculée par intégration sur la durée du flux diffé-

rentiel.

La figure 4.13 présente les différents types de capteur existant pour l’application de

cette méthode de caractérisation. La figure 4.13a montre la configuration la plus simple

possible comprenant deux thermocouples : un sous le creuset échantillon et un sous le

creuset référence. Ces thermocouples sont généralement encapsulés dans une couche de

céramique ou de verre pour éviter toute réaction avec les matériaux caractérisés. Les réa-

lisations pratiques minimisent la résistance thermique entre échantillon et jonction du

thermocouple. Cet arrangement simple de thermocouple présente néanmoins un incon-

vénient. Dans la pratique, il est difficile d’obtenir une symétrie thermique idéale de la

cellule de mesure (tolérances de fabrication, appui du couvercle du four, position variable

du creuset). Il n’est, par conséquent, pas possible d’éviter complètement les différences

entre les résistances thermiques (RS
th) et (Rr

th). La distance relativement importante entre

l’échantillon et la référence au sein du four entraîne des différences de température gê-

nantes entre les valeurs de Tp, qu’il est impossible de distinguer sans équivoque de celles
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dues à la génération ou l’absorption de chaleur dans l’échantillon.

Echantillon

Creuset

échantillon

Creuset de 

référence

Rth

Thermocouple

a)

Echantillon

Creuset

échantillon

Creuset de 

référence

Rth

b)

Rth

Figure 4.13 : a) Système de mesure flux de chaleur classique - b) Système de mesure de flux
de chaleur utilisé pour l’analyse de nos échantillons

Notre équipement utilise des capteurs « FRS5 » beaucoup plus sophistiqués. Leur

principe est schématisé sur la figure 4.13b. Les flux de chaleurs ΦOE et ΦOR sont mesurés

localement au niveau de chaque creuset. Le capteur dispose de 14 paires de thermocouples

par position de creuset branchés en série. Ces thermocouples sont disposés en étoile sous

le creuset et en dehors du creuset. Chaque paire de thermocouple mesure une valeur ∆TEi

ou ∆TRi
correspondant à la différence entre la température sous le creuset et en dehors du

creuset. Les termocouples peuvent être considérés comme identiques étant donné que le

capteur est fabriqué avec une méthode précise de lithographie. Dans ce cas, la différence

de température entre le creuset échantillon et référence s’exprime de la manière suivante :

∆T = (1/14).(
14
∑

i=1

∆TEi
−

14
∑

i=1

∆TRi
) (4.22)

et le flux de chaleur de l’échantillon vers le four s’écrit :

ΦS =
1

14.Rth

[

14
∑

i=1

∆TEi
−

14
∑

i=1

∆TRi

]

(4.23)
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La précision de la mesure est grandement améliorée, tout d’abord car le moyennage sur

plusieurs mesures réduit l’effet des fluctuations locales, et ensuite parce que la structure

même du capteur et le choix de son procédé de fabrication diminuent les dispersions des

valeurs de résistance thermique d’un capteur à un autre du même modèle.

Température (◦C)

Φ
(m

W
)

β : x K/min
m : y mg

β : x K/min
m : 3y mg

β : 2x K/min
m : 3y mg

β : 4x K/min
m : 3y mg

β : 4x K/min
m : 3y mg

T
em

pé
ra

tu
re

Temps

∆T

Tp, Tr

Ts,t,

t0 t1

∆t

a) b)

Ts Tf

Ts

Ton, Tf

Tm,s

Tm,t

Tm,p

Figure 4.14 : a) Exemple de pic lié à la fusion d’un métal pour différentes masses et vitesses
de chauffe . Les pics sont représentés en fonction de la température du four ou de
la température de l’échantillon - b) Représentation schématique des différentes
températures pendant le processus de fusion.

Il existe plusieurs manières de représenter un thermogramme DSC. On peut présenter

l’évolution du flux de chaleur issu de l’échantillon en fonction du temps, l’évolution du flux

de chaleur en fonction de la température du four, et enfin, l’évolution du flux de chaleur en

fonction de la température mesurée juste sous l’échantillon. Un exemple des deux dernières

représentations est illustré sur la figure 4.14a pour différentes masses d’échantillon et

vitesses de chauffe. Cet exemple montre l’obtention d’un pic endothermique lié à la fusion

d’un métal. La figure 4.14b présente l’évolution des différentes températures du système

lors de la fusion du matériau.

Si cet échantillon, de chaleur spécifique Cp et de masse m est chauffé dans des condi-

tions idéales avec une rampe de température de four linéaire, conformément à l’équation

4.18, alors on atteint un régime stationnaire stable dans lequel la température de l’échan-

tillon, Ts = Ts,t, suit la température du four avec un léger décalage, proportionnel à la

fois à la capacité calorifique de l’échantillon et à β. Ce décalage est noté ∆T sur la figure

4.14b. Si une transition de phase se produit alors que la température du four est égale

à Tp, la température vraie de l’échantillon (notée Ts,t) reste temporairement constante

(courbe noire continue) alors que la température du four continue à augmenter linéai-

rement (courbe noire discontinue). La différence entre les deux températures augmente

donc continuellement tant que la transition de phase n’est pas complètement achevée.

La température du pic, Tm, dépend des conditions de mesure (vitesse de chauffe, masse

de l’échantillon, transfert de chaleur) et n’est pas une mesure directe des propriétés du

115



CHAPITRE 4. MÉTHODE DE CARACTÉRISATION

matériau. Afin de comparer cette valeur pour différents types de matériau, il est nécessaire

de mesurer des échantillons de masses équivalentes, dans un même type de creuset et à la

même vitesse de chauffe. La représentation du flux de chaleur de l’échantillon en fonction

de la température mesurée de l’échantillon donnera des résultats plus proches de la réalité.

Un autre aspect à considérer est le volume du creuset. En effet, l’augmentation du

volume du creuset entraine par la même occasion l’augmentation de la résistance ther-

mique. Le poids du creuset est également un élément important. Ainsi, si la masse du

creuset devient moins négligeable devant la masse de l’échantillon alors la température du

maximum du pic va augmenter. De meilleurs résultats seront observés pour des creusets

en aluminium de 20 μL car léger et de faible volume.

Toutes les caractérisations par DSC ont été effectuées sur une plage de température

s’étendant entre 20 et 700 ◦C (limite supérieure de l’appareil), avec une vitesse de montée

en température de 10 ◦C/min. Ces caractérisations à hautes températures interdisent

l’utilisation d’un creuset en aluminium dont la température de fusion serait inférieure à

700 ◦C. Nous avons donc utilisé un creuset en platine, a priori inerte vis à vis du GaN.

Etant donné le très faible volume de matière dans lequel peuvent intervenir des réactions

ou transitions de phase au sein de nos échantillons, nous avons opté pour le plus grand

creuset possible : volume : 150 μL , diamètre 1/4 de pouce. En effet, nos échantillons sont

constitués en majorité de saphir a priori inerte et d’une faible quantité de matériaux «

actifs » (quelques dizaines de nanomètres de métallisation sur quelques micromètres de

GaN et de « buffer » III-N sur plusieurs centaines de micromètres de saphir). Tous nos

échantillons ont donc été découpés en carrés de 4, 5× 4, 5 mm2 pour rentrer au plus juste

dans le creuset. Pour éviter - ou en tous cas, pour limiter - une réaction possible entre

nos échantillons et le dioxygène, l’enceinte calorifique de l’appareil est balayée par un flux

d’argon ou de diazote.

Les avantages de la caractérisation par Calorimétrie Différentielle à Balayage sont :

– possibilité de détecter les transitions de phase, jusqu’à 700 ◦C dans notre cas,

– système plus sensible que l’analyse thermo-gravimétrique,

– permet d’obtenir des signatures thermiques caractéristiques des transformations in-

ternes du matériau de l’échantillon.

Les inconvénients de la caractérisation par Calorimétrie Différentielle à Balayage sont :

– compte tenu de la très faible épaisseur des couches métal / semi-conducteur, les

quantités de chaleur mises en jeu sont très faibles et certaines transitions de phase

peuvent échapper à la détection,

– la plage de température est limitée à 700 °C,

– cette caractérisation est destructive.
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Comme nous l’avions déjà souligné, la première étape à maitriser lors de la réalisa-

tion de composants électroniques est la réalisation de bons contacts ohmiques. Ceci est

d’autant plus vrai pour des structures latérales ou pseudo-verticales dans lesquelles la

surface des contacts est plus faible que pour des structures verticales. Nous avons vu dans

le chapitre 2 que la plupart des contacts ohmiques sur n-GaN sont fabriqués à partir de

composés métalliques à base de Ti/Al déposés sur GaN mais que la nature des mécanismes

conduisant au caractère ohmique des contacts est toujours l’objet de controverses.

Dans ce chapitre, nous analyserons dans un premier temps l’influence des paramètres

de fabrication sur les propriétés électriques des contacts Al / Ti / n-GaN. Ensuite, nous

tenterons d’établir des corrélations entre les résultats électriques obtenus et ceux issus de

la batterie de caractérisations physico-chimiques réalisées au cours de notre travail. Enfin,

nous nous intéresserons aux mécanismes possibles de conduction à travers le contact

ohmique.

5.1 Influence des paramètres de fabrication sur les pro-

priétés électriques de contacts Al/Ti/n-GaN

5.1.1 Influence du ratio Ti/Al et de la température de recuit sur

les contacts réalisés sur n+-GaN

Recuit sous air

Ce titre peut paraître incongru compte tenu de l’extrême réactivité attendue du ti-

tane et de l’aluminium vis à vis de l’oxygène, qui plus est à haute température, mais

il s’est effectivement avéré que nos premiers échantillons, les seuls dont nous disposions

alors, ont été en fait recuits sous air comprimé à la suite d’une erreur de manipulation

invraisemblable, indépendante de notre volonté, qui s’est déroulée en dehors de notre do-

maine d’intervention, et qui n’a été détectée que plusieurs mois après la réalisation des

échantillons et après leur caractérisation électrique et physico-chimique.

On pourrait s’attendre à ce qu’une telle erreur soit immédiatement détectable par

l’oxydation totale de la phase métallique, or il n’en a rien été. On a bien observé une

oxydation, mais limitée, que nous avons attribuée à une atmosphère très légèrement oxy-

dante que l’on peut rencontrer dans de nombreux équipements de traitement thermique.

Si l’oxydation est restée limitée c’est que le principal composé qui se forme lors de la

montée en température a pour composition chimique approximative Al3Ti. Ce composé

est très réfractaire et très résistant à l’oxydation, plus que nous ne l’aurions imaginé. Ainsi

donc, une des originalités de nos travaux est d’avoir démontré, la faisabilité involontaire

de contacts ohmiques sur GaN avec recuit sous air. Nous verrons que les résultats des
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recuits sous air ne diffèrent pas significativement de ceux obtenus par recuit sous argon

à la même température et sont, pour certains, en bon accord avec ceux publiés dans la

littérature.

Une majorité des résultats présentés dans cette section sont issus d’une collaboration

avec Olivier Ménard dans le cadre de son travail de thèse entre le LMP et STMicroelec-

tronics Tours. Olivier a réalisé une partie des métallisations et des lithographies sur les

échantillons. Les deux premiers paramètres que nous avons fait varier sont : le ratio Ti/Al

et la température de recuit. Le tableau 5.1 présente les empilements métalliques étudiés.

Nous notons que, pour faire évoluer le ratio Ti/Al, nous avons fixé l’épaisseur de Al à 200

nm et fait seulement varier l’épaisseur de la couche de Ti en contact avec GaN entre 20

à 150 nm. Ainsi, la teneur atomique des couches en Al varie de 60 à 95 %. Initialement,

nous souhaitions recuire nos échantillons sous N2 pendant une minute aux températures :

650, 750 et 850 ◦C.

Schéma de métallisation Concentration en Al (%)

Al(200 nm)Ti(20 nm)/GaN 95

Al(200 nm)Ti(50 nm)/GaN 82

Al(200 nm)Ti(100 nm)/GaN 71

Al(200 nm)Ti(150 nm)/GaN 60

Tableau 5.1 : Présentation des empilements métalliques étudiés pour l’élaboration de contacts
ohmiques

Les motifs de caractérisation électrique ont été réalisés à partir du jeu de masques «

JEU 1 » déjà présenté (Cf. chapitre 3). Le faible diamètre des structures C-TLM (150 μm)

a compliqué à la fois les mesures, à cause de la difficulté du positionnement des 4 pointes,

et l’extraction des résultats, à cause de la non-linéarité de la caractéristique R = f (di).

Pour extraire les valeurs de résistance de contact et de résistance spécifique de contact,

nous avons dû, nous baser sur des mesures effectuées sur les structures TLM linéaires. Ces

motifs n’étant pas isolés, les valeurs de résistance et de résistance spécifique de contact

sont systématiquement entachées d’erreurs liées à la perte du modèle de conduction 1D à

cause du passage du courant au delà de la hauteur (Z) des motifs TLM.

Les figures 5.1a−e reportent les caractéristiques R = f (di) de l’ensemble des configura-

tions étudiées. Les courbes continues correspondent aux droites obtenues après régression

linéaire à partir des points expérimentaux de résistance totale en fonction de l’espacement

entre les plots de mesure. Les valeurs de résistance mesurées sont représentées avec leurs

barres d’erreurs à 1σ. La figure 5.1f reporte les I-V entre deux plots distant de 24 μm de

plusieurs empilements métalliques recuits à différentes températures.

Un contact est considéré ohmique quand la résistance entre deux plots de mesures est

constante quel que soit le courant ou la tension de polarisation. Cette propriété se traduit
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par le comportement linéaire de la caractéristique I-V. En premier lieu, nous observons,

de façon tout à fait logique que, moins la caractéristique I-V est linéaire, plus les barres

d’erreur sur les valeurs de résistance correspondantes sont importantes.

Tous les contacts avant recuit sont systématiquement non-ohmiques et non-redresseurs.

Seul le cas de l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm)/n+-GaN, représentatif de l’ensemble

des contacts avant recuit, est reporté sur les figures 5.1a,f . Un recuit à 650 ◦C entraîne

une diminution importance de la résistance de contact pour l’ensemble des ratios Ti/Al

étudiés. Le caractère ohmique de ces contacts est conservé pour toutes les températures

de recuit.

L’empilement Al(200 nm)Ti(150 nm) ne devient ohmique qu’après un recuit à 850 °C.

Pour des températures inférieures, le contact est non-ohmique et non-redresseur. La figure

5.1e, reporte 4 caractéristiques R = f (di) d’un même échantillon (Al(200 nm)Ti(150 nm)

recuit à 850 ◦C). Nous observons une disparité, en termes de résistance d’un motif TLM

à l’autre. En réalité, ces écarts n’entrainent qu’une variation relativement modérée de la

valeur extraite pour la résistance spécifique de contact (1,1.10−4 Ω.cm2 à 1,8.10−4 Ω.cm2),

minime devant l’incertitude liée à la technique de régression.

La figure 5.2 présente l’évolution de la résistance spécifique de contact en fonction de

la température de recuit et de l’épaisseur de titane, reliée de manière bijective au ratio

Ti/Al. Nous observons, dans un premier temps, que les deux paramètres : température

de recuit et ratio Ti/Al, influencent la valeur de résistance spécifique de contact. Prenons

dans un premier temps la variable « température ». Dans le cas d’une épaisseur de titane

de 20 nm, la plus faible valeur de résistance spécifique de contact est obtenue pour une

température de recuit de 650 ◦C. Elle augmente ensuite à 750 ◦C et reste constante jusqu’à

850 ◦C. Pour 50 nm de titane, la résistance spécifique est constante entre 650 ◦C et 750
◦C puis diminue à 850 ◦C. La résistance spécifique de contact est également constante de

650 ◦C à 750 ◦C pour une épaisseur de titane de 100 nm puis augmente pour 850 ◦C. Le

cas de l’épaisseur de 150 nm de titane est décrit dans le paragraphe précédent.

En regardant la figure 5.2b, nous remarquons que la variation du ratio Ti/Al influence

de manière significative la résistance spécifique de contact, bien plus que la température.

Hormis le cas où l’épaisseur de titane est de 150 nm, pour une épaisseur de Ti donnée,

les valeurs de résistance spécifique de contact restent du même ordre de grandeur (dans

un rapport maximum de 1 à 3), quelle que soit la température de recuit. Ainsi, pour une

épaisseur de 20 nm de Ti les valeurs de résistance spécifique évoluent de 4,3.10−4 à 1,1.10−3

Ω.cm2. Pour l’épaisseur 50 nm, les valeurs varient entre 7,1.10−6 et 2,1.10−5 Ω.cm2. Enfin,

pour 100 nm de titane la résistance spécifique évolue entre 2,9.10−5 et 5,1.10−5 Ω.cm2.

Pour la réalisation d’un composant pour l’électronique de puissance, nous avons vu

(Cf. Chapitre 2) que l’on peut considérer que la résistance spécifique de contact doit être

inférieure à 10−4 Ω.cm2. En observant la figure 5.2b, nous remarquons que ce critère est
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Figure 5.1 : Caractéristiques R = f (di), à différentes températures de recuit, des empile-
ments a) Ti(20 nm)Al(200 nm) - b) Ti(50 nm)Al(200 nm) - c) Ti(100 nm)Al(200
nm) - d) et e) Ti(150 nm)Al(200 nm). Les courbes continues correspondent à la
régressions linéaires des caractéristiques R = f (di) mesurées. Les valeurs de ré-
sistance totale mesurées sont représentées avec leurs barres d’erreur à 1σ. f) I-V
à di = 24 µm de plusieurs empilements recuits à différentes températures

respecté pour les empilements Al(200 nm)Ti(50 nm) et Al(200 nm)Ti(100 nm), et ce

pour l’ensemble des températures de recuit étudiées. De même, la résistance spécifique

n’évolue que très peu, à la fois avec la température, de 650 ◦C à 750 ◦C, et en fonction du
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Figure 5.2 : Evolution de la résistance spécifique de contact a) en fonction de la température
de recuit - b) en fonction de l’épaisseur de Ti pour une épaisseur d’aluminium de
200 nm

ratio Ti/Al, de 50 à 100 nm de titane, toujours pour 200 nm d’aluminium. Nous mettons

donc en évidence l’existence d’une fenêtre de température et de ratio assez importante

dans laquelle la résistance spécifique de contact est quasi-constante. Les valeurs que nous

avons obtenues sont du même ordre de grandeur que celles trouvées dans la littérature,

notamment par Kwak et al [73].

Par souci de transparence, il est important de noter que les échantillons recuits à 850
◦C ont dû être « grattés » avec les pointes de mesures avant de pouvoir être caractérisés.

Il a fallu éliminer localement la couche isolante liée à l’oxydation de surface.

Avant même de commencer toute caractérisation physo-chimique, nous pouvons d’ores

et déjà émettre l’hypothèse d’une très forte réactivité entre le titane et l’aluminium, et ce,

avant la température de fusion de l’aluminium. Du point de vue de l’analyse métallurgique,

la température de 650 ◦C retenue pour ces premiers échantillons a été mal choisie. Elle est,

en effet, en dessous mais trop proche de la température de fusion de l’aluminium. La fusion

de l’aluminium peut masquer l’existence d’une réaction entre le titane et l’aluminium dans

cette plage de température.

Recuit sous N2

Afin de comparer les résultats précédents avec des résultats isssu d’échantillons ayant

subi un recuit « normal » sous azote, nous avons réalisé des copies aussi fidèles que possible

de certains des échantillons et leur avons appliqué le même processus de réalisation des

motifs de test, à l’exception de l’atmosphère de recuit. Les épaisseurs 20 et 100 nm de

titane ont été conservées mais l’épaisseur de 50 nm de titane a été remplacée par 70

nm. Le fait d’augmenter cette épaisseur nous permet à la fois de vérifier l’existence d’un

domaine de résistance spécifique de contact quasi-constante entre 50 et 100 nm de Ti,
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mais également d’obtenir un point respectant le rapport de concentration [Al] = 3× [T i].

En effet, nous avons vu dans la section 2.2 que la phase Al3T i est considérée comme

responsable des propriétés réfractaires du contact et peut être aussi de ses propriétés

électriques . Le domaine de température a également été élargi de 400 à 1000 ◦C par

pas de 200 ◦C. Les échantillons ont été réalisés avec le jeu de masques « JEU 2 » et les

caractéristiques I-V ont été relevées sur les motifs C-TLM(c) (Cf. tableau 3.5).

La figure 5.3 présente l’évolution de la résistance spécifique de contact en fonction

de la température de recuit et de l’épaisseur de titane des échantillons recuits sous N2.

Les valeurs de résistance spécifique de contact ont été saturées à 1.10−2 Ω.cm2 quand le

contact est non-ohmique. La première information qui ressort est que tous les contacts

recuits à 400 ◦C sous N2 pendant 1 min sont non-ohmiques. Ceci tend à laisser supposer

que la phase en contact avec GaN est probablement toujours le titane, même si on ne peut

écarter, à partir de mesures électriques, que le titane et l’aluminium aient pu commencer

à réagir.
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Figure 5.3 : Evolution de la résistance spécifique de contact a) en fonction de la température de
recuit - b) en fonction de l’épaisseur de Ti pour des empilements Al(200 nm)Ti(x
nm)/n+-GaN recuits sous N2

Pour les échantillons recuits à 600 ◦C et 800 ◦C, nous observons quelques différences

par rapport à ceux recuits sous air. Premièrement, pour une épaisseur de titane de 20

nm et une température de recuit de 600 ◦C, la résistance spécifique de contact est de

6,4.10−6 Ω.cm2 ce qui représente le meilleur cas reporté jusqu’à maintenant. Si nous

comparons cette valeur à celle obtenue pour un recuit sous air à 650 ◦C, nous observons

une diminution de deux ordres de grandeur environ. De plus, à partir de 800 ◦C, le contact

perd son caractère ohmique ainsi qu’à 1000 ◦C. De toute évidence, l’atmosphère de recuit

joue un rôle important dans cette configuration. De plus, la valeur de résistance spécifique

de contact correspond à celles reportées dans la littérature pour un métal de barrière en

aluminium non recuit[67].
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Les valeurs reportées pour l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) concordent avec celles

obtenues pour l’empilement Al(200 nm)Ti(50 nm) recuit sous air et sont de l’ordre de

1-2.10−5 Ω.cm2 quand recuit entre 600 et 800 ◦C. A 1000 ◦C nous observons une augmen-

tation de la résistance spécifique de contact à 2,2.10−4 Ω.cm2, soit d’environ un ordre de

grandeur.

Dans le cas d’une épaisseur de titane de 100 nm, le contact n’est pas ohmique quand

recuit à 600 ◦C. Nous observons ainsi une différence importante par rapport au même

empilement recuit sous air à 650 ◦C. Malgré tout, nous ne pouvons pas discriminer entre

l’influence de la compostion de l’atmosphère et celle de la température de recuit. Le

contact devient ohmique pour une température de recuit de 800 ◦C avec une résistance

spécifique de contact de 5.10−5 Ω.cm2 et diminue à une valeur de 3.10−5 Ω.cm2 pour

1000°C. Compte tenu des incertitudes liées à la méthode de régression et de la technique

elle même (1 − 2.10−5 Ω.cm2 nous pouvons considérer que l’évolution de la résistance

spécifique de contact est assez faible entre 800 et 1000 ◦C.

5.1.2 Recuit sous argon et à basses températures

A partir des résultats obtenus dans la section 5.1.1, nous avons décidé d’étudier dans

un second temps l’influence du recuit à basse température sur les propriétés électriques

des empilements Al(200 nm)Ti(50 nm)/n+-GaN et Al(200 nm)Ti(70 nm)/n+-GaN. La

gamme de température était de 400 à 650 ◦C par pas de 50 ◦C et les échantillons ont été

recuits sous atmosphère inerte (Ar) pendant 3 minutes.

Les motifs de test ont été réalisés avec le jeu de masques « JEU 2 » et les caractéri-

sations I-V ont été effectués sur les motifs C-TLM(c) (Cf. tableau 3.5). Les figures 5.4a,b
représentent les caractéristiques R = f (di) des empilements Al(200 nm)Ti(50 nm)/n+-

GaN et Al(200 nm)Ti(70 nm)/n+-GaN recuits à différentes températures. Seule les ca-

ractéristiques des contacts considérés comme ohmiques ont été reportées sur ces figures.

Les figures 5.4c,d représentent l’évolution de l’écart entre la valeur de résitivité spécifique

extraite pour cette distance et la moyenne des valeurs de la résistance de contact, pour les

deux empilements étudiés à chaque température de recuit, en fonction de la distance entre

le plot central et le plan de masse. Cet écart ou cette « erreur » relative correspond aussi

au rapport entre l’écart type des valeurs mesurées pour la résistance et la valeur moyenne

de cette résistance. Pour l’épaisseur de titane de 50 nm, l’erreur relative est de l’ordre

du ‰ pour la totalité des cas sauf pour la température de recuit de 400 ◦C ou l’erreur

atteint 2000 ‰. Dans le cas où l’épaisseur de titane est de 70 nm, nous observons les

mêmes comportements sauf pour l’échantillon recuit à 450 ◦C. Dans cette configuration

l’erreur maximum est de 400 ‰.

La figure 5.4f , présente les caractéristiques I-V du motif coaxial avec séparation an-
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Figure 5.4 : Caractéristiques R = f (di) à différentes températures de recuit des empilements
a) Al(200 nm)Ti(50 nm) - b) Al(200 nm)Ti(70 nm). Les courbes continues cor-
respondent à la simulation des caractéristiques R = f (di). Evolution de l’erreur
relative à la moyenne de la valeur de la résistance en fonction de la distance
entre le plot circulaire et le plan de masse c) Al(200 nm)Ti(50 nm) - d) Al(200
nm)Ti(70 nm). e) Evolution de la résistance spécifique de contact en fonction de
la température de recuit - f) caractéristique I-V pour di = 24 µm de plusieurs
empilements recuits à différentes températures

nulaire de 24 μm ou « Motif 24 μm », pour plusieurs échantillons représentatifs. Nous

pouvons constater que les caractéristiques des deux échantillons recuits à 400 ◦C ne pré-

sentent pas une allure linéaire et se superposent. L’aspect de cette caractéristique est celui

qui correspond à 2 diodes Schottky tête-bêche réalisées sur un semi-conducteur très dopé.
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A cette température assez basse, nous pouvons supposer soit que le titane est toujours en

contact le nitrure de gallium, soit qu’il s’est formé une nouvelle phase métallique à barrière

assez haute sur GaN de type N. L’allure des caractéristiques I-V à cette température est

en bonne cohérence avec les dispersions importantes mentionnées précédemment.

L’allure de la caractéristique I-V correspondant à l’échantillon Al(200 nm)Ti(70 nm)

recuit à 450 ◦C n’est toujours pas linéaire, bien que le courant à travers le contact soit

plus élevé pour une tension donnée. Ceci indique un changement au niveau du contact

Schottky, attribuable à un abaissement de la barrière effective, donc à une modification

de la phase métallique et / ou à une augmentation du niveau de dopage dans le semi-

conducteur à proximité de cette phase. A priori, une modification de la phase métallique

pourrait provenir soit d’une réaction entre le titane et le nitrure de gallium soit d’une

réaction entre le titane et l’aluminium. On peut aussi imaginer une diffusion de titane

dans le GaN. Si le titane joue un rôle de donneur dans GaN, alors, on peut s’attendre

à une augmentation locale du niveau de dopage effectif de type N. La caractéristique

courant-tension commence à devenir linéaire pour un recuit à 500 ◦C sur Al(200 nm)Ti(70

nm) et dès 450 ˚C pour l’empilement Al(200 nm)Ti(50 nm). Par ailleurs, nous notons

que les I-V de ces deux échantillons se superposent. Nous pouvons alors supposer que la

phase en contact avec le GaN doit être la même dans les deux cas. Il serait étonnant que

la diffusion du titane, éventuellement jouant le rôle d’un donneur dans GaN, conduise à

un comportement I-V exactement similaire pour les deux échantillons différents recuits

différemment, alors qu’il est tout à fait concevable que l’on obtienne la même nouvelle

phase métallique en contact avec le GaN avec la même hauteur de barrière sur GaN.

La figure 5.4e représente l’évolution de la résistance spécifique de contact en fonction

de la température de recuit. Les points correspondant aux contacts non ohmiques ont été

à nouveau arbitrairement saturés à 0,01 Ω.cm2. Nous pouvons voir qu’à partir du moment

où le contact est ohmique, la résistance spécifique de contact se situe dans la plage entre

1.10−5 et 3.10−5 Ω.cm2 quelque soit l’empilement métallique considéré. La fluctuation

de la résistance spécifique calculée de contact reste dans le domaine d’incertitude lié à

la technique de régression. Nous sommes en mesure de conclure que, dans les plages de

température et de ratio Ti/Al étudiées dans cette partie, la résistance spécifique de contact

est approximativement constante. De ce fait, il est fort probable que la phase en contact

avec le nitrure de gallium soit la même pour l’ensemble des conditions expérimentales

étudiées. Nous tenterons, dans la section suivante, de corréler l’ensemble de ces résultats

électriques avec des caractérisations physico-chimiques.
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5.1.3 Influence d’une gravure plasma du GaN avant métallisation

Jusqu’ici, nos études ont été réalisées sur des plaquettes n+-GaN non gravées. Nous

avons décrit, dans la section 3.2.3 , l’état de surface du nitrure de gallium après gravure

plasma et observé qu’une densité importante d’émergences de défauts est révélée suite à

la gravure. Dans cette partie, nous nous proposons d’évaluer l’influence de ces défauts sur

les propriétés électriques du contact ohmique. L’état de surface avant dépôt des couches

métalliques est celui illustré sur la figure 3.4 et l’empilement étudié est Al(200 nm)Ti(70

nm), configuration avec laquelle ont été obtenus certains des meilleurs résultats électriques

sur surface non-gravée. Les échantillons ont été recuits sous argon dans un four RTA aux

températures et durées inscrites dans le tableau 5.2. Les échantillons ont été produits à

partir des masques « JEU 1» et les motifs caractérisés sont les C-TLM(c) (Cf. tableau

3.5).

Température de recuit Temps de recuit

450◦C 1 min

600◦C 1 min

600◦C 3 min

800◦C 1 min

Tableau 5.2 : Conditions de recuit de l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm)/n+-GaN pour
l’étude de l’influence des défauts révélés par la gravure plasma sur les propriétés
électriques du contact

La figure 5.5c montre les caractéristiques I-V du motif « 24 μm » pour l’ensemble des

configurations analysées dans cette partie de l’étude. Nous notons que toutes les caracté-

ristiques sont linéaires, et observons à partir de la figure 5.5b que la dispersion relative sur

la résistance est faible (de l’ordre du ‰) comme dans les cas développés dans la section

5.1.2. Les caractéristiques R = f (di) sont représentées sur la figure 5.5a. En comparant

cette figure avec la 5.4a, nous observons que les valeurs absolues de résistance peuvent

passer du simple au double. Néanmoins, les valeurs de résistance spécifique de contact

(Cf. figure 5.5) sont du même ordre de grandeur (2.10−5 à 3.10−5) que les échantillons

réalisés sur n+-GaN non gravé. Ces variations de résistance totale peuvent être expliquées

par une gravure inhomogène de la couche de GaN. En effet, une variation de l’épaisseur

de la couche N+ génère des fluctuations de sa résistance carrée.

Nous notons malgré tout une différence majeure entre le contact réalisé sur GaN gravé

et non gravé. En effet, l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 450 ◦C pendant une

minute est ohmique sur un échantillon gravé tandis qu’il ne l’est pas quand il est recuit

pendant trois minute à la même température sur substrat non gravé. Nous pouvons donc

conclure que, d’un point de vue électrique, la révélation de défauts par la gravure plasma
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Figure 5.5 : a) Caractéristiques R = f (di) pour les différentes conditions de recuit de l’empile-
ment Al(200 nm)Ti(70 nm). Les courbes continues correspondent à la simulation
des caractéristiques R = f (di). b) Evolution de l’écart relatif à la moyenne de la
valeur de la résistance, en fonction de la distance entre le plot circulaire et le plan
de masse. c) Caractéristique I-V à di = 24 µm pour les cas étudiés. d) Evolution
de la résistance spécifique de contact en fonction des conditions de recuit

du matériau n-GaN ne dégrade pas les propriétés électriques du contact, voire même les

améliore quand il s’agit d’un recuit à basse température.

Il se peut que l’amélioration obervée de certains contacts puisse être attribuée à des

zones de contact entre la phase métallique et des faces d’orientations cristallographiques

différentes du GaN, rendues accessibles sur les flancs des cratères des zones révélées, autour

des émergences de défauts.

5.1.4 Conclusion

Les mesures électriques sur nos échantillons ont montré que des contacts ohmiques

à propriétés électriques intéressantes sont obtenus pour de nombreuses combinaisons de

conditions de réalisation des contacts. Néanmoins, pour la réalisation de structure de

type « diode Schottly complète », avec contact ohmique et contact Schottky, nous avons
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décidé d’utiliser les empilements Al(200 nm)Ti(50 nm) et Al(200 nm)Ti(70 nm) recuits

entre 600 et 650 ◦C. En effet, les meilleurs résultats ont été obtenus dans ces configurations

pour lesquelles les températures de recuit peuvent être modérées. De plus, d’éventuelles

fluctuations du ratio Ti/Al et/ou de la température de recuit autour de ces valeurs cibles

ne semblent pas devoir entraîner de changements significatifs au niveau des propriétés

électriques des contacts.

Nos mesures ont également mis en évidence la très forte affinité chimique entre titane

et aluminium pour former des phases très réfractaires. En effet, même sous atmosphère

très oxydante, nous avons pu constater qu’il est possible de réaliser des contacts ohmiques

dont les propriétés électriques s’approchent de celles obtenues pour des échantillons recuits

sous atmosphère Ar ou N2.

Enfin, les résultats obtenus semblent transposables sur une surface dégradée par une

gravure ICP par plasma chloré. Les valeurs de résistance spécifique de contact sont com-

parables à celles obtenues sur une surface épitaxiale non gravée.

L’ensemble des résultats électriques sont reportés dans les tableaux 5.3 et 5.4

Configurations métalliques Conditions de recuit ρC (Ω.cm
2

)

Ti(50 nm)Al(200 nm) Ar - 400°C - 3 min Non ohmique

Ti(50 nm)Al(200 nm) Ar - 450°C - 3 min 1, 1.10−5

Ti(50 nm)Al(200 nm) Ar - 500°C - 3 min 9, 7.10−6

Ti(50 nm)Al(200 nm) Ar - 550°C - 3 min 2, 1.10−5

Ti(50 nm)Al(200 nm) Ar - 600°C - 3 min 3.10−5

Ti(50 nm)Al(200 nm) Ar - 650°C - 3 min 1.10−5

Ti(70 nm)Al(200 nm) Ar - 400°C - 3 min Non ohmique

Ti(70 nm)Al(200 nm) Ar - 450°C - 3 min Non ohmique

Ti(70 nm)Al(200 nm) Ar - 500°C - 3 min 1, 3.10−5

Ti(70 nm)Al(200 nm) Ar - 550°C - 3 min 3.10−5

Ti(70 nm)Al(200 nm) Ar - 600°C - 3 min 1, 7.10−5

Ti(70 nm)Al(200 nm) Ar - 650°C - 3 min 3, 1.10−5

Ti(Ti(70 nm)Al(200 nm) Ar - 450°C - 1 min 6, 5.10−5

TTi(70 nm)Al(200 nm) Ar - 600°C - 3 min 2, 7−5

Ti(70 nm)Al(200 nm) Ar - 600°C - 1 min 2.10−5

Ti(70 nm)Al(200 nm) Ar - 800°C - 3 min 3.10−5

Tableau 5.3 : Tableau reprenant les valeurs de résistance spécifique de contact des échantillons
recuits sous Ar
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Configurations métalliques Conditions de recuit ρC (Ω.cm
2

)

Ti(20 nm)Al(200 nm) Non recuit Non ohmique

Ti(20 nm)Al(200 nm) Air - 650 °C - 1 min 4, 3.10−4

Ti(20 nm)Al(200 nm) Air - 750 °C - 1 min 1, 3.10−3

Ti(20 nm)Al(200 nm) Air - 850 °C - 1 min 1.10−3

Ti(50 nm)Al(200 nm) Non recuit Non ohmique

Ti(50 nm)Al(200 nm) Air - 650 °C - 1 min 2.10−5

Ti(50 nm)Al(200 nm) Air - 750 °C - 1 min 2, 2.10−5

Ti(50 nm)Al(200 nm) Air - 850 °C - 1 min 7, 1.10−6

Ti(100 nm)Al(200 nm) Non recuit Non ohmique

Ti(100 nm)Al(200 nm) Air - 650 °C - 1 min 2, 9.10−5

Ti(100 nm)Al(200 nm) Air - 750 °C - 1 min 3.10−5

Ti(100 nm)Al(200 nm) Air - 850 °C - 1 min 5, 5.10−5

Ti(150 nm)Al(200 nm) Non recuit Non ohmique

Ti(150 nm)Al(200 nm) Air - 650 °C - 1 min Non ohmique

Ti(150 nm)Al(200 nm) Air - 750 °C - 1 min Non ohmique

Ti(150 nm)Al(200 nm) Air - 850 °C - 1 min 1, 1.10−4

Ti(20 nm)Al(200 nm) Non recuit Non ohmique

Ti(20 nm)Al(200 nm) N2 - 400 °C - 1 min Non ohmique

Ti(20 nm)Al(200 nm) N2- 600 °C - 1 min 6, 4.10−6

Ti(20 nm)Al(200 nm) N2- 800 °C - 1 min Non ohmique

Ti(20 nm)Al(200 nm) N2- 1000 °C - 1 min Non ohmique

Ti(70 nm)Al(200 nm) Non recuit Non ohmique

Ti(70 nm)Al(200 nm) N2 - 400 °C - 1 min Non ohmique

Ti(70 nm)Al(200 nm) N2- 600 °C - 1 min 1, 3.10−5

Ti(70 nm)Al(200 nm) N2- 800 °C - 1 min 1, 8.10−5

Ti(70 nm)Al(200 nm) N2- 1000 °C - 1 min 1, 4.10−4

Ti(100 nm)Al(200 nm) Non recuit Non ohmique

Ti(100 nm)Al(200 nm) N2 - 400 °C - 1 min Non ohmique

Ti(100 nm)Al(200 nm) N2- 600 °C - 1 min Non ohmique

Ti(100 nm)Al(200 nm) N2- 800 °C - 1 min 5, 3.10−5

Ti(100 nm)Al(200 nm) N2- 1000 °C - 1 min 2, 8.10−5

Tableau 5.4 : Tableau reprenant les valeurs de résistance spécifique de contact des échantillons
recuits sous air ou sous N2
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5.2 Observations microscopiques et caractérisations physico-

chimiques de structures AlTi/n-GaN

Nous avons vu dans la section précédente que le ratio Ti/Al est l’un des paramètres

les plus influents pour l’élaboration d’un bon contact ohmique. D’un point de vue métal-

lurgique, il va sans dire que les phases en contact avec le GaN et composant la couche

métallique diffèrent en fonction des conditions et paramètres de fabrication. Dans ce qui

suit, nous proposons d’analyser physiquement et chimiquement les échantillons réalisés

en utilisant différents jeux de conditions de process, et de corréler les résultats de ces

observations et analyses avec les caractéristiques électriques.

5.2.1 Observation et microscopie en surface

Dans un premier temps, nous avons observé la surface de nos échantillons par microsco-

pie optique. La figure 5.6 et la figure 5.7 montrent les images de contacts avec différentes

valeurs du ratio Ti/Al recuits sous air et sous N2 . Pour l’empilement Al(200 nm)Ti(100

nm), nous notons que la morphologie de surface n’évolue pas entre 600 °C et 850 °C. Par

contre, à 1000 ◦C, l’aspect de la surface change et on voit apparaître différentes phases.

Pour cet empilement, l’atmosphère de recuit ne change pas la morphologie de surface.

L’aspect de l’empilement Al(200 nm)Ti(50 nm), recuit sous air, ne semble pas évoluer

jusqu’à 750 ◦C mais il change à 850 ◦C. Ce changement de morphologie est compatible

avec une oxydation de la couche. En effet, nous avions reporté dans la section 5.1.1 que,

pour caractériser cet échantillon, nous avions dû le « gratter » avec les pointes de mesures.

Ce changement de morphologie n’est pas observé pour l’empilement Al(200 nm)Ti(70

nm) recuit à 800 ◦C sous N2. Seul le recuit à 1000 ◦C sous N2 fait varier l’apparence de la

surface qui est identique à celle obtenue avec l’empilement Al(200 nm)Ti(100 nm) traité

à la même température.

Par contre, l’évolution de la morphologie de l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm) est

beaucoup plus spectaculaire. Dès 650 ◦C, l’apparence change laissant apparaître 2 types

de phases bien distinctes. Que ce soit sous air ou sous N2, nous observons l’apparition de

grains puis l’augmentation de leur taille (gris sur la figure 5.6 et roses sur la figure 5.7)

lorsque la température est accrue. Tout conduit à penser que nous nous trouvons alors

dans le cas d’une réaction de type « Mûrissement d’Ostwald » ou « Ostwald ripening »

au cours de laquelle les petits grains coalescent pour en former de plus gros, processus qui

conduit à une minimisation de l’énergie de surface. A plus haute température, la taille des

grains cesse d’augmenter vers 850 ◦C et diminue quand l’échantillon est recuit à 1000 ◦C.

A cette température, la surface est encore plus dégradée. Elle est oxydée, ce qui semble

être le résultat d’un certain caractère oxydant de l’atmosphère du four, lié à une étanchéité
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Figure 5.6 : Observation au microscope optique d’ échantillons Al/Ti/GaN après recuit sous
air

imparfaite. Les phases formées paraissent différentes de celles obtenues pour des recuits à

plus basse température.

La principale différence entre les échantillons recuits sous air et ceux recuits sous N2

est qu’il semble rester des gouttelettes d’Aluminium en surface pour un recuit sous N2,

ce qui indique que la totalité de l’Aluminium n’a pas réagi. Pour le cas des échantillons

recuits sous air, nous observons également des points noirs, probablement des trous, que

nous ne remarquons pas sur les échantillons recuits sous N2.

La figure 5.8 montre la topographie de la surface, obtenue par AFM, sur des em-

pilements Al(200 nm)Ti(20 nm) et Al(200 nm)Ti(50 nm) recuits sous air. La rugosité 1

de l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm) est beaucoup plus importante que pour l’autre

empilement. Dans les deux cas, cette rugosité augmente de manière considérable avec la

température de recuit. Pour l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm), elle augmente de 25,37

nm pour 650 ◦C à 53,74 nm pour 850 ◦C, tandis que, dans le cas Al(200 nm)Ti(50 nm),

elle varie de 8,37 nm pour 650 ◦C à 22,20 nm pour 850 ◦C. En comparaison, la rugosité

1. La mesure de rugosité a été effectuée à partir de «scan» de 90 µm× 90 µm
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Figure 5.7 : Observation au microscope optique des échantillons Al/Ti/GaN après recuit sous
N2
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Figure 5.8 : Observation au microscope à force atomique des échantillons Al/Ti/GaN après
recuit sous air

avant recuit pour les deux empilements est de l’ordre de 3-5 nm. Ces mesures concordent
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avec les observations au microscope optique.

Pour l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm), nous retrouvons en AFM les grains observés

en microscopie optique et leur agrandissement avec l’élévation de la température de recuit.

Nous observons également qu’en plus de l’élargissement, la hauteur de ces grains augmente

également. En comparant les images AFM et de microscopie optique, nous confirmons que

les points noirs correspondent bien à des trous, compte tenu de la différence d’altitude

entre l’intérieur des zones noires et leurs zones périphériques. En microscopie optique, les

grains obtenus à 650 ◦C étaient difficiles à observer. En AFM, nous notons qu’à cette

température la forme des grains correspond à un rapport longueur / largeur beaucoup

plus important que pour les échantillons recuits à plus haute température.

D’un point de vue général, nous pouvons à nouveau insister sur la très forte réactivité

entre Ti et Al. En effet, la formation d’une phase très stable entre Ti et Al est la seule

explication que nous pouvons mettre en avant pour expliquer la faible différence de mor-

phologie de surface entre des échantillons recuits sous air comprimé ou sous N2. L’étape

suivante de notre étude a consisté à tenter de déterminer la nature des phases formées

pendant le recuit et à essayer d’identifier les mécanismes réactionnels en jeu.

5.2.2 Caractérisation des phases formées pendant le recuit par

diffraction des rayons X

Les diffractogrammes en mode θ/2θ des empilements Al(200 nm)Ti(x nm) recuits

sous air et N2 sont respectivement reportés sur les figures 5.9 et 5.10. Sur chacun d’eux,

la totalité du spectre ainsi que la plus grande partie des familles de plans détectées sont

représentées. L’ordonnée du spectre total correspond à représentation en échelle « racine

» 2. Sur le spectre réduit, l’ordonnée est en échelle logarithmique pour mieux mettre en

évidence les faibles intensités. Seules les phases formées durant le recuit sont reportées

sur ces figures. Les autres pics sont tous liés au substrat et correspondent au GaN et

au saphir, comme on peut le voir sur l’exemple de diffractogramme complet présenté en

figure 4.11. Les empilements caractérisés sont reportés dans le tableau 5.5. Le tableau 5.6

est une synthèse des phases détectées par diffraction des rayons X et de leurs propriétés

structurales.

Commençons par l’étude des échantillons recuits sous air et l’empilement Al(200

nm)Ti(20 nm). Avant recuit, nous détectons bien les deux phases Ti et Al. Les orien-

tations sont toutes données dans le formalisme des indices de Miller quadratiques (hkl).

Nous détectons les orientations parallèles aux plans (001) du titane et (111) de l’alumi-

nium. Après recuit à 650 ◦C, nous relevons deux orientations de la phase Al3Ti : (103) et

(001). La présence des deux familles de raies diffractées, correspondant aux raies kα1 et

2. l’ordonnée est la racine carrée du nombre de coups détecté
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Recuit sous air Recuit sous N2

N° Configuration N° Configuration

1 Al(200 nm)Ti(20 nm) 4 Al(200 nm)Ti(20 nm)

2 Al(200 nm)Ti(50 nm) 5 Al(200 nm)Ti(70 nm)

3 Al(200 nm)Ti(100 nm) 6 Al(200 nm)Ti(100 nm)

Tableau 5.5 : Présentation des échantillons analysés par diffraction de rayons X

Figure 5.9 : Diffractogrammes des empilements AlTi/n+-GaN recuits sous air

kα2 du cuivre, montre que les phases diffractantes Al3Ti sont bien ordonnées. Nous détec-

tons deux orientations de la phase d’aluminium : une nouvelle orientation qui est parallèle

au plan (100), et celle détectée avant recuit (111) mais décalée vers les hauts angles. Le

fait que le pic soit assez large et que nous ne détections pas la raie issue de la raie kα2

du cuivre montre que les phases Al sont moins ordonnées que les phases Al3Ti. A 750 ◦C,

pour la phase Al, le pic (111) disparait mais un pic (100) apparaît. Pour la phase Al3Ti,

c’est le pic (103) qui disparait au profit d’un pic (001). Les phases détectées pour une

température de recuit de 850 ◦C sont identiques à celles déterminées à 750 ◦C et les inten-
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sités des pics sont également comparables. Essayons d’interpréter ces premiers résultats.

Vraisemblablement, pour ce ratio Ti/Al, le titane et l’aluminium réagissent pour former

la phase Al3Ti dès 650 ◦C alors qu’une recristallisation affecte une partie de l’excédent

d’aluminium dont l’orientation cristallographique se modifie. En comparant les intensités

des pics de Al3Ti aux différentes températures, nous pouvons supposer que l’ensemble du

titane a déjà réagi à 650 ◦C, premièrement car nous ne détectons plus le pic associé au

titane non combiné, et aussi parce que la diminution de l’intensité d’un pic relatif à une

orientation de Al3Ti est compensée par l’augmentation de l’intensité du pic associé à une

autre orientation. La phase Al3Ti semble plutôt se ré-orienter que croître.

En augmentant l’épaisseur de titane à 50 nm, l’intensité du pic Ti (002) est logiquement

plus importante que dans le cas précédent (20 nm). En augmentant la température de

recuit, nous formons également la phase Al3Ti selon les deux orientations reportées dans

le cas Ti (20 nm). Néanmoins, nous notons que l’orientation (113) est plus présente dans

cette nouvelle configuration. L’intensité des pics correspondant aux orientations (103) et

(004) de Al3Ti augmente avec la température entre 650 et 750 ◦C. A 850 ◦C, les deux

pics de la phase Al3Ti disparaissent et différentes orientations de la phase Al2Ti ((311),

(002) et (020)) apparaissent. Globalement, nous sommes dans une configuration riche en

aluminium où, d’après le diagramme de phase binaire Ti-Al à pression atmosphérique (Cf.

Figure 2.12), nous ne devrions retrouver de manière ultime que les phases Al et Al3Ti

lorsque l’équilibre thermodynamique est atteint. Deux hypothèses peuvent être avancées

pour expliquer la formation de la phase Al2Ti à 850 ◦C. En premier lieu, l’aluminium

est assez volatil à haute température. Une partie de l’aluminium peut donc s’évaporer,

enrichissant le système en titane. L’autre hypothèse est que la réaction de l’aluminium

avec le dioxygène génère Al2O3 ce qui diminue la quantité d’aluminium disponible pour

réagir avec le titane. La teneur en titane effective dans le système Ti/Al susceptible de

réagir augmente. Nous avons reporté dans la section 5.1.1 que ce type d’échantillon avait

dû être « gratté » avec les pointes de mesure pour pouvoir être caractérisé électriquement,

ce qui montre bien la formation d’un oxyde isolant en surface de la phase métallique. Bien

que ces deux hypothèses soit tout à fait plausibles, il semblerait que la deuxième explique

mieux l’ensemble des phénomènes observés.

Les diffractogrammes de l’empilement Al(200 nm)Ti(100 nm) recuit sous air mettent

en évidence les mêmes phases que dans le cas précédent, à savoir Al3Ti et Al2Ti. A 650

et 750 ◦C, l’orientation (103) de Al3Ti est détectée, mais pas l’orientation (004). Al2Ti

commence à apparaitre sous l’orientation (020) à 750 ◦C. Ainsi, à cette température et

pour ce rapport Ti/Al, nous respectons l’évolution prévisible à partir du diagramme de

phase Ti-Al, selon laquelle les deux phases Al3Ti et Al2Ti devraient coexister à l’exception

de toute autre. Lorsque nous augmentons la température de recuit à 850 ◦C, la phase

Al3Ti disparaît complètement et les 3 orientations de la phase Al2Ti apparaissent. Nous
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observons également un pic très large : 39 < 2θ < 41 ◦. Cette forte largeur de pic

peut être expliquée par un gradient de composition et/ou la présence de phase(s) mal

ordonnée(s). L’ensemble des éléments disponibles sur le système complexe (Ga-N-Ti-Al)

ne fait apparaître comme phases stables diffractant dans ce domaine angulaire que des

composés de la famille TixAlyNz. Ainsi, les positions des pics (103) de Ti2AlN, (105) de

Ti3Al2N2 , et (042) de Ti3AlN sont prédites respectivement à des angles 2θ de 40,022 ◦,

39,918 ◦ et 39,737 ◦. Aucune réaction entre le matériau GaN et les couches métalliques

Ti-Al n’a été publiée à ce jour et nous n’avons rencontré aucun élément qui nous obligerait

à supposer l’existence de telles réactions pour expliquer nos résultats expérimentaux. Bien

entendu, à ce stade nous ne pouvons pas exclure l’existence possible d’une couche très

mince ( <10 nm) de quelques nanomètres d’une nouvelle phase, résultant d’une réaction

de ce type, non-détectable par notre diffractomètre.

Figure 5.10 : Diffractogrammes des empilements AlTi/n+-GaN recuits sous N2

La figure 5.10 reporte les diffractogrammes des échantillons recuits sous N2. Ils cor-

respondent à plusieurs valeurs du rapport Ti/Al. La plage de température explorée pour
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ces échantillons est plus importante : 400 < T < 1000 ◦C. Les diffractogrammes de

l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm) mettent en évidence les mêmes phases que pour les

échantillons recuits sous air. Ainsi, à 600 ◦C, nous observons la présence des orientations

(103) et (004) de Al3Ti. L’orientation (103) disparait au profit de (004) en augmentant

la température de recuit. Les intensités des pics de l’orientation (004) du composé Al3Ti

des échantillons recuit à 800 et 1000 ◦C sont comparables, ce qui semble indiquer une

stabilisation de cette phase dans cette gamme de températures.

La phase de titane est toujours détectée après un recuit de 400 ◦C, mais le rapport

d’intensité du pic (002) du titane sur l’intensité du pic (111) de l’aluminium est plus faible

qu’avant recuit. Nous pouvons alors affirmer que le titane et l’aluminium ont commencé à

réagir. Néanmoins, rien ne laisse supposer qu’un composé défini ait été formé à ce stade.

Comme pour les échantillons recuits sous air, le pic relatif au plan (111) de l’alumi-

nium est décalé vers les grands angles pour les échantillons recuits à 400 et 600 ◦C et

l’orientation (200) apparait. Contrairement aux échantillons recuit sous air, l’orientation

(111) de l’aluminium est toujours détectée pour les températures de recuit 800 et 1000
◦C, ce qui est à corréler avec les observations en microscopie optique déjà présentées. En

effet, sur le même type d’échantillons, les figures 5.6 et 5.7 montrent les différences de

morphologie de surface observées en microscopie optique sur les échantillons recuits sous

air et sous N2. Dans le dernier cas, nous relevons la présence de gouttelettes d’aluminium

en surface des échantillons recuits à une température supérieure à celle de la fusion de

l’aluminium. Sur ces mêmes images, et pour les mêmes conditions de température et de

ratio Ti/Al, nous observions des grains répartis sur la surface des échantillons. Nous avons

déjà exprimé l’idée qu’il est fort probable que les grains soient de composition Al3Ti et que

la phase continue entourant ces grains soit de l’aluminium. Les images de la figure 5.11

confirment ces hypothéses. Elles résultent des observations en microscopie électronique à

balayage de l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm)/n-GaN recuit sous N2 entre 600 et 1000
◦C. Une sonde chimique d’analyse dispersive en énergie nous à permis de confirmer que

les grains sont bien de composition Al3Ti et que le reste de la couche métallique est bien

de l’aluminium. A partir des différences observées de manière convergente par diffraction

des rayons X et par microscopie, nous pouvons émettre, avec un bon degré de confiance,

l’hypothèse selon laquelle, quand l’aluminium est en contact avec le GaN, alors le plan

Al (200) est parallèle au plan (0001) du GaN, tandis que quand Al est à la surface de

l’échantillon, c’est le plan (111) qui est parallèle à l’orientation (0001) du GaN.

Pour ce ratio Ti/Al, les différences entre les échantillons recuits sous air et ceux re-

cuits sous N2 peuvent être attribuées soit à une réactivité différente entre le GaN et la

couche métallique soit à une réactivité différente entre la couche métallique et la phase

gazeuse. En effet, pour un recuit sous N2, l’orientation (002) de l’AlN est détectée à

partir d’une température de recuit de 800 ◦C et l’intensité du pic correspondant aug-
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Al(200 nm)Ti(20 nm) @ 600 °C, N2,1' Al(200 nm)Ti(20 nm) @ 800 °C, N2,1'

Al(200 nm)Ti(20 nm) @ 1000 °C, N2,1' Al(200 nm)Ti(20 nm) @ 1000 °C, N2,1'

Al3Ti

Al

Al3Ti

Al

AlN

Al3Ti

2 µm 2 µm

5 µm 1 µm

Al

Figure 5.11 : Observation au microscope électronique à balayage d’échantillons comprenant
l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm)/GaN recuit sous N2. Les phases inscrites
ont été détectées par sonde chimique

mente fortement à 1000 ◦C au dépend de ceux de l’Aluminium. La figure 5.11 reporte

également des images obtenues par microscopie électronique à balayage de l’empilement

Al(200 nm)Ti(20 nm)/n-GaN recuit à 1000 ◦C. Nous observons la formation de cristaux

hexagonaux relativement bien facettés en surface de l’échantillon. L’analyse dispersive

en énergie montre qu’il s’agit de cristaux d’AlN. Le positionnement de ces cristallites en

surface de la phase métallique nous conduit à privilégier l’hypothèse que la formation

ces cristallites AlN résulte d’une réaction entre l’aluminium avec l’azote de la phase ga-

zeuse. Même si on peut considérer comme probable l’existence de réactions interfaciales

entre l’aluminium et le nitrure de gallium, nous n’avons à ce stade, aucune preuve de leur

142



5.2. OBSERVATIONS MICROSCOPIQUES ET CARACTÉRISATIONS
PHYSICO-CHIMIQUES DE STRUCTURES ALTI/N-GAN

5

existence.

Plusieurs mécanismes pourraient expliquer la formation du composé AlN. Le premier

est la rupture des liaisons N−N du diazote pendant le recuit par la partie « haute énergie

» des photons du rayonnement des lampes du four RTA. Une fois dissociés, les atomes

d’azote peuvent réagir avec l’aluminium pour former AlN. Si tel était le cas, on s’attendrait

à ce que ces cristaux soient répartis sur une large fraction de la surface de l’échantillon

or il se trouve que ces groupements de cristaux sont distribués de façon inhomogène sur

la surface de l’échantillon. Un autre mécanisme plus probable est la décomposition du

GaN autour de ses défauts. Le phénomène a été rapporté. Le GaN semble de dissocier de

manière préférentielle en azote et gallium le long des dislocations et des nano-pipes. On

soupçonne même que le gallium libéré puisse jouer le rôle d’un catalyseur pour la disso-

ciation de la molécule N2, ce qui rendrait le processus de dissociation auto-catalytique.

Si ce processus a bien lieu, l’azote libéré peut réagir avec l’aluminium pour former AlN.

Une configuration assez similaire a déjà été rencontrée dans le cas de contacts Ni/GaN

reportés dans la section 2.3 et illustrés sur la figure 2.16

Propriétés Cas détectés par DRX

Phase Réseau Paramètres Groupe d’espace [N° Empilement ;

[a b c](Å) Temp érature de recuit (°C)]

Al Cubique a=4,049 Fm-3m Echantillons non recuits,

[1 ;650],[1 ;750] ;[1 ;850],

[4 ;400],[4 ;600],[4 ;800],

[4 ;1000],[5 ;400],[6 ;400]

Ti Hexagonal a=2,95 c=4,686 P63/mmc Echantillons non recuits,

[4 ;400],[5 ;400],[6 ;400]

Al3Ti Tétragonal a=3,8490 c=8,61 I4/mmm [1 ;650],[1 ;750],[1 ;850],

[2 ;650],[2 ;750],[3 ;650],

[3 ;750],[4 ;600],[4 ;800],

[4 ;1000],[5 ;600],[5 ;800],

[5 ;1000],[6 ;600],[6 ;800]

Al2Ti Orthorhombique a=12,094 b=3,9591 Cmmm [2 ;850],[3 ;750],[3 ;850]

c=4,031

TiN Cubique a=4,238 Fm-3m [4,1000]

Ti2N Tétragonal a=4,945 c=3,034 P42/mmm [6 ;800],[6 ;1000]

AlN Hexagonal a=3,082 c=,945 P63mc [4 ;800],[4 ;1000]

Ti2AlN Hexagonal a=2,985 c=13,567 P63/mmc [3 ;850]∗,[6 ;800]∗

Ti3Al2N2 Hexagonal a2,988 c=23,35 P63mc [3 ;850]∗,[6 ;800]∗,[6 ;800]∗

Ti5Ga4 Hexagonal a=7,801 c=5,452 P36/mcm [6 ;800]∗

Tableau 5.6 : Caractéristiques des phases détectées par diffraction des rayons X et synthèse
des configurations de rapport Ti/Al et de température de recuit pour lesquelles
elles ont été détectées. La présence d’un astérisque∗ indique qu’il n’est pas cer-
tain que la phase ait été présente dans ce cas
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Toujours pour un empilement Al(200 nm)Ti(20 nm) recuit sous N2, l’orientation (200)

du TiN est également détectée pour une température de recuit de 1000 ◦C. Etant donné

que la couche de titane est positionnée entre le substrat de GaN et la couche d’aluminium,

la formation de ce composé est issu soit de la réaction du titane, avec GaN soit de la

réaction de la phase Al3Ti avec GaN.

En regardant les diffractogrammes pour l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit

sous N2, nous observons que seule la phase Al3Ti sous l’orientation (103) est détectée.

Nous constatons dans ce cas l’importance de l’atmosphère de recuit sur la formation des

phases d’aluminiure de titane. Pour un système moins riche en titane (épaisseur de 50

nm comparée à 70 nm), nous avions détecté, pour une température de recuit 850 ◦C sous

air, plusieurs orientations de la phase Al2Ti. Nous n’en détectons plus qu’une seule. Il

semblerait donc que l’oxydation de la couche d’aluminium pendant le recuit influence

fortement la composition des phases à hautes températures. Contrairement à ce qui est

observé pour les recuits sous air, à 400 ◦C, pour les recuits sous N2, les deux phases Ti et

Al sont toujours trouvées et nous observons le même décalage vers les grands angles que

pour l’empilement précédent.

Ce décalage est également observé pour l’empilement Al(200 nm)Ti(100 nm)/n-GaN

recuit à 400 ◦C. A 600 ◦C, seul Al3Ti selon l’orientation (103) est détecté. Pour des

températures de recuit encore supérieures, la phase Al3Ti disparait, mais, contrairement

au cas des recuits sous air, nous ne repérons pas Al2Ti. Ce que nous observons semble

indicatif d’une forte interaction entre le nitrure de gallium et les couches métalliques.

Ainsi, à 800 ◦C et 1000 ◦C, nous détectons l’orientation (111) du composé Ti2N. Des

indices complémentaires nous conduisent à penser que l’azote de ce composé provient

du GaN qui a réagi avec la phase métallique. En effet, nous observons, comme dans le

cas du recuit sous air, un pic supplémentaire très large, mais son centre est décalé selon

que l’échantillon ait été recuit à 800 ou 1000 ◦C. Il est à noter que, quand un pic est

très large, cela veut dire que le matériau associé est stressé et/ou désorienté, ou encore

que sa composition chimique est inhomogène. Même si l’attribution de ces pics comporte

un certain degré d’incertitude, la position de leur centre correspond bien à l’orientation

(105) du composé Ti3Al2N2, pour l’échantillon recuit à 800 ◦C, et à l’orientation (112) du

composé Ti5Ga4 pour l’échantillon recuit à 1000 ◦C.

Finalement, une tendance générale semble se dégager. Les phases détectées par dif-

fraction des rayons X sont identiques pour des recuits sous air ou sous N2 pour des

températures inférieures à la température de fusion de l’aluminium. Au delà, sous air,

on peut considérer que le dioxygène réagit avec l’aluminium, ce qui semble diminuer la

réactivité des couches métalliques vis à vis du nitrure de gallium.

Une première tentative de corrélation entre les résultats électriques et les phases dé-

tectées par diffraction des rayons X nous conduit à émettre l’hypothèse que la présence
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des composés Al2Ti et Al3Ti favorise la bonne ohmicité du contact et donc que ces phases

aluminiures de titane sont responsables de la bonne ohmicité des contacts quand les

concentrations en aluminium et titane respectent [Al] ≤ 3[T i]. Si cette hypothèse est

vérifiée, on s’attend à trouver une bonne résitance spécifique pour tous les échantillons

pour lesquels au moins une phase de composé aluminium-titane est en contact avec le

nitrure de gallium. Pour asseoir cette hypothése, il nous faut disposer d’observations et /

ou analyses complémentaires pour déterminer, pour chaque type d’échantillon, si oui ou

non une phase AlXTiY est en contact avec GaN. Pour rendre compte de l’ensemble de

nos observations et en supposant que le niveau de dopage local est resté inchangé après

recuit, il faut aussi accepter l’hypothèse non triviale que les deux phases Al3Ti et Al2Ti

présentent une faible hauteur de barrière conduisant à une faible valeur de la résistance

spécifique de contact.

Pour les systèmes les plus riches en titane et recuits sous N2 à 600 ◦C, la phase Al3Ti est

présente mais le contact n’est pas ohmique. A ce stade, et pour que notre hypothèse reste

valide, nous devons supposer que Al3Ti n’est pas en contact avec GaN pour ces contacts,

et que l’abaissement de la résistance spécifique de contact à partir de 800°C est dû à la

présence de la phase Ti2N en contact avec le GaN. Il existerait donc de réelles différences

qualitatives entre les contacts obtenus à partir de métallisations riches en titane et ceux

obtenus à partir de métallisations riches aluminium.

5.2.3 Etude par spectroscopie photoélectronique X de la compo-

sition des couches métalliques après recuit

La caractérisation par diffraction des rayons X nous a permis de détecter une partie

des phases formées pendant le recuit. Néanmoins, nous ne connaissons pas comment elles

sont réparties dans l’épaisseur du contact. Pour cela, nous avons analysé certains de

nos échantillons par une analyse profilométrique en spectroscopie photoélectronique X,

associée à une gravure ionique. Cette technique de caractérisation est particulièrement

onéreuse et nous avons donc dû sélectionner les échantillons. La figure 5.12 est le résultat

d’une analyse comparative de la composition de la couche métallique de l’empilement

Al(200 nm)Ti(50 nm) non recuit et recuit sous air à 650 et 850 ◦C et de l’empilement

Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 650 ◦C sous Ar. Nous avons choisi ces échantillons car il

s’agit des configurations qui ont donné les meilleurs résultats électriques.

Nous avons reporté sur cette figure les profils de concentration correspondant aux

éléments O, Ti, Ga, N, « Al sous forme oxydée », et « Al sous forme métallique ».

Ces éléments ont été détectés à partir des configurations électroniques 2p3/2 pour le

titane, 2p pour l’aluminium, 1s pour l’azote et 2p3/2 pour le gallium. Sur l’ensemble

de nos caractérisations, le pic Al 2p comporte deux composantes. Une, centrée vers 72,8
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eV, correspondant à la forme métallique de l’aluminium et une, centrée vers 75,7 eV,

correspondant à sa forme oxydée. Une seule composante sera détectée pour Ti 2p3/2 avec

un pic centré à 453,8 eV correspondant à la forme métallique. Le pic N 1s interfère avec

le pic Auger du gallium. Une déconvolution a été réalisée avec 4 composantes pour le pic

Auger et une autre pour l’azote, centrée vers 396,6 eV, correspondant à la forme nitrure

GaN. Deux composantes ont été relevées pour le gallium, une vers 1116,8 eV pour sa

forme nitrure et une vers 1116 eV, correspondant à sa forme métallique.
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Figure 5.12 : Compositions en Al, Ti, Ga, et N des contacts métalliques obtenus par XPS. a)
Al(200 nm)Ti(50 nm) non recuit- b) Al(200 nm)Ti(50 nm) recuit à 650 °C sous
air - c) Al(200 nm)Ti(50 nm) recuit à 850 °C sous air - d) Al(200 nm)Ti(70
nm) recuit à 600 °C pendant 3 minutes sous Ar

La figure 5.12a reporte le profil en concentration des éléments précédemment cités de

l’empilement Al(200 nm)Ti(50 nm) avant recuit. Ce profil nous sert principalement de

référence pour suivre l’évolution de la couche d’alumine en surface. Etant donné que la

vitesse de gravure ionique est fonction du matériau, nous ne pouvons pas reporter le profil

de concentration en fonction de la profondeur sous la surface initiale, mais seulement en

fonction du temps d’érosion. Avant recuit, nous observons une couche d’alumine corres-

pondant à 1,5 minutes d’érosion. Pour le reste, nous ne relevons pas de réaction entre

les couches métalliques qui apparaissent bien distinctes et les concentrations en éléments

azote et gallium dans le matériau GaN sont égales à 50 % chacune.

Les figures 5.12b et 5.12c reportent respectivement les profils de concentration de l’em-

pilement Al(200 nm)Ti(50 nm) recuit sous air à 650 ◦C et 850 ◦C. L’évolution de l’épais-
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seur de la couche d’alumine en fonction de la température est assez impressionnante. En

effet, la forme oxyde de l’aluminium devient indétectable au bout de 5 min d’érosion pour

l’échantillon recuit à 650 ◦C mais seulement au bout de 20 minutes pour l’échantillon re-

cuit à 850 ◦C. Ces durées d’érosion correspondent respectivement à une multiplication par

3,3 et 13,3 de l’épaisseur de Al2O3 par rapport à l’épaisseur de l’échantillon de référence

non recuit. Après un recuit à 650 ◦C, le profil de concentration montre la formation d’une

couche mixte Ti/Al de composition moyenne constante dans tout le reste de l’épaisseur

du contact. Le rapport de concentration [Al] / [T i] = 75%/25% = 3 est en accord avec la

stœchiométrie du composé Al3Ti détecté par diffraction des rayons X. Le titane et l’alumi-

nium sont toujours détectés sous leur forme métallique et le gallium sous sa forme nitrure.

Nous pouvons donc conclure que, dans la limite de résolution de la technique, la phase

Al3Ti semble bien être en contact avec GaN. Malgré tout, nous devons rester prudents

sur cette affirmation. En effet cette limite de détection de l’appareil est de l’ordre de 5

nm. S’il se formait une couche interfaciale entre Al3Ti et GaN, d’une épaisseur inférieure

à 5 nm, alors elle ne serait détectée ni par diffraction des rayons X ni par spectroscopie

photoélectronique X.

Le profil de concentration de l’échantillon recuit à 850 ◦C sous air montre également la

présence d’un composé métallique entre la couche d’alumine et le substrat de nitrure de

gallium. Comme pour l’échantillon recuit à 650 ◦C sous air, nous observons une forte mixité

des composés métalliques et la concentration en titane et en aluminium est relativement

constante. Le rapport de concentration [Al] / [T i] est égal à 2,6. Ainsi nous sommes en

présence d’un système plus riche en titane. Le rapport de concentration entre 2 et 3 est

compatible avec une coexistence des composés Al3Ti et Al2Ti. En plus des éléments Ti et

Al, la couche métallique contient du gallium sous forme métallique, mettant en évidence

pour la première fois de manière non ambigüe une réaction entre la phase métallique et

GaN. Nous remarquons également que la couche semble également contenir de l’azote.

Néanmoins, il faut noter que le pic Auger du gallium interfère avec le pic X de l’azote.

De ce fait, nous ne pouvons pas conclure sur la présence ou non d’azote dans la couche

métallique, surtout avec une si faible concentration (< 2%). La phase comprise entre la

couche d’alumine et le substrat GaN est donc composée de titane, d’aluminium et de

gallium, tous sous des formes métalliques. Nous venons donc de mettre en évidence une

exo-diffusion de gallium depuis le nitrure de gallium vers la couche métallique. Néanmoins

cette technique de caractérisation ne nous permet pas de déterminer si ce gallium fait

partie d’un composé défini ou s’il est localisé sous la forme d’agrégats métalliques Ga

dans le volume.

Le profil de concentration de l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 650 ◦C sous

Ar est comparable à celui de l’empilement Al(200 nm)Ti(50 nm) recuit à 650 ◦C sous

air. Néanmoins, nous observons une diminution de l’épaisseur de la couche d’alumine
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en surface. En effet, elle n’est que deux fois plus épaisse comparée à celle avant recuit

alors que le rapport était de 3,3 pour l’échantillon recuit sous air. L’allure des profils de

concentration de Ti et Al est également légèrement différente. En effet, la concentration

en aluminium diminue de 80 à 76 % au niveau du GaN alors que la concentration en

Ti augmente de 20 à 26 %. Le rapport de concentration [Al] / [T i] évolue donc de 4 en

sommet de phase métallique à 3,2 au contact de GaN, valeur proche de la stoechiométrie

de Al3Ti. Cette évolution laisse présager que la réaction entre le titane et l’aluminium est

de type solide-solide. Comme nous avons déjà pu le remarquer lors de la caractérisation

par diffraction de rayons X, il est assez surprenant de constater que la totalité des atomes

de titane et d’aluminium ont déjà réagi bien en dessous de la température de fusion

de l’aluminium. Dans ce cas de figure, et en accord avec le diagramme de phase Ti-Al

à pression atmosphérique, les seules phases stables à l’équilibre thermodynamique sont

Al3Ti et Al. Il y a donc une forte probabilité que la phase majoritaire en contact avec

GaN soit Al3Ti et que le reste de la couche soit composé de grains d’Al3Ti entre lesquels

se trouverait de l’aluminium.

5.2.4 Caractérisation de la cinétique de formation des phases

d’aluminiure de titane par calorimétrie différentielle à ba-

layage

Les techniques de caractérisation précédentes nous ont permis de mettre en évidence

la forte réactivité entre le titane et l’aluminium à basse température. Les caractérisations

électriques des empilements Al(200 nm)Ti(50 nm) nm et Al(200 nm)Ti(70 nm) ont montré

l’existence de larges domaines de température de recuit, respectivement [450 - 650] ◦C et

[500 - 650] ◦C, dans lesquels la résistance spécifique de contact est à peu près constante.

Nous avons supposé alors que la phase en contact avec le GaN devait rester la même.

Sur ce domaine de température, aucune réaction entre les métaux et le GaN n’a été

détectée ni par diffraction de rayons X, ni par XPS. Compte tenu des résultats obtenus

par ces deux techniques, nous supposons que la phase qui assure la conduction à travers

le contact est le composé Al3Ti. Néanmoins, nous n’avons obtenu à ce stade aucune

information sur les mécanismes et la cinétique de formation de cette phase à partir des

phases métalliques initiales Al et Ti. Pour répondre à ces problématiques, nous avons

réalisé des caractérisations, par calorimétrie différentielle à balayage de 25 à 700 ◦C, des

empilements Al(200 nm), Al(200 nm)Ti(20 nm), Al(200 nm)Ti(50 nm), Al(200 nm)Ti(70

nm) et Al(200 nm)Ti(100 nm)[134]. Même si aucune réaction n’a été remarquée entre les

couches métalliques et le nitrure de gallium par les caractérisations précédentes dans ce

domaine de température, nous avons décidé d’analyser en parallèle ces mêmes empilements

déposés sur GaN et sur saphir. Ainsi, nous pouvons séparer les réactions entre le titane
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et l’aluminium de celles entre les couches métalliques et le nitrure de gallium.
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Figure 5.13 : Thermogrammes DSC des empilements a) Al(200 nm) et Al(200 nm)Ti(20 nm)
- b) Al(200 nm)Ti(50 nm), Al(200 nm)Ti(70 nm) et Al(200 nm)Ti(100 nm)
déposés sur GaN et Saphir. c) Thermogrammes DSC de l’empilement Al(200
nm)Ti(100 nm)/n-GaN pour différentes vitesses de montée en température com-
prises entre 5 et 20 ◦C/min

Les figures 5.13a,b reportent les thermogrammes des empilements décrits précédem-

ment. La courbe relative à la couche d’aluminium seul fait apparaître clairement un unique

pic endothermique à 660 ◦C pour les deux types de substrat. Sans surprise nous l’attri-

buons à la fusion de l’aluminium.

En ajoutant une épaisseur de titane de 20 nm, nous observons toujours ce pic endo-

thermique, mais son intensité est plus faible. Ce phénomène peut être expliqué par la

réaction de l’aluminium avec le titane mais le signal issu de cette réaction est probable-

ment trop faible pour être détecté par l’équipement. Il s’agit sans doute d’une première

manifestation des limites de ce type de caractérisation.

Avec l’augmentation de l’épaisseur de titane à 50 nm, nous relevons un pic supplé-

mentaire exothermique pour lequel le maximum de chaleur est obtenu vers 440 ◦C sur

substrat GaN et vers 470 ◦C sur substrat saphir. Le pic lié à la fusion de l’aluminium a

totalement disparu. Compte tenu des phases détectées par diffraction de rayons X, nous

pouvons assurément attribuer le nouveau pic à la formation du composé Al3Ti. L’écart en

température entre les deux maxima peut être attribué au fait que le nitrure de gallium se
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décompose dans cet intervalle de température (Cf. chapitre 7). En effet, en superposant

les deux signaux : celui issu de la réaction endothermique de décomposition du GaN et

celui de la réaction exothermique de la formation de Al3Ti, nous pouvons expliquer un

décalage du maximum du pic lié à Al3Ti vers les basses températures.

En plus du pic exothermique lié à la formation de la phase Al3Ti, nous voyons appa-

raitre un autre pic exothermique vers 660 ◦C pour l’empilement Al(200 nm)Ti(100 nm)

déposé sur les deux types de substrat. La température de 660 ◦C peut prêter à confu-

sion sur l’interprétation de la réaction. En effet, il s’agit de la température de fusion de

l’aluminium. Néanmoins la fusion d’un élément est une réaction endothermique. Le pic

détecté peut donc être corrélé à la formation d’un autre type d’aluminiure de titane, sans

doute Al2Ti d’après les caractérisations en diffraction des rayons X.

Toujours pour l’empilement Al(200 nm)Ti(100 nm), le maximum du pic attribué à

Al3Ti est obtenu pour une température de 500 ◦C pour les deux types de substrats. Cette

valeur est de 40 ◦C supérieure à celle qui correspond à l’empilement Al(200 m)Ti(50 nm)

déposé sur saphir. Deux hypothèses peuvent expliquer ces écarts. La première est que nous

n’ayons pas formé les mêmes composés. La deuxième est que la réaction entre le titane et

l’aluminium est de type solide-solide et commence à plus basse température. Dans cette

seconde hypothèse, avec une rampe en température identique, le temps pour consommer

l’ensemble du titane sera plus long dans le cas d’une épaisseur de 100 nm que dans le cas

d’une épaisseur de 50 nm. La largeur des pics est déjà une première information. Ainsi,

en comparant le pic endothermique lié à la fusion de l’aluminium (considérée comme très

rapide) avec n’importe quel pic exothermique attribué à la formation de Al3Ti, nous nous

apercevons que le pic de fusion est beaucoup moins large. La réaction entre Ti et Al est

donc beaucoup plus lente.

En regardant le thermogramme de l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm)/GaN, seul un

pic exothermique dont le maximum est à 500 ◦C est observé. En supposant que le but est

de réaliser une couche métallique après recuit où les concentrations en titane et aluminium

respectent [Al] = 3 [T i] alors l’épaisseur de Ti de 50 nm correspond à un système plus riche

en aluminium, le cas « 70 nm » correspond au respect de cette condition de stœchiométrie,

et la condition « 100 nm » génère un système plus riche en titane. Le fait que le maximum

du pic attribué à Al3Ti soit positionné à une même température dans le cas des épaisseurs

70 et 100 nm de titane est un argument en faveur de la consommation complète de

l’aluminium dans les deux cas. Si l’ensemble de la couche titane est consommé alors

qu’il reste un excédent d’aluminium, alors la réaction se termine plus tôt et donc à une

température inférieure. Ce sont les différences que nous observons entre les échantillons

avec une épaisseur de titane de 50 et 70 nm. S’il reste un excédent de titane dans le

système, alors, le diagramme de phase nous indique que cet élément Ti tend à réagir avec

Al3Ti pour former Al2Ti. L’ensemble des phénomènes observés jusqu’à présent milite donc
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en faveur d’une formation d’aluminiure de titane par réaction solide-solide.

La figure 5.13c reporte les thermogrammes de l’empilement Al(200 nm)Ti(100 nm/GaN

pour des valeurs de rampe de température comprise entre 5 et 20 ◦C/min. Cette figure

montre également l’évolution du maximum des pics attribués à Al3Ti et Al2Ti. A 5 ◦C/min

le maximum est donné à 470 ◦C contre 500 ◦C dans les deux autres cas pour le premier

pic. Ceci montre qu’il existe une vitesse de montée en température comprise entre 5 et 10
◦C/min pour laquelle la température maximum du pic correspondant à la formation de la

phase Al3Ti n’évolue plus et reste fixée à 500 ◦C. L’évolution de la position du maximum

du pic attribué à la formation de Al2Ti est identique pour les rampes de 5 et 10 ◦C/min

avec des températures respectives de 620 et 660 ◦C. Néanmoins, ce pic attribué à Al2Ti

disparait pour une rampe de 20 ◦C par minute. Cette disparition peut être expliquée de

deux manières. La première est que le composé peut se former au delà de la limite de

température de l’appareil, qui est à 700 ◦C. L’autre hypothèse est que le pic est caché

par le phénomène endothermique qui affecte l’ensemble de la plage de température. Nous

observons que l’allure du thermogramme à 20 ◦C/min est relativement différente de celle

des deux autres diagrammes obtenus à 5 et 10 ◦C/min. Comparativement, quand l’évo-

lution du signal de chaleur n’est que de l’ordre de quelques centièmes de W/g pour les

rampes de 5 et 10 ◦C/min elle est de plusieurs dixièmes de W/g pour une rampe de 20
◦C/min.

Finalement, il convient de remarquer que les positions des pics attribués à Al3Ti cor-

respondent assez exactement aux valeurs de température à partir desquelles nos contacts

deviennent ohmiques. Ainsi, l’empilement Al(200 nm)Ti(50 nm) devient ohmique à une

température de 450 ◦C quand le maximum du pic exothermique est observé à 440 ◦C

et l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) devient ohmique à une température de 500 ◦C

identique à la position du maximum du pic exothermique de cette configuration. Tous

les éléments connus nous portent donc à croire que le composé en contact avec GaN et

responsable du caractère ohmique du contact est Al3Ti. Néanmoins, la seule technique qui

nous a été accessible et qui pouvait confirmer cette théorie consistait en une observation

par Microscopie Electronique en Transmission.

5.2.5 Caractérisation de l’interface métal / semi-conducteur par

Microscopie Electronique en Transmission

Pour tenter de mieux appréhender la nature des phases en contact avec le nitrure de

gallium, nous avons observé nos contacts par Microscopie Electronique en Transmission.

La figure 5.14 reporte les observations effectuées sur l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm)

recuit à 600 ◦C sous N2, à la fois en champ sombre annulaire et en champ clair haute ré-

solution. L’analyse en champ sombre indique qu’il existe deux types de phase en contact
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avec le nitrure de gallium. L’analyse dispersive en énergie montre qu’il s’agit de grains

d’aluminium et d’un aluminiure de titane dont les concentrations en aluminium et ti-

tane correspondent au composé Al3Ti. Ces informations concordent avec celles obtenues

par diffraction des rayons X et avec les observations de surface réalisées en microscopie

électronique à balayage.

2 nm

GaN

Al3Ti
Al

0,4 µm

GaN
2 nm

a) b)

c)

Al

Al

Al3Ti

Al3Ti

Figure 5.14 : Observation en microscopie électronique en transmission de l’empilement Al(200
nm)Ti(20 nm) recuit à 600 ◦C pendant 1 minute sous N2 a) en champ sombre
annulaire - b) et c) en champ clair à haute résolution

Les images en haute résolution indiquent également la présence de deux phases bien

distinctes en contact avec le nitrure de gallium. Les clichés de diffraction obtenus par

transformée de Fourrier dans les zones les plus ordonnées sont reportés sur la figure 5.15.

Ils montrent que le GaN est à la fois en contact avec Al et Al3Ti. Le cliché de diffraction

du GaN montre que nous sommes en axe de zone �F = [110]GaN au format [u v w]

et �F = 1
3
[1120]GaN en formalisme hexagonal [u v t w]. Le cliché associé à l’aluminium

est typique d’une structure cubique à faces centrées. Les distances et les angles mesurés

entre les points diffractés concordent bien avec les plans identifiés. Nous nous situons en

axe de zone �F = [101]Al avec les directions [110]GaN//[101]Al et [0001]GaN//[200]Al. Ces

orientations concordent avec celles détectées par diffraction des rayons X et confortent

l’hypothèse de la réorientation de l’aluminium dès lors qu’il est en contact avec le nitrure

de gallium.

Le cliché de diffraction attribué à Al3Ti montre un axe de zone à �F = [331]Al3T i. A

nouveau, les distances et angles entre les plans répertoriés concordent avec la structure

théorique de ce composé. On peut noter l’alignement des directions cristallographiques :
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[110]GaN//[331]Al3T i et [0001]GaN//[110]Al3T i. Le plan (110) n’a jamais été détecté par

diffraction des rayons X. Ceci peut être expliqué à la fois par la faible intensité de ce pic

(on n’attend que 20 % de l’intensité maximale obtenue pour les orientations (103) et (004))

et par sa position angulaire 2θ (32,87 ◦), qui le positionne donc précisément très près du

pic très intense (0002) du GaN monocristallin et des raies parasites qui le composent. Il

semblerait donc que les orientations majoritaires des grains de Al3Ti, avec les plans ((103)

et (004)) parallèles au plan (0001) du GaN, ne correspondent pas à l’orientation du Al3Ti

en contact avec GaN. Il semble qu’une fois qu’elle a été formée, la phase Al3Ti se réoriente

quand elle est en contact avec GaN. Il est important de noter également que l’épaisseur

de la couche interfaciale de Al3Ti est d’environ 2 nm.

GaN

Al

Al3Ti

Figure 5.15 : Cliché de diffraction X obtenue par transformée de Fourrier obtenue à partir
d’images en champ clair de microscopie électronique en transmission haute ré-
solution

Le fait que les deux phases Al3Ti et Al soient en contact avec GaN ne nous permet

pas de définir la responsabilité de chacune sur la résistance spécifique de contact. Dans

cette configuration, les valeurs de résistance spécifique mesurées sont comparables à celles

de l’aluminium et rien ne permet de dire si Al3Ti a une plus forte ou plus faible hauteur

de barrière que Al.

Les figures 5.16 et 5.17 reportent les observations faites en microscopie électronique

en transmission de l’empilement Al(200 nm)Ti(50 nm) recuit à 650 ◦C sous argon. Cet

échantillon a été préparé par découpe ionique de type « FIB » (Focussed Ion Beam) et

observé par Frédéric Cayrel du LMP dans le cadre du travail de thèse d’Olivier Menard.

La structure du contact a peu évolué par rapport à l’empilement précédent. A nouveau,

nous observons des grains et une couche interfaciale. La principale différence est que cette

couche interfaciale semble être continue. Un cliché de diffraction sur un grain de Al3Ti

est donné sur la figure 5.16b. Des mesures par analyse dispersive en énergie montrent que

la couche métallique est constituée majoritairement de la phase Al3Ti. Néanmoins, et

contrairement à ce que l’on pourrait penser, l’excédent d’aluminium n’est pas localisé à
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Diff

Al3TiGaN

Al3Ti
a) b)

50 nm 2 1/nm

Figure 5.16 : a) Observation en microscopie électronique en transmission en champ clair de
l’empilement Al(200 nm)Ti(50 nm) recuit à 650 ◦C sous Ar - b) cliché de dif-
fraction électronique d’un grain d’Al3Ti

la surface de l’échantillon mais proche de l’interface métal / semi-conducteur (Cf. figure

5.17). Il est alors fort probable que l’aluminium diffuse via les joints de grain du titane,

avant même la formation de Al3Ti. Le cliché de diffraction de Al3Ti est tel que nous

observons que sa structure est polycristalline.

a) b)

20 nm 5 nmGaN GaN

Al

Al
Al3Ti

Al3Ti

Al3Ti

AlN

AlN

Figure 5.17 : Observation en microscopie électronique en transmission en champ clair de l’em-
pilement Al(200 nm)Ti(50 nm) recuit à 650 ◦C sous Ar

L’échantillon étant un peu épais, il est impossible d’obtenir un cliché de diffraction à

partir de la transformée de fourrier de l’image au niveau de la couche interfaciale. L’ana-

lyse chimique tend à montrer une couche riche en aluminium et en azote. La composition

de la couche la plus probable est donc AlN. Cette couche interfaciale n’a pas été observée

pour l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm) recuit à 600 ◦C. Pourtant, et de la même ma-

nière, l’aluminium est en contact avec le nitrure de gallium. Il existe alors peut être une

température à partir de laquelle l’aluminium réagit avec le nitrure de gallium. Elle serait

comprise entre 600 et 650 ◦C. AlN est connu pour être un semi-conducteur III-V à très

grand gap (6,2 eV) et presque toujours semi-isolant. Pour qu’il puisse devenir conducteur,

il faudrait supposer qu’il soit très fortement dopé, ce qui paraît peu vraisemblable compte

tenu des élements chimiques présents lors de sa formation. Il est alors surprenant que ce

type de barrière puisse donner un bon contact ohmique. En toute vraisemblance, malgré
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les apparences, cette couche d’AlN ne doit pas être continue et d’autres types de phases

doivent être en contact avec le GaN.

Ga
Ti
Al

GaN

Com
position 1

Com
position 3

Com
position

interfaciale

a)

b)

c)

Com
position 2

Figure 5.18 : a) Observation en microscopie électronique en transmission en champ sombre
annulaire de l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 650 ◦C pendant 3 min
sous Ar, b) définition du profil de composition par analyse avec dispersion en
énergie c) profil de composition obtenu

La figure 5.18 reporte l’observation en champ sombre annulaire de l’empilement Al(200

nm)Ti(70 nm) recuit pendant 3 min sous Ar et le résultat de l’évolution de la composition

en titane, aluminium et gallium du GaN jusque dans la couche métallique. Contrairement

aux échantillons ayant une épaisseur de titane de 20 et 50 nm, nous observons au moins

4 types de compositions différentes. L’analyse en dispersion d’énergie montre que « com-

position 1 » et « composition 2 » sont des phases métalliques de la forme AlxTiy. La

concentration en titane est plus faible dans le cas de « composition 1 » que dans « com-

position 2 » et les rapports des concentrations mesurées concordent avec les composés

Al3Ti et Al2Ti.

Nous observons une forte concentration en titane dans « Composition 3 » ainsi que

dans la zone interfaciale. Nous trouvons aussi des quantités non négligeables des autres

éléments (Ga, Al) et, en l’état, il est impossible de statuer sur la composition exacte de

ces phases. Le profil de composition de la figure 5.18c indique une très forte concentration

de titane à l’interface métal / semi-conducteur. L’analyse dispersive en énergie ne permet

pas de caractériser les éléments légers comme l’azote avec précision. Ainsi, il est difficile

de savoir si, dans cette interface riche en titane, l’élément Ti est sous une forme métallique

ou s’il fait partie d’un composé nitrure.

Sur la figure 5.19 est présentée une image en microscopie électronique en transmission

à haute résolution de l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 650 ◦C sous argon,

ainsi que les clichés de diffraction X obtenus par transformée de Fourrier aux niveaux

de la couche interfaciale et du nitrure de gallium. Sur la figure 5.19a, nous relevons

trois zones distinctes : le GaN, une couche interfaciale bien ordonnée et une zone plus
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Al2Ti + Al3Ti

TiN

GaN

GaN

TiN

a)

b)

c)

Figure 5.19 : a) observation en microcopie électronique en transmission à haute résolution en
champ clair d’un empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 650 ◦C pendant 3
min sous Ar - b) cliché obtenu par transformée de Fourier à partir du spectre
de diffraction X sur GaN c) cliché obtenu par transformée de Fourier à partir
du spectre de diffraction X sur la phase TiN en contact avec le GaN

amorphe. La zone la plus amorphe correspond a un composé métallique de la forme

AlxTiy. Le cliché de diffraction X de la couche interfaciale est typique d’un réseau cu-

bique, et l’ensemble des mesures de distance par rapport au centre et des mesures d’angle

entre les plans concordent avec la phase TiN. L’axe de zone de cette phase a été identi-

fié : �F = [110]T iN . Nous observons un parallélisme des directions [110]T iN//[110]GaN et

[111]T iN//[0001]GaN . Cette interface est continue sur la totalité de l’échantillon. On est

donc conduits à considérer que c’est très vraisemblablement la phase TiN qui est respon-

sable de la bonne ohmicité du contact, contrairement au cas précédent où les phases en

contact avec GaN étaient Al, Al3Ti et AlN. Il est à noter également que le parallélisme

des directions [111]T iN//[0001]GaN est observé sur la majorité de l’échantillon. Néanmoins

nous pouvons voir apparaitre à certains endroits une rupture de ce parallélisme avec une

rotation de quelques ◦. Lorsque la température de recuit est augmentée à 800 ou 1000
◦C, nous observons la même couche de TiN en contact avec GaN mais son épaisseur a

augmenté.

Le fait que nous détections la phase Al2Ti est surprenant. En effet , les quantités

de titane et d’ aluminium avaient été chosies pour respecter la proportion [Al] = 3[T i]

correspondant à Al3Ti. Etant donné que l’analyse dispersive en énergie peut entraîner

des erreurs de justesse, nous avons effectué une observation en diffraction électronique

et analysé les réseaux obtenus. La figure 5.20 reporte l’image de cette observation ainsi

que les réseaux cristallins repérés. Les points bleus correspondent au réseau du GaN. Les

points rouges pourraient correspondre aux deux types de réseaux : Al2Ti et Al3Ti. Il est

très difficile de distinguer ces deux phases car les différences entre distances des plans

diffractés au point central et les différences d’angle entre les plans, comparées aux valeurs
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Al2Ti
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Composé métallique
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Points mesurés

Points théoriques non mesurés

Figure 5.20 : Cliché de diffraction électronique obtenu à partir de l’observation en microscopie
électronique en transmission de l’échantillon Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 650
◦C sous Ar

connues pour ces deux composés sont du même ordre de grandeur que l’incertitude liée

à la technique de mesure elle-même. Heureusement, les règles d’extinction des réseaux

de Bravais ont permis de prouver qu’il s’agissait du cliché de diffraction de la phase

Al2Ti. Nous avons vu (Cf. tableau 5.6) que les groupes d’espaces de Al2Ti et Al3Ti sont

respectivement « Cmmm » et « I4/mmm ». Pour un groupe d’espace de type « I » les

extinctions des plans (hkl) sont observés quand la somme h + k + l est paire. Si cette

règle s’appliquait, alors nous devrions obtenir la diffraction des plans (002), (004), (101)

et (202) de Al3Ti, ce qui n’est pas le cas. Par contre, pour des groupes de type « C »,

les extinctions des plans (hkl) sont observées quand la somme h+ k est impaire. De fait,

nous n’observons pas la diffraction des plans (301) et (010) de Al2Ti.
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Al(200 nm)Ti(70 nm) @ 600 °C, 1', N2

Al(200 nm)Ti(70 nm) @ 650 °C, 3', Ar
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Figure 5.21 : Diffractogramme θ/2θ des échantillons Al(200 nm)Ti(70 nm)/n-GaN recuit à
600 ◦C pendant 1 min sous N2 et 650 ◦C pendant 3 min sous Ar. Ce diffracto-
gramme est limité à la plage angulaire qui permet une discrimination entre les
phases Al2Ti et Al3Ti
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Ainsi, il semblerait que notre système soit plus riche en titane que nous ne le pensions.

Pourtant, le diffractogramme de l’échantillon Al(200 nm)Ti(70 nm)/n-GaN recuit à 600
◦C pendant 1 min sous N2 (Cf. figure 5.10) ne montre pas la présence de la phase Al2Ti.

Nous sommes conduits à nous demander s’il existe des différences de composition finale

après recuit pour le même empilement initial quand il est recuit pendant 3 min à 650 ◦C

sous Ar ou sous azote.

La figure 5.21 reporte deux diffractogrammes θ/2θ de l’empilement Al(200 nm)Ti(70

nm), l’un obtenu pour un recuit à 600 ◦C pendant 1 min sous N2 et l’autre pour un recuit

à 650 ◦C recuit sous Ar. Les vitesses d’analyses correspondant à 2θ étaient respectivement

de 0,017 ◦/min et 0,083 ◦/min. La vitesse d’analyse de l’échantillon recuit à 600 ◦C sous

N2 est plus basse car les phases détectées diffractent moins. Pour information, le nombre

de coups de la figure 5.21 est arbitraire car les courbes ont été « normalisées » au niveau

de l’intensité pour plus de visibilité. De façon assez surprenante, les plans (311) et (103)

des deux composés Al2Ti et Al3Ti sont détectés pour les deux échantillons. Néanmoins, la

phase Al2Ti est très peu présente pour l’échantillon recuit à 600 ◦C tandis que les intensités

de diffraction des deux composés sont comparables quand l’échantillon est recuit à 650 ◦C.

Ces informations s’accordent avec les résultats obtenus par DSC pour lesquels le maximum

du pic attribué à Al2Ti était obtenu pour une température de 660◦C (Cf. figure 5.13).

Comme la formation de cette phase est issue d’une réaction solide-solide et que le système

est moins riche en titane que l’empilement Al(200 nm)Ti(100 nm), il est fort probable que

la réaction soit achevée avant 660 ◦C.

En conclusion, nous remarquons que contrairement à l’hypothèse formulée dans les

précédentes sections, la phase en contact avec le nitrure de gallium diffère en fonction des

configurations. Deux hypothèses peuvent alors être formulées pour expliquer la grande

stabilité des valeurs de la résistance spécifique de contact pour une épaisseur de titane

variant de 50 à 70 nm et des températures de recuit comprises entre 450 et 750 ◦C.

Première idée, l’ensemble des phases en contact avec le GaN pourraient présenter des

hauteurs de barrière très proches. Cette hypothèse est peu probable quand on se réfère

aux différences d’affinités électroniques et de travaux de sortie des phases considérées.

L’autre hypothèse est qu’il existe un mécanisme pendant la phase de recuit qui augmente

le niveau de dopage local. En augmentant le dopage, l’effet tunnel est privilégié et la

fluctuation de hauteur de barrière agit moins sur la résistance spécifique. C’est cette

hypothèse que nous tenterons de conforter dans la section suivante.
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5.3 Mise en évidence d’une augmentation du dopage

effectif

Lors des observations en microscopie électronique en transmission, nous avons relevé

la réaction entre le Ti et le GaN pour former TiN. Les images TEM nous donnent toutes

les raisons d’associer la faible résistance spécifique de contact à la présence de ce composé.

Dans la littérature, l’abaissement de la résistance spécifique lors du recuit est généralement

expliquée par la création de lacunes d’azote dans le nitrure de gallium pendant la formation

du nitrure de titane. En effet, il a été prédit que les lacunes d’azote seraient à l’origine d’un

état donneur proche de la bande de conduction et que, par conséquent, le dopage local

effectif de la couche de GaN augmente lors de la formation de TiN pendant le recuit. Il est

bien connu qu’une augmentation du niveau de dopage de la couche de semi-conducteur

conduit à une réduction de la résistance spécifique de contact, conformément à la théorie

discutée dans le chapitre 2. Néanmoins, il a été également publié que les lacunes d’azote

sont thermodynamiquement très peu stables dans n-GaN [96, 97]. Bien que la théorie du

dopage par les lacunes d’azote soit celle qui est la plus en vogue au sein de la communauté

internationale en 2011, elle n’est assise à ce jour que sur des résultats de calculs théoriques

et il n’existe aucun résultat expérimental qui ait permis de l’étayer.

5.3.1 Evolution de la résistance spécifique de contact avec la tem-

pérature

Pour évaluer la hauteur de barrière et le dopage effectif lors de la réalisation du contact

ohmique, nous avons effectué des mesures de résistance spécifique de contact aux tempé-

ratures 25, 50, 100, 150, 200 et 250 ◦C sur 4 types d’échantillons : (1) des empilements

Al(200 nm)Ti(50 nm)/n+-GaN recuits à 450 ◦C pendant 3 min sous Ar , (2, 3 et 4)

des empilements Al(200 nm)Ti(70 nm)/n+-GaN recuits pendant 3 min sous Ar à 500 et

600 ◦C et pendant 1 min à 800 ◦C sous N2. Pour modéliser les comportements électro-

thermiques, nous avons utilisé les équations 2.27 et 2.26 qui expriment l’évolution de la

résistance spécifique de contact en fonction de la température, de la hauteur de barrière et

du dopage effectif pour les modes de conduction « tunnel » et « assisté tunnel ». Logique-

ment, pour une hauteur de barrière et un niveau de dopage effectif donnés, et pour tous

les modes de conduction considérés jusqu’à présent, la résistance spécifique de contact

devrait normalement diminuer lorsque la température de mesure est plus élevée

La figure 5.22a présente l’évolution de la résistance spécifique de contact mesurée

avec la température de mesure des échantillons décrit précédements. Pour l’ensemble

des échantillons, la résistance spécifique de contact diminue dans un premier temps avec

l’augmentation de la température de mesure, puis elle réaugmente pour atteindre des
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valeurs souvent supérieures à celles obtenues à 25 ◦C. Nous nous situons entre deux

types d’évolutions décrits dans la littérature. Sur un empilement Au-Ni-Al-Ti/n+-GaN

recuit à haute température, Lucolano et al [79] ont observé une diminution de la résistance

spécifique de contact sur l’ensemble de la plage de température de mesure considérée. A

contrario, pour un empilement Au-Pd-Au-Ti/n+-GaN recuit à haute température, Lu et

al [135] ont observé une augmentation systématique de la résistance spécifique de contact

avec la température de mesure. Cette évolution avait été interprétée comme due à une

augmentation de la hauteur de barrière liée à une détérioration du contact.
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Figure 5.22 : a) Evolution de la résistance spécifique de contact en fonction de la température
de mesure des empilements : (1) Al(200 nm)Ti(50 nm)/n+-GaN recuit à 450 ◦C
pendant 3 min sous Ar, (2 à 4) Al(200 nm)Ti(70 nm)/n+-GaN recuit pendant 3
min sous Ar à 500 et 600 ◦C et pendant 1 min à 800 ◦C sous N2 - b) idem a) mais
représenté sur la partie descendante de l’évolution de la résistance spécifique de
contact avec la température

Le fait que nous retrouvions exactement la même valeur de résistance spécifique de

contact à température ambiante avant et après la montée de la température d’analyse

à 250 ◦C rend plausible que le contact n’ait pas été détérioré pendant l’analyse. Dans

notre cas, nous sommes amenés à supposer qu’il existe un mécanisme qui conduit à une

augmentation de la résistance spécifique de contact au-delà d’une certaine température.

Werner et Gütler [51, 52] ont développé un modèle dans lequel les dépendances de

la hauteur de barrière Φbeff et du facteur d’idéalité neff avec la température peuvent

s’expliquer par des variations locales de la hauteur de barrière. Cette hauteur de barrière

« apparente » ou « effective » est celle qui est extraite à partir des mesures de résistance

spécifique par le modèle « homogène » classique que nous avons utilisé jusqu’à présent.

Nous reprenons ci-dessous rapidement les grandes lignes de ce modèle et nous renvoyons

le lecteur vers la publication citée pour plus de détails sur ce modèle, initialement déve-

loppé pour des contacts Schottky PtSi/Si. Afin d’expliquer les variations observées de la

hauteur de barrière effective et du facteur d’idéalité avec la température, ils considèrent
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qu’elles résultent d’une distribution continue de la hauteur de barrière Φb(x, y) à l’inter-

face, mathématiquement représentée par une distribution gaussienne autour d’une valeur

moyenne Φb avec une déviation standard, ou écart type σ. Cette distribution s’exprime

de la manière suivante :

P (Φb) =
1

Aσ
√
2π

exp

[

−
(

Φb − Φb

)2

2σ2

]

(5.1)

1

Aσ
√
2π

est une constante de normalisation. Le courant total qui traverse la barrière

inhomogène est alors donné par l’équation suivante où i(V, Φb) est le courant correspondant

à un potentiel externe appliqué V pour une hauteur de barrière effective Φb.

I (V ) =

∫

j (V, Φb)S (Φb) dΦb (5.2)

où j est la densité de courant associée à la barrière de hauteur Φb et S la surface

correspondant à la zone interfaciale dont la hauteur de barrière est égale à Φb. L’intégration

de l’expression du courant total conduit, au premier ordre, à une relation assez simple

entre la barrière apparente Φb et la température, relation faisant intervenir la déviation

standard de la distribution gaussienne ainsi que la valeur moyenne Φb , qui s’écrit :

Φbeff (T ) = Φb −
qσ2

2kT
(5.3)

Ainsi, dans ce modèle, la caractéristique Φb(1/T ) prédite se rapproche effectivement

d’une droite de pente négative, proportionnelle au carré de l’écart type de la distribution

spatiale en hauteur de barrière. Il existe donc au moins un modèle compatible avec une

augmentation de la hauteur de barrière apparente avec la température. Dans notre cas,

nous pouvons tout à fait imaginer que la phase en contact avec le GaN qui assure la

partie dominante de la conduction à travers le contact présente des fluctuations spatiales

de composition chimique qui pourraient être à l’origine d’une dispersion spatiale continue

de la hauteur de barrière qui conditionne le passage des électrons.

Pour expliquer la très faible évolution de la résistance spécifique de contact sur la

totalité de la gamme de température de mesure, nous pouvons donc supposer que, dans

la plupart de nos échantillons, la hauteur de barrière effective augmente avec la tempéra-

ture. Les tendances non-monotones de l’évolution de la résistance de contact résulteraient

alors d’une compensation entre deux phénomènes : d’un côté, le franchissement thermo-

ionique accru à haute température, et de l’autre, l’élévation de la barrière à franchir. A

basse température, la compensation conduirait à une baisse très lente puis à une quasi-

stabilité de la résistance spécifique avec la température, alors qu’à haute température

l’effet d’augmentation de hauteur de barrière effective prendrait le dessus.
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La figure 5.22b est identique à la figure 5.22a, mais seuls les points à basse température,

correspondant à une diminution de la résistance spécifique de contact avec l’augmentation

de la température ont été reportés. Les valeurs simulées et les valeurs expérimentales

obtenues par régression ont été également superposées à cette caractéristique. L’évolution

de la résistance spécifique du contact avec la température à été simulée pour les deux

types de conduction : « Tunnel » et « Assisté Tunnel ». Le type de conduction reporté sur

la figure 5.22 correspond à celui qui permet d’obtenir le meilleur coefficient de corrélation.

Le mode « Tunnel » décrit mieux l’évolution de la résistance spécifique des échantillons

Al(200 nm)Ti(70 nm) recuits à 500 ◦C et 600 ◦C, tandis que le mode « Assisté Tunnel

» semble mieux s’accorder avec l’évolution de la résistance spécifique des échantillons :

Al(200)Ti(50 nm) recuits à 450 ◦C et Al(200)Ti(70 nm) recuits à 800 ◦C.

Pour l’empilement Al(200 nm)Ti(50 nm) recuit à 450 ◦C, les valeurs optimales qui

minimisent l’écart entre modèle et expérience sont respectivement, pour la hauteur de

barrière et le niveau de dopage effectif : Φb = 0, 9 eV et Nd = 1020 cm−3. Elles sont

respectivement de Φb = 1, 415 eV , Nd = 2.1020 cm−3 et Φb = 1, 45 eV et Nd = 2.1020 cm−3

pour les échantillons Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 500 et 600 ◦C, et enfin de Φb =

0, 675 eV et Nd = 5.1019 cm−3 pour l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 800 ◦C.

Ces valeurs sont étonnamment hautes, à la fois pour la hauteur de barrière et pour le

niveau de dopage effectif. En effet, il est fort improbable que les phases en contact avec

GaN puisse conduire à une barrière aussi haute que 1,4 eV, valeur qui ne semble même

pas avoir été obtenue jusqu’à présent de manière reproductible pour un contact Schottky.

L’importante valeur du niveau de dopage calculé est à relier à la faible évolution de

la résistance spécifique de contact. En effet, moins le niveau de dopage est élevé, plus

l’évolution de la résistance spécifique de contact attendue est importante. Le cas d’un

niveau effectif relativement faible est celui que nous observons pour l’empilement Al(200

nm)Ti(70 nm) recuit à 800 ◦C. Les valeurs de cet exemple se rapprochent d’ailleurs de

celles publiées par Lucolano et al [79] pour un empilement Au(50 nm)Ni(50 nm)Al(200

nm)Ti(15 nm)/n+-GaN recuit à 800 ◦C.

La figure 5.23 présente l’évolution, avec la température de mesure, de la hauteur de

barrière apparente de l’empilement Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 500 ◦C pendant 3 min

sous Ar, pour différentes valeurs de dopage effectif. Les valeurs de hauteur de barrière

ont été calculées à partir de l’équation 2.27 du mode « assisté tunnel » et des valeurs de

résistance spécifique de contact mesurées. La figure 5.23a montre l’évolution de la hauteur

de barrière pour la valeur de dopage effectif Nd = 2.1019 cm−3 que nous avons posée

arbitrairement pour visualiser l’évolution de Φb avec la température de mesure. Avec le

modèle utilisé, nous observons que Φb croit presque linéairement avec la température.

La figure 5.23b montre l’évolution de la hauteur de barrière effective calculée pour

différentes valeurs de dopage effectif comprises dans l’intervalle : 6.1018 cm−3 ≤ Nd ≤
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Figure 5.23 : a) Evolution de la résistance spécifique de contact avec la température de mesure
de l’échantillon Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 500 ◦C superposée aux valeurs
simulées à partir du mode de conduction «assisté tunnel». Le meilleur ajuste-
ment a été obtenu en fixant le niveau de dopage effectif à Nd = 2.1019 cm−3

et en déterminant la hauteur de barrière effective Φb à chaque température de
mesure - b) Evolution de la hauteur de barrière effective Φb pour le contact :
Al(200 nm)Ti(70 nm) recuit à 500 ◦C, calculée en fonction de (1/T) pour plu-
sieurs niveaux de dopage dans la gamme 6.1018 cm−3 ≤ Nd ≤ 1.1020 cm−3. La
valeur retenue pour Φb est celle qui permet de se rapprocher le plus des valeurs
expérimentales de résistance spécifique.

1.1020 cm−3, en fonction de l’inverse de la température de mesure. Toutes les courbes

présentent le même type d’évolution correspondant à deux types de population. En ef-

fet, en suivant le modèle de Werner, il semblerait qu’il existe une population à forte

hauteur de barrière dont l’effet est dominant pour 1000/T < 2, 5 K−1 et une popula-

tion avec une faible hauteur de barrière qui gouverne le comportement du contact pour

1000/T > 2, 5 K−1. Pour le niveau de dopage de Nd = 2.1019 cm−3 qui permet d’ob-

tenir le meilleur ajustement calcul / expérience, on obtient les deux couples de valeurs

suivants pour la barrière basse et la barrière haute : Φb = 0, 629 eV , σ = 0, 104 eV et

Φb = 1, 096 eV , σ = 0, 210 eV . En effectuant une simple régression linéaire de l’évolution

de la résistance spécifique de contact avec la température, dans le domaine des basses

températures correspondant à une conduction dominante par la barrière basse, et en sup-

posant Φb fixe, les valeurs déduites sont : Φb = 0, 87 eV et Nd = 1.1020 cm−3, valeurs très

éloignées de celles que donne le modèle plus élaboré.

La figure 5.24 présente l’évolution de la résistance spécifique de contact simulée pour

ces deux paramètres de barrière à partir du mode de conduction « assisté tunnel ». L’ac-

cord obtenu semble satisfaisant. Dans le cadre du modèle que nous avons choisi, nous

pouvons donc à la fois expliquer qualitativement l’évolution de la résistance spécifique de

contact avec la température, et aussi extraire, à partir des données expérimentales, des

valeurs pour les paramètres physiques significatifs du phénomène qui pourrait être à l’ori-
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gine des comportements observés : la moyenne et l’écart type de la distribution spatiale

de hauteur de barrière au niveau de l’interface métal / semi-conducteur.
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Figure 5.24 : Evolution de la résistance spécifique de contact en fonction de types de barrière
pour Nd = 2.1019 cm−3 en mode de conduction « assisté tunnel »

Les estimations que nous avons calculées sur cet exemple précis de contact en utili-

sant un modèle plus élaboré tendent à montrer que tenter de déterminer les valeurs de

hauteur de barrière et de dopage effectif en considérant la hauteur de barrière effective

comme constante sur la plage de température de mesure peut entrainer des erreurs très

importantes de régression et surestime à la fois la valeur de la hauteur de barrière effec-

tive et celle du niveau de dopage effectif. Ces erreurs sont régulièrement commises, sans

arrière pensée et de manière systématique, dans la littérature. Peu d’auteurs semblent se

poser la question des mécanismes à l’origine des résultats obtenus. Nous verrons dans le

chapitre 6 que le même type de légèreté est également fréquemment rencontré lors de la

détermination de la constante de Richardson à partir de mesures I-V réalisées à différentes

températures sur des diodes Schottky .

En conclusion, les mesures de résistance spécifique de contacts ohmiques à différentes

température ne permettent pas de remonter à des valeurs précises de hauteur de barrière

et de dopage effectif, mais seulement à des évaluations à prendre avec précaution, surtout

dans le cas de barrières très inhomogènes. En ce sens, les contacts sur les matériaux GaN

actuels, qui présentent de grandes densités d’émergences de défauts au niveau de l’interface

métal / semi-conducteur, représentent probablement des configurations beaucoup plus

inhomogènes que celles obtenues avec la plupart des semi-conducteurs classiques (groupe

IV, III-V, II-VI ) qui sont mieux cristallisés.
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5.3.2 Caractérisation de la diffusion du titane dans le nitrure de

gallium par SIMS

Nous avons vu que, pour la plupart de nos contacts ohmiques, la faiblesse de l’évolution

de la résistance spécifique avec la température nous conduit à supposer que le niveau de

dopage près de l’interface métal / semi-conducteur est très élevé de l’ordre, de 1020 cm−3,

bien supérieur à celui de la couche épitaxiale initiale. Un des mécanismes qui pourrait

expliquer une augmentation de ce niveau de dopage consisterait à supposer qu’il se produit

une diffusion d’un élement chimique donneur dans le GaN lors du recuit. Dans la mesure

où c’est une couche de titane qui est initialement au contact du GaN avant recuit, il nous

a paru important de tester l’hypothèse d’une diffusion du titane dans GaN.

La caractérisation de la diffusion du titane dans le nitrure de gallium a été étudiée

par des analyses SIMS. Des échantillons spécifiques de test TiN / Ti / GaN ont été

réalisés. Sur une épitaxie de GaN, nous avons déposé successivement, par pulvérisation

cathodique et sans casser le vide, une couche de Ti et TiN de 100 nm chacune. Le rôle de

la couche de TiN de surface est de protéger celle de Ti d’une possible oxydation pendant

le recuit. Certains de ces échantillons ont été recuits pendant 1 minute sous argon à 400
◦C et 600 ◦C. Enfin, les deux couches métalliques ont été gravées à partir d’une solution

HF +HNO3.

La figure 5.25 présente les profils des isotopes N14, Si28, T i48 et Ga69O16. De façon

assez surprenante, nous observons que le titane a diffusé dans les 20-40 nm du nitrure de

gallium avant recuit de l’échantillon. Pour les températures de recuit de 400 ◦C et 600
◦C, la diffusion du titane est encore plus importante. La figure 5.25d compare le profil

du titane pour les trois historiques thermiques. Avant recuit, le titane diffuse dans les 40

premiers nanomètres du GaN puis la ligne de base stagne vers une valeur médiane de 0,5

coup. Cette valeur peut être considéré comme caractéristique du bruit de l’analyseur. Pour

des recuits à 400 ◦C et 600 ◦C, une stabilisation du niveau est respectivement observée à

partir des profondeurs : 100 nm et 50 nm, mais le niveau de stabilisation est nettement

plus élevé, particulièrement dans le cas d’un recuit à 600°C : 7,5 coup contre 2,3 coups

pour un recuit à 400 ◦C.

Pour les trois profils du T i48 le nombre de coups détecté près de l’interface est très

différent. Le nombre maximum de coup détecté avant recuit est de 3000 contre environ

20000 pour les échantillons recuits. L’hypothèse la plus simple pour expliquer la forte

concentration observée en surface de l’échantillon est qu’elle résulte d’une diffusion de Ti

dans GaN. Si la diffusion était régie par les lois de Fick linéaires, alors la concentration

interfaciale devrait rester à peu près constante de l’interface Ti/GaN pour toutes les

durées et températures de diffusion, ce qui n’est pas le cas. Cependant, on sait que, pour

de nombreux semi-conducteurs III-V, les processus de diffusion des éléments donneurs et
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Figure 5.25 : Caractérisation SIMS après gravure métallique des échantillons TiN/Ti/GaN
a) non recuit - b) recuit à 400 ◦C - c) recuit à 600 ◦C des éléments N14, Si28,
T i48 et Ga69O16 - d) Comparaison des profils de l’élément Ti48

accepteurs sont complexes et notablement non-linéaires, avec, par exemple, un pilotage

du coefficient de diffusion par le niveau de Fermi local dans le semi-conducteur (voir, par

exemple, K. Kazmierski et al [136]). On peut donc tout à fait imaginer que la variation

observée pour la concentration de surface soit une signature d’un possible caractère non-

linéaire du processus de diffusion de Ti dans GaN. Ce n’est pas la seule possibilité. On

pourrait aussi imaginer que la forte concentration observée en surface de l’échantillon

est la manifestation de la permanence d’une couche d’une phase interfaciale riche en

titane résultant de réaction ente Ti et GaN qui aurait en partie résisté à l’attaque par la

solution HF +HNO3. Cette phase pourrait être plus épaisse lorsque le recuit est effectué

à plus haute température. Si on essaye de conjoncturer quelle pourrait être la nature

de cette phase et que l’on se réfère aux observations faites par microscopie électronique

en transmission sur les structures Al-Ti/GaN, c’est la phase TiN qui s’impose comme

l’hypothèse la plus probable mais on ne s’attend pas à ce que l’épaisseur de l’éventuelle

couche formée dépasse 10 nm. Dans tous les cas, le profil SIMS ne devrait pas être décalé

de plus d’une dizaine de nanomètres, et l’on est conduit à retenir la première impression

qui se dégage à la vue des profils obtenus, celle qui met en cause l’effet d’une diffusion du

166



5.3. MISE EN ÉVIDENCE D’UNE AUGMENTATION DU DOPAGE EFFECTIF

5

titane dans le matériau GaN, diffusion activée par la température.

On peut imaginer essentiellement deux grandes familles de mécanismes de diffusion

possibles pour le titane dans GaN, avec une coexistence possible des deux familles. La

première met en jeu une diffusion en volume dans le cristal de GaN. Cette hypothèse se

heurte à la faiblesse des valeurs publiées pour les coefficients de diffusion d’éléments don-

neurs ou accepteurs dans un matériau aussi réfractaire que GaN, pour des températures

aussi modérées que 600°C. A ces températures, il est fort improbable qu’une diffusion de

surface massive de titane à des épaisseurs supérieures à 50 nm puisse se produire. On peut

aussi penser à une diffusion préférentielle le long de certains défauts étendus, à partir de

l’émergence à l’interface vers l’intérieur du semi-conducteur. Sachant que la densité des

défauts étendus est très importante dans GaN, ce mécanisme pourrait tout à fait être

dominant dans nos échantillons. Compte tenu de la surface typique de 10−4cm2 nécessaire

pour l’analyse SIMS, si la densité des défauts concernés dépasse la densité de 105cm2,

alors il se produira un moyennage qui rendra indétectable par SIMS le caractère localisé

du processus de diffusion. Quand on se rappelle que la densité des dislocations dépasse

largement 106 cm−2 dans les couches de GaN que nous avons étudiées, une diffusion loca-

lisée au niveau des dislocations doit être considérée comme un mécanisme plausible. Nous

n’avons pas eu le temps d’approfondir plus avant l’étude des mécanismes de diffusion

du titane dans GaN, étude qui mériterait probablement une thèse à elle toute seule. Il

faudrait en particulier mener des observations et analyses spécifiques sur les structures

TiN/Ti/GaN car il n’est pas certain que la transposition à partir du cas des structures

Al/Ti/GaN soit valable, étant donnée la forte affinité chimique entre Ti et Al.

Kowalik et al ont étudié l’interaction entre le titane et la surface d’un nitrure de

gallium à faible densité de dislocations par photoémission résonante [137]. L’épaisseur

de titane déposée sur une face (0001) gallium variait entre 1 et 2,6 mono-couches et la

température variait de 25 à 150 ◦C. Les échantillons étudiés étaient des monocristaux de

GaN de quelques millimètres de diamètre pour 200 micromètres d’épaisseur. Ces cristaux

avaient été obtenus par réaction de gallium liquide avec du diazote à haute pression (≈
10-15 kbar) et haute température (≈ 1500 ◦C).

Cette étude a montré qu’avant recuit, le simple fait de déposer du titane à la surface

du GaN formait une couche de TiN par le remplacement d’atome de gallium selon le

mécanisme suivant : lorsqu’une monocouche de titane est déposée à la surface du GaN,

la couche supérieure de Gallium du GaN se désolidarise de la structure et diffuse vers

la surface du titane. En ajoutant du titane, une partie de celui-ci va réagir de la même

manière avec le GaN, se lier avec des atomes d’azotes pour épaissir la couche de TiN.

L’autre partie du titane va se déposer en surface. En augmentant la température de

recuit, l’épaisseur de TiN augmente. La croissance de la phase TiN est toujours liée au

remplacement substitutionnel d’atomes de gallium par des atomes de titane.
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Ce mécanisme de formation de la phase du nitrure de titane par substitution Ti /

Ga est en total antagonisme avec la possibilité de formation d’une densité significative

de lacunes d’azote. Au contraire, si une partie des atomes de titane ne réagit pas avec

avec les atomes d’azote, alors il se forme des lacunes de gallium connues pour générer des

niveaux accepteurs profonds. Le fait que le titane se substitue au gallium est également en

accord avec le profil de concentration obtenu par XPS de l’échantillon Al(200 nm)Ti(50

nm) recuit à 800 ◦C, pour lequel nous avions observé l’exo-diffusion du gallium dans la

couche métallique.

A ce stade, pour expliquer le caractère ohmique de nos contacts Al-Ti/GaN nous

privilégions donc l’existence d’un fort niveau de dopage dans le GaN et nous disposons

d’éléments tout à fait en défaveur de l’hypothèse d’un surdopage local par des donneurs

induits par des lacunes d’azote mais plutôt en faveur d’un possible dopage par des centres

donneurs qui seraient liés au titane ou au silicium. L’activité électrique du titane dans

GaN n’a pas encore fait l’objet d’études systématiques. Nous allons passer en revue ci-

dessous les arguments disponibles qui plaident en faveur d’un possible caractère donneur

de l’élement Ti substitué à GaN dans le cristal GaN.

Premier élément : Il est connu que le niveau du titane ionisé dans 4H-SiC génère un

état accepteur T i3+(3d1)/T i4+(3d0) ≡ A−/A0 à deux niveaux dans la bande interdite

à EC − 117 meV et EC − 160 meV [138, 139]. Ces niveaux ne sont pas détectés pour

les polytypes 6H et 3C du carbure de silicium dont les énergies de bande interdite sont

plus faibles (Respectivement 3,05 et 2,42 eV). La communauté internationale admet par

ailleurs que les sommets des bandes de valence de tous les polytypes de SiC sont quasiment

alignés [138, 139]. Il est donc admis que les niveaux, accepteurs de Ti dans les polytypes

6H et 3C de SiC sont situés au dessus de la bande de conduction, donc indétectables par

les techniques classiques de caractérisation électrique ou optique.

D’autres études tendent à montrer que les niveaux engendrés par les métaux de tran-

sition dans la bande interdite des semi-conducteurs sont alignés, non seulement pour les

semi-conducteurs isovalents d’un même groupe, IV-IV, de type III-V ou II-VI[140, 141,

142] mais que ces niveaux sont en fait alignés par rapport au niveau du vide[143]. Les va-

leurs d’énergie de bande interdite 4H-SiC et GaN sont proches l’une de l’autre (respective-

ment 3,29 et 3,42 eV) et leur affinité électronique sont respectivement χS4H−SiC
= 4, 05 eV

et χSGaN
= 3, 4 ∼ 4, 1 eV selon les publications. Il est fort probable qu’il puisse exister un

niveau Ti proche de la bande de conduction du GaN. Si ce niveau donneur était aligné avec

le niveau accepteur dans 4H-SiC par rapport au niveau du vide, alors, et pour le niveau

le plus proche de conduction, il se trouverait à une énergie : 0, 117+(χS4H−SiC
−χSGaN

) =

0, 06 ∼ 0, 767 eV sous la bande de conduction du GaN et agirait donc comme un niveau

donneur léger ou profond selon la valeur de l’affinité électronique du GaN.

L’ion titane existe sous deux formes T i3+/T i4+ et nous avons vu qu’il se substitue
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à un atome de gallium quand il diffuse dans GaN. Il est également intéressant de noter

que le composé TiN est un semi-conducteur III-V dégénéré par sa forte concentration en

élément T i4+ lui conférant son caractère pseudo-métallique [144].

Autre candidat possible : le silicium, possédant 4 électrons libres sur sa bande de

valence, qui est couramment utilisé pour le dopage de type N du nitrure de gallium en

substitution exclusive au gallium quand il est introduit dans le GaN. En observant les

profils de l’isotope Si28 sur les figures 5.25a−c, nous remarquons que la concentration en

silicium augmente à la surface quand l’échantillon est recuit. Si ce silicium est électri-

quement actif, alors le dopage effectif de la couche en surface par le silicium augmente.

Ce que nous observons est une exo-diffusion du silicium avec accumulation à l’interface

métal/semi-conducteur. Le niveau après recuit est nettement supérieur à celui avant re-

cuit, mais ce niveau ne varie pas significativement pour des recuits à 400 et 600°C. La

résisitivité spécifique ne varie pas non plus significativement.

En conclusion, il est fort probable que l’évolution de la concentration en silicium et

titane dans le GaN puisse augmenter le dopage effectif et que le caractère ohmique du

contact soit principalement lié à l’augmentation de la densité de donneurs (Si et/ou Ti)

près de l’interface métal / semi-conducteur.

Conclusion

Nous avons étudié dans ce chapitre les mécanismes de formation d’un contact ohmique

sur nitrure de gallium de type n à partir d’un empilement de couches métalliques à base

de titane et d’aluminium. Nous avons mis en évidence un large domaine de stabilité,

à la fois pour le ratio Ti/Al et pour la température de recuit, à l’intérieur duquel la

résistance spécifique de contact est comprise entre 1.10−5 et 5.10−5 Ω.cm2. Ces résultats

sont suffisants pour la réalisation de contacts ohmiques de composants pour l’électronique

de puissance. Les conditions retenues correspondent à une épaisseur de titane de 50 à

70 nm pour une épaisseur d’aluminium de 200 nm, soit une concentration en aluminium

variant de 75 à 82 % pour un domaine de température de recuit compris entre 500 et 700
◦C.

L’atmosphère de recuit ne joue qu’un rôle minime pour ces températures étant donnée

la très forte réactivité entre Ti et Al. Ainsi, même en atmosphère oxydante, les valeurs

de résistance spécifique de contact obtenues sont comparables à celles des échantillons

recuits sous gaz neutre. De même, la réalisation de contacts ohmiques sur une surface

dégradée par une gravure par plasma donne des résultats similaires à celle sur une surface

épitaxiale non gravée.

De façon générale, les processsus de formation des phases d’aluminiure de titane pen-

dant le recuit (Al2Ti et Al3T i) semblent respecter les tendances prédictibles à partir du
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digramme de phase binaire Ti-Al à pression atmosphérique. Comme nous avons pu le

caractériser par diffraction des rayons X et calorimétrie différentielle à balayage, ces com-

posés sont formés suite à une réaction solide-solide. Dans certains cas, nous considérons

ces composés comme en partie responsables du caractère ohmique des contacts.

Les images obtenues en microscopie électronique en transmission indiquent une réac-

tivité entre le GaN et la couche métallique. Nous avons détecté à la fois AlN et TiN.

Ces données sont compatibles avec celles de la littérature, et la formation préférentielle de

l’un ou de l’autre de ces composés dépend principalement de la concentration en titane du

système. Ainsi, un système riche en titane donnera plus facilement TiN tandis qu’un sys-

tème plus riche en aluminium donnera AlN. Il est à noter que AlN est un semi-conducteur

semi-isolant de très haut gap (vers 6,2 eV). Pour envisager qu’il puisse jouer un rôle dans

la conduction électrique ohmique du contact, il faudrait supposer qu’il puisse être dopé

de type n à très forte concentration, (1020cm−3) ce qui n’a malheureusement pas encore

été démontré.

Vraisemblablement, la couche d’AlN n’est pas continue et il est fort probable qu’une

phase de plus faible hauteur de barrière soit en contact avec le GaN. Le fait que nous

retrouvions Al et Al3Ti en contact avec GaN pour un empilement Al(200 nm)Ti(20 nm)

recuit à 600 ◦C va dans ce sens.

De toute manières, l’hypothèse qui supposait que la stagnation de la résistance spéci-

fique de contact est due au fait qu’il n’y a en contact avec le GaN qu’un seul type de phase

quelles que soient les conditions de réalisation décrites précédemment n’est finalement pas

tenable. Les mesures de résistance spécifique de contacts à différentes températures ont

montré qu’il existait sans-doute plusieurs barrières en contact avec le GaN et que ces

barrières sont très inhomogènes.

Finalement, nous attribuons l’abaissement de la hauteur de barrière, conduisant au

caractère ohmique du contact, principalement à l’augmentation du dopage effectif près

de l’interface par l’exodiffusion de silicium vers l’interface et/ou la diffusion du titane

qui peut être potentiellement un donneur profond ou léger pour GaN (en fonction de la

valeur réelle de l’affinité électronique du GaN) et non par la création de lacune d’azote

dans semi-conducteur. A cause des différences d’électronégativité entre les éléments Ti et

N, on s’attend à ce que les éléments Ti ne puissent se fixer de manière substitutionnelle

que sur les sites Ga du réseau et pas sur les sites N.
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Nous avons traité dans le chapitre précédent du développement de contacts ohmiques

sur n-GaN. Dans celui-ci, nous étudions des contacts Schottky et nous traitons principa-

lement de caractérisations électriques de diodes Schottky. Dans un premier temps, nous

présentons les résultats comparatifs des essais que nous avons menés avec différents mé-

taux de barrière Schottky comme : Ni, Au, Ti et TiN sur des diodes de structure « latérale

». Nous avons étudié ces contacts avant et après recuit. Dans une deuxième partie, nous

tenterons d’appliquer différents modèles proposés dans la littérature pour décrire les pro-

bables inhomogénéités de barrière dans le cas du meilleur échantillon que nous ayons pu

obtenir au cours de l’étude préliminaire décrite dans la première partie du chapitre.

6.1 Etude de contacts Schottky sur GaN pour plusieurs

phases métalliques : Ni, Au, Ti et TiN

Notre étude a été liée à un plan de développement de « briques » technologiques pour

l’obtention d’un redresseur Schottky 600 V sur semi-conducteur GaN. L’objectif global,

extrapolé à partir de l’expérience existante sur les redresseurs Schottky en 4H-SiC, était

d’obtenir un contact ayant une hauteur de barrière proche de 1 eV pour un coefficient

d’idéalité proche de l’unité. Dans cette optique, nous avons lancé l’étude comparative de

contacts réalisés à partir de différents métaux qui présentent des travaux de sortie très

différents les un des autres. Les métaux, ou composés métalliques, sélectionnés sont Ni,

Au, Ti et TiN. Les valeurs publiées dans la littérature pour le travail de sortie de ces

métaux ou composés métalliques sont reportées dans le tableau 6.1.

Métal W (eV)

Ni 5,15 [145]

Au 5,1 [145]

Ti 4,3 [145]

TiN 3,74 [146]

Tableau 6.1 : Présentation des travaux de sortie de Ni, Au, Ti et TiN

A première vue, ce travail préliminaire peut sembler ne présenter qu’une originalité

limitée car on peut trouver une grande quantité d’informations publiées dans la littérature

sur une grande diversité de contacts Schottky Métal / GaN. (Cf. chapitre 2 section 2.3).

Ce point de vue doit être immédiatement modéré par la prise en compte de plusieurs

faits spécifiques au semi-conducteur GaN : (1) il n’existe pas actuellement de qualité «

standard » pour le GaN hétéro-épitaxial comme il en existe pour les homo-épitaxies de

silicium, de semi-conducteurs III-V comme GaAs et InP, ou même de 4H-SiC. Chaque

source d’hétéro-épitaxie garde jalousement le secret sur sa recette de structure « buffer »
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et ses conditions de croissance de la couche de GaN. Les propriétés d’un matériau GaN

hétéro-épitaxié sur des substrats différents : SiC ou saphir, sont parfois très différentes

aussi. Les contacts obtenus avec le même métal sur des matériaux d’origines différentes

peuvent donc présenter des propriétés électriques très différentes. (2) Pour la plupart des

résultats publiés, le dépôt de la phase métallique est réalisé par évaporation sous vide,

technique qui facilite une localisation par procédé « lift-off ». Pour les nôtres, la métallisa-

tion a été réalisée par pulvérisation cathodique. Les caractéristiques des contacts Schottky

se jouent sur une à quelques couches atomiques à l’interface. Les effets, sur la surface du

semi-conducteur et l’interface métal / semi-conducteur, des conditions environnementales

de vide plus ou moins parfait dans une chambre d’évaporation sont très différents de ceux

que l’on peut attendre d’une exposition de cette surface au plasma dans une enceinte

de pulvérisation. De fait, pour les autres semi-conducteurs connus tels que Si, GaAs, ou

4H-SiC, les caractéristiques des meilleurs contacts Schottky réalisés par pulvérisation ca-

thodique sont, le plus souvent, assez différentes et très souvent meilleures que celles des

meilleurs contacts obtenus par évaporation. L’espoir d’un gain sur la qualité, la reproduc-

tibilité des contacts, ainsi que sur la productivité des procédés de métallisation sont les

motivations qui nous ont poussés à adopter la pulvérisation cathodique comme mode de

métallisation pour tous nos contacts.

Cette étude a été menée à partir d’une plaque hétéro-épitaxiale de GaN sur saphir

avec buffer AlN, de diamètre 100 mm, découpée en quatre échantillons. La découpe de la

plaque a été effectuée après réalisation des ouvertures au-dessus du contact Schottky, et

sans retrait de la résine. Un descriptif de la séquence de fabrication des échantillons de

diodes (process flow) est discuté dans le chapitre 3. La figure 6.1 indique la répartition

des différents métaux sur la plaque.

Au

TiNNi

Ti

Figure 6.1 : Photographie de la répartition des zones métalliques sur la plaque
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La figure 6.2 présente des observations au microscope électronique à balayage d’une

diode circulaire et d’un motif C-TLM. Nous pouvons remarquer que l’utilisation du né-

gatif du masque de l’ouverture au-dessus des contacts ohmiques pour la gravure de la

métallisation n’a entrainé qu’un très faible décalage au niveau des motifs (< 1μm). Pa-

rallèlement, nous avons mis au point et utilisé avec succès une technique de « lift-off »

non conventionnelle qui n’a pas impacté de façon significative la géométrie des contacts

Schottky. Nous attribuons la bonne définition du contact Schottky à la forte épaisseur de

la couche de passivation (800 nm) comparée à celle de la métallisation (300 nm). Ainsi,

le métal n’a pas pu couvrir la totalité de la résine, ce qui a facilité l’étape de retrait ou «

stripping ».

50 µm 20 µma) b)

Figure 6.2 : Observation au microscope électronique à balayage a) d’un motif de diode latérale
circulaire - b) d’un motif C-TLM

6.1.1 Etude avant recuit

La première étape usuelle de l’étude de structures métal / semi-conducteur consiste

à les caractériser électriquement avant recuit. Ceci permet, entre autres, de relier sans

équivoque l’évolution des paramètres de la diode aux paramètres du recuit et également

de vérifier l’homogénéité de la qualité epitaxiale de la couche semiconductrice ainsi que des

procédés de préparation de surface et de métallisation. Pour ce faire, nous avons effectué

des mesures I-V, en polarisations inverse et directe, sur plus de 120 diodes pour chaque

type de métallisation, réparties à raison de 10 champs de 12 diodes par champ. Nous

avons ainsi pu établir des statistiques pour chacune des métallisations de barrière avant

recuit.

La figure 6.3 reporte les caractéristiques I-V en polarisation directe représentatives

des quatre types de barrière en échelle linéaire et semi-logarithmique. La première in-

formation que nous donne les caractéristiques en échelle linéaire est que les diodes sont
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Figure 6.3 : Caractéristiques (densité de courant J)-(tension V) pour les barrières Schottky
Ni, Au, TiN, Ti a) J en échelle linéaire - b) J en échelle logarithmique

très résistives, et ceci quelleque soit la métallisation. En effet, la résistance d’accès évo-

lue de 30 à 100 Ω quelles que soient les métallisations. Ce résultat était attendu étant

donné que le contact ohmique a été réalisé sur une couche faiblement dopée. La repré-

sentation en échelle semi-logarithmique tend à montrer que les barrières sont relative-

ment homogènes et nous notons l’absence de signatures de multi-barrières détectables

à température ambiante. Les tensions de seuil pour J = 0,1 A/cm2 ont été relevées à

V Ni
S = 0, 7 V > V T iN

S = 0, 45 V > V Au
S = 0, 4 V > V T i

S = 0, 2 V . Comme la tension de

seuil est fonction de la hauteur de barrière du contact et que, plus la hauteur de barrière

est importante, plus la tension de seuil attendue l’est également, nous pouvons d’ores et

déjà conclure avec un bon degré de vraisemblance que ΦNi
b > ΦT iN

b > ΦAu
b > ΦT i

b .

La figure 6.4 présente l’évolution du courant de fuite en polarisation inverse des diffé-

rentes barrières. Logiquement, et conformément à l’expression du courant thermoïonique,

plus la barrière est faible, plus le courant de fuite est important. A -20 V, la densité de

courant est inférieure au μA.cm−2 pour la barrière Ni, ce qui est encourageant compte

tenu du caractère assez rudimentaire du process « lift-off » utilisé. Pour les autres types de

métallisation, la densité de courant en inverse semble rédhibitoire pour le développement

d’un composant de puissance. Ce point de vue serait peut être à ré-examiner en présence

d’une protection périphérique efficace.

La figure 6.5 présente la répartition des valeurs de hauteur de barrière et de coefficient

d’idéalité pour les quatre métallisations avant recuit, ainsi que leurs valeurs moyennes,

médianes et les écarts types. Mis à part le cas du titane, toutes les barrières sont homo-

gènes avec des valeurs moyennes et médianes très proches les une des autres. Ceci est

un indicateur à la fois de la bonne qualité cristalline de la couche épitaxiale de GaN et

aussi de la qualité et de l’uniformité de la composition chimique des dépôts métalliques.

Il aurait suffi d’une imperfection au niveau d’un seul de ces paramètres pour entraîner
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Figure 6.4 : Caractéristiques densité de courant-tension en inverse représentatives des bar-
rières Schottky Ni, Au, TiN, Ti avec J en échelle logarithmique

une dispersion importante de la hauteur de barrière effective du contact.

Comme nous l’avions pressenti, c’est le nickel qui conduit à la plus forte hauteur de

barrière quand il est en contact avec le GaN. Pour ce métal, les valeurs moyennes sont

de Φb = 0, 98 eV et n = 1, 07. Compte tenu des conditions imparfaites de fabrication des

diodes et de la forte concentration de dislocations en surface du GaN (107 − 109 cm−2), il

est tout à fait surprenant d’obtenir un coefficient d’idéalité inférieur à 1,1. Ce résultat nous

autorise à supposer que ces dislocations ne jouent qu’un rôle mineur sur le comportement

électrique de l’interface Ni / GaN, au moins avant recuit. Néanmoins ces résultats ne

permettent aucune prédiction vis à vis de l’évolution des caractéristiques du contact après

recuit et / ou au cours du vieillissement du contact en régime de polarisation. Il est à

noter que les résultats obtenus ici sont comparables à ceux publiés dans la littérature.

Pour la barrière Au, les valeurs moyennes sont de Φb = 0, 65 eV et n = 1, 31. Bien

que ces valeurs soient faible en terme de hauteur de barrière et fortes pour le coefficient

d’idéalité par rapport aux valeurs de la littérature, l’écart type de ces valeurs est plus

faible que dans le cas du Ni. Nous émettons l’hypothèse que les conditions de nettoyage

avant métallisation puissent influencer fortement les propriétés du contact métallique.

Contrairement à ce que nous avions supposé plut tôt, la hauteur de barrière de TiN

n’est pas plus importante que Au. Elle est même très comparable. Néanmoins, le coefficient

d’idéalité est plus important pour TiN que pour Au. TiN est la barrière qui, avant recuit,

est la plus homogène au niveau de la valeur moyenne de sa hauteur. En effet, l’écart type

est seulement de 0,007 eV, valeur remarquablement faible, surtout sur un semi-conducteur

de structure cristalline aussi désordonnée que GaN.

Il est étonnant que les barrières Au et TiN génèrent des propriétés de contact aussi

similaires avant recuit. En effet, même si l’on n’a pas pu définitivement établir de dépen-

dance simple de la hauteur de barrière avec le travail de sortie du métal dans le cas de
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Figure 6.5 : Histogrammes de la Hauteur de Barrière et du Coefficient d’Idéalité pour les
barrières Schottky Ni, Au, TiN, Ti avant recuit

contact métalliques sur n-GaN, nous avons quand même pu voir, dans le chapitre 2 sec-

tion 2.3, que les métaux ayant un faible travail de sortie ont tendance à donner une faible

hauteur de barrière Schottky et inversement. Une explication possible serait à rechercher
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dans un possible ancrage du niveau de Fermi en surface du semi-conducteur sur certains

états de l’interface métal / GaN. Pour certains autres semi-conducteurs comme GaAs, des

phénomènes d’ancrage spécifiques à certaines familles de métaux ont été observées. Cette

explication nous paraît la plus plausible pour nos échantillons.

On pourrait aussi supposer que l’interface Métal / Semiconducteur (MSC) a été «

contaminée » pendant la fabrication du composant. Nous avons répertorié plusieurs étapes

de fabrication au cours desquelles une contamination aurait pu se produire. Premièrement,

la résine n’a pas été enlevée après ouverture de l’oxyde au HF tamponné dans les zones de

contact Schottky. On peut imaginer que des résidus de résine auraient pu être redéposés

pendant le rinçage de la plaquette à l’eau déionisée. Par ailleurs, des particules ont pu

être été déposées sur le GaN pendant la découpe de la plaquette avant dépôt des métaux

de barrière même si celle ci a été ensuite rincée. Finalement, la résine utilisée n’est pas

spécialement adaptée à un usage dans un procédé de pulvérisation cathodique. Nous ne

pouvons donc pas écarter la possibilité d’un dépôt d’éléments contaminants pendant la

phase de métallisation, surtout pour le dépôt de TiN pour lequel la puissance du généra-

teur est plus forte que pour les autres métallisations, environ 1400 W. Cette hypothèse de

contamination nous paraît très peu probable parce que vraisemblablement incompatible

avec le degré d’uniformité de la hauteur de barrière pour TiN et pour Au.

Le Ti est la barrière la moins homogène et la moins élevée. Les valeurs moyennes

sont de Φb = 0, 445 eV et n = 1, 44 et sont relativement éloignées de la valeur médiane.

Cette dispersion témoigne d’une multi-répartition des barrières sur le quart de plaquette,

probablement à relier avec la présence de multiples phases métalliques en contact avec le

GaN. Néanmoins, il convient de noter que les valeurs mesurées sont proches l’une de l’autre

sur un même champ. La hauteur de barrière est plus importante en bord de plaquette et

plus faible vers le centre. Il est alors possible que les conditions de dépôt du Ti ne soient

pas uniforme sur l’ensemble de l’échantillon.

6.1.2 Influence du recuit sur les propriétés du contact Schottky

Une fois les quarts de plaque caractérisés, nous avons découpé notre plaquette par

champs avec une scie à disque, sélectionné les champs présentant les caractéristiques les

plus proches des valeurs moyennes et avons appliqué les conditions de recuits reportées

dans le tableau 6.2 correspondant à un plan d’expérience de type « DOE 1 optimal ».

Les recuits ont été réalisés sous Ar pour des températures comprises entre 300 et 600 ◦C

pendant une durée allant de 60 à 180 s dans un four à lampe de type RTA.

La figure 6.6 présente les densités de courant en polarisation inverse et directe de

diodes après recuit de la barrière Schottky pour les métallisations Ni et Au. L’évolution

1. DOE : Design Of Experiments
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N° Température (◦C) Temps (s)

1 300 60

2 300 180

3 450 90

4 450 120

5 450 120

6 450 120

7 450 180

8 600 60

9 600 120

10 600 180

Tableau 6.2 : Conditions de recuit RTA sous Ar des barrières Ni, Au, TiN, Ti

de la hauteur de barrière et du coefficient d’idéalité en fonction des traitements thermiques

sont reportées sur la figure 6.8.

La densité de courant en polarisation inverse de la barrière Ni recuite à 300 ◦C est

inférieure de plus d’un ordre de grandeur par rapport à celle mesurée avant recuit (quelques

10−8 A.cm−2 à -20 V). Conformément à ce que nous pouvons en attendre, la hauteur de

barrière a augmenté à 1,02 eV tandis que le coefficient d’idéalité stagne autour de 1,1.

L’augmentation de la hauteur de barrière est moins spectaculaire que la diminution de

la densité de courant en polarisation inverse. Ainsi, il est fort probable qu’un recuit à

température modérée permette de rendre le contact plus homogène.

En augmentant la température de recuit à 450 ◦C, la densité de courant de fuite aug-

mente d’un à 2 ordres de grandeur par rapport aux échantillons non recuits. Ceci peut

s’expliquer par une diminution de la hauteur de barrière et/ou par la présence d’inhomo-

généité de barrière. En regardant les caractéristiques en polarisation directe, et les valeurs

extraites de la hauteur de barrière et du coefficient d’idéalité représentées sur la figure

6.8, nous observons des indices caractéristiques des deux phénomènes. Une baisse, jusqu’à

0,95 eV, de la hauteur de barrière pour les échantillons recuits pendant 90 s (dans le

meilleur des cas et pour des diodes ayant une caractéristique en directe dite « normale »

) et des inhomogénéités car les échantillons recuits pendant 120 et 180 s présentent des

phénomènes reproductibles de double hauteur de barrière.

La densité de courant de fuite des échantillons recuits à 600 ◦C pendant 120 et 180

s augmente encore de 2 à 3 ordres de grandeur par rapport aux échantillons recuits à

450 ◦C. Par contre, il est étonnant de constater que la densité de courant de fuite de

l’échantillon recuit pendant 60 s est inférieure à celle des échantillons recuits à 450 ◦C.

Le temps de recuit semble un paramètre important pour l’évolution de la barrière Ni et il
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Figure 6.6 : Caractéristiques J-V, en polarisation inverse et directe, après recuit : a) et b)
pour la barrière Ni, c) et d) pour la barrière Au. Les numéros correspondent à
ceux du tableau 6.2. La couleur noire est utilisée pour les échantillons recuits à
300 ◦C, rouge à 450 ◦C et bleue à 600 ◦C

influe fortement sur sa dégradation. La figure 6.7 montre mieux l’évolution, en fonction du

temps, de la caractéristique I-V en polarisation directe des diodes recuites à 600 ◦C. Nous

observons un phénomène de double hauteur de barrière qui s’amplifie avec l’augmentation

du temps de recuit. La simulation du comportement des diodes présentant le phénomène

de double hauteur de barrière le plus prononcé donne une hauteur de barrière basse

à ΦbL = 0, 62 eV pour un coefficient d’idéalité de nL = 1, 26 et une hauteur de barrière

haute de ΦbH = 0, 78 eV pour un coefficient d’idéalité de nH = 1, 51. La plupart du temps,

c’est le coefficient d’idéalité de la barrière basse qui est supérieur à celui de la barrière

haute. Il est important de noter que la résistance série de la diode est tellement importante

que les domaines de contribution de chacune des barrières est difficile à définir. C’est pour

cela que nous n’avons pas présenté de valeur pour les cas de double hauteur de barrière

des échantillons recuits à 450 ◦C. Nous ne pouvons donc pas certifier l’exactitude de la

simulation dans ce cas. Néanmoins, les valeurs tendent à donner une bonne approximation

de ce que peut nous apporter l’utilisation de ce modèle. La proportion surfacique de la
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barrière basse a été déterminé à environ ε = 3 ‰.

En conclusion, nous notons que nos observations concordent avec celles publiées dans

la littérature. Les deux critères « température de recuit » et « temps de recuit » in-

fluencent les propriétés du contact Ni / n-GaN et l’augmentation de ces deux paramètres

entraîne inévitablement la dégradation du contact. Néanmoins, cette dégradation est plus

prononcée dans notre cas que dans la plupart des autres études. Compte tenu de la grande

disparité de la qualité des épitaxies GaN et des conditions de process, il serait téméraire

de tenter de trouver une explication à la vue de ces seules caractéristiques.
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Figure 6.7 : a) Caractéristiques I-V en polarisation direct de diodes Schottky avec une barrière
Ni recuite à 600 ◦C sous Ar - b) I-V en polarisation directe d’une diode Schottky
à barrière Ni : caractéristique expérimentale et résultats de simulation d’un cas
de double hauteur de barrière. Le contact Schottky a été recuit à 600 ◦C pendant
3 min sous Ar

L’évolution de la barrière Au est différente de celle de Ni. En effet, d’après l’évolution

de la densité de courant en inverse (Cf. figure 6.6d) ainsi que de Φb et n (Cf. figures

6.8c,d), nous observons que les propriétés du contact atteignent un optimum pour une

température de recuit de 450 ◦C. La hauteur de barrière augmente avec la température de

recuit pour atteindre une valeur proche de 0,8 eV à 450 ◦C quand le coefficient d’idéalité

diminue pour atteindre une valeur proche de 1,1. Le contact se dégrade à plus haute

température de recuit. Pour une température de recuit de 600 ◦C, nous observons une

diminution de la hauteur de barrière à une valeur proche de 0,75 eV, et une augmentation

du coefficient d’idéalité à une valeur proche de 1,15 .

Comme pour la barrière Ni, le temps de recuit influe sur les propriétés de la barrière

Au. Pour les températures de recuit de 300 ◦C et 450 ◦C, la hauteur de barrière augmente

et le coefficient d’idéalité diminue avec l’augmentation de la durée de recuit. Il semblerait

donc que, pour ces températures, le contact ait besoin d’une durée de recuit supérieure

à 3 min pour se stabiliser. Il aurait été intéressant de recuire le contact plus longtemps

mais nous n’avons pas pu le faire par manque d’échantillons.
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Figure 6.8 : Evolution de la hauteur de barrière et du coefficient d’idéalité en fonction de
la température de recuit et du temps de recuit respectivement : a) et b) pour la
barrière Ni, c) et d) pour la barrière Au

Comme précédemment, une température de recuit de 600 ◦C dégrade le contact Schottky.

Plus le temps de recuit est important, plus le contact se dégrade. Ainsi, la hauteur de

barrière évolue de 0,77 eV pour un temps de recuit de 1 min, à 0,69 eV pour un temps de

recuit de 3 min.

La figure 6.9 montre l’évolution des caractéristiques J-V en polarisation directe et

inverse avec les conditions de recuit du tableau 6.2 pour les barrières Ti et TiN. Les

évolutions de la hauteur de barrière et du coefficient d’idéalité extraites à partir des

caractéristiques I-V en polarisation directe sont reportées sur la figure 6.10.

La première information importante que nous observons sur les figures 6.9b,d est que

les barrières semblent moins homogènes qu’avant recuit. En effet, très peu de diodes ont

une allure linéaire (en échelle log) à basse tension de polarisation. Ce phénomène est plus

marqué dans le cas de la barrière TiN que dans celui de la barrière Ti, principalement parce

que la hauteur de barrière de Ti est plus faible que celle de TiN pour des températures

de recuit basses, et que la contribution de la résistance série apparait à plus basse tension

de polarisation.

Ensuite, il semblerait que la hauteur de barrière moyenne augmente avec l’augmenta-
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Figure 6.9 : Caractéristiques J-V après recuit, en polarisation inverse et directe, a) et b) pour
la barrière TiN, c) et d) pour la barrière Ti. Les numéros correspondent à ceux
du tableau 6.2. La couleur noire est utilisée pour les échantillons recuits à 300 ◦C,
rouge à 450 ◦C, et bleue à 600 ◦C

tion de la température de recuit, car la densité de courant à faible tension de polarisation

est plus faible que dans les autres cas. C’est ce que nous observons sur la figure 6.10.

Ainsi la hauteur de barrière de TiN reste aux alentours de 0,57-0,58 eV pour des recuits

à 300 ◦C et 450 ◦C (sauf pour le recuit à 450 ◦ C pendant 120 s qui conduit à : Φb ≈ 0, 61

eV), puis elle augmente pour le recuit à 600 ◦C. Plus le recuit est long plus la hauteur de

barrière est haute. Ainsi, la hauteur de barrière varie presque linéairement de 0,63 à 0,68

eV pour un temps de recuit comprit entre 60 et 180 s. Il est étonnant de constater que seul

un recuit à 600 ◦C permet de retrouver des propriétés très proches de celles du contact

avant recuit. A l’heure actuelle, nous ne disposons d’aucun modèle qui nous permettrait

d’expliquer ce comportement complexe.

Les caractéristiques de la barrière Ti recuite à 300 ◦C sont identiques à celles de la

même barrière non recuite. Nous supposons alors qu’aucune réaction entre Ti et GaN ne

s’est produit à cette température. Par contre, en augmentant à la fois la température et le

temps de recuit,la hauteur de barrière augmente de façon continue jusqu’à 0,57 eV. Cette

valeur correspond à celle de la barrière TiN recuite à 300 ◦C. Il est fort probable que
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Figure 6.10 : Evolution de la hauteur de barrière et du coefficient d’idéalité en fonction de la
température de recuit et du temps de recuit : a) pour la barrière TiN - b) pour
la barrière Ti. c) Le tableau des légendes est le même pour les deux figures.

l’augmentation et le temps de recuit entraine une réaction entre Ti et GaN pour former

du TiN.

Finalement, pour Ti et TiN, quelles que soient la température et la durée du recuit,

la densité de courant en polarisation inverse est plus importante qu’avant le recuit.

Conclusion

Nous avons étudié dans cette partie 4 métaux ou composés métalliques comme barrière

Schottky et avons caractérisé l’influence du recuit sur les propriétés physiques des contacts.

Les phases métalliques de barrière étudiées ont été : Ni, Au, Ti et TiN. Avec les critères

actuels, et en l’absence d’une protection périphérique performante, seule la métallisation

Ni semble ouvrir des perspectives intéressantes pour la réalisation de redresseurs Schottky

pour l’électronique de puissance. En effet, même avec le process simplifié que nous avons

utilisé, nous avons réussi à obtenir un contact Schottky de hauteur de barrière Φb ≈ 1

eV avec un coefficient d’idéalité inférieur à n < 1, 1 , ce qui était notre objectif initial.

Néanmoins, la dégradation des caractéristiques des contacts dès 450 ◦C risque de poser des

problèmes. En effet, certaines étapes de réalisation des redresseurs, comme les dépôts de

passivation, se font à des températures parfois supérieures à 400 ◦C. Des développements

complémentaires seront nécessaires pour que les propriétés du contact Ni / n-GaN soient

conservées aux températures de process communément rencontrées lors de la fabrication

de diodes par les procédés de la microélectronique.
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6.2 Caractérisation électrique et modélisation des in-

homogénéités de barrière

Le modèle thermoïonique est, la plupart du temps, suffisant pour expliquer les carac-

téristiques des diodes Schottky dont la qualité du matériau semi-conducteur et l’homo-

généité de la phase en contact avec celui-ci est maîtrisée. C’est actuellement le cas pour

bon nombre de diodes Schottky en technologie silicium (à phases métalliques siliciures)

disponibles dans le commerce. Néanmoins, au regard des résultats électriques précédents,

ce n’est pas le cas pour nos dispositifs sur GaN.

Cela fait maintenant plus de 60 ans que la communauté scientifique s’est attelée à

expliquer la physique du contact Métal / Semiconducteur. Il existe aujourd’hui plusieurs

modèles traitant des inhomogénéités de barrière. Dans le cadre de cette thèse, nous en

traiterons deux : le modèle de Tung et le modèle de Werner.

6.2.1 Le modèle de Werner

Description du modèle

Le modèle de Werner et Güttler[51, 52] que nous avons déjà rencontré au chapitre 5,

permet de décrire les variations de d’idéalité « apparent » avec la température. Ces valeurs

« apparentes » sont celles que l’on peut extraire à partir des mesures expérimentates en

utilisant le modèle thermo-ionique homogène. Ce modèle a été initialement développé pour

décrire le comportement de diodes PtSi / Si. La base de ce modèle consiste à supposer

que les variations de hauteur de barrière apparente et de coefficient d’idéalité apparent

avec la température peuvent s’expliquer par des variations locales de hauteur de barrière

autours d’une valeur médiane.

Physiquement, cette hypothèse est tout à fait plausible. En effet, la rugosité de l’inter-

face Métal / Semiconducteur, la présence de défauts cristallins, de gradients de composi-

tions de la phase métallique sont autant de paramètres capables de générer des variations

locales de hauteur de barrière.

Rappelons brièvement que Werner et Güttler modélisent la fonction de probabilité de

la hauteur de barrière par une distribution gaussienne autour d’une valeur de hauteur de

barrière moyenne notée Φb et de variance σ2. Cette distribution s’écrit alors :

P (Φb) =
1

σ
√
2π

exp
−
(

Φb − Φb

)2

2σ2
(6.1)
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et finalement, le courant qui traverse la barrière inhomogène s’exprime :

I (V ) =

∫

i (V, Φb)P (Φb)dΦb (6.2)

où i (V, Φb) est le courant correspondant à un potentiel et une hauteur de barrière donnée.

Si on intègre l’expression du courant total (équation 6.2), nous pouvons exprimer

l’évolution de la hauteur de barrière Φb avec la température en fonction de Φb et σ2. Cette

relation est reportée par l’équation 6.3

Φb (T ) = Φb −
qσ2

2kT
(6.3)

Cette relation permet donc de tenir compte des fluctuations de la hauteur de barrière

mesurée avec les variations de température.

Lors d’études préliminaires de barrière Schottky, on considère souvent que la hauteur

de barrière est indépendante de la tension appliquée. Pourtant, nous savons que ce n’est

pas le cas (notamment à cause des effets de force image). Ainsi en tenant compte de ce

paramètre et de l’évolution de la hauteur de barrière avec la température l’équation 2.9

décrivant l’évolution du courant de la conduction thermoïonique peut se récrire :

I = SA∗∗T 2 exp

[

−qΦb (V, T )

kT

]

exp

(

qV −RSI

kT

)

(6.4)

Pourtant, dans le cadre de ce modèle, le fait d’utiliser un coefficient d’idéalité > 1

quand on ajuste une courbe I-V simulée à la courbe expérimentale implique qu’il existe

une dépendance de la hauteur de barrière effective avec la tension. Tout se passe comme si

l’utilisation du paramètre n nous permettait de contourner la différence entre la hauteur de

barrière de bande plate (notée Φ0
b à V = 0 V généralement obtenue par une caractéristique

C-V) et la hauteur de barrière effective Φb(V ). Ensuite, les équations 2.9 et 6.4 permettent

d’exprimer le coefficient d’idéalité :

1

n (V, T )
− 1 = −

Φb (V, T )− Φ0
b

V
(6.5)

Finalement, à partir des équations 6.3 et 6.5 l’expression du coefficient d’idéalité s’écrit :

1

n (V, T )
= −

Φb (V, T )− Φ0
b

V
+

q (σ2 (V )− σ2
0)

2kTV
(6.6)

avec Φ0
b et σ2

0 la hauteur de barrière moyenne et la variance à 0 V respectivement. Dans leur

article[51], Werner et Güttler considèrent que les expressions Φb (V, T )−Φ0
b et σ2 (V )−σ2

0
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varient linéairement avec la tension et posent les constantes ρ2 et ρ3 de telle sorte que :

Φb (V, T )− Φ0
b = ρ2V (6.7)

σ2 (V )− σ2
0 = ρ3V (6.8)

ρ2 et ρ3 quantifient ainsi la déformation de la distribution de la barrière sous l’influence

de la tension appliquée. Nous remarquons que ces constantes sont indépendantes de la

température mais permettent d’exprimer l’évolution du coefficient d’idéalité avec la tem-

pérature au travers de l’équation 6.9. En regardant cette équation, nous observons qu’il

existe une relation linéaire entre n−1 − 1 et T−1.

1

n (T )
− 1 = −ρ2 +

qρ3
2kT

(6.9)

Finalement, Defives [123] a exprimé l’évolution de la hauteur de barrière en fonction du

coefficient d’idéalité à partir des équations 6.3 et 6.9 avec la loi d’évolution suivante :

Φb (V, n) = Φ0
b + ρ2V −

(

σ2
0 + ρ3V

)

[ 1
n
− 1 + ρ2

ρ3

]

(6.10)

et pour V = 0 V :

Φb (0, n) = Φ0
b −

σ2
0

ρ3

(

1

n
− 1 + ρ2

)

(6.11)

L’équation 6.11 est l’expression la plus générale qui permet de décrire le comportement

de la hauteur de barrière apparente Φb en fonction du coefficient d’idéalité apparent n,

pour des diodes inhomogènes dans le cadre du modèle de Werner.

Application de la méthode

Pour appliquer cette méthode nous avons étudié des diodes représentatives du meilleur

cas traité dans la précédente section, c’est à dire une barrière Ni, recuite à 300 ◦C pendant

60 s.

Nous avons caractérisé, par I-V en polarisation directe, ces diodes entre 150 K et

473 K. La figure 6.11 montre les caractéristiques I-V en polarisation directe d’une diode

représentative sur l’ensemble de la gamme de température de mesure.

Nous observons sur cette figure l’évolution classique de la densité de courant en direct,

où elle diminue lorsque la température est abaissée. Néanmoins, nous voyons apparaître

des phénomènes de multiples hauteurs de barrière pour la température de 150 K. Cette

évolution traduit clairement la présence d’inhomogénéités de la hauteur de barrière. L’ex-

traction de la hauteur de barrière et du coefficient d’idéalité a pu être effectuée à cette

température, mais seulement pour les fortes tensions de polarisation car la méthode géné-
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rale développée pour caractériser les multiples hauteurs de barrière n’a pas pu être utilisée

ici du fait de la résistance série trop élevée de la diode.

Figure 6.11 : Caractéristiques I-V d’une diode Schottky à basse température avec une barrière
Ni recuite à 300 ◦C pendant 1 min sous Ar

La figure 6.12 montre l’évolution de la hauteur de barrière et du coefficient d’idéalité

avec la température de mesure. La hauteur de barrière stagne aux alentours de 1,02 eV

pour les températures supérieures à 300 K. Sinon, elle diminue de manière spectaculaire

avec la diminution de la température pour atteindre une valeur de 0,62 eV à 150 K.

Conformément à nos attentes, le coefficient d’idéalité augmente avec la diminution de la

température de mesure et varie de 1,02 à 300 K à 1,83 à 150 K. Ces évolutions semblent

convenir à l’application du modèle de Werner.
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Figure 6.12 : Evolution de la hauteur de barrière et du coefficient d’idéalité en fonction de la
température d’une diode Schottky latérale de barrière Ni recuit à 300 ◦C sous
Ar pendant 60 s

La figure 6.13 reporte les graphiques relatifs à l’application du modèle de Werner

à notre échantillon. Premièrement nous pouvons observer le caractère non linéaire du
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tracé d’Arrhenius ln(IS/T
2) en fonction de 1/T (figure 6.13-b), représentatif d’une forte

dépendance de la hauteur de barrière et du coefficient d’idéalité avec la température.

En effet, au regard de l’équation 2.9, nous devrions normalement obtenir une tendance

linéaire de ln(IS/T
2) en fonction de 1/T comme le montre l’équation 6.12.

ln

(

IS
T 2

)

= ln (SA∗∗)−
qΦb

kT
(6.12)

La figure 6.13-a montre l’évolution en
1

T
de la hauteur de barrière. Nous observons

que cette caractéristique est linéaire pour les basses températures. Cette linéarité est

conforme à la dépendance de la hauteur de barrière avec la température comme reporté

dans l’équation 6.3. A partir de cette équation, nous avons pu remonter à la hauteur de

barrière moyenne de Φb = 1, 337 eV pour un écart type (racine carré de la variance) de

σ = 135, 5 meV . La valeur de σ est relativement importante devant la valeur de Φb et

traduit donc la forte dépendance de la hauteur de barrière avec la température.

Si nous tenons compte de la distribution de la hauteur de barrière avec la température,

l’expression de ln

(

Is
T 2

)

s’écrit :

ln

(

Is
T 2

)

= ln (SA∗∗)−
qΦb

kT
+

q2σ2

2k2T 2
(6.13)

Ainsi nous observons sur la figure 6.13-b que la caractéristique ln (SA∗∗)−
q2σ2

2k2T 2
en

fonction de
1

T
est linéaire et correspond à un tracé d’Arrhénius typique d’une barrière

Schottky homogène.

La figure 6.13-c reporte l’évolution de n−1 − 1 en fonction de
1

T
. Conformément au

modèle de Werner, cette caractéristique est linéaire et la régression linéaire de celle-ci

donne les valeurs de ρ2 et ρ3 à ρ2 = 0, 325 et ρ3 = 20, 6 meV .

Finalement, l’évolution de Φb en fonction de n à V = 0 V calculée à partir de l’équation

6.11 et mesurée à partir des valeurs extraites des caractéristiques I-V est reportée sur la

figure 6.13-d. La bonne adéquation entre la mesure et le modèle indique que le choix

d’une distribution gaussienne de la hauteur de barrière avec la température est utilisable

dans notre cas pour décrire les inhomogénéités de notre contact Schottky. A partir de cette

caractéristique, nous avons calculé la hauteur de barrière de bande plate Φ0
b = 1, 05 eV qui

n’est finalement pas si éloignée de la hauteur de barrière mesurée à 300 K Φb = 1, 02 eV .
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Figure 6.13 : Application du modèle de Werner. a) Observation de la distribution de la hauteur
de barrière avec la température - b) Comparaison du tracé d’Arrhenius ln(Is/T 2)
et en fonction de 1/T et de la caractéristique ln(Is/T 2)−q2σ2/(2k2T 2) en fonc-
tion de 1/T - c) Observation de la distribution du coefficient d’idéalité avec la
température - d) comparaison entre la caractéristique Φb(n) mesurée et calculée
à partir du modèle de Werner

6.2.2 Le modèle de Tung

Description du modèle

Tung[53, 54, 55, 56] a tenté d’élaborer une théorie générale sur l’interface réelle Métal

/ Semiconducteur, avec pour objectif d’expliquer les anomalies que le modèle thermoïo-

nique seul n’explique pas, et en particulier les différences fréquemment observées entre

la valeur de hauteur de barrière apparente extraite des mesures I-V en direct et celle

extraite des mesures C-V en inverse. Le modèle de Werner et Güttler que nous venons

de décrire précédemment considère qu’il existe une dispersion spatiale de la hauteur de

barrière, sans pour autant considérer qu’il puisse exister des interactions entre régions

voisines de l’interface, et en particulier entre une zone majoritaire à barrière haute et une

inclusion ( ou « patch ») à barrière basse de géométrie finie, de taille submicronique voire

nanométrique. Or, on peut s’attendre à rencontrer une inclusion de ce type autour de

l’émergence d’un défaut étendu ou autour d’un agrégat adsorbé sur la surface du semi-
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conducteur avant métallisation. On s’attend à ce que de telles inclusions puissent jouer un

rôle important dans le cas des contacts sur le semi-conducteur GaN pour lequel la densité

d’émergences de défauts est particulièrement élevée. Notons aussi cependant qu’une micro

ou nano-inclusion à barrière haute aurait toutes les chances de passer inaperçue au niveau

des caractéristiques I-V en polarisation directe des contacts ou en polarisation inverse à

tension modérée. Ce n’est qu’à forte polarisation inverse qu’une telle inclusion pourrait

entraîner un claquage prématuré à partir de l’interface par effet de concentration locale

du champ électrique.

Tung a montré qu’il pouvait exister un phénomène de pincement ou « pinch-off » dans

le semi-conducteur au niveau d’une inclusion à barrière basse, l’environnement à barrière

haute pouvant jouer le rôle de la grille d’un transistor à effet de champ pour pincer le «

canal » semi-conducteur situé à la verticale de l’inclusion. Il a proposé une description de

la variation spatiale du Minimum de Bande de Conduction (MBC) dans l’épaisseur du

semi-conducteur au voisinage d’une telle inclusion. Cette description met en évidence les

rôles : de la géométrie de la zone à barrière basse, des valeurs de hauteur de barrière haute

et basse, ainsi que des propriétés du semi-conducteur : niveau de dopage, permittivité.

Cette théorie ne fonctionne que pour un semi-conducteur non dégénéré (niveau de Fermi

situé sous le MBC).

Pour illustrer ce modéle, nous reprendrons l’exemple reporté sur la figure 6.14-a d’une

zone de plus faible hauteur de barrière de géométrie circulaire (nommée communément «

patch ») de rayon R0. La variation spatiale du potentiel MBC est illustrée sur la figure

6.14-b pour une barrière Schottky de hauteur de barrière Φ0
b = 0, 8 V , réalisée sur Si

dopé de type N à 1.1016 cm−3 et pour une inclusion dont la barrière basse est décalée

de ∆Φ = −0, 2 V par rapport à Φ0
b . Sur cette figure nous observons l’effet « pinch-off

» pour des rayons R0 de 100 et 300 nm. Pour R0=100 nm, à la verticale du centre de

l’inclusion, le potentiel MBC dépasse de 0,1 eV par rapport à la valeur de Φ0
b −∆Φ. Dans

cet exemple, le phénomène de « pinch-off » n’est plus observé pour des valeurs de R0

supérieures à 500 nm. Cet exemple nous montre qu’il est plausible que la hauteur extraite

pour la barrière basse par un modèle thermoïonique à partir des mesures I-V en direct

puisse être surestimée par rapport à la valeur réelle.

A partir de ses calculs, Tung a énoncé la condition suivante pour qu’un effet « pinch-off

» significatif se produise :
∆Φ

Vbb

>
2R0

W
(6.14)

avec Vbb la courbure de bande correspondant à une jonction Métal / Semiconducteur ho-

mogène de hauteur de barrière Φ0
b et s’exprimant Vbb = Φ0

b−Vn−Va avec Vn =
kT

q
ln

(

NC

ND

)

la distance énergétique entre le niveau de Fermi et le MBC. W est l’épaisseur de déplétion

191



CHAPITRE 6. RÉALISATION ET CARACTÉRISATION DE DIODES SCHOTTKY
SUR GAN

0.05 0.1

0.5

0.6

0.7

z (µm)

P
O

T
E

N
T

IA
L

 (
V

)

SILICON

T = 300 K

ND = 1x1016 cm-3

= 0.8 V

 = 0.2 V

R0 = 0.01 µm

R0 = 0.03 µm

R0 = 0.05 µm

R0 = 0.07 µm

R0

z

SEMICONDUCTEUR

METAL
a) b)

Figure 6.14 : a) Représentation d’une inhomogénéité en forme d’inclusion circulaire ou “pat-
ch” de diamètre R0 et de hauteur de barrière Φ0

b −∆Φ b) Influence de R0 sur la
variation spatiale du MBC dans le semi-conducteur proche de l’IMSà la verticale
du centre de l’inclusion

caractéristique et s’exprime de la manière suivante : W =

√

2ǫsVbb

qND

.

Application de la méthode de Tung pour déterminer la constante de Richarson

A∗∗

La constante de Richardson A∗∗ est un paramètre propre au semi conducteur et a été

calculée à 26,4 A.cm−2.K−2 pour le nitrure de gallium. La méthode la plus simple pour

la calculer expérimentalement est d’effectuer des mesures I-V en polarisation directe à

différentes températures d’une diode Schottky. Par la suite, une régression linéaire de la

caractéristique ln (Is/T
2) = f (1/kT ) donne une expression de Φeff , la hauteur de barrière

effective à 0 V, qui est la pente de la caractéristique obtenue, alors que la constante de

Richardson peut être extraite à partir de l’ordonnée à l’origine b de la caractéristique par

l’équation A∗∗ = exp(b)/S, où S est la surface de la diode.

Néanmoins, cette méthode simple ne s’applique que pour une barrière homogène car,

comme nous avons pu le voir lors de l’application du modèle de Werner (Cf. figure 6.13-b),

la caractéristique ln (Is/T
2) = f (1/kT ) (ou tracé d’Arrhénius, ou tracé de Richardson)

d’une diode à barrière inhomogène n’est pas linéaire, surtout quand les températures

de mesures sont bien inférieure à la température ambiante. En conséquence, la plupart

des valeurs de constantes de Richarson relevées dans la littérature sont bien inférieures

(parfois jusqu’à 4 ordres de grandeur) à la valeur théorique[102, 106, 109, 110]. Les valeurs

extraites se rapprochant le plus des valeurs théoriques sont souvent obtenues à partir de

réseaux I-V-T à températures supérieures à 20 ◦C, là où l’effet des barrières hautes est

dominant, dans un régime pour lequel la hauteur de barrière effective et le coefficient

d’idéalité apparent varient peu sous l’influence de la température.

Nous avons tenté d’appliquer cette méthode à nos échantillons à partir du réseau de
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caractéristiques de la figure 6.11. Les valeurs de IS ont été calculées à partir des valeurs

de Φb extraites à partir de la procédure décrite dans le chapitre 4 et déjà discutées dans

l’application du modèle de Werner. Les caractéristiques Φb(T ) et n(T ) sont à nouveau

celles reportées sur la figure 6.12.

La figure 6.15 compare les caractéristiques ln (Is/T
2) = f (1/kT ) appelé tracé de

Richardson et ln (Is/T
2) = f (1/nkT ) appelée tracé de Richardson « modifié ».

Conformément à nos précédentes observations, le tracé de Richardson, n’est pas li-

néaire sur l’ensemble de la gamme de température. La linéarité de la caractéristique est

perdue rapidement (T < 25 ◦C) à cause de la dépendance de n et Φb avec la température.

Les valeurs de Φb et A∗∗ extraites de la partie linéaire du tracé de Richardson sont de

Φb = 0.93 eV et A∗∗ = 2.2 A.K−2cm−2. La constante de Richardson extraite ici est infé-

rieure à la valeur théorique mais néanmoins honorable comparée à celle déterminées par

d’autres groupes. Pour tenir compte de l’évolution des paramètres physiques du contact

avec la température, nous avons reporté le tracé de Richardson « modifié ». Cette ap-

proche à été proposée en premier par Hackam and Harrop [147] pour tenir compte de la

déviation du coefficient d’idéalité par rapport à l’unité à tension de polarisation nulle.

Nous observons alors que le tracé de Richardson « modifié » est linéaire sur une plage de

température nettement plus importe que pour un tracé de Richardson classique (T≥ 250

K). Néanmoins, les fortes valeurs de coefficient d’idéalité à basse température entrainent

encore la perte de la linéarité du tracé de Richardson modifié. Les valeurs de hauteur de

barrière efficace et de constante de Richardson extraite, respectivement Φeff = 1, 15 eV et

A∗∗ = 56, 2 A.cm−2.K−2, sont surestimées par rapport à la réalité. Ceci provient principa-

lement du fait que le tracé de Richardson « modifié » ne tient pas compte des variations

de hauteur de barrière. Pour tenter d’en tenir compte, nous nous proposons d’utiliser le

modèle de Tung.

L’objectif à partir de maintenant sera d’essayer de tenir compte des inhomogénéités

de barrière pour obtenir un tracé d’Arrhénius linéaire pour l’ensemble de la plage de

température de mesure.

Pour une configuration de « patch » donnée, Tung affirme que la hauteur de barrière

efficace Φeff évolue de la manière suivante :

Φeff = Φ0
B − γ

(

Vbb

η

)
1

3

(6.15)

avec Φ0
b la hauteur de barrière moyenne et γ une constante exprimée en cm2/3 caractéris-

tique du « patch » et η = ǫs/qNd.
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Figure 6.15 : Tracé de Richardson et Richardson « modifié « pour une gamme de température
de 150 K à 472 K

Chaque « patch » induit une surface efficace que nous noterons Aeff et qui s’exprime :

Aeff =
4πγkT

q9

(

η

Vbb

)
2

3

(6.16)

Finalement l’expression du courant en polarisation directe traversant le « patch » Ipatch

s’écrit :

Ipatch = A∗∗T 2Aeffexp

(

−qΦeff

kT

)[

exp

(

qV

kT

)

− 1

]

(6.17)

En regardant les équations 6.15 et 6.16, nous remarquons que la hauteur de barrière

effective et la surface effective dépendent de la tension appliquée (par Vbb) mais absolument

pas de la température. Pourtant la figure 6.12 montre très clairement que la hauteur de

barrière évolue également avec la température.

Tung apporte plusieurs éléments de réponse pour expliquer ce phénomène. Première-

ment, il peut exister différentes familles de « patchs » identiques dans une même famille

mais différents entre deux familles. A chaque famille correspondra un paramètre γi et une

valeur Φeff,i spécifiques. Le facteur exp

(

−qΦeff,i

kT

)

étant dépendant de la température,

il est aisé de comprendre que la proportion associée à la contribution au courant global

des « patchs » de faible hauteur de barrière effective est plus forte aux basses tempéra-

tures, ce qui entraîne une dépendance de la hauteur de barrière globale du contact avec

la température.

Une deuxième approche proposée par Tung considère qu’il existe, dans certain cas,

une distribution gaussienne du paramètre γi , de variance σ2
γ. Cette distribution permet
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de prédire la distribution de la hauteur de barrière par l’expression :

Φeff (T ) = Φ0
b −

qσ2
γ

2kT

(

Vbb

η

)
2

3

(6.18)

ce qui nous conduit à une expression de la distribution de la hauteur de barrière effective

à 0 V :

Φeff (T ) = Φ0
b −

qσ2
Φ

2kT
(6.19)

avec σ2
Φ la variance de la distribution de la hauteur de barrière effective.

L’application du modèle de Werner dans la section précédente à montré, pour l’exemple

décrit, que la distribution de la hauteur de barrière avec la température respectait l’équa-

tion 6.19 et a permis d’obtenir les valeurs estimatives suivantes dans ce cas précis :

Φ0
b = 1, 337 eV et σΦ = 135, 5 meV .

Pour un type de « patch » donné, le coefficient d’idéalité s’exprime :

n = 1 +
γ

3η1/3V
2/3
bb

(6.20)

Dans le cas d’une distribution homogène de hauteur de barrière, le coefficient d’idéalité

total s’exprime par l’équation :

ntot (T ) ≈ 1 +
σγV

1

3

bb

3η
2

3kT
(6.21)

et peut finalement se réécrire à V=0 V sous la forme :

ntot (T ) ≈ 1 +
qσ2

n

2kT
(6.22)

avec σ2
n la variance de la distribution de ntot (T ).

L’une des méthodes utilisée pour tester la validité de cette approche consiste à tracer la

caractéristique nkT en fonction de kT . En regardant l’équation 6.22, cette caractéristique

doit être une droite parallèle à la droite « identité » y = x. L’ordonnée à l’origine (notée

b) de cette caractéristique met en évidence l’écart T0. La valeur T0 est une constante qui

s’exprime de manière simple : (T0 = b/k). L’expression du courant total dans la diode fait

apparaître le paramètre T0 :

Itotal = AeffA
∗∗T 2exp

(

−
qΦeff (T )

k (T + T0)

)[

exp

(

qV

k (T + T0)

)

− 1

]

(6.23)

Sur la figure 6.16-a est présentée la caractéristique : nkT en fonction de kT , sur

l’ensemble de la gamme de température de mesure. Nous observons que l’allure de cette

courbe est parallèle au cas idéal n = 1 pour les hautes température (≥ 300 K), mais que
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la linéarité est perdue pour les basses températures. Cette allure a souvent été attribuée

au mécanisme de conduction TFE qui se rapproche le plus de ce que nous observons sur

nos échantillons à basse température. Néanmoins, ce mécanisme ne conduit pas non plus,

même en théorie, à une linéarité de la caractéristique nkT en fonction de kT vers les

hautes températures. Il nous faut donc chercher un autre explication.

Finalement, par des exemples de simulation numérique, Tung explique que la perte de

la linéarité de la courbe nkT en fonction de kT peut être la conséquence de la présence

d’une population de « patchs » de faible hauteur de barrière associés à une résistance

d’accès élevée .

a) b)

Figure 6.16 : Caractéristique nkT en fonction de kT montrant la distribution de la hauteur
de barrière avec la température a) sur l’ensemble de la gamme de température -
b) sur gamme de température réduite ; mise en évidence de l’écart T0

Notre cas semble correspondre tout à fait à cette configuration. En effet, la distribution

calculée de la hauteur de barrière nous conduit à supposer qu’il existe des « patchs » avec

une hauteur de barrière basse de l’ordre de 0,6 eV. De plus, nos structures sont latérales et

le contact ohmique a été réalisé sur une couche faiblement dopé. Il est donc assez résistif.

Ainsi, la résistance série moyenne des diodes caractérisées à température ambiante est de

l’ordre de 150 Ω. Enfin, la linéarité de la caractéristique nkT en fonction de kT , que nous

observons sur nos diodes, ne va pas dans le sens d’un mécanisme dominant de conduction

de type TFE qui est, de toutes façons, très peu probable pour une hauteur de barrière

efficace élevée - proche de 1 eV - sur un semi-conducteur faiblement dopé.

Le paramètre T0 a été déterminé à partir de la caractéristique nkT en fonction de kT

à hautes températures (Cf. figure 6.16-b) et la valeur extraite est de T0 = 22K.

A partir de cette valeur et de l’équation 6.23 nous avons calculé l’évolution de la surface

efficace Aeff avec la température car à V = 0 V nous pouvons exprimer ce paramètre

comme :

Aeff =
Is

A∗∗ ∗ T 2
exp

(

qΦb

k (T + T0)

)

(6.24)
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Pour exemple, la surface efficace à température ambiante est : Aeff = 2, 7.10−5 cm2

soit moins de 10 % de la surface totale. Ainsi, pour déterminer la constante de Richardson,

nous avons choisi de tracer la caractéristique ln(Is/T
2/Aeff ) en fonction de 1/nkT pour

tenir compte à la fois de la variation de la surface efficace et du coefficient d’idéalité avec

la température.

La figure 6.17 reporte cette caractéristique. Nous observons que cette fonction est

linéaire sur l’ensemble de la gamme de température de mesure et sa linéarisation donne

une valeur de constante de Richardson de A∗∗ = 24, 77 A/cm2/K2 , très proche de la

valeur théorique de 24, 6 A/cm2/K2. La correspondance de ces deux valeurs nous semble

indicative de la validité du modèle de Tung pour décrire les inhomogénéités de barrière

de nos diodes Schottky.

Figure 6.17 : Comparaison des caractéristiques ln(Is/T
2Aeff ) en fonction de 1/kT et 1/nkT

Conclusion

Nous avons traité dans ce chapitre deux éléments importants dans le développement de

la brique technologique « contact Schottky ». Dans un premier temps, nous avons étudié

différents métaux de barrière (Ni, Au, Ti, TiN) ainsi que l’influence du recuit sur leurs

propriétés. Cette étude nous à permis d’obtenir des résultats encourageants avec Ni recuit

à basse température. Ces résultats ont été utiles à l’équipe en charge du développement

du redresseur Schottky 600 V de STMicroelectronics à Tours et ont servi de base lors du

développement d’une structure plus évoluée que celle que nous avons étudiée.

Dans un deuxième temps, nous avons appliqué le modèle de Werner et le modèle de

Tung pour tenter de caractériser les inhomogénéités de barrière de l’échantillon présentant
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les meilleurs résultats, c’est à dire la barrière Ni recuite à 300 ◦C pendant 60 s. Les mesures

I-V-T ont permis de montrer que, même si cet échantillon présente de bonnes propriétés

à température ambiante, il les perd très vites quand nous diminuons la température de

mesure. On observe à la fois une diminution de la hauteur de barrière, qui est un signe de

la présence d’une inhomogénéité spatiale de hauteur de barrière locale et également une

forte augmentation du coefficient d’idéalité. La forte augmentation de l’idéalité à basse

température peut s’expliquer de deux façons. La première correspond à une diminution

de la hauteur de barrière moyenne effective. La deuxième peut être attribuée à la forte

valeur de la résistance série.

L’application du modèle de Tung nous conduit à supposer que la surface efficace du

contact qui assure la majorité de la conduction à température basse ou ambiante est très

faible devant la surface totale (à peine 10 % à température ambiante). Il nous paraît

raisonnable d’attribuer cette faible proportion à la présence d’une grande densité de «

patchs » de taille submicronique, très probablement localisés autour d’émergences de

défauts étendus dans la couche de GaN hétéro-épitaxiale.

Suite aux résultats que nous avons obtenus au cours de cette étude sur les contacts

Schottky, nous ne pouvons que conseiller à ceux qui en prendront la suite de réaliser le

même type de caractérisations et de modélisations sur des diodes de structure optimi-

sée fabriquées dans de meilleures conditions. Nous sommes convaincus que des études

telles que celles que nous avons menées dans ce chapitre, avec un degré d’investigation

approfondi par rapport à ce qui est habituellement pratiqué en accompagnement à un

développement industriel, peuvent aider à accélérer la maturation des procédés dévelop-

pés pour l’industrialisation de la fabrication des redresseurs Schottky sur semi-conducteur

GaN.
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Pour évaluer les potentialités d’un matériau semi-conducteur, à un stade donné de son

développement, dans l’optique de la réalisation d’une catégorie donnée de composants

fonctionnels, il est important de caractériser à la fois les défauts cristallins qui affectent

la structure du matériau et les multiples influences possibles de ces défauts sur les carac-

téristiques du composant. Dans notre cas, la fonctionnalité ciblée est clairement celle des

redresseurs rapides, et la famille de composants correspond aux diodes Schottky. Dans ce

chapitre, nous présenterons, dans un premier temps, des observations réalisées en micro-

scopie électronique sur différents défauts du nitrure de gallium. Ensuite, nous présenterons

les résultats d’analyses thermiques effectuées sur différents types de couches de GaN épi-

taxiées sur Saphir. Enfin nous formulerons des hypothèses sur les mécanismes possibles

de décomposition du GaN.

7.1 Observation des défauts par microscopie électro-

nique en transmission

7.1.1 Observation au microscope électronique en transmission d’un

échantillon brut d’épitaxie

L’échantillon qui correspond aux images reportées sur les figures 7.1 à 7.3 a été préparé

par découpe FIB au laboratoire d’analyse technologique situé sur le site de STMicroelec-

tronics à Tours. L’échantillon est celui de la figure 3.1b. Pour rappel, l’empilement est

constitué des couches suivantes : GaN (9 μm,N−) / GaN(3,2 μm,N+) / AlN / Saphir.

a) b)

200 nm 200 nm

1

2

Figure 7.1 : Comparaison de plusieurs modes d’observation d’une dislocation : a) champ clair
b) champ sombre « weakbeam G-3G »

Les observations ont été réalisées sur le microscope TOPCON du LPMCN avec une

tension de travail de 200 kV et grâce aux conseils d’Olivier Marty de l’Institut des Na-
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notechnologies de Lyon . Les modes d’observations utilisés ont été en champ clair et en

champ sombre « Weak Beam G-3G ». Ce dernier mode d’analyse permet d’obtenir une

bonne résolution pour l’observation de défauts de type « dislocation ».

La figure 7.1 compare les deux modes d’observation sur deux types de dislocation. Nous

remarquons ainsi que les images présentent une meilleure résolution en champ sombre. Il

est toujours difficile de mesurer la taille des dislocations, aussi bien en longueur qu’en lar-

geur. En longueur, car les conditions de préparation ne permettent pas forcément d’avoir

un plan d’observation dans la même direction que la dislocation, et en largeur parce que

les conditions d’observation font varier la largeur apparente du défaut.

La figure 7.1 laisse apparaître deux types de dislocation. Les premières (notées 1

sur la figure) prennent origine à l’interface entre la couche d’adaptation (buffer) et le

GaN. Elles traversent l’ensemble de la couche de GaN avec une direction normale au plan

(0001)GaN . Ce type de défaut a été attribué dans la littérature à des dislocations « vis»

ou dislocations de type « c » [148, 149] ayant un vecteur de Burgers : �b = [0001].

L’autre type de dislocation (noté 2 sur la figure 7.1) n’est pas identifiable à partir

de cette image. La littérature mentionne cependant comme usuels dans GaN deux autres

types de dislocation. D’abord, des dislocations de type « coin » ou « a » associées à un

vecteur de Burgers �b = 1/3[1120], présentes dans toute l’épaisseur de la couche épitaxiale

mais dont la densité est plus importante dans le premier μm de l’épitaxie. Le dernier type

est uniquement détecté proche de la zone « buffer » et correspond à un vecteur de Burgers
�b = 1/3[1123]. Ce type de dislocation est appelé de type « c + a » ou « mixte ».

65 nm

nano-pipe

dislocation

200 nm

Figure 7.2 : Observation TEM en champ clair d’une dislocation et d’un défaut de type “nano-
cheminée” ou “nano-pipe”

Plusieurs publications mentionnent la présence de « nano-pipes » dans la structure

du GaN [148, 149, 150, 151, 152, 153]. Ces défauts ont été appelés ainsi par analogie aux
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Figure 7.3 : Observation TEM en champ clair de la totalité d’un défaut nano-pipe

« micro-pipes » pour le SiC. Ces « pipes » ont également reçu les appellations « open-

core screw dislocation »[148, 154] ou « threading screw dislocation »[155, 156]. Ces deux

dernières appellations doivent être précisées. Il ne s’agit vraisemblablement pas d’une

dislocation unique mais du résultat de l’agrégation d’un faisceau de dislocations, comme

cela a été clairement démontré dans le cas du 4H-SiC. Il existe encore une controverse

entre ceux qui estiment qu’il s’agit d’une dislocation unique à vecteur de Burgers géant et

ceux qui considèrent qu’il s’agit de défauts différents générés par coalescence de faisceaux

de dislocations. Ce type de défaut a également été identifié dans nos couches épitaxiales.
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Ainsi, la figure 7.2 présente la différence entre une dislocation et un nano-pipe à partir

d’une image obtenue par microscopie électronique en transmission en champ clair. La

largeur de ce « pipe » est d’environ 65 nm et le contraste, plus clair, nous indique l’absence

de matière dans ce défaut. La figure 7.3 montre que ce défaut traverse la totalité des 12

μm de GaN et qu’il se forme dès le début de la croissance.

Il est à noter que la largeur du « nano-pipe » reportée ici est 100 fois plus étendue

que celles données dans certaines publications [148, 155] où la largeur est évaluée à 0,72

nm. Cette faible valeur correspond plus probablement à une unique dislocation « vis » à

faible vecteur de Burgers, telle que celle présentée sur la figure 7.1. D’autres études [156]

présentent des résultats assez similaires aux nôtres. Il est presque certain que différents

types de « nano-pipe » coexistent.

La figure 7.4 est une observation en microscopie électronique de 2 types de « nano-

pipe » issue d’une commande de STMicroelectronics à la société de prestation SERMA.

Contrairement au défaut de la figure 7.3, le « nano-pipe » de la figure 7.4a ne se termine

pas par une dégradation à la surface du GaN. De plus, la figure 7.4b présente le départ

d’une « nano-pipe » à un niveau assez éloigné au-dessus du Saphir. Ces images mettent

bien en évidence que les défauts de type « nano-pipe » peuvent être de différentes largeurs

et qu’ils peuvent prendre naissance à différents stades de l’hétéro-épitaxie.

500 nm50 nm
a) b)

Figure 7.4 : Observation au microscope électronique en transmission en champ clair de deux
types de «nano-pipe»
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7.1.2 Observation au microscope électronique en transmission de

défauts révélés par gravure plasma

Pour différencier les types de défauts, la communauté internationale a réalisé bon

nombre d’études ponctuelles par révélation des émergences de défauts au KOH fondu.

Différentes géométries de signatures ont été révélées. Dans nos études, nous avons montré

que l’on peut obtenir des géométries identiques après une gravure par plasma chloré. La

figure 7.5 est une observation en microscopie électronique à balayage de la surface de GaN

après gravure. Nous relevons trois types de signatures.

Le premier, appelé « défaut A », forme une crevasse pseudo-hexagonale avec un point

au milieu. Le deuxième, noté « défaut B » forme une excroissance hexagonale et le troi-

sième (« défaut C ») est un mélange des deux premiers avec une excroissance hexagonale

dans laquelle nous observons plusieurs points en périphérie.

5 µm

Défaut A
Défaut B

Défaut C

Figure 7.5 : Observation au microscope électronique à balayage de la surface du GaN après
gravure plasma

La SERMA a analysé la géométrie des défauts sous-jacents à ces signatures par micro-

scopie électronique en transmission, en découpant par FIB (Focussed Ion Beam) l’échan-

tillon de la figure 7.5 au niveau des défauts A et B. La figure 7.6 montre une partie de

ces observations. Sous l’émergence du « défaut B », on trouve un « nano-pipe » large et

similaire à ce que nous avions observé sur la figure 7.4b. Le « défaut A » est similaire

à celui observé sur la figure 7.4a. En effet il est fort probable que le cône observé sur la

figure 7.4a soit gravé préférentiellement, générant ainsi la cavité observé en vue plane.

Les défauts des deux types semblent avoir été générés dans le volume du GaN et non

au niveau du Saphir. Ces défauts ont également en commun la présence de dislocations à

l’origine du défaut. Nous devons alors nous poser la question de l’origine de ces défauts

et tenter de comprendre d’où proviennent les différences observées.
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Défaut B Défaut A

500 nm
500 nm

Figure 7.6 : Observation au microscope électronique en transmission en champ clair. Obser-
vation en coupe du matériau GaN sous les défauts A et B (Cf. figure 7.5)

En compilant nos observations, nous avons mis en évidence la présence de dislocations

de type « coin » et « mixtes » principalement localisées dans le premier μm de la couche

épitaxiale et de dislocations « vis » traversantes dont l’origine se trouve au niveau du

substrat. Nous avons également mis en évidence trois types de « nano-pipe ». Le premier

(Cf. figures 7.2 et 7.3), a une largeur d’environ 65 nm et prend origine au niveau du

substrat. Avant attaque chimique ou physique, ce type de défaut laisse déjà un cratère

à la surface du GaN. Le deuxième type de « nano-pipe » a un diamètre équivalent au

premier mais ne laisse pas de trace visible en surface. Après gravure chimique (KOH fondu)

ou physico-chimique (plasma), une crevasse de géométrie hexagonale centrée autour du

défaut se forme en surface. Ce type de défaut apparaît pendant la croissance épitaxiale et

remonte jusqu’en surface. Le dernier type de « nano-pipe » a un diamètre légèrement plus

important que les deux autres. Ce défaut se forme pendant la croissance et se rebouche

avant la fin de la croissance. Le réarrangement cristallographique ou les contraintes liées

à la réorganisation des liaisons au niveau du défaut font que la vitesse de gravure est plus

faible autour du défaut, ce qui génère une excroissance hexagonale pendant la gravure.
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Ces trois types de « nano-pipe » ont été repérés dans la littérature comme liés à des

dislocations « vis » et portent les noms (en anglais) de : “Open Core Screw Dislocation”

pour le premier type, de « Nano-pipe » et de “Filled Core Screw Dislocation” pour les

deux autres types de « nano-pipe ». Enfin, les dislocations « vis » traversantes observées

sur la figure 7.1 portent le nom de “Full Core Screw Dislocation”.

De nombreuses études tendent à montrer que les « nano-pipes », quelque soit leur type,

semblent formés par la diffusion d’oxygène jusqu’à la surface du GaN [157, 158]. L’origine

de cet oxygène est controversée. Pour certains, il provient d’une diffusion à partir du

saphir[159]. Pour d’autres, cet oxygène provient des impuretés contenues dans l’ammoniac

(NH3) pour les croissances par MOCVD, ou bien du résiduel de vapeur d’eau pour les

croissances par MBE[160]. Compte tenu de l’efficacité des purificateurs de gaz disponibles

dans le commerce, qui permettent de garantir des niveaux en oxygène très inférieurs au

ppm, et de la pression partielle en oxygène très faible dans les réacteurs MBE, il est peu

probable que la source d’oxygène soit la phase gazeuse du réacteur MOCVD, ce qui nous

conduit à privilégier l’hypothèse de la diffusion d’oxygène via le substrat de saphir. Pour

rappel, dans GaN, l’oxygène se substitue à l’élement azote et introduit un donneur léger

vers 0,78 meV sous la bande de conduction [161].

Des analyses en microscopie électronique en transmission haute résolution et par spec-

troscopie des pertes d’énergie ont d’ailleurs montré que les parois des « nano-pipes » sont

constituées des éléments Ga-O et que l’oxygène venait se substituer à l’azote[157, 158].

L’oxygène est détecté de 1,8 à 20 mono-couches au delà des parois du pipe.

L’ajout de silicium pour le dopage de type « n » pendant la croissance du GaN ne

génère pas plus de dislocation [162] mais introduit des contraintes dans la couche épitaxiale

et entraine une déformation (« warp » en anglais) du substrat, voire l’apparition de

fissures « crack ». De façon générale, il est difficile d’obtenir des couches de type « n »

dopées au silicium à des concentration supérieures à 1.1019 cm−3. Ces cracks apparaissent

selon le plan de clivage (1100) perpendiculaire au plan (0001). Ils ne sont pas issus d’une

déformation plastique mais des contraintes générées pendant le refroidissement après la

croissance.

7.2 Caractérisation par analyse thermique de différentes

couches de GaN épitaxiées sur Saphir

Nous avons vu, dans la section précédente, que l’hétéroépitaxie de nitrure de gallium

sur saphir générait une quantité importante de défauts cristallins. Dans cette section, nous

avons étudié l’influence de ces défauts ainsi que du dopage sur les évolutions du matériau

à haute température. Pour ce faire, nous avons réalisé deux types de caractérisation :
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l’analyse thermogravimétrique et l’analyse par calorimétrie différentielle à balayage de

différentes couches épitaxiales de nitrure de gallium.

7.2.1 Caractérisation de couches de nitrure de gallium par ana-

lyse thermogravimétrique

L’analyse thermogravimétrique (ATG) permet de suivre l’évolution de la masse d’un

échantillon en fonction de la température auquel il est porté. Dans notre cas, nous avons

souhaité, dans un premier temps, déterminer une « température de décomposition » ou

de « dissociation » du nitrure de gallium, car cette décomposition fait encore l’objet de

nombreuses discussions qualitatives dans la littérature et de peu d’études quantitatives.

La figure 7.7 présente l’évolution de la masse d’un échantillon de GaN de 3,2 μm dopé

au silicium vers 5,8.1018 cm−3 épitaxié sur saphir, ainsi que l’observation au microscope

optique après caractérisation de la surface de l’échantillon. La vitesse de chauffe était de

20 ◦C/min pour une plage de température comprise entre 30 et 1200 ◦C. L’échantillon

était maintenu dans une atmosphère gazeuse d’azote à pression atmosphérique.

Premièrement, nous remarquons que la variation totale de la masse est inférieure à

0,05 %. Il faut pondérer ce résultat par le fait que la masse relative en nitrure de gallium

par rapport à la masse totale de l’échantillon est inférieure au %. La masse de l’échantillon

diminue de 30 à 320 ◦C en 2 étapes. La première est une diminution de masse brutale

entre 30 et 150 ◦C suivit d’une stagnation jusqu’à 200 ◦C puis une nouvelle diminution

brutale de 200 à 300 ◦C. Au delà de ces températures la masse augmente régulièrement

jusqu’à 1200 ◦C pour atteindre une valeur proche de la masse initiale. Nous observons

néanmoins un petit décrochement vers 950 ◦C. Compte tenu de la faible amplitude du

signal, nous ne pouvons pas statuer sur la réalité de l’existence d’un éventuel phénomène

physique associé à ce décrochement.

La perte de masse est forcément associée à une perte de matière. Il semblerait que le

GaN commence à se décomposer avant 300 ◦C, avec passage en phase gazeuse de l’élement

azote. En effet, si l’on prend en compte la très faible pression de vapeur saturante du

gallium, cette perte de masse ne peut être attribuée qu’à un départ d’azote à partir de

la structure. Il est important de noter que ces valeurs de température susceptibles d’être

caractéristiques d’une dissociation du GaN sont les plus basses jamais rapportées dans la

littérature. L’augmentation de la masse à partir de 400 ◦C peut être attribuée à l’oxydation

du gallium issu de la décomposition du GaN. En effet, la figure 7.7 montre que la surface

de l’échantillon est dégradée et la couleur un peu brunie va dans le sens d’une oxydation.

Nous sommes donc aménés à supposer que le nitrure de gallium se décomposerait à

basse température mais aucun emballement n’a été observé et la décomposition semble

lente sur tout l’intervalle de température considéré. Pour tenter de mieux détecter un
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Figure 7.7 : a) Evolution de la masse d’un échantillon n+-GaN(3,2 µm) / Saphir en fonction
de la température entre 30 et 1200 ◦C, observée par ATG sous atmosphère N2

pour une vitesse de chauffe de 20 ◦C/min - b) Observation au microscope optique
de la surface du même échantillon après mesure ATG

éventuel emballement de décomposition, nous avons étudié l’évolution de la masse du

même type d’échantillon en fonction de la température, entre 100 et 1400 ◦C, par analyse

ATG sous atmosphère N2 en procédant cette fois ci par paliers espacés de 100 ◦C, chaque

palier ayant une durée de 20 min, et pour une vitesse de chauffe entre paliers de 20 ◦C/min.

Le résultat obtenu est reporté sur la figure 7.8.

Comme pour la caractérisation précédente, la masse de l’échantillon diminue à basse

température. Néanmoins, elle se stabilise, dans notre cas, vers 200 ◦C. Au delà de cette

température, la masse de l’échantillon augmente de façon continue puis diminue de façon

impressionnante entre 1200 et 1300 ◦C jusqu’à la moitié de la durée du palier de 20 mn

à 1300 ◦C. La masse n’évolue plus ensuite jusqu’à la fin du palier à 1400 ◦C. La figure

7.8b est une image obtenue au microscope optique de la surface de l’échantillon après

sa caractérisation par ATG. Nous observons que la surface est beaucoup plus dégradée

qu’après l’analyse précédente et relevons la présence de crevasses dans le matériau. Ces

informations confirment donc l’observation d’un emballement de la décomposition entre

1200 et 1300 ◦C.

Les caractérisations par ATG ont mis en évidence le fait que la décomposition du

GaN pouvait commencer à basse température. Il est à noter néanmoins que les écarts de

masses mesurés sont trop faibles pour pouvoir énoncer ces conclusions de manière ferme

et définitive. Les mécanismes de décomposition et leurs influences sur la morphologie de

surface ont été souvent étudiés dans la littérature et dépendent de nombreux paramètres.

Le premier est la nature de l’atmosphère de la chambre dans laquelle l’échantillon est

recuit. Avec un recuit sous H2, il a été établi que la décomposition du GaN se fera selon

la réaction [163, 164, 165, 166] :
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Figure 7.8 : a) Evolution de la masse d’un échantillon n+-GaN(3,2 µm)/Saphir en fonction
de la température entre 100 et 1400 ◦C, observée par ATG sous atmosphère N2

par palier de 100 ◦C de 20 min pour une vitesse de chauffe entre paliers de 20
◦C/min - b) Observation au microscope optique de la surface du même échantillon
après analyse

GaN(s) + 1, 5H2 → Ga(g) +NH3

Cette réaction est finalement l’inverse de la réaction de synthèse du GaN. Rebey et

al ont observé le début de cette décomposition à 600 ◦C[167] à pression atmosphérique.

La pression d’équilibre de vapeur du gallium avait alors été déterminée à 3.10−8 atm.

Cette faible pression d’équilibre du gallium lors de la décomposition du GaN conduit à

sa condensation sous forme de gouttelette de gallium à la surface de l’échantillon[163].

Pour cette atmosphère de recuit, comme dans le cas de recuit sous vide, la présence de

gouttelettes de gallium liquide catalyse la réaction de décomposition de GaN, probable-

ment par un mécanisme Vapeur Liquide Solide (VLS). Ainsi, même si nos échantillons

ont été recuits sous N2, il est fort probable que la perte de masse importante, et donc

la décomposition, au dessus de 1200 ◦C observée sur la figure 7.8 soit en partie liée à

l’accumulation de gallium liquide.

Lorsque le GaN est recuit sous vide, la décomposition est différente de celle observée

pour un recuit sous H2. Elle est d’abord plus lente, et la décomposition suit alors la

réaction suivante[164] :

GaN(s) → Ga(g) + 0, 5N + 0, 25N2

De manière générale, la décomposition sous Ar ou sous N2 est encore d’environ deux

fois plus lente[164]. Comme pour le recuit sous H2, le gallium liquide joue un rôle important

dans la décomposition. En effet, Schoonmaker et al [168] n’observent pas la décomposition

de cristaux de GaN après un recuit de 180 min à 1189 K, mais dès qu’ils mettent le GaN
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en contact avec du gallium liquide à la même température, la décomposition du GaN

s’amorce. Les mêmes auteurs ont également relevé que d’autres impuretés métalliques

peuvent jouer un rôle de catalyseur dans la décomposition du GaN. C’est sans doute pour

cela que, dans la majorité des cas, quand une barrière métallique en contact avec GaN

est recuite, les composés métalliques formés sont généralement de type galliure.

Des mécanismes similaires ont été observés dans notre laboratoire dans le cadre de la

thèse de S. Berckmans. La figure 7.9 présente les observations au microscope électronique

à balayage de la surface d’une couche épitaxiale de GaN sur substrat de Saphir (couches

de la figure 3.1b), après une tentative de croissance de GaN par un mécanisme VLS 1 .

Dans le procédé de croissance étudié, on commence par un dépôt in situ de gallium à 450
◦C, sur une durée de 30 minutes, à partir d’un flux de Triéthylgallium de 0,27 sccm dans

un flux de gaz vecteur. On poursuit par une nitruration de 60 minutes sous ammoniac

dilué. Le gaz vecteur était du dihydrogène pendant toute l’expérience. Il est a noter que

ces échantillons de GaN sur saphir sont issus d’un recyclage. En effet, sur l’échantillon de

la figure 7.9a, une couche de TiN(100 nm)Ti(300 nm) avait été déposée puis retirée. Sur

l’échantillon de la figure 7.9b, c’est une couche de Au(300 nm) qui avait été déposée puis

retirée. Ces couches métalliques ont été entièrement retirées par gravure humide à partir

des solutions HF +HNO3 et eau régale avant insertion dans le bâti de croissance.

Après l’expérience, les morphologies de surface des 2 échantillons sont comparables.

Nous remarquons des trous dont le diamètre peut varier de plusieurs centaines de nano-

mètre à quelques micromètres montrant que la surface du GaN a été finalement plutôt

dégradée. La principale différence observée entre ces deux échantillons est qu’après ca-

ractérisation par diffraction des rayons X en mode θ/2θ, le GaN n’est plus détecté pour

l’échantillon ayant vu de l’or. Il est ainsi plus que probable que le GaN se soit décomposé,

premièrement à cause du gallium liquide en surface sous atmosphère H2 et que l’or ait pu

jouer un rôle dans la catalyse de cette dissociation. Le fait que l’échantillon ayant vu de

l’or se soit décomposé plus rapidement que l’autre nous amène à privilégier cette hypo-

thèse. La source métallique pourrait bien provenir de la décoration des défauts de type «

nano-pipe » pendant la phase de métallisation. Il se peut que les métaux qui se sont dé-

posés dans les défauts creux n’aient pas pu être retirés efficacement à cause de la viscosité

des solutions de gravure utilisées. La présence de trous, répartis de manière homogène sur

la surface, et dont la concentration est compatible avec la densité de dislocations, est un

argument de poids pour confirmer cette hypothèse.

Lorentz et al [169] ont émis l’hypothèse d’un début de décomposition du GaN au niveau

de ses défauts cristallins et/ou des zones les plus stressées. Cette information a été vérifiée

par Kim et al [120, 121] sur des échantillons Au-Ni/p-GaN recuits à 550 et 600 ◦C. Par

1. Vapeur Liquide Solide
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Figure 7.9 : Observations au microscope électronique à balayage de la surface d’échantillons
après tentative de croissance VLS de GaN. Ces échantillons sont issus d’un recy-
clage (celui de la figure 3.1b) a) échantillon qui avait reçu une bicouche TiN(100
nm) / Ti(300 nm), retirée ensuite - b) échantillon qui avait reçu une couche
Au(300 nm), retirée ensuite

microscopie électronique en transmission, ils ont observé des phases de nitrure de nickel et

galliure de nickel au niveau des dislocations, alors que, en dehors des zones de dislocation,

seul le nickel est en contact avec le GaN.
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7.2.2 Caractérisation de couches de nitrure de gallium par calo-

rimétrie différentielle à balayage

Comme les caractérisations par ATG ne permettent pas de conclure sur la décomposi-

tion du GaN à basse température, nous avons décidé de réaliser l’étude de notre matériau

par calorimétrie différentielle à balayage (DSC). Nous espérions ainsi pouvoir détecter une

décomposition par l’observation d’un phénomène endothermique.

Les premières caractérisations se sont focalisées vers l’étude du GaN épitaxié par

Velox. La figure 7.10 présente les thermogrammes sous Ar jusqu’à 700 ◦C des deux types

de couches épitaxiales de GaN fournie par Velox (Cf. figure 3.1) ainsi que du substrat de

saphir utilisé pour leur épitaxie.

L’allure du thermogramme du Saphir est identique à celui d’un thermogramme de

référence appelé aussi thermogramme « blanc ». Ce thermogramme montre qu’aucune

réaction n’a été détectée dans cette plage de température. Par contre, les deux autres

thermogrammes de couches GaN épitaxiées sur saphir sont très différents. Contrairement

au cas du saphir, on observe des absorptions de chaleur significatives. Tout porte à croire

qu’une réaction endothermique s’est produite à partir de 200 ◦C, température à partir de

laquelle la chaleur absorbée par les échantillons GaN est plus forte que pour l’échantillon

de saphir. Un tel comportement est compatible avec un phénomène de décomposition, et

la valeur de 200 ◦C comme début de décomposition est comparable à celle déterminée

par ATG. On ne détecte pas de réelles différences entre les deux types d’empilements

épitaxiaux. Néanmoins, dans la mesure où nous disposions d’une méthode d’analyse par-

ticulièrement sensible et assez originale, il nous a semblé intéressant de lancer une étude

exploratoire sur l’influence du type et de la concentration du dopage sur l’allure du thermo-

gramme. Pour ce faire, le laboratoire Alcatel-Thales III-V lab (équipe de Marie-Antoinette

Poisson) nous a fourni plusieurs types de couches de GaN hétéro-épitaxiées sur Saphir (Cf.

tableau 3.1)

La figure 7.11 présente les thermogrammes obtenus sur certains échantillons fournis

par III-V lab, analysés dans les mêmes conditions que ceux de la figure 7.10. Nous pouvons

comparer le thermogramme du substrat de saphir utilisé pour la croissance, d’un échan-

tillon avec une couche de GaN non intentionnellement dopée en surface, d’un échantillon

avec une couche de GaN très fortement dopée de type « n » en surface et enfin d’un

échantillon avec une couche de GaN dopé de type « p ».

Le thermogramme du saphir est identique à celui utilisé par Velox. De la même ma-

nière, l’allure de l’évolution de la quantité de chaleur de l’échantillon avec la couche n+-

GaN est identique celle de l’échantillon produit par Velox. Par contre, les thermogrammes

des deux autres types d’échantillon sont complètement différents. Pour l’échantillon non

intentionnellement dopé, l’évolution de la chaleur est identique à celle du saphir. Si nous
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Figure 7.10 : Caractérisation par calorimétrie différentielle à balayage de couches de nitrure
de gallium épitaxiées par Velox

considérons que la diminution de la chaleur est liée à la décomposition du GaN alors, nous

sommes amenés à supposer que la concentration en dopant est un paramètre influent vis

à vis de cette décomposition, ce qui est un résultat pour le moins inattendu. Nous avons

rappelé dans la section 7.1 que l’ajout de silicium dans le GaN stressait fortement la

couche épitaxiale. Il est possible que nos observations confortent l’hypothèse de Lorentz

et al [169] comme quoi la décomposition commencerait préférentiellement par les zones les

plus stressées de l’échantillon peut se vérifier.
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Figure 7.11 : Caractérisation par calorimétrie différentielle à balayage de couches de nitrure
de gallium épitaxiées par Alcatel-Thales III-V lab

Le thermogramme de la couche dopée « p » est encore différent de celui de la couche

dopée « n+ ». En effet, la ligne de base se confond avec celle du saphir jusqu’à plus
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de 300 ◦C et l’abaissement de la chaleur est moindre. Par contre, nous observons une

très forte diminution du flux de chaleur à partir de 600 ◦C. Ici la décomposition est sans

équivoque et tend à confirmer les observations de Kim et al [120, 121] sur la décomposition

préférentielle du GaN de type « p » via des défauts cristallins.

Il est à noter que l’observation au microscope optique de nos couches ne laisse pas

apparaitre de différence avant ou après caractérisation DSC. Ces observations confortent

les autres observations réalisées lors des différentes études de décomposition thermique du

GaN sous Ar.

Des premiers résultats aussi révolutionnaires méritaient un examen critique très dé-

taillé des conditions de mesure et une confirmation par une seconde série de mesures

réalisées dans des conditions particulièrement soigneuses. Nous avons tout d’abord passé

en revue toutes les causes possibles d’artefacts.

L’allure des thermogrammes du saphir et de la couche de GaN non intentionnellement

dopée vers les hautes températures, même si elle est similaire à un « blanc », a généré des

interrogations. En effet, la chaleur augmente d’environ 40 mW entre 350 et 700 ◦C. Cette

augmentation est importante devant les phénomènes mesurés. Après discussion avec le

personnel technique de la société Mettler-Toledo, ces écarts pourraient être expliqués par

la nature du creuset utilisé. En effet, les meilleur blancs sont obtenus avec des creusets

légers, petits, et non rugueux. Pour nos expériences nous utilisons les creusets les plus

volumineux (150 μL), en platine (beaucoup plus lourd que l’aluminium par exemple) et

leur rugosité est relativement importante. Ces élements peuvent en partie expliquer l’allure

de ces thermogrammes de référence. Il est a noter également que l’argon a une mauvaise

conductivité thermique ce qui peut générer des fluctuations de température. Enfin, un

creuset échantillon et / ou un creuset référence un peu ancien(s) pourrai(en)t également

contribuer à perturber les thermogrammes de référence de nos analyses.

Etant donné que nos analyses sont menées jusqu’à 700 ◦C et que la quantité de matière

réactive est déjà faible, nous avons gardé des creusets en platine de 150 μL pour nos

mesures. Néanmoins, nous avons utilisé un nouveau creuset échantillon et un nouveau

creuset référence. Pour évaluer l’influence de la nature de l’atmosphère gazeuse pendant

la mesure, nous avons refait nos analyses sous argon et sous diazote. Au vu des résultats des

mesures précédentes, nous pouvions supposer que le niveau de dopage influait fortement

sur l’allure des thermogrammes. Pour le vérifier, nous avons analysé deux autres types

de couche de GaN dopées de type « n » avec des concentrations en silicium de Nd =

2.1017 cm−3 et Nd = 1.1018 cm−3. Ces deux autres types d’échantillon ont également été

fournis par le laboratoire Alcatel-Thales III-V lab. Pour déterminer si les phénomènes

étaient réversibles pour un même échantillon nous avons effectué des caractérisations

comprenant deux cycles de mesure consécutifs.

La figure 7.12 reporte les thermogrammes issus de nouvelles analyses sur les échan-
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tillons de III-V lab réalisées dans les conditions décrites précédemment. La première infor-

mation qui ressort est que le thermogramme « blanc » (non représenté ici) est beaucoup

plus plat que pour les mesures précédentes. En effet, l’écart de flux de chaleur est main-

tenant inférieur à 5 mW alors qu’ il pouvait aller jusqu’à 40 mW dans le cas précédent.

Ceci a pour effet de changer l’allure de la courbe de l’échantillon de saphir et de celui

composé d’une couche de GaN non intentionnellement dopé en surface pour les analyses

effectuées sous argon. En effet, nous observons une diminution du flux de chaleur pour

la totalité de la gamme de température. Comme le thermogramme de référence est plus

plat qu’auparavant, les différences entre échantillons sont plus facilement détectables, et

les lignes de base des thermogrammes des différents échantillons ne se superposent plus.

Néanmoins, nous pouvons toujours comparer les caractéristiques entre elles. Ainsi, les ca-

ractéristiques du saphir et de l’échantillon non intentionnellement dopé se superposent et

confirment les résultats obtenus précédemment.

Le fait que le signal endothermique augmente avec le niveau de dopage est à nou-

veau vérifié ici, et avec un degré de sensibilité considérablement amélioré. En effet, nous

remarquons que le phénomène endothermique est moins marqué pour la couche non inten-

tionnellement dopée que pour l’échantillon avec Nd = 2.1017 cm−3 qui est moins marquée

que la couche avec Nd = 1.1018 cm−3 ou Nd = 2.1018 cm−3. Malgré tout, nous n’ob-

servons pas de différence pour les échantillons ayant un niveau de dopage supérieur à

Nd = 1.1018 cm−3. Il semble donc exister une valeur basse et une valeur haute décrivant

l’évolution de la chaleur en fonction de température. Pour information, les résultats obte-

nus pour la couche de GaN de type « p+ » sont identiques à ceux obtenus précédemment.

Cette seconde campagne de mesures confirme donc les résultats de la première et

apporte même un degré de précision supplémentaire. Reste à analyser les possibles origines

d’une sensibilité aussi spectaculaire des thermograpmmes vis à vis du dopage de la couche

de GaN de surface déposée sur les échantillons.

Plusieurs hypothèses peuvent être émises pour tenter d’expliquer l’évolution du flux

de chaleur en fonction de la température pour ces échantillons. La première est liée à

l’évolution de la conductivité thermique des matériaux saphir et GaN en fonction de la

température. En effet, une diminution de la conductivité thermique augmente la résis-

tance thermique de l’échantillon. Le calcul du flux de chaleur étant fait en fonction de

la différence de températures mesurées sous les creusets échantillon et référence, si la

résistance thermique de l’échantillon augmente à une température de consigne donnée,

alors la différence de température entre les deux creusets augmente et le flux de chaleur

enregistré diminue. Il a été rapporté dans la littérature que la conductivité thermique du

saphir diminue fortement avec l’augmentation de la température[170, 171, 172] passant

de 100 W.cm−1.K−1 pour 30 K à 0,1 W.cm−1.K−1 pour 1000 K. Ainsi, la diminution du

flux de chaleur avec l’augmentation de la température de l’échantillon de saphir peut être
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Figure 7.12 : Thermogrammes obtenus par calorimétrie différentielle à balayage sursaphir et
sur couches de GaN épitaxiées sur saphir a) sous Ar - b) sous N2 - c) compa-
raison des thermogrammes à la première et deuxième montées en température
sous Ar - d) comparaison des thermogrammes à la première et deuxième monté
en température sous N2

expliquée par l’augmentation de sa résistance thermique.

Tous les thermogrammes sous argon ont la même allure. De ce fait nous pouvons

conclure que c’est l’évolution du substrat en lui même qui fait diminuer le flux de chaleur

à haute température pour tous les échantillons. Il est également connu que l’augmenta-

tion du dopage et de la densité de dislocation dans le GaN diminuent la conductivité

thermique[173, 174, 175]. Néanmoins, quand on considère la faible épaisseur de la couche

de GaN devant celle du saphir, il est fort improbable que la diminution de la conductivité

thermique du GaN puisse être détectable par ce type d’analyse, assez macroscopique. Une

hypothèse pouvant conduire à l’abaissement du flux de chaleur avec l’augmentation de la

température consisterait à impliquer une décomposition et / ou oxydation du GaN. En

effet, ces deux phénomènes sont connus pour être des réactions endothermiques. Ainsi,

plus le matériau se décompose, plus le flux de chaleur enregistré diminue.

La figure 7.12c compare les thermogrammes des premières et deuxièmes montées en

température sous argon de l’échantillon avec une couche de GaN non intentionnellement
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dopée et de l’échantillon avec la couche dopée Nd = 7.1018 cm−3. Pour la couche non

intentionnellement dopée, les deux thermogrammes se superposent. Il est à noter que

c’est également le cas pour l’échantillon de saphir (non représenté ici). Par contre, pour

tous les autres échantillons, le flux de chaleur est inférieur lors de la première montée

en température. On ne s’attend pas à ce que la conductivité thermique du saphir évolue

pour une recuit à aussi basse température. Il nous reste les hypothèses sur d’éventuelles

dissociation et / ou oxydation pour expliquer l’évolution du flux de chaleur sur les couches

de GaN dopées au silicium.

Ainsi, on peut imaginer que la couche de GaN se décompose et s’oxyde en surface

pendant la première montée en température. Ensuite, cette couche d’oxyde pourrait agir

comme une couche protectrice contre la décomposition pendant la deuxième montée en

température.

Les figures 7.12b, d présentent les mêmes caractéristiques que les précédentes sur les

même types d’échantillons, avec comme différence que l’atmosphère pendant l’expérience

était N2. Premièrement, nous remarquons que, même si le flux de chaleur de réaction

diminue quand la température augmente, la quantité de chaleur est environ deux fois

moins importante que quand l’analyse est faite sous Ar. Ceci vient du fait que N2 est un

meilleur conducteur thermique que Ar et donc que la résistance thermique de l’échantillon

a moins d’impact sur la mesure de la différence de flux de chaleur.

Dans ce cas, les résultats sont plus difficiles à interpréter. En effet, les différences

entre les différents thermogrammes sont plus faibles. Néanmoins, nous pouvons considérer

que les thermogrammes du Saphir et de l’échantillon avec la couche de GaN dopée à

Nd = 2.1017 cm−3 sont à peu près identiques. Pour l’échantillon dopé Nd = 7.1018 cm−3, le

thermogramme a la même allure à basse température que ceux décrits précédemment, mais

le phénomène endothermique s’amplifie vers 350 ◦C. Le seul échantillon qui se démarque

des autres est celui dopé à Nd = 1.1018 cm−3 , avec un phénomène endothermique plus

important et ce, à partir des basses températures.

Comme pour les échantillons analysés sous Ar, les thermogrammes de la première

montée en température enregistrent une plus forte différence de flux de chaleur que celle

observée pendant la deuxième, et ceci pour tous les échantillons, même le saphir, ce qui

rend difficiles les tentatives d’interprétation.

Etant donné que la mesure de différence de flux de chaleur est moins influencée par

la variation de conductivité thermique des échantillons, nous pouvons conclure que, pour

une faible valeur de dopage nous n’observons pas de décomposition et/ou oxydation de la

couche par calorimétrie différentielle à balayage. Pour des valeurs de dopage plus impor-

tantes, nous observons une décomposition et/ou oxydation détectable par DSC, même si

nous n’arrivons pas à expliquer les particularités spécifiques des thermogrammes enregis-

trés sous N2 sur les échantillons avec comme niveaux de dopage : Nd = 1.1018 cm−3 et
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Nd = 7.1018 cm−3.

Pour vérifier l’hypothèse d’une décomposition de nos couches de GaN, nous avons

réalisé des analyses de surface par spectroscopie photoélectronique X. Le tableau 7.1

reporte la composition de surface des échantillons fournis par « III-V Lab » avant/après

une légère abrasion d’environ 1 nm et avant/après caractérisation DSC. Avant abrasion, la

concentration de carbone évolue peu, et ceci quelque soit l’échantillon, analysé ou non par

DSC. La présence de carbone est liée à une pollution de surface principalement causée par

les solvants utilisés pour le nettoyage des échantillons (acétone, éthanol). Ainsi, plus de

80 % du carbone détecté est sous forme C−C/C−H et le reste concerne principalement

des liaisons C −O.

composition de surface (%)

Avant abrasion Après abrasion (≈ 1nm)

Couche C O Ga Mg O Ga

n+-GaN avant DSC 38,5 18,3 43,1 - - 100

n+-GaN après DSC 36,5 33,2 30,2 - - 100

p-GaN après DSC 29,9 34,1 34,1 1,8 3,3 96,7

n−-GaN après DSC 34,2 37,6 28,3 - 2,7 97,3

Tableau 7.1 : Composition de surface des échantillons caractérisés par DSC (Cf. figure 7.11)
par XPS

La principale différence entre les échantillons analysés par DSC et les autres est l’aug-

mentation de la concentration d’oxygène aux dépends de la concentration de gallium.

Nous mettons bien en évidence une oxydation du GaN pendant la montée en tempéra-

ture, avec formation du composé Ga2O3. La formation de cet oxyde est en accord avec

le gain de masse observé par ATG (Cf. figure 7.7). Néanmoins, l’épaisseur de cet oxyde

est très faible compte tenu du fait qu’il disparait, presque totalement, après une abrasion

d’environ 1 nm (seul Ga est ensuite détecté). Cette oxydation sur une aussi faible épais-

seur ne peut pas avoir été détectée par l’analyse DSC. Il ne nous reste à ce stade que

l’hypothèse d’une dissociation du GaN lors de l’analyse DSC pour expliquer les pics en-

dothermiques enregistrés. Les positions très proches des pics « X » Ga 2p3/2 et « Auger

» du gallium n’ont pas permis de vérifier l’environnement chimique des éléments détectés.

En effet, le pic « Auger » du gallium est centré à 422,7 eV qui est cohérent avec la forme

nitrure du Ga dont la position théorique est de 422,5 eV, tandis que nous observons une

variation de l’énergie du pic « X ». Le pic théorique du Gallium est à 1116 eV pour sa

forme métallique, 1116,8 eV pour sa forme nitrurée et 1117,8 eV pour sa forme oxydée.

La position du pic des échantillons de type « n » analysé par DSC est de 1117,7 eV, de

1118,9 eV pour l’échantillon non analysé en DSC et 1116,7 eV pour l’échantillon de type
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« p ». La position du pic de l’échantillon est d’un eV supérieure à la position théorique de

la forme oxydée du Gallium qui est l’énergie maximum pour les formes chimiques du Ga.

Il est donc fort probable que l’étalonnage de l’appareil ne soit pas optimum pour analyser

les différentes formes chimiques du Ga.

Le fait que nous détections du magnésium pour l’échantillon de type « p » est cohérent

avec l’hypothèse qu’il se décompose plus facilement que les autres. En théorie, il n’est pas

possible de détecter par XPS des éléments dopants à concentration aussi faible (typique-

ment 100 ppm) dans un matériau. La concentration mesurée de 1,8 % en Mg montre soit

que le matériau GaN a été fortement dégradé soit qu’il se produit une accumulation en

surface de l’élément Mg.

Des éléments de réponse supplémentaires concernant le GaN ont été apportés par

l’observation microscopique d’autres échantillons, soit recuits soit analysés en DSC, donc

ayant subi un cycle thermique. La figure 7.13a rappelle que nous avions observé des trous

après recuit à 800 ◦C de l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm)/n-GaN. La figure 7.13b est

une observation au microscope électronique à balayage du même empilement mais après

analyse par DSC jusqu’à 700 ◦C. Nous relevons sur cette image un trou dont l’apparence

rappelle celle d’un volcan. Les figures 7.13c,d sont les observations au microscope électro-

nique à balayage d’échantillon de GaN fournis par « III-V lab » dont les nivaux de dopage

des couches supérieures sont respectivement Na = 1, 5.1017 cm−3 et Nd = 7.1018 cm−3.

L’une comme l’autre des images révèlent des trous à la surface de l’échantillon, trous dont

la densité est du même ordre de grandeur que celle des dislocations. Néanmoins, pour

l’échantillon de type « p », nous relevons deux types de trous : certains ont un diamètre

supérieur à 20 μm quand le diamètre des autres est inférieur à 5 μm. Pour l’échantillon

de type « n », le diamètre des trous est inférieur à 5 μm.

Ces observations sont ainsi cohérentes avec l’hypothèse de la décomposition du GaN

via ses défauts, vraisemblablement préférentiellement via les « nano-pipes ». Le fait qu’il

existe des trous plus larges dans le cas d’un échantillon de GaN de type « p » tend à

montrer que sa décomposition est plus importante conformément aux résultats obtenus

par DSC.

Conclusion

Premièrement, nous avons vu dans ce chapitre que les défauts cristallins de nos échan-

tillons sont identiques à ceux détectés dans la littérature par microscopie électronique en

transmission. Ainsi, nous avons déterminé la présence de dislocations des 3 types : vis,

coin et mixte. Certaines des dislocations « vis » sont transformées en un autre type de

défaut appelé « nano-pipe ». Après révélation de défauts par gravure plasma, nous avons

remarqué qu’il existe deux types de « nano-pipe ». Les premiers remontent jusqu’à la
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Figure 7.13 : a) Observation au microscope optique de l’empilement Al(200 nm)Ti(20 nm)/n-
GaN recuit à 850 ◦C - b) et c) observation au microscope à balayage de l’empile-
ment Al(200 nm)Ti(20 nm)/n-GaN après analyse par calorimétrie différentielle
à balayage jusqu’à 700 ◦C

surface et, lors de la révélation (chimique ou physico-chimique), il se forme un trou de

forme hexagonale dont le centre est le «nano-pipe». L’autre type se rebouche au cours de

la croissance et la gravure plasma de la couche de GaN génère une excroissance, elle aussi

hexagonale.

Les analyses thermiques ont permis de montrer que le GaN se décompose à basse

température. Même, si la température de début de décomposition n’a pas été établie avec

précision nous pouvons conclure que la dégradation du GaN se fait principalement au

niveau des défauts cristallins du GaN vraisemblablement par les « nano-pipes ». Cette

dernière information est confirmée par l’apparition de trous à la surface de l’échantillon

après analyse DSC.
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Nous avons également montré l’influence du niveau de dopage sur la décomposition.

Ainsi, le phénomène endothermique détecté par DSC est plus important pour un échan-

tillon plus fortement dopé.

Finalement, le type de dopage semble être également un élément déterminant qui

gouverne la décomposition du GaN. Ainsi, les échantillon de type « p » se décomposent

beaucoup plus vite qu’un échantillon de type « n » à niveau de dopage équivalent.

En conclusion, les résultats obtenus dans ce chapitre mettent en évidence l’existence de

risques pour le matériau GaN semi-conducteur porté à de hautes températures. Sa décom-

position préférentielle peut entraîner des problèmes de fiabilité. Les études de passivation

de surface des composants à base de GaN devront prendre en compte cette vulnérabilité

particulière, assez inattendue au regard de la littérature actuellement disponible.

221



CHAPITRE 7. CARACTÉRISATION DU MATÉRIAU GAN PAR MICROSCOPIE
ÉLECTRONIQUE ET ANALYSE THERMIQUE

222



Conclusion Générale





CONCLUSION GÉNÉRALE

Nous avons présenté dans ce travail de thèse une étude approfondie du contact entre

phases métalliques sur nitrure de gallium semi-conducteur de type « n ». Les objectifs,

de cette thèse étaient d’une part de déterminer par une étude bibliographique, dans un

premier temps, puis par l’expérience, les conditions permettant d’obtenir un contact oh-

mique et un contact Schottky dont les propriétés autorisent la réalisation d’un redresseur

Schottky 600 V ; et d’autre part de comprendre les mécanismes physico-chimiques menant

aux propriétés de ces contacts.

Dans notre cas les objectifs visés étaient un contact ohmique de « résistance spécifique

de contact » inférieure à 10−4 Ω.cm2 et un contact Schottky de « hauteur de barrière » ∼
1 eV pour un « facteur d’idéalité < 1, 1 ». Notre contribution s’est également tournée vers

la modélisation physique de ces contacts pour comprendre l’origine de leur nature. Pour

ce faire, nous avons à la fois réalisé et caractérisé électriquement un nombre important

de dispositifs électroniques et étudié la structure du contact métallique par des analyses

physico-chimiques, des analyses thermiques et des observations microscopiques variées.

Finalement, pour mieux comprendre les sources d’inhomogénéité de barrière et de dé-

gradation des contacts Schottky rencontrés à la fois dans le cadre de nos études mais

également dans la littérature, nous avons caractérisé les couches épitaxiales de GaN utili-

sées au cours de ce travail par microscopie électronique en transmission, mais également

analysé les mécanismes de dégradation du GaN à basse température par des analyses

thermiques.

Le manuscrit est composé de trois parties de plusieurs chapitres chacune. La première

partie est réservée à l’étude bibliographique essentielle à la compréhension des probléma-

tiques soulevées. Le premier chapitre traite ainsi des propriétés du nitrure de gallium en

général. Ce chapitre met en évidence les qualités exceptionnelles de ce semi-conducteur

dans des domaines aussi divers et variés que l’optoélectronique, l’électronique de puissance

et l’électronique haute fréquence.

Dans un deuxième chapitre nous avons traité des théories générales du contact mé-

tallique sur semi-conducteur et synthétisé dans un état de l’art, à partir d’une littérature

très fournie, les résultats obtenus par la communauté scientifique à la fois sur les contacts

ohmiques et les contacts Schottky.

Concernant le contact ohmique, la communauté s’est principalement tournée vers des

empilements métalliques à base de Ti/Al (Ti en contact avec GaN) recuits à haute tempé-

rature. Les meilleurs résultats ont été obtenus pour des empilements de type Ti/Al/Métal

X/Au où « Métal X » sert en théorie de barrière de diffusion à l’or qui offre un caractère

redresseur quand il est en contact avec GaN. Néanmoins, le Ni est devenu la barrière de

diffusion de référence et la « résistance spécifique de contact » peut être réduite à des va-

leurs proches de 1.10−7 Ω.cm2 idéale pour l’élaboration de composants hautes fréquences.

Ce type d’empilement a été reporté avec succès sur AlGaN pour l’élaboration de transistor
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HEMT. Néanmoins, les résultats obtenus avec les bi-couches Ti/Al donnent des résultats

satisfaisants pour l’élaboration de composants de puissance.

La théorie acceptée par la communauté pour expliquer la bonne ohmicité de ces

contacts suggère que le recuit mène à la formation de la phase pseudo-métallique TiN

en contact avec GaN. La source d’azote provient de la diffusion de cet élément depuis le

GaN. Cette diffusion génère des lacunes d’azote et certains calculs théoriques prédisent

le caractère donneur de cette lacune à un niveau énergétique très proche du minimum de

bande conduction du GaN. La création de ces lacunes augmente localement le niveau de

dopage à l’interface Métal / Semi-conducteur diminuant ainsi la « résistance spécifique

de contact ». Pourtant nous reportons des éléments contradictoires à cette théorie qui n’a

finalement jamais été corroborée par des résultats expérimentaux.

Concernant le contact Schottky, un bon nombre de métaux ou composés métalliques

(nitruré, siliciuré,...) ont été étudiés par la communauté scientifique. L’influence du recuit

de contact a également été analysée. La première information importante est la grande

disparité des résultats expérimentaux pour un même type de barrière. Ceci s’explique

par le fait qu’il n’existe pas de qualité standard d’épitaxie GaN mais également par le

fait que les conditions de « process » varient significativement d’un laboratoire à l’autre.

Néanmoins les empilements Ni et Ni/Au semblent convenir à nos objectifs avec une «

hauteur de barrière » proche de 1 eV et une stabilité en température apparente jusqu’à

500 ◦C.

La deuxième partie décrit à la fois les structures des composants de test électrique

réalisés au cours de cette thèse (dans le chapitre 3) et les moyens et méthodes de caracté-

risation développés pour la caractérisation électrique et physico-chimiques de nos couches

métalliques (chapitre 4). Le lecteur a pu se rendre compte de la très grande diversité

d’équipements disponibles sur le campus universitaire de la Doua à Villeurbanne.

La troisième partie décrit les résultats et les conclusions expérimentales obtenues

concernant la réalisation et la caractérisation de contacts ohmiques (Chapitre 5), la réalisa-

tion et la caractérisation de diodes Schottky (Chapitre 6) et la caractérisation du matériau

GaN épitaxié sur Saphir par des observations en microscopie électronique en transmission

des défauts étendus du GaN et l’analyse de sa décomposition à basse température par des

analyses thermiques (chapitre 7).

L’étude des contacts ohmiques s’est principalement tournée vers l’analyse de bicouches

Al/Ti/n+-GaN. Les caractérisations électriques nous ont permis de démontrer l’existence

d’un large domaine de stabilité à la fois en composition Ti/Al, en température et en at-

mosphère de recuit (même oxydante !) où la résistance spécifique de contact est comprise

entre 1∼5.10−5 Ω.cm2. Les analyses physico-chimiques ont démontré la formation récur-

rente d’aluminiure de titane Al3Ti et / ou Al2Ti par réaction solide-solide. Les images

obtenues par microscopie électronique en transmission ont démontré que la phase en

226



CONCLUSION GÉNÉRALE

contact avec GaN après recuit peut être très différente, TiN pour les systèmes plus riches

Ti et AlN pour les systèmes plus riche Al. Finalement nous avons reporté, par analyse

SIMS, que l’ohmicité du contact est liée à l’augmentation du niveau de dopage proche de

l’interface Métal / Semi-conducteur par l’exo-diffusion de silicium vers la surface du GaN

et / ou par la diffusion de Ti, donneur potentiel, dans le semi-conducteur.

L’étude des diodes Schottky décrites dans ce manuscrit a donné les premiers résultats

nécessaires pour aboutir plus tard à des dispositifs plus complets et performants en vue de

la réalisation des redresseurs Schottky 600 V. Nous avons dans un premier temps étudié

les barrières Ni, Au, TiN et Ti avant et après recuit. Il en ressort que seule la barrière

Ni recuite à basse température donne des résultats encourageants pour le développement

des redresseurs. Ensuite, nous avons appliqué avec succès les modèles de « Tung » et de «

Werner » pour décrire l’évolution de la « hauteur de barrière efficace » et du « coefficient

d’idéalité » avec la température de mesure. Cette évolution est une traduction directe du

caractère inhomogène de la barrière Schottky de nos structure de test.

Dans le chapitre 7, nous avons observé par microscopie électronique en transmission la

totalité des défauts étendus reportés dans la littérature. Premièrement nous retrouvons les

trois types de dislocation : « vis », « coin » et « mixte ». Certaines des dislocations « vis

» sont transformées en un autre type de défaut appelé « nano-pipe ». Après révélation de

défauts par gravure plasma, nous avons remarqué qu’il existe deux types de « nano-pipe

». Les premiers remontent jusqu’à la surface et, lors de la révélation (chimique ou physico-

chimique), il se forme un trou de forme hexagonale dont le centre est le « nano-pipe ».

L’autre type se rebouche au cours de la croissance et la gravure plasma de la couche de

GaN génère une excroissance, elle aussi hexagonale.

Les analyses thermiques couplées à des observations microscopiques ont démontré que

le GaN se décompose à basse température (à partir de 200-300 ◦C) principalement via les

« nano-pipes ». Finalement, nous avons reporté que la dégradation était plus spectaculaire

pour le GaN de type « p » que pour le GaN de type « n ».
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