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Introduction

Depuis une vingtaine d’années, les technologies liées a la micro-électronique n’ont cessé d’évo-
luer et chaque année présente maintenant son lot de petits bonds technologiques qui révolu-
tionnent notre quotidien. Les ordinateurs que nous utilisions étant enfants ont été remplacés
progressivement par des modéles toujours plus puissants et toujours plus compacts. Les télé-
phones portables, dont 'apparition des premiers modéles commerciaux en 1983 étaient déja une
révolution en soit, sont maintenant réimaginés tous les ans. Ils sont I’exemple frappant de cette
évolution frénétique de ces derniéres décades : les derniers "smartphones" rivalisent désormais
en puissance de calcul avec les supercalculateurs des années 1990 alors qu’ils ne sont pas plus
grand qu’une main.

Cette effervescence s’appuie sur des années de recherche scientifique dont l'origine peut étre
définie a la création du premier transistor en 1947 par John Bardeen, William Shockley et Walter
Brattain [1]. Le transistor basé sur des matériaux semi-conducteurs (Fig. 1a) est devenu la brique
élémentaire sur laquelle s’appuie la micro-électronique actuelle. Grace au progrés technologique,
notamment en lithographie optique, la taille des transistors n’a cessé de décroitre durant ces
derniéres années, permettant la miniaturisation des appareils et un apport de puissance de calcul
considérable.

En 1968, Barjavel achéve d’écrire La nuit des temps, livre de science fiction qui décrit un
monde futuriste, 900 000 ans avant notre ére. Dans ce monde il imagine notamment une tech-
nologie avancée qui repose sur l'utilisation de molécules : ’électronique moléculaire. "Tout est
dans les molécules", fait-il dire & un héros du livre. En 1974, deux scientifiques, Aviram et Rat-
ner proposent d’utiliser une molécule unique, connectée entre deux électrodes qui permettrait
de remplir la fonction d’une diode [2]|. L'idée avait miri : une molécule unique peut-elle faire
office de composant électronique tel qu’une diode, ou bien plus complexe comme un transistor ou
une porte logique 7 La matérialisation d’'une idée de science fiction qui permettrait un tournant
technologique était & portée de main. Il fallut attendre une dizaine d’années, avec ’avénement
du microscope a effet tunnel (STM) pour réaliser expérimentalement un tel dispositif en posi-
tionnant sous ultra-vide une molécule entre une surface conductrice et une pointe STM (Fig.
1b), qui jouent ainsi le role d’électrodes.

De nombreuses études de molécules sur surfaces métalliques ou semi-conductrices & faible

1. A titre d’exemple, I'iphone 4 posséde une puissance de calcul de 1,6 gigaFLOPS (Opérations & Virgule Flot-
tante par Seconde) et le "Cray 2", le supercalculateur le plus puissant de 1985, une puissance de 1,7 gigaFLOPS.
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gap ont été réalisées depuis et parmi les plus marquantes on peut retenir le contréle de la charge
d’une molécule [3], I'étude de molécules découplées du substrat métallique par un film isolant
ultra mince |4,5] ou encore la caractérisation du contact entre 'extrémité d’un fil moléculaire et
d’une surface métallique, montrant que les propriétés électroniques sont extrémement sensibles

a la conformation de la molécule et surtout a la structure du contact molécule-électrode [6].

FIGURE 1 - (a) Dessin d’un transistor en silicium. (b) Schéma présentant une molécule unique
connectée entre deux électrodes, la pointe STM et la surface.

Paralléelement, diverses techniques ont été développées permettant la fabrication de contacts
métalliques de taille nanométrique visant & mesurer les propriétés électroniques d’une molécule
unique en géométrie planaire. On peut noter parmi les plus courantes 1'utilisation du micro-
scope électronique en transmission (TEM) pour préparer et imager des contacts atomiques,
réalisés en irradiant de minces films métalliques sur des substrats de carbone vitreux [7,8|. La
grande énergie du faisceau d’électrons permet de faire fondre le film métallique, diminuant ainsi
la distance entre deux électrodes jusqu’a 1’échelle atomique. La technique des jonctions bri-
sées [9,10] est avec le STM l'une des premiéres techniques utilisées pour contacter une molécule
unique. Elle consiste & briser mécaniquement un fil métallique a ’aide d’un procédé détaillé dans
la figure 2a. La distance entre les deux électrodes est ensuite controlée a ’aide d’une céramique
piézoélectrique. La technique des jonctions brisées peut également étre réalisée & 1’aide d’une
pointe STM [11] en géométrie verticale. La pointe est amenée de maniére controlée au contact
d’une surface métallique puis retirée. Il se forme alors un fil métallique reliant la pointe et la
surface lors de la rétractation de la pointe, puis une jonction brisée. Une troisiéme méthode,
I’électromigration, permet également la création de nano-jonctions planaires [12]. La nano-
jonction est réalisée en appliquant un courant de forte intensité le long d’un fil métallique. Le
flux d’électron induit un déplacement des atomes métalliques, jusqu’a la rupture du fil. Une
technique différente utilise le dépdt ou I’évaporation de métal par voie électrochimique. Des
jonctions réalisées par la technique des jonctions brisées ou par électromigration sont plongées

dans une solution d’électrolyte contenant des ions métalliques, et le dépot ou la dissolution de



meétal est controlée en appliquant un potentiel électrique entre les électrodes formant la jonction
permettant ainsi de controler la distance séparant les deux électrodes [13]. Cette technique pré-
sente I'avantage d’étre trés simple d’utilisation. La derniére technique que nous aborderons est
la lithographie électronique. Les électrodes coplanaires sont créées au moyen d’une gravure
réalisée par faisceau d’électrons ainsi que par des dépots et des évaporations métalliques. De tels
nano-jonctions ont été notamment utilisées pour créer des transistors au moyen de nanotubes de

carbone [14].

L —

K

counter supports
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pushing rod OX elastic substrate

sacrificial layer

(a)

FIGURE 2 — (a) Schéma présentant la réalisation d’une jonction brisée. Le fléchissement est
controlé au moyen d’une céramique piézoélectrique, provoguant la brisure du fil métallique. Cette
méme céramique permet ensuite d’ajuster la distance séparant les deux électrodes. (b) Schéma de
fabrication d’une nano-jonction par lithographie électronique. Les schémas sont tirés de [15].

De toutes ces techniques innovantes, aucune ne permet d’obtenir de résultats prometteurs. Le
principal probléme est lié aux écarts de mesures expérimentales entre ces techniques qui rendent
difficile toute comparaison avec les prédictions théoriques. Cette inhomogénéité est due au fait que
les mesures de conductance sont extrémement sensibles & la structure des dispositifs employés.
Les conditions dans lesquelles ils sont réalisés induisent une contamination organique de la surface
et un caractére polycristallin des extrémités des électrodes. Le placement de la molécule vis & vis
de 'électrode est également problématique, une variation de 0,1 A peut induire des variations
importantes lors des mesures. Un ajustement aussi précis est impossible dans les dispositifs
mentionnés plus haut hormis avec la technique des jonctions brisées a basse température (4K)
ou avec le STM. Cependant la disposition verticale des électrodes limite les possibilités de cette
méthode et le caractére conducteur du substrat induit un fort couplage avec la molécule.

La réalisation d’'un dispositif en géométrie planaire présente de nombreuses barriéres, qui
n’ont pu étre surmontées & ’heure actuelle de facon convaincante. Les problémes liés & la conta-

mination organique et au caractére polycristallin des électrodes peuvent étre résolus en réalisant
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entiérement le dispositif sous ultra-vide : de la conception de la surface aux dépots des électrodes
et de la molécule. Afin de découpler les propriétés électroniques de la molécule, une surface
isolante ou semi-conductrice a grand gap est requise. De telles surfaces interdisant 1'utilisation
du STM, il est nécessaire d’'utiliser une technique d’imagerie différente : le microscope & force
atomique en mode non contact (NC-AFM), afin de pouvoir caractériser le systéme a 1’échelle
atomique. Ce mode d’imagerie permet également la manipulation de molécules uniques. Le choix
du substrat est également important, sa surface doit étre atomiquement propre avec une steechio-
métrie parfaitement controlée et présenter de grandes terrasses sans défaut (> 100 x 100 nm?).
Elle doit également étre compatible avec un mode de croissance 2D d’un métal afin de réaliser
les électrodes monocristallines. Aucun travail connu ne fait référence & une surface remplissant
toutes ces conditions. Un travail récent sur un semi-conducteur II1/V, le nitrure de gallium (GaN,
3,4 €V), a mis en évidence la possibilité de faire croitre de fagon 2D des ilots de magnésium. Pour
cette raison, le nitrure d’aluminium un autre semi-conducteur III/V a grand gap (AIN, 6,2 eV)
tres proche du GaN semble étre un candidat intéressant.

Le dispositif le plus abouti & ce jour a été réalisé par I’équipe d’IBM Zurich en collaboration
avec 'université de Basel [16]. Des micro-électrodes métalliques (chrome) sont déposées au moyen
d’un masque sur un film mince de NaCl(001) sur un substrat de GaAs sous ultra-vide. Des
molécules de porphyrine sont ensuite évaporées sur le substrat et la connexion d’un fil moléculaire
a une électrode est réalisée a l’aide d’un recuit du systéme & 200°C (Fig. 3a). En utilisant la pointe
comme seconde électrode, les auteurs ont tenté, sans succés, de mesurer la conductivité d’un fil.
En effet, la croissance du chrome sur NaCl ne se fait pas de facon épitaxiale ce qui ne permet pas
de contréler le contact avec le fil moléculaire. La deuxiéme raison est liée aux molécules, dont la
géométrie n’est pas adaptée & ce type de mesures. Les auteurs ont cependant montré qu’il était
possible de combiner des techniques micrométriques (le dépot d’électrodes) a des techniques
nanomeétriques (AFM et dépot de molécule) afin de réaliser un systéme rendant possible des
mesures de conductance d’une ou de plusieurs molécules.

Dans notre laboratoire, un projet visant & créer un dispositif de mesure des propriétés élec-
troniques d’une molécule unique entiérement réalisé sous ultra-vide a vu le jour il y a mainte-
nant une décade [17,18]. Ce dispositif repose sur 'utilisation d’une surface semi-conductrice a
grand gap, le nitrure d’aluminium sur laquelle est déposée une série de quatre électrodes. Ces
électrodes doivent faire la jonction entre une molécule, positionnée & l'intersection des quatre
nano-électrodes a 'aide de la pointe AFM et des micro-peignes permettant les mesures ex situ
(Fig. 3b).

Le projet a commencé par la construction d’une usine sous ultra-vide, la DiNaMo UHV Fac-
tory, ou "DUF", congue pour réaliser les différentes étapes du dispositif de mesure. Elle regroupe
tous les outils technologiques nécessaires a la réalisation de ce dispositif et est composée de cing
postes de travail, dont un bati de croissance par jets moléculaires dédié a la croissance de I’AIN
et aux dépots de plots métalliques, ainsi que d’un microscope NC-AFM dédié a la caractérisa-

tion des surfaces créées. La premiére partie de mon travail au cours de cette thése, aura été la
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a) .
Electrode métalligu

30nm - Fils meléculaire

FIGURE 3 — (a) Images NC-AFM d’une électrode métallique sur une surface de NaCl(001) et
d’un fil composé de molécule de porphyrine connectée a l'extrémité de [’électrode. Tiré de [16].
(b) Schéma représentant le dispositif de contact d’une molécule unique sous ultra-vide entiére-
ment réalisé sous ultra-vide. A ’échelle nanométrique (A) la molécule est connectée auz plots
métalliques (B) soit par contact direct, soit par des fil mono-atomiqes. Les plots métalliques
sont connectés aux électrodes micrométriques (D) a Uaide de fils métalliques (C) déposés par
nanostencil. Les électrodes micrométriques sont contactées & 'aide de peignes métalliques (E)
électriguement reliées a Uextérieur de ['enceinte ultra-vide.

croissance de films d’AIN sur deux substrats différents, le silicium (Si) et le carbure de silicium
(SiC), dont les surfaces remplissent les critéres de qualité mentionnés plus haut. La deuxiéme

partie aura été de trouver expérimentalement un métal qui croit de fagon 2D sur AIN.

La chapitre T est consacré a la présentation des techniques utilisées au cours de cette thése :

la croissance épitaxiale par jets moléculaires (EJM), la diffraction d’électrons de haute énergie
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(RHEED) ou de basse énergie (LEED), la diffraction de rayons X, la microscopique a force ato-
mique en mode non contact et la microscopie par sonde de Kelvin (KPFM). Le bati de croissance

ainsi que le microscope de 'usine sous ultra-vide seront également présentés.

Le chapitre II traite de la croissance par EJM de films minces d’AIN sur substrat de silicium.
Le protocole de croissance, initialement développé dans un autre laboratoire (CRHEA) sera pré-
senté en détail. L’influence des paramétres de croissance sur la densité de défauts de surface a
été étudiée par NC-AFM et par diffraction de rayons X et sera discutée. Un état de l'art des
différentes techniques de croissance de films minces d’AIN et des études de ses propriétés cristal-

lines seront également présentés.

Le chapitre I1I traite de ’étude des reconstructions de surface du SiC. De nouveaux modéles
ont pu étre établis & partir des images NC-AFM et STM et d’aprés des modéles existants dans la
littérature. Ces nouveaux modeéles permettent également une interprétation précise des différents

contrastes KPFM observés pour chacune des reconstructions.

Le chapitre IV traite de la croissance par EJM de films minces d’AIN sur substrat de SiC.
Deux nouveaux protocoles de croissance seront détaillés et 'influence des paramétres de crois-
sance sur la densité de défauts de surface étudiée par NC-AFM et diffractions de rayons X sera
discuté. Ces études ont permis une meilleure compréhension de l'origine des défauts présents
dans les films d’AIN.

Le chapitre V présente une étude théorique des reconstructions de surface de I’AIN réali-
sée en collaboration avec Nicolas Lorente, Roberto Robles et Miguel A. Pruneda (ICN2-CSIC,
Espagne). Cette étude a permis d’obtenir de fagon reproductible une reconstruction de surface
(2x2) de ’AIN adaptée de par sa configuration aux dépots de molécule et d’ilots métalliques. Les
études NC-AFM a résolution atomique ont permis de confirmer la présence de cette reconstruc-

tion de surface.

Le chapitre VI traite de la croissance par EJM de deux métaux : 'indium et le magnésium,
sur des films d’AIN. Les études NC-AFM ont permis de mettre en évidence le mode de croissance
de ces métaux; appelé mode réactif ol une premiére couche formée par la réaction des atomes
meétalliques incidents avec les atomes d’azote de surface se forme, suivie par la formation d’ilots

3D pour l'indium et 2D pour le magnésium.

Finalement, le dernier chapitre résume les résultats présentés dans cette thése et permet de
discuter des perspectives de ce projet, ainsi que des applications envisageables dans le domaine

de l'industrie.
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Introduction

Dans ce chapitre seront présentées les différentes techniques expérimentales utilisées au cours
de cette these : la diffraction d’électrons (RHEED et LEED), la diffraction de rayons X, la
microscopie a force atomique et son mode & sonde de Kelvin. Un rappel des principes de I’épitaxie
par jets moléculaires sera également présenté ainsi que la Dynamo UHV Factory, usine sous ultra-

vide et les postes de travail qui la composent.

I.1 Epitaxie par Jets Moléculaires

I.1.1 Principe

Le terme "épitaxie" fut proposé par le minéralogiste frangais M. L. Royer en 1928 pour
désigner I'accolement régulier de deux espéces cristallines ne résultant pas de l'action d’un champ
de force extérieure : ” Fréquemment les cristauz d’une espéce qui se déposent sur des cristauz
d’espéces différentes s’accolent a eur dans une orientation constante; [...] Comme les accolements
réguliers sont réalisés par un cristal qui d’une part s’est déposé sur un autre cristal et qui d’autre
part a subi de la part de ce cristal support une orientation, le terme d’épitaxie (emi. = sur;
Ta&io =arrangement, disposition) parail convenir.” [19]. Ce terme est maintenant massivement
utilisé pour faire référence aux techniques de croissance, dont ’épitaxie par jets moléculaires
(EJM, ou MBE pour Molecular Beam Epitaxy).

L’EJM est une technique de croissance de couches minces monocristallines sur un substrat
monocristallin. On parle d’homo-épitaxie si ’élément déposé est de méme nature que le substrat
et d’hétéro-épitaxie lorsqu'’il est de nature différente. L’EJM est réalisée sous ultra-vide (10710
4 107! Torr) a l'aide de cellules d’effusions (ou cellules de Knudsen) contenant les éléments
& déposer. Le flux (107% & 107 Torr/s) est obtenu en portant les cellules d’effusion & une
température telle que I’évaporation ou la sublimation du composé se produit. Le flux des différents
éléments est controlé par la température a laquelle sont portées les cellules. Des caches situés
aux extrémités de chaque cellule permettent d’interrompre le flux en direction de I’échantillon.

Pour la croissance de nitrure, les atomes d’azote peuvent étre fournis de deux facons : par
craquage de molécules Ny dans un plasma ECR (source a plasma a résonance cyclotron) ou RF
(source & plasma radiofréquence), ou bien comme dans notre cas, par introduction directe d’un
gaz précurseur : ammoniac (NH3). Le flux d’ammoniac s’exprime en sccm (Standard Cubic
Centimeters per Minute), 110 sscm équivaut dans nos conditions expérimentales & une pression
de 1.107° Torr dans le bati de croissance. Le libre parcours moyen des espéces étant supérieur a la
distance cellule-échantillon, aucune réaction chimique ou collision entre les atomes ne se produira
avant leur interaction avec le substrat. On parle ainsi de croissance par jets moléculaires.

La figure I.1a présente un schéma de chambre de croissance EJM. Les cellules sont orientées en
direction du substrat, lui méme placé sur un four radiatif au centre du bati (Fig. I.1b) au point de

convergence des flux. L’échantillon est chauffé durant la croissance pour activer thermiquement
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SAMPLE
TRANSFER
MECHANISM .
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\ ROTATIVE
REEED SUBSTRATE

HOLDER

Echantillon

Disque
porte-échantillon

Porte-disque

EFFUSION CELLS

(a) (b)

FIGURE L1 — (a) Schéma d’un bati de croissance EJM. (b) Photo du four durant une croissance
d’AIN. Un disque porte-échantillon a été élaboré afin de maintenir le porte-échantillon Omicron
sur le porte-substrat (ou porte-disque) initial.

la mobilité des atomes en surfaces (ou adatomes). Pour la croissance de I’AIN, la température
de I’échantillon fournit I’énergie nécessaire a la dissociation des molécules NHs.

Un thermocouple situé au niveau du porte-disque permet de contréler la température de
Pensemble disque-palette-échantillon (Fig. I.1b). Afin d’obtenir une meilleure précision, la tem-
pérature de I’échantillon est directement controlée a ’aide d’'un pyromeétre infrarouge ex situ.
L’incertitude est estimée & £30°C pour les échantillons de silicium et & £50°C pour les échan-
tillons de SiC en raison de la transparence de ces derniers. Le four peut atteindre des températures
de lordre de 1400°C (mesurée par le thermocouple) correspondant & une température de 1100°C

(mesurée par le pyromeétre) pour l’échantillon.

[.1.2 Meécanismes élémentaires de la croissance épitaxiale

La croissance par épitaxie fait intervenir différents processus ayant lieu a la surface, dont les
plus éléementaires sont illustrés sur la figure 1.2. Dans le cas de matériaux III/V, 1’élément V
(lazote dans notre cas) est envoyé en excés et ne pourra s’incorporer que s’il peut se lier & un
atome d’élément III libre. Un adatome d’élément III qui vient d’atterrir diffuse sur la surface
(a) durant un temps 7 sur une longueur [ jusqu’a ce qu’il atteigne une terrasse (b) ou constitue
avec d’autres atomes un noyau de taille supérieure ou égale a la taille du noyau critique (c), qui
formera alors une nouvelle terrasse. A haute température ce processus devient plus difficile car la
taille du noyau critique augmente (d). Pour des températures trop élevées, les atomes désorbent
(e). Les adatomes en bord de marche peuvent diffuser le long de la marche et s’incorporer sur
les crans (f), sites préférentiels d’adsorption.

Pour une surface parfaite, la longueur de diffusion [ dépend de l'intensité du flux F' mais

surtout de la température 7. En 'absence de collisions entre adatomes ou avec de petits ilots
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FIGURE 1.2 — Processus mis en jeu lors d’une croissance épitaziale. (a) Diffusion. (b) Incorpora-
tion en bords de marche. (c¢) Nucléation. (d) Dissociation. (e) Désorption. (f) Incorporation sur
les crans.

e

mobiles et en ne tenant pas compte de la dissociation ou de la mobilité des paires en raison de

la température, [ peut étre approximée comme :

FI?
~ — I.1
P (I1.1)
avec
r=p/F~I?/D (1.2)

Ou D est la constante de diffusion de surface des adatomes, et p la densité d’adatomes. En
prenant en compte les paramétres négligés plus haut, les calculs montrent que la longueur de
diffusion [ augmente avec T plus vite qu'une exponentielle d’Arrhenius et diminue en ~ 1/F2.
Les calculs (complexes) peuvent étre trouvés dans le livre Physique de la croissance cristalline
de Villain et Pimpinelli [20].

En homoépitaxie, trois types de croissance peuvent étre observés selon la température et le

flux utilisés :

e Une croissance 3D, qui apparait a basse température et pour un flux important. La longueur
de diffusion des adatomes est grandement diminuée et la taille des noyaux critiques trés
faible. Il en résulte une augmentation de la densité de noyau sur la surface (c¢) et donc du
nombre de terrasses.

e Une croissance par avancée de marche, possible a température élevée et a faible flux.
Les noyaux ne sont plus suffisamment stables pour subsister (d), les adatomes se fixent
directement en bord de marches (b).

e Une croissance 2D, possible pour une température et un flux compris entre les températures

et les flux des deux cas précédents.

1.1.3 Les modes de croissance en hétéroépitaxie

La croissance de couches minces peut s’effectuer suivant trois principaux modes de croissance :

Franck-van der Merwe, Volmer-Weber et Stranski-Krastanov (Fig. 1.3). Selon I’énergie libre de
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surface du substrat 75, du matériau déposé vy, et de I’énergie d’interface ~;, I'un de ces trois
modes est privilégié :

® Sivys—vm — 7 > 0, alors il faut fournir de ’énergie au systéme pour former des ilots. La
croissance s’effectue de facon 2D mono-couche aprés mono-couche. Le mode de croissance
est dit Franck-van der Merwe.

® Sivs — vm — 7 < 0, alors il est énergétiquement plus favorable de créer des ilots 3D.
La croissance se fait par formation d’ilots 3D dés la premiére mono-couche. Le mode de
croissance est dit Volmer-Weber.

e Siys —vm — i ~ 0, la croissance se déroule suivant le mode Frank-van der Merwe jusqu’a
une épaisseur critique, puis en ilots 3D. C’est un mode de croissance intermédiaire dit
Stransgki-Krastanov.

Il existe également un quatriéme mode, appelé mode réactif dans lequel la croissance débute par
une interphase de composition chimique mixte, induite par une réaction chimique ou par des

processus d’interdiffusion a 'interface.

9 / % - - - - /
2 / P ;
Franck-van der Merwe Volmer-Weber Stranski-Krastanov mode réactif

FIGURE 1.3 — Schémas des modes de croissance Franck-van der Merwe (2D), Volmer- Weber (3D),
Stranski-Krastanov (2D = 3D) et réactif en fonction du tauz de couverture 6 (61 < 6y < 63).

I[.1.4 IL’hétéroépitaxie dans le cas de I’AIN

Le nitrure d’aluminium ne se trouve pas sous forme cristalline & ’état naturel, il ne peut étre
obtenu que par hétéroépitaxie. C’est une des raisons principales qui rend difficile I’obtention de
cristaux de bonne qualité. Le désaccord paramétrique, et la différence de polytype entre I’AIN
et ses différents substrats hotes entrainent la formation de défauts structuraux dans les films

épitaxiés.

1.1.4.1 Les substrats

La croissance de I’AIN a été réalisée sur trois substrats : le saphir (AlaO3(0001)), le sili-
cium (Si(111)) et le carbure de silicium (SiC(0001)). Les principales caractéristiques physiques
de ces substrats sont rappelées dans le Tableau I.1. Malgré le fort désaccord de paramétre de
maille, le saphir est actuellement le substrat le plus couramment utilisé dans I'industrie de ’opto-
électronique, principalement en raison de son prix et des bons rendements obtenus. Afin de réduire
les cotits des dispositifs opto-électroniques & base de nitrure, de nombreux efforts ont été mis en

ceuvre sur I’épitaxie sur substrats Si(111) malgré le fort désaccord de paramétre de maille et de
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coefficient de dilatation thermique avec AIN. Le SiC se révéle étre un candidat idéal pour la

Saphir (0001) | Si (111) SiC (0001) AIN (0001)
a (A) 2.747 3.840 3.082 3.112

Désaccord de paramétre de
maille (%) avec ’AIN

Coeflicient de dilatation
thermique (1076/K)

13.3% 19% 1% 0%

7.5 2.99 4.3 4.2

TABLE 1.1 — Parameétres de maille a, désaccords paramétriques et coefficients de dilatation ther-
mique des substrats utilisés pour l'épitaxie de nitrure I1I-V.

croissance de ’AIN : un désaccord de paramétre de maille proche de 0 (~ 1%) ainsi qu’un faible
désaccord de coefficient de dilatation thermique (2%) avec ’AIN. Cependant la difficulté pour
préparer une surface contrélée de SiC et son prix élevé restent rédhibitoires dans le monde de
I'industrie malgré son énorme potentiel. La figure 1.4 met en évidence la différence de paramétre
de maille entre I’AIN et le silicium et le SiC. Dans le cas de la croissance sur silicium, cette
différence entrainera de fortes contraintes dans la couche épitaxiée pouvant mener & la relaxation

de la couche par fissuration.

(a) AIN(0001) sur Si(111) (b) AIN(0001) sur SiC(0001)

FIGURE 1.4 — Vue schématisée d’une maille d’AIN sur substrats Si(111) (a) et SiC(0001) (b).

I.2 Diffraction d’électrons de haute énergie (RHEED) ou lents
(LEED)

Il existe deux sortes de techniques de diffraction d’électrons : la diffraction d’électrons lents

(LEED, Low Energy Electron Diffraction) en incidence normale et la diffraction d’électrons de
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haute énergie en incidence rasante (RHEED, Reflection High Energy Electron Diffraction). De
par la faible énergie des électrons du LEED et de l'incidence rasante du RHEED, la longueur
de pénétration du faisceau d’électrons est trés faible, confinée & la surface de I’échantillon et
permet ainsi de déterminer la structure cristalline de la surface in-situ. Le bati MBE utilisé
dans notre travail est équipé d’un canon RHEED afin de suivre en temps réel I’évolution de
la surface durant la croissance. C’est un outil trés important pour la croissance épitaxiale car
Iinformation obtenue & partir des clichés RHEED permet de déterminer la reconstruction de
surface de I’échantillon ainsi que sa morphologie au cours de la croissance. La technique LEED
est également utilisée pour caractériser la surface d’'une échantillon. Cette technique n’a pas été
utilisée lors de cette thése, mais I'interprétation de clichés LEED au chapitre 111 rend nécessaire

une bréve introduction.

I.2.1 RHEED
1.2.1.1 Principe

Le principe de fonctionnement du RHEED est basé sur l'interaction d’un faisceau d’électrons
monochromatiques de haute énergie (15 keV dans notre cas) avec la surface (Fig. [.5). L’angle
d’incidence du faisceau est trés faible (de 1° & 3°), limitant la pénétration des électrons a quelques
plans atomiques. Une partie du faisceau est réfléchie par la surface et forme au centre du cliché
RHEED la tache spéculaire. L’autre partie est diffractée par les premiers plans de la surface.
Les électrons ainsi diffractés et réfléchis sont détectés par un écran fluorescent perpendiculaire
au plan de I'échantillon. L'image observée est un diagramme de diffraction qui correspond a
Iintersection de la sphére d’Ewald avec le réseau réciproque de la surface, constitué de tiges
perpendiculaires & la surface. Dans le cas idéal d’une surface parfaitement plane et d’une sphére

d’Ewald d’épaisseur nulle, la figure de diffraction est constituée de points (Fig. 1.5).

reciprocal rods

RHEED screen

part of the

Ewald sphere
T

FIGURE 1.5 — Schéma de la diffraction RHEED. La figure de diffraction observée sur [’écran
correspond a lintersection du réseau réciproque de la surface avec la sphére d’Fwald. Dans le cas
parfait, la figure de diffraction est constituée de points.
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1.2.1.2 Diagrammes RHEED, morphologies et reconstructions de surface

Le faisceau d’électrons étant diffracté par les premiéres mono-couches, les cliché RHEED
permettent de remonter aux informations de surface de I’échantillon : la reconstruction de surface
et sa rugosité (2D ou 3D).

Dans le cas réel, la sphére d’Ewald posséde une épaisseur non nulle induite par la dispersion en
énergie des électrons et un rayon trés grand comparé au paramétre de maille du réseau réciproque
qui permet de la considérer comme un plan (Fig. I.6a). De plus, le désordre structural de la surface
(présence de défauts et de marches) provoque un élargissement des tiges du réseau réciproque.
L’intersection entre les tiges et la sphére ne se fait plus de facon ponctuelle ce qui induit, dans
le cas d'une surface 2D (lisse) une figure de diffraction non plus constituée de points mais de
raies paralléles. Lorsque la surface est 3D (rugueuse), la diffraction est obtenue en transmission a
travers les ilots et la figure de diffraction est alors constituée de taches, appelées taches de Bragg
(Fig. 1.6b et 1.8a).

sphére écran fluorescent
a) vue de dessus d'Ewald raie
[ - 420}
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FIGURE 1.6 — (a) Schéma représentant l'intersection de la sphére d’Ewald avec le réseau réciproque
de la surface dans le cas réel [21]. (b) Figures de diffraction dans le cas d’une surface 2D (haut)
et 3D (bas).

Le RHEED ne donne accés qu’a une seule direction cristallographique a la fois (Fig. I.7a). En
faisant tourner 1’échantillon dans le bati de croissance, il est possible d’observer tour & tour les
différentes directions cristallographiques. Lorsque le faisceau incident est colinéaire & une famille
de rangées atomiques, la distance entre ces rangées est inversement proportionnelle 4 la distance
entre les raies du diagramme RHEED.

Dans le cas ou I’échantillon d’AIN(0001) présente une reconstruction de surface avec une

maille n et m fois plus grande que la surface non reconstruite suivant les axes [0110] et [1230],
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des sous-réseaux composés de n — 1 et m — 1 lignes dites "secondaires" suivant les directions

[0110] et [1230] respectivement sont formés sur le cliché RHEED (Fig. 1.7b).

2rn/a

A 2n1(av3)

(a)

FIGURE 1.7 — (a) Schéma de clichés RHEED obtenus suivant les directions [0110] (haut) et [1230]
(bas) d’un réseau hexagonal. (b) Cliché RHEED d’une surface reconstruite (2x2) d’AIN suivant
la direction [0110]. Les fléches blanches pointent les raies secondaires de la reconstruction (2x2).

La taille des domaines détectables par le RHEED est dépendante des longueurs de cohérence
spatiale [; et [ du faisceau. La longueur de cohérence peut étre définie de la fagon suivante :
si la distance entre deux points est inférieure & la longueur de cohérence, les amplitudes des
ondes diffusées par ces points s’additionnent et il y a interférence. Si la distance est supérieure,
on additionne les intensités, les termes de phases ne sont plus pris en compte et il n’y a pas
d’interférence. Les longueurs de cohérence dépendent de la dispersion en énergie et de I’énergie
du faisceau, de 'angle de divergence et de la dispersion angulaire [22|. Dans notre systéme, [
est de 'ordre de 10 nm et /|| de 'ordre de 400 nm. Des terrasses ou des ilots de taille supérieure &
ces valeurs ne peuvent étre distingués d’une surface parfaite. L’intensité des raies du diagramme
de diffraction observé sur ’écran RHEED est la somme des intensités des ondes diffractées par

'ensemble des microdomaines, de taille [, X ||, que sonde le faisceau d’électrons.

1.2.1.3 Interpréter un cliché¢ RHEED

S’il est relativement aisé de faire la distinction entre une surface 3D, une surface 2D présentant

une densité importante de marches et/ou d’ilots (ou rugueuse) et une surface 2D plane (Fig. L.8),
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il est difficile de donner une analyse précise de la qualité de la surface en se basant sur un cliché
RHEED en raison du probléme lié aux longueurs de cohérences mentionné ci-dessus. Plusieurs

paramétres peuvent étre pris en compte afin d’évaluer la qualité de la surface :

— Une intensité importante entre les raies de diffraction liée & 1’élargissement des tiges du
réseau réciproque est souvent le signe d’une surface rugueuse. Cette intensité est appelée
fond diffus et apparait comme un "brouillard blanc" sur le cliché RHEED (Fig. 1.8a et
1.8b).

— L’intensité du faisceau réfléchi est trés sensible & la rugosité de la surface. Un cliché de
diffraction présentant des raies intenses sera le signe d’un échantillon présentant une faible
densité de marches (Fig. 1.8c).

— Les raies de Kikuchi permettent de faire la différence entre une surface 2D présentant une
densité importante de marches et/ou d’ilots et une surface 2D plane. Elles n’apparaissent
que dans le cas d’'une couche présentant a la fois une trés bonne qualité cristalline et une

bonne planéité [22] (Fig. 1.8¢c, pointées par les fleches).

(a) 3D (b) 2D rugueuse (c) 2D plane

Ficurke 1.8 — Clichés de diffraction RHEED dans le cas d’une surface 3D, 2D rugueuse et 2D
plane. Les taches de Bragg en (a) révélent le caractére 3D de la surface. Les raies de Kikuchi
(fleches blanches en (c)) indiquent une trés bonne qualité cristalline et une bonne planéité.

I.2.2 LEED

La technique LEED utilise des électrons de faible énergie (entre 20 €V et 1keV) en incidence
normale qui sont rétrodiffusés par le réseau cristallin de I’échantillon. La longueur de pénétration
des électrons est trés faible : quelques plans atomiques sous le plan de la surface. La figure de
diffraction, observée sur un écran fluorescent donne directement le réseau réciproque de surface.
Tout comme les clichés RHEED, les diagrammes LEED permettent de mettre en évidence la
reconstruction de surface de ’échantillon. La figure 1.9 présente, pour une méme surface de SiC
reconstruite (v/3 x v/3)R30°, les clichés LEED et RHEED correspondants.



1.3 Diffraction de rayons X 17

S & e LEED RHEED

o o_g 0 © *
© ¢ 0| 0 e /
S,
© o/lo e o0l 0 ? 2
o 2 /
o & 0 0% 0O e-—e O
o 0 P O < C e G o
h ,I' =
o|lo,4 ©/0 @ o|l0 4 ® [
L] O ® O O & & L
le { ® O ) 2 e C
O O O O 0 Q)
Reseau reel x| Clhiches de diffracuon
a \"‘\\Rhi

FIGURE 1.9 — Schéma de clichés LEED et RHEED obtenus a partir d’une surface de SiC recons-
truite (v/3 x /3)R30°. Tiré de [23].

1.3 Diffraction de rayons X

La diffraction de rayons X (XRD) est une technique qui permet d’obtenir des informations
sur la structure cristalline de films épitaxiés tels que leur épaisseur, les paramétres de maille,
les contraintes et la désorientation des plans cristallins par rapport & ’axe de croissance (appelé
"tilt") et dans le plan de croissance (appelé "twist"). Les mesures XRD permettent de remonter
4 la qualité cristalline de la couche épitaxiée. La taille typique du faisceau utilisé est de 1 cm x 50
pm, et sa longueur de pénétration est de quelques dizaines de microns. Au cours de cette thése,
nous avouns mis & contribution les mesures XRD afin de mesurer le tilt et le twist des échantillons.
Les autres parameétres pouvant étre déterminés plus précisément a 1’aide de caractérisations NC-

AFM et SEM. La figure 1.10a présente un schéma du diffractométre utilisé lors des mesures XRD.

Tilt

Le tilt s’obtient par balayage en 6/260. L’angle d’incidence du faisceau forme un angle w = 6
avec la surface tandis que le détecteur est placé & un angle 2. L’angle d’incidence et l’angle
de sortie restent identiques au cours de la mesure (Fig. 1.10b). L’intensité du faisceau diffractée
est enregistrée et permet d’obtenir une courbe, appelée rocking curve, dont la valeur de la lar-
geur a mi-hauteur (FWHM, Full Width at Half Maximum) permet de quantifier le tilt. Plus la
désorientation des plans par rapport & ’axe de croissance est importante, plus les valeurs des
FWHM sont importantes. Pour I’AIN(0001), les mesures du tilt ont été réalisées suivant la raie
dite symétrique (0002) correspondant a la diffraction des plans perpendiculaires a la direction

de croissance [0001].
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ensemble
goniométrique

échantillon

source de détecteur

rayons X
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Mode de balayage en ®

(b)

FIGURE 1.10 - (a) Schéma du diffractométre utilisé lors des mesures XRD. (b) Schéma détaillant
les différents modes de balayages : en 0/20 pour déterminer le lilt el en w pour déterminer le
twist. Tiré de [24].

Twist

Pour AIN(0001), le twist s’obtient en balayant les raies dites asymétriques (1013) associées
aux plans paralléles a la direction de croissance [0001]|. Le détecteur est fixé en position 26 et
en faisant pivoter I’échantillon sur lui-méme, on fait varier I’angle d’incidence de +Aw/2 autour
de 0 (Fig. 1.10b). De la méme facon, l'intensité du faisceau diffracté est enregistrée et la valeur de
la largeur & mi-hauteur de la rocking curve permet de quantifier le twist. Plus la désorientation
des plans d’AIN dans le plan de croissance est importante, plus les valeurs des FWHM sont

importantes.

I.4 Microscopie a force atomique

I.4.1 Principe

La microscopie & force atomique est une technique de microscopie & champ proche qui vit
le jour en 1986, développée par Binnig, Quate et Gerber [25]. Le microscope a force atomique
(AFM) est a ce jour le seul microscope & champ proche capable d’étudier tous types de surfaces :
conductrices, semi-conductrices ou isolantes, de 1’échelle du micrométre a celle de I’atome. Depuis
sa création, 'AFM a été décliné en plusieurs modes afin de s’adapter aux différents environne-
ments de certaines études. Il est ainsi possible d’utiliser des AFM opérant a D’air, sous liquide ou
sous UHV, sur des organismes vivants (bactéries, cardiomyocytes etc.) ou des minéraux (cristaux

ioniques, métaux etc.). L’AFM est capable d’obtenir des images topographiques de ces surfaces
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et d’étudier leur propriétés électriques ou mécaniques.

Le principe de fonctionnement de 'AFM repose sur l'utilisation d’une sonde : un levier
terminé par une pointe qui explore les forces de surface. En balayant 1’échantillon, il est possible
ligne aprés ligne de constituer une image de la surface en mesurant la déflexion du cantilever
induite par les forces de surface. La détection de la déflexion est effectuée le plus souvent au
moyen d’un laser et d’'un détecteur quatre quadrants (Fig. I.11) : un faisceau laser est envoyé
sur la face arriére du cantilever et réfléchi en direction du détecteur. La déflexion du cantilever
induite par les forces de surface est mesurée grace a la variation de la position du faisceau réfléchi

sur le détecteur.

Detecteur
4 quadrants

Cantilever

f;,
Surface

F1GURE L[.11 — Schéma de la détection optique d’un NC-AFM. Les forces de surface induisent
une déflexion du levier qui provoque une variation de la position du faisceau laser sur le détecteur

quatre quadrants.

1.4.2 Les forces de surface

La figure 1.12 présente une liste non exhaustive des forces ressenties par la sonde en fonction
de sa distance avec I’échantillon. A mesure que la distance pointe-surface diminue, la force do-
minante change. Les forces de Van der Waals et électrostatiques sont prédominantes & longue
portée, tandis qu’a courte distance, les forces chimiques et répulsives dominent. Ce comporte-
ment particulier permet une grande diversité des applications possibles de ’AFM mais complique
également 'analyse des résultats. Il est difficile de séparer de cet enchevétrement la force que I’'on
cherche & analyser. Un moyen consiste & minimiser les forces indésirables tout en maximisant
la force recherchée. 11 est possible par exemple d’étre plus sensible aux forces responsable de la

résolution atomique en diminuant la distance pointe-surface.

1.4.2.1 Forces électrostatiques

Les forces électrostatiques sont des forces a trés longue portée (jusqu’a la centaine de na-

nomeétres) qui dominent l'interaction a grande distance. Des défauts de surfaces peuvent par
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exemple induire la formation d’un champ électrostatique local. Il est possible de minimiser les

forces électrostatiques a longue portée grace a 'utilisation du mode KPFM.

0,0

Forces (N)

(Repulsives)Chimiques) ( Van der Waals) (Electrostatiques)
- e e I R e R T e e e,

00

2,010 L - - -
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Force totale

Résolution atomique

T 1
1,6x10° 2,0x10°

I I
5,0x10™° 1,0x10°
Distance pointe surface (nm)

FIGURE 1.12 — Forces de surface qui s’exercent sur la pointe en fonction de la distances. Tiré

de [20].

1.4.2.2 Force de van der Waals
Les forces de van der Waals sont des forces a longue portée qui peuvent étre ressenties par

la pointe jusqu’a la centaine de nanomeétres. Elles sont dues & l'interaction électrostatique entre

dipdles fluctuants. Dans le vide, ces forces ne peuvent pas étre compensées expérimentalement.

1.4.2.3 Forces chimiques
Les forces chimiques sont les forces responsables de la résolution atomique. Elles deviennent

importantes & trés courte portée (< 1 nm) et ne sont plus négligeables par rapport aux forces de

van der Waals et électrostatiques.

1.4.2.4 Forces répulsives
Les forces répulsives sont dues, au niveau atomique au principe d’exclusion de Pauli. En mode

non-contact, la pointe ne s’approche pas suffisamment de la surface pour étre soumise a cette
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force sauf lors d’acquisitions a résolution atomique.

I1.4.3 Les modes de 'AFM

Il existe deux principaux modes de 'AFM : le mode statique et le mode dynamique. En mode
statique, la force qui s’exerce entre la pointe et la surface est maintenue constante en régulant la
distance pointe-surface. Sous l'action des forces de surface et en raison de la faible constante de
raideur du cantilever, la pointe peut étre plaquée sur la surface (saut au contact) ce qui entraine
sa dégradation ainsi que celle de la surface.

En mode dynamique, la force est également régulée et le cantilever oscille & une fréquence
proche de sa fréquence de résonance. L’oscillation du cantilever peut-étre caractérisée par quatre
variables : sa fréquence de résonance f, son amplitude A, 'amplitude d’excitation et le déphasage
 entre 'excitation et 'oscillation.

Deux modes principaux existent en mode dynamique : le mode tapping [27, 28] et le mode
non contact (NC-AFM) [29-31|. Dans le premier mode, la fréquence d’oscillation est fixée au
voisinage de la résonance et I'amplitude et la phase sont maintenue constante en ajustant la
distance pointe-surface & 1’aide de boucles de régulation. Dans le second mode, 'amplitude et le
déphasage sont maintenues constantes par deux boucles de régulation et la distante pointe-surface
est ajustée afin de maintenir constante le décalage entre la fréquence de résonance du cantilever
loin de la surface et sa fréquence de résonance lorsqu’il est en interaction avec la surface. Dans
les deux modes, cette distance pointe-surface est enregistrée et permet a ’aide d’un balayage de
la pointe de construire une "image" topographique de la surface.

L’AFM utilisé au cours de cette thése opére sous ultra-vide & température ambiante en
mode non-contact. Ce mode permet d’obtenir une haute résolution a 1’échelle du nanomeétre.
Le principe de fonctionnement du mode non-contact sera présenté dans ce paragraphe. Le mode
tapping, couramment employé pour les applications & ’air ou en liquide n’a pas été utilisé durant
cette thése. Ce mode étant massivement mis & contribution pour caractériser les surfaces d’AIN

par la communauté des épitaxieurs, son principe de fonctionnement sera briévement rappelé ici.

1.4.3.1 Mode tapping opérant a I’air

Lors de l'acquisition dans ce mode, la pointe vient toucher de facon intermittente la surface.
Cela présente 'avantage par rapport au mode statique de limiter les dommages sur les échantillons
et 'usure de la pointe. La superficie de la zone étudiée est généralement comprise entre la
centaine de nanomeétres et plusieurs micromeétres. Bien que le mode tapping offre de trés bonnes
résolutions latérales et verticales, de 1 & 5 nm et d’une hauteur d’une marche mono-atomique,
elles demeurent généralement inférieures a celles obtenues en NC-AFM. L’utilisation d’'un AFM
en mode tapping se fait le plus souvent a I’air, en raison de temps d’acquisition trop important
sous UHV. En comparaison & l'ultra-vide, cela diminue considérablement le temps de préparation

d’une acquisition mais en contrepartie, I’échantillon est exposé a la pollution de 'air ambiant et
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dans le cas de ’AIN, une couche d’oxyde se crée en surface.

1.4.3.2 AFM en mode non-contact opérant sous UHV

Initialement développé par Albrecht et al. en 1991, le mode non-contact est le mode le plus
utilisé sous UHV [32]. Il a permis en 1995 la premiére résolution atomique sur la reconstruction
(7 x 7) du Si(111) par Giessibl [33]. Ce mode est de plus en plus utilisé et de nombreux travaux
publiés témoignent de la haute résolution de cet appareil sur différents types d’échantillons.
Trés récemment, il a été possible de visualiser les liaisons intramoléculaires d’une molécule de
pentacene [34]. Cependant les conditions extrémes (pointes fonctionnalisées avec une molécule
CO et trés basse température : 4 K) que nécessite une telle résolution sont bien loin de nos
conditions expérimentales. L’AFM utilisé opére a température ambiante et avec des cantilevers

en silicium.

En mode non-contact et loin de la surface, le cantilever est maintenu en oscillation & sa
fréquence de résonance fy et a amplitude constante Ag. Proche de la surface, il sera soumis aux
forces d’interactions attractives qui modifieront sa fréquence de résonance f d’une valeur Af
tel que Af(t) = f(t) — fo. Plus la pointe est proche de la surface, plus les forces d’interactions
modifient 'écart Af. Cette différence & la résonance sera maintenue constante en controlant la
distance pointe-surface a ’aide d’un tube piézoélectrique. Une image topographique de la surface

pourra étre réalisée en enregistrant la tension appliquée au tube piézoélectrique.

Au cours de cette thése, les images NC-AFM sont présentées avec leur paramétres d’acquisi-
tion Af et A 'amplitude pic & pic. Ces deux paramétres permettent d’estimer de fagon relative
la distance pointe-surface a laquelle a été enregistrée 'image. Par exemple, la distance pointe-
surface z d’une image réalisée & Af = —5 Hz et A = 5 nm sera plus grande que pour une image
réalisée avec la méme pointe & Af = —50 Hz et A = 5 nm. De la méme fagon, z sera plus
petit pour Af = —5 Hz et A = 5 nm que pour Af = —5 Hz et A = 2 nm. Il est possible de
comparer des expériences présentant différentes conditions expérimentales (constante de raideur
du cantilever k, fréquence de résonance fy et amplitude d’oscillation A) a l'aide du terme de

fréquence normalisée 7 introduit par Giessibl [30] :

kA3/2
Jo

fo= gy (14

Avec m* la masse effective du cantilever. v correspond & une force généralisée, travailler a

v(2, Ao) = Af(z, Ao) (1.3)

Avec :

constant revient & travailler approximativement & interaction constante. Au cours de cette thése,

les cantilevers utilisés étant tous similaires (k et fy varient peu d'un cantilever a 'autre) il est
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possible & partir de I’équation 1.3 de poser :
ABPAL = AYPA L, (L5)

Cette relation permet de comparer les forces qui s’appliquent sur la pointe pour deux images
enregistrées a des amplitudes (A; et Ag) et a des fréquence (A f; et Afo) différentes.

Les forces décrites au paragraphe 1.4.2 qui s’exercent sur la pointe n’ont pas un comportement
monotone. En 'absence d’interaction pointe surface, la valeur de la fréquence d’oscillation est
donnée par I'équation 1.4. En présence d’interactions, et dans le cas ot 'amplitude d’oscillation
est faible devant les longueurs caractéristiques des forces ressenties, il est possible d’établir une
relation linéaire entre le gradient de la force et le décalage en fréquence A f. Dans ce cas, la force

totale qui s’exerce sur la pointe en présence de la force de rappel —k(z — zp) est définie comme :

Fiotale(2) = —k(z — 20) + F(2) ~ —k(z — 20) + F(20) + %(2 — 29)

= —(k— %)(z — 20) + F(20)

(L6)

Il apparait un terme appelé raideur effective définie comme keyp = k— %. L’équation 1.5 devient :

w1 (ke 1 dF
f—zw—zﬂ@m*) EL G T (17

Il apparait donc que le mode non-contact est sensible au gradient de la force %—f tel que :
A 1 OF
o LoF (1.8)
fo 2k 0z

Lorsque le cantilever oscille & de grandes amplitudes, le gradient des forces ressenties par la
pointe varie au cours d’un cycle et la relation 1.8 n’est plus applicable. Giessibl a montré qu’il

était possible de calculer le décalage en fréquence grace a la relation [35] :

Af 1

fo Aok

/ZWF[do + Apsin(2m ft)]sin(2m ft) dt (1.9)
0

Ol dg est la distance minimale d’approche. Cette relation peut s’appliquer pour n’importe quelle
amplitude d’oscillation & condition que Af/fy << 1 soit respectée. 1l sort de cette relation que

pour de grandes amplitudes, la pointe est moins sensible aux interactions & courte portée.

I.4.4 Les boucles de régulation du NC-AFM

L’AFM en mode non-contact nécessite trois boucles de régulation (Fig. I.13a) afin de mainte-
nir constant 1’écart en fréquence Af, I’ amplitude A et le déphasage ¢ entre I'excitation et 'os-
cillation. La photodiode produit un signal approximativement sinusoidal z(t) = A(t)sin(w(t).t)

modulé en amplitude et en fréquence. Ce signal est utilisé par les boucles AGC (Controleur
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Automatique de Gain), PLL (Boucle a verrouillage de phase, Phase Locked Loop en anglais) et
ADC (Controleur Automatique de Distance) afin d’en extraire les informations fournies par le
NC-AFM et de maintenir son oscillation en réinjectant les signaux d’excitation du cantilever e(t)

et de variation de la distance pointe-surface D(t) & des excitateurs en céramique piézoélectrique.
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FIGURE 1.13 — (a) Schéma simplifié des boucles de régulation d’un AFM en mode non-contact.
Interface de contréle Nanonis des trois boucles de régulation ADC (b), AGC et PLL (c) du
NC-AFM utilisé.

1.4.4.1 La boucle AGC

La boucle AGC recoit le signal z(t) et en extrait amplitude d’oscillation A(f) qui sera
comparée & la valeur de consigne A.. A partir de la différence AA(t) = A(t) — A, le signal de
dissipation W (t) est calculé via une boucle de régulation PI (Proportionnel Integral). Ce signal
est ensuite modulé par un signal de référence Ref(t) = sin[w(t)t + ¢] extrait par la PLL afin
d’obtenir le signal e(t) oc W(t) x Ref(t), réinjecté dans I'excitateur piézoélectrique du cantilever.

La perte d’énergie est ainsi compensée et ’amplitude maintenue constante.
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1.4.4.2 La boucle PLL

La boucle PLL recoit le signal z(t) et génére le signal Ref(t) de méme fréquence que z(t) et
fixe sa phase ¢ de fagon a maintenir un déphasage de 7/2, condition nécessaire pour maintenir
la fréquence d’oscillation a la fréquence de résonance [36]. Elle extrait également la valeur de

Pécart en fréquence Af(t) = f(t) — fo et la transmet a la boucle ADC.

1.4.4.3 La boucle ADC

La boucle ADC maintient 1’écart en fréquence A f(t) constant en ajustant la distance pointe-
surface D(t). Le signal D(t) est calculé a partir de I'écart en fréquence Af(t) a la valeur de
consigne A f.. En suivant I’évolution du signal D(¢), une image topographique de la surface est

déterminée.

Expérimentalement, le microscopiste controle les parameétres ” P” (gain proportionnel) et ”¢”
(constante de temps) des régulateurs PI (¢ = I/P) de chacune des trois boucles. Les figures 1.13b
et [.13c présentent 'interface de controle des différentes boucles. La maitrise de ces paramétres
est trés importante car elle permet de s’adapter aux conditions expérimentales qu’imposent les
différents échantillons étudiés tels que 1'état général de la surface et la nature du matériau. La
régulation en temps réel de l'oscillation est ardue & maintenir en dehors des conditions idéales
d’imagerie : surface plane et distance pointe-surface grande, i.e. forces d’attractions faibles. Lors
d’acquisition & haute résolution, ou sur des surfaces présentant une grande rugosité (de l'ordre
du nanométre), utilisateur doit adapter les parameétres P et ¢ afin d’éviter un contact de la

pointe avec la surface qui peut s’avérer fatal pour la pointe.

I[.4.5 Les sondes ou "pointes"

La sonde se compose d’un cantilever et d’une pointe. Le cantilever posséde une fréquence de
résonance propre fp, une raideur k ainsi qu'un facteur de qualité Q). Ces trois parameétres servent
a caractériser un cantilever et peuvent varier d’un type de cantilever & 'autre. Généralement,
une fréquence de résonance et un facteur de qualité élevés sont les signes d’une pointe de bonne
qualité, c’est a dire trés sensible aux forces de surface et qui permet d’obtenir de trés bonnes
résolutions.

Il existe une grande quantité de cantilevers différents, chacun servant pour un mode précis :
NC-AFM, nano-indentation, KPFM. .. Au cours de cette thése, des cantilevers en silicium adap-
tés au mode non-contact, de fréquence fy ~ 300 kHz, de raideur k ~ 40 N/m et de facteur de
qualité @ = 30000 — 40000 ont été utilisés.

Les cantilevers utilisés en mode Tapping possédent une fréquence de résonance comprise entre
50 et 300 kHz, une constante de raideur de plusieurs dizaines de N/m et un facteur de qualité

ul avoisine 100 & Dair.
q
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I.5 Microscopie a Sonde de Kelvin

Le NC-AFM permet de remonter a I'information topographique d’un échantillon en sondant
les forces de surface. Sa grande sensibilité lui permet ’acquisition d’images & résolution atomique
en explorant les forces a trés courte portée : chimiques et répulsives. A plus grande distance, les
forces de van der Waals et électrostatiques agissent comme un brouillard qui obscurcit les forces
a courtes portées. Pour un échantillon homogéne, il est possible de minimiser les forces élec-
trostatiques en appliquant un potentiel entre la pointe et la surface. Cependant, si I’échantillon
est inhomogene, la présence locale de charge (défauts chargés par exemple) peut induire des
contributions a la topographie mesurée apparaissant sous forme de dépressions ou de "buttes"

en fonction du signe de la charge (Fig. 1.14).

- M
NC-AFM sansi KZP

jﬂ/@¢

NC-AFM |~  KPFM

F1GURE .14 — Représentation schématique de l’application du mode KPFM lors d’une acquisition
NC-AFM. La charge locale semi-sphérique apparait sur l'image NC-AFM comme une protubé-
rance topographique. Avec le mode KPFM, I'image topographique du NC-AFM est découplée des
forces électrostatiques et la charge n’apparait plus. Seules les forces électrostatiques apparaissent
sur les images KPFM, les éléments non chargés y sont invisibles.

Si pour une meilleure interprétation des images topographiques il est important de minimiser
les forces électrostatiques, réaliser leur cartographie l'est tout autant. Obtenir une telle image
permet de remonter aux propriétés électriques et électroniques des échantillons & 1’échelle nano-
métrique. De telles images peuvent étre acquises grace 4 un mode particulier du NC-AFM : le
mode KPFM (Kelvin Probe Force Microscopy). Le mode KPFM fut introduit en 1991 [37, 38]
et permet de compenser en temps réel et localement les forces électrostatiques et de réaliser
une image de ces forces. Le KPFM dérive de la méthode de la sonde de Kelvin, introduite par
Lord Kelvin en 1898 [39] qui consiste a mesurer la différence de potentiel de contact (CPD)
entre deux métaux. Lorsque deux métaux de nature différente sont connectés électriquement,
leurs niveaux de Fermi respectifs s’alignent provoquant une différence de potentiel de contact
Vepp (Fig. 1.15). En appliquant une tension Uy, de méme valeur, il est possible de compenser
ce potentiel. Cette tension Uy, était mesurée par Kelvin en cherchant la tension qui annule le
courant circulant entre les deux métaux. Pour le NC-AFM, on considére la tension qui minimise
la force électrostatique, qui est bien égale & Vopp pour les deux électrodes métalliques planes. La
méthode utilisée consiste & compenser en temps réel la différence de potentiel entre la pointe et
la surface et & enregistrer la valeur Uy, appliquée lors de ’acquisition de chaque pixel de I'image.
Il existe deux modes de fonctionnement du KPFM : en modulation d’amplitude (AM-KPFM)
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et en modulation de fréquence (FM-KPFM). Au cours de cette these, seul le mode FM-KPFM

a été utilisé.

Ey —_— e —
Ps Vcpo Ps

D —L_F. o ——FE¢
S q)S s

EFt Sample Er, y Er. Sample

Sample
———— —_———> -

contact compensation Unc =|Verp
(a) (b) (c)

F1GURE L.15 — Principe de fonctionnement de la sonde de Kelvin. Le potentiel de contact (Vopp)
qui apparait entre deur matériausr de nature différente connectés électriguement est compensé en
appliquant une tension Uy, de méme valeur. Er énergie de Fermi; Ey énergie du vide; ® travail
de sortie.

I.5.1 Principe de fonctionnement

La force électrostatique qui s’exerce sur la pointe est donnée par :

_ 1870[]2

F, =
‘T 979,

(1.10)

Avec %—g le gradient de capacité, dépendant de la géométrie de la pointe. Et U la tension entre la
pointe et la surface égale a —% en ’absence de tension supplémentaire. Ou A¢ est la différence

de travail de sortie entre la pointe et la surface et e la charge élémentaire.

Afin de minimiser les forces électrostatiques, une tension Uy, peut étre appliquée de sorte que
U=Us — % = 0 en réalisant des courbes Af(V'). Déterminer cette tension demande plusieurs
secondes, ne permettant pas de compenser en temps réel les forces électrostatiques lors d’une
acquisition. Elle est généralement utilisée pour minimiser les forces électrostatiques globales pour

des AFM privés du mode KPFM.

Avec le KPFM une tension sinusoidale d’amplitude Ugppras et de fréquence frxppar est

appliquée en plus de la tension Upe. La tension entre la pointe et la surface devient donc :

A
U=U,; — 7¢ + UKPFMCOS(Qﬂ'prFMt) (I.ll)
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L’expression de la force électrostatique (1.10) devient avec I’équation I.11 :

1 ApNE 1, aC
Fo = B <Udc - e) + §UKPFM 2 (I1.12)
oC A
+ @ (Udc - j) UKPFMCOS(27TprFMt) (1.13)
10C
+ ZgUl‘fQDFMcos(z x 27 fi pEart) (1.14)

La force électrostatique ainsi modulée est composée d’'une partie stationnaire (Eq. 1.12)
et de deux parties dynamiques de fréquences frxpra et 2fxpry (Eq. 1.13 et 1.14). Lorsque
Uge = Ag/e, la partie dynamique en f,,q devient nulle et la force électrostatique est minimisée.

Les forces électrostatiques étant & longue portée, le mode KPFM en modulation en fréquence
est sensible au gradient de la force (Eq. 1.8). Elles induisent un décalage en fréquence de 'ordre de

(—iag;l ) La tension sinusoidale appliquée par le mode KPFM module la force électrostatique

et donc la fréquence de résonance par des fréquences fxprar, 2fxprm, 3fxpriy. .. 1l apparaitra
ainsi des composantes aux fréquences fxprar et 2fxprar et aux fréquences fo + fxpravr (Eq.
1.13) et fo£2fxkprm (Eq. 1.14) tel qu’on le voit sur la figure 1.16 (ou fxpras est appelée fruoq)-
Les pics aux fréquences fxprar et 2k prar sont induits par la force électrostatique tandis que les

pics & fot fxprir et fot2fkxpra proviennent de la modulation de fy par la force électrostatique.

ry

fo
3
2 4
E
N fo'2fmod fo+2fm|
i f -f f+f
f mot 2 OldeJ 0, 'mod

1234 146 148 150 152 154
frequency [kHz]
F1GURE 1.16 — Spectre en fréquence de l'oscillation de la pointe [40]. Apparition de pics aux

fréquences fxprym et 2fxpry induit par la force électrostatique. Les pics & fo = fxprym et
fo £ 2fxpry proviennent de la modulation de fo par F,;.

En suivant ’évolution de lamplitude du pic & fo £ fxpry & 'aide d’un amplificateur a
détection synchrone (Lock In Amplifier, LIA) tout en faisant varier Uy, il est possible de remonter
a la valeur du CPD, % : lorsque 'amplitude de ce pic est nulle, la tension appliquée compense
le CPD i.c. Uy = 22.

e
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I[.5.2 La boucle de régulation du KPFM

L’incorporation du mode KPFM au NC-AFM se fait par 'ajout d’une boucle de régulation
supplémentaire incluant un amplificateur & détection synchrone (Lock In Amplifier, LTA). Du si-
gnal envoyé par la PLL, le LIA récupére 'écart en fréquence A f(t). Ce signal est modulé par la fré-
quence de référence fx prys rentré par V'utilisateur. L’amplitude du pic & fo+ fxprar, A(fxprir)
est extraite puis minimisée en appliquant une tension Uy, pour laquelle A(fxprar) = 0 a laide
d’un régulateur PI. Cette tension est ensuite sommeée & la tension U ppras rentrée par 'utilisa-
teur et appliquée au porte-échantillon. En enregistrant la tension Uy, appliquée pixel par pixel &
I’échantillon, il est possible de réaliser une image du potentiel Kelvin de la surface tout en effec-
tuant ’acquisition topographique du NC-AFM. La figure 1.17a représente le schéma de la boucle
de régulation du FM-KPFM greffé sur le NC-AFM et la figure 1.17b, 'interface de controle.

signal regu N C A FM FM K P F M Demad JCortrol Sigral Seftings W !
: —— signal traité cqueney Shitt (Hz) AU

AGC Sl ® [ — —
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t
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FIGURE 1.17 — (a) Schéma simplifié des boucles de régulation d’un AFM en mode non-contact et
du mode FM-KPFM. (b) Interface de contréle Nanonis du KPFM.
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I1.5.3 Interprétation physique du potentiel Kelvin mesuré sur une surface

isolante

Plusieurs modéles ont été développés afin de comprendre la signification de la valeur mesurée
U C{EP FM - 1e modéle de Terris proposé en 1990 qui permet de remonter au signe des charges ob-
servées [41,42] et en 2005, le modele de Stomp qui propose un modele capacitif comprenant deux
capacités [43]|. Plus récemment, Barth et al. ont proposé certaines approximations analytiques
pour 'expression du potentiel Kelvin induit par la présence d’une charge ou d’un dipéle dans
la jonction formée par une surface métallique et une pointe sphérique également métallique [44].
Précisons que cette approche est exclusivement basée sur la théorie électrostatique classique et
que la pointe et la surface sont considérées comme des milieux continus et indéformables. Elle
n’est donc pas utilisable dans des conditions ot l'interaction entre la pointe et la surface est

suffisamment forte pour induire des transferts de charge ou des relaxations de la surface ou de

la pointe [45].
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Nous avons généralisé cette approche au cas d’une surface diélectrique [46]. Nous considérons
que les expériences de KPFM rapportées dans ce travail de thése sont faites dans des conditions
agsez "douces" ou la pointe est en interaction relativement faible avec la surface pour que ce type

d’approche reste pertinent.

F1GURE 1.18 — Modéle de la jonction pointe-surface : la pointe AFM et le substrat peuvent étre
modélisés comme une sphére de rayon R située & une distance z de la surface considérée comme
un plan semi-infini diélectrique, fixé a une plaque métallique située a 'infini. Une charge q peut
étre introduite & la jonction pointe/plaque, localisée 4 une distance 0 sur la surface.

La jonction pointe-surface est modélisée comme illustrée sur la figure (Fig. 1.18). Une sphére
métallique représentant la pointe est positionnée en face d’un substrat semi-infini qui peut étre
meétallique (cas de [47]) ou diélectrique, formant un condensateur sphére-plan. Lorsqu’une charge
q est introduite dans cette jonction, & proximité de la surface & une distance §, I’énergie élec-
trostatique de la jonction formée par la plaque et la pointe est donnée grace au principe de

superposition par [44] :

1 1
E = Zq®,(r,74) + q®.(U, 1) — =C(2)U3,
PR P g (L.15)

=ug+uw U+ ugU?

Avec Uy, la tension appliquée par 'expérimentateur, r = (x,y, z) et r = (x¢, yt, 2¢) la position
de la charge et de la pointe respectivement. ®, est le potentiel généré par la polarisation de la
pointe et du substrat lors de l'introduction d’une charge dans la jonction. ®¢ est le potentiel
au sein du condensateur en ’absence de charge. C est la capacité du condensateur sphére-plan.
Le premier terme de I’équation ne dépend pas de Uy, et varie en ¢2. 11 décrit 'interaction de la
charge avec les charges images créées dans les électrodes. Le deuxiéme terme est proportionnel a
U et décrit l'interaction de la charge avec le potentiel généré par le condensateur polarisé a U.
C’est ce terme qui permet de remonter au signe de la charge. Le troisiéme terme est ’énergie

du condensateur qui inclut le travail délivré par la source de tension afin de maintenir la tension
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Uy constante lorsque z varie. Ce terme ne dépend pas de gq.

La force électrostatique obtenue d’aprés ’équation 1.15 s’écrit :
Fy=———=—uy—uyU — ubU? (1.16)

Nous avons vu au paragraphe 1.5.1 que le mode FM-KPFM est sensible au gradient de la force
(Eq. 1.8) tel que :

0F,
822—%—%U—@W (L.17)
OF,
a—el est une parabole qui varie en U? dont le maximum est donné par :
2t
0 aFel " " ulll
oU < 0z > s 2ull (L.18)

La tension U s’exprime : U = Uy, — Uopp en mode KPFM et d’aprés I’équation 1.18 la valeur

KPFM

de la tension Kelvin Uy appliquée devient :

' u//
U™ = — L +Ucpp (1.19)

2uf)

L’équation 1.15 peut étre généralisée au cas de plusieurs charges. Il apparait alors un terme
supplémentaire qui exprime 1’énergie d’interaction de ces charges entre elles. Ce terme ne contri-
bue cependant pas au potentiel Kelvin car il ne dépend pas de la distance pointe-surface. Le
potentiel Kelvin associé a une distribution de charges est donc la somme des potentiels Kelvin
individuels. Ceci permet de traiter aisément toute distribution de charge, par exemple un dipéle.

Il suffit donc de connaitre ug, c’est-a-dire C', la capacité pointe-surface et uq, ¢’est-a-dire ¢, le
potentiel électrostatique créé par cette capacité & la position de la charge ainsi que leurs dérivées
secondes par rapport a la distance pointe-surface pour obtenir le potentiel Kelvin. Dans le cas
d’une surface métallique, il existe une bonne approximation analytique de C' et ¢. sous la pointe,
peut étre considéré comme linéaire en z, ce qui permet de dériver des expressions analytiques
approximatives comme cela est proposé dans le travail mentionné ci-dessus [44]. Dans le cas d’une
surface diélectrique, cela n’est plus possible et il est alors nécessaire de recourir & des méthodes
numeériques.

Une méthode particuliérement bien adaptée est la méthode des charges images. En effet les
expressions pour la charge image d’une charge dans un substrat diélectrique semi-infini ou dans
une sphére métallique sont simples [48] et peuvent étre combinées pour aboutir a I'expression
de la capacité sphére-plan diélectrique sous forme d’une série infinie, convergente [49], qui peut
aisément étre évaluée numériquement. Muni de cette évaluation il est alors possible de dériver le
potentiel Kelvin selon 'expression 1.19.

La figure [.19 présente quelques-uns des résultats obtenus pour les profils du potentiel Kelvin

au-dessus d'une charge élémentaire négative positionnée a 0,1 nm de la surface (Fig. [.19a et
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1.19¢) et pour un dipole d’intensité 1 Debye positionné a 0,1 nm de la surface (Fig. 1.19b et
1.19d). Les figures 1.19a et 1.19b correspondent au cas d’une surface métallique, les figures 1.19¢
et 1.19d au cas de 'AIN (e ~ 9).
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FIGURE 1.19 — Profils du potentiel Kelvin a hauteur b constante au-dessus d’une charge élémen-
taire positionnée a 0,1 nm de la surface (a et c) et au-dessus d’un dipdle de 1 Debye positionné

a 0,1 nm de la surface et pointant vers la surface (b et d). (a et b) Surface métallique, (c et d)
surface d’AIN (e ~9). R—=10 nm.

Les principales observations qui peuvent étre faites & partir de ces résultats sont les suivantes :

e Le potentiel Kelvin est positif, ce qui confirme la régle déja établie & partir des modéles de
Terris ou de Stomp évoqués ci-dessus : Avec nos conventions de signes, un potentiel Kelvin
positif correspond a une charge négative (charge négative nette ou extrémité négative du
dipole plus proche de la pointe).

e L’intensité maximale diminue (approximativement en 1/b) et la largeur du pic augmente
(approximativement en \/5) avec la distance pointe-surface b pour la charge et pour le
dipéle.

e Les formes des pics sont trés semblables pour le dipéle sur métal et sur AIN et pour le

dipole sur AIN. En particulier sur le métal, distinguer un dipole de 5 Debye d’une charge
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élémentaire parait impossible & partir du profil Kelvin.

e La forme des pics pour une charge sur AIN est différente. Les pics sont plus larges et
présentent une "queue" a longue portée. La raison est, que le diélectrique, avec sa constante
diélectrique finie n’est pas capable d’écranter totalement la charge. C’est la charge résiduelle
qui est a Dorigine de la composante & longue portée qui apparait sur la figure [.19¢. Ceci
montre qu’il devrait étre possible de distinguer une charge d’'un dipéle sur un isolant,
contrairement au cas du métal évoqué ci-dessus.

Il est possible & partir de ces résultats d’évaluer le potentiel Kelvin au-dessus d’un ilot de

charges ou de dipo6les, par simple convolution. Ces résultats feront ’objet d’'un prochain article.

La méme approche a été utilisée pour traiter le cas d’un film isolant d’épaisseur finie supporté
par un substrat métallique, toujours par la méthode des images. Les résultats montrent qu’il est
légitime de considérer un film d’AIN comme semi-infini & partir d’une épaisseur d’approximati-
vement 100 nm, dans nos conditions expérimentales.

Les deux principales conclusions de ce paragraphe, qui seront utiles pour la compréhension
des expériences de KPFM présentées par la suite sont :

1- L’ordre de grandeur de la résolution spatiale que l'on peut espérer obtenir en KPFM sur

isolant est de 'ordre de 5 nm.

2- La confirmation de la régle des signes énoncée ci-dessus.

Une derniére remarque importante est que les valeurs absolues du potentiel Kelvin mesurées
expérimentalement sont difficilement exploitables directement. En effet, non seulement la valeur
du premier terme du second membre de (1.19) dépend d’un rayon de courbure effectif de la pointe
et de la distance pointe surface, mais le terme Ucpp dépend de la structure et la nature de la
pointe qui évoluent fréquemment au cours des mesures. C’est pourquoi ne seront considérées dans
la suite que des valeurs relatives du potentiel Kelvin, prises entre deux zones non équivalentes

sur les mémes images.

1.6 La DiNaMo UHV Factory (DUF)

Le groupe Nanoscience a développé un équipement opérant sous UHV (1070~ 10~ Torr)
qui consiste en ’assemblage de cinq postes de travail reliés entre eux au moyen d’un tube.
Cet assemblage est nommé la Dynamo UHV Factory, ou "DUF" (fig. 1.20). Elle est composée
d’un bati de croissance MBE, d’'un spectrométre de masse modifié en évaporateur moléculaire,
d’une chambre de préparation, d’un microscope Omicron STM/AFM fonctionnant & tempéra-
ture ambiante (RT-STM/AFM) et d’'un microscope Omicron STM/AFM modifié fonctionnant
initialement & température variable (VT-STM/AFM). L’échantillon peut étre transféré de poste
en poste & 'aide d’un chariot radio-contrdlé. La particularité de la DUF est que sa réalisation
permet de transférer les échantillons créés dans le bati de croissance vers les autres postes de
travail en restant sous UHV. Au cours de cette these, le bati MBE et le RT-STM/AFM ont été

utilisés et seront présentés dans cette partie. La chambre de préparation a également été utilisée
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pour la préparation des pointes NC-AFM mais son intérét limité ne requiert pas de présentation.

I.6.1 Le bati de croissance

Le bati de croissance est un bati de croissance "home-made" équipé d’'un canon RHEED,
de neuf cellules d’effusion (contenant Ga, Al In, Si, Si dopant, Mg, Ag, Au et Ti) dont une
cellule axiale et d’une jauge Bayard-Alpert permettant la mesure de flux (Fig. 1.21a). 11 est
équipé d’une pompe ionique et d’une turbopompe de capacité de pompage de 2200 1/s couplée
& une pompe primaire de type Roots. La température des cellules est controlée & 1’aide d’une
interface graphique EYCON avec écran tactile (Fig. I.21c). Cette interface permet ’accés a tous
les parametres de la MBE : ouverture /fermeture des vannes et des clapets des cellules ou du porte-
échantillon, contréle du flux d’NHs, mesure de la température du bati etc. Durant la croissance,
le bati est refroidi & 'aide d’azote liquide afin de maintenir une pression résiduelle proche de
10710 Torr limitant ainsi I’incorporation de molécules étrangéres qui nuiraient a la qualité de la
couche épitaxiée. I’échantillon est positionné & 'intérieur du bati sur un manipulateur deux axes
(0, z) permettant sa mise en rotation durant la croissance pour une répartition plus homogéne
des éléments II1/V (Fig. 1.21b). L’élément chauffant est réalisé en graphite afin de résister aux
hautes températures et & 'ammoniac employés lors de la croissance et protégé par un écran en
tantale. Il permet d’atteindre des températures de I'ordre de 1400°C. Des caches sont situés sur
chaque cellule, obstruant leur ouverture afin de pouvoir conserver la température des cellules a
température d’évaporation sans contaminer ’échantillon ou le bati. Un cache est également situé

sous le porte-échantillon qui permet de protéger le substrat lorsque cela est nécessaire.

I.6.2 Le bati RT-STM/AFM

Le bati du microscope est fixé sur une plaque en marbre posé sur quatre pieds en Sylomer *.

L’ensemble de la DUF a I'exception du bati de croissance, est positionné sur une dalle, elle-méme
découplée du reste du batiment. Le couplage du microscope au tube de la DUF est effectué & I’aide
d’un tombac & coupelles soudées. Des ressorts jouant le role de filtres passe-bas ont été rajoutés au
niveau du tombac afin de filtrer le bruit mécanique & haute fréquence. La téte du microscope lors
des acquisitions est suspendue a I’aide de ressorts et les vibrations sont amorties par courants
de Foucault produits dans les plaques de cuivre positionnées & proximité d’aimants. Tous ces
équipements permettent d’isoler complétement le microscope des bruits mécaniques environnant
(vibrations du batiment, personnes qui marchent etc.) et d’obtenir une grande stabilité lors des
acquisitions.

Le microscope est un microscope commercial Omicron, dont la diode électroluminescente

initiale a été remplacée par une diode laser supraluminescente? de plus forte intensité (5 mW)

1. Le Sylomer est une mousse élastomére de Polyuréthane qui filtre et amortie les vibrations
2. La diode laser provient de SuperLumDiodes, Ltd de référence SLD-26-HP.
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couplé a une fibre optique monomode (Fig. 1.21d). La convergence du faisceau a la sortie de
la fibre optique est réalisée au moyen d’un doublet de lentilles, incorporées dans la téte du
microscope. Ces modifications permettent d’augmenter le rapport signal/bruit d’un facteur 10.
Cela permet entre autre, de travailler & des amplitudes d’oscillations trés faibles, de 'ordre du
nanometre (A, = 2 nm).

Le contréle du microscope est effectué au moyen d’une électronique SPECS-Nanonis, plus
stable et offrant plus de possibilités que 1’électronique initiale de chez Omicron. Elle permet
notamment de créer des interfaces de controle personnalisés & 1’aide du logiciel de programmation

Labview.
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Fiqure 1.20 — La DiNaMo UHV Factory, ou "DUF", composée de cing postes de travail reliée entre eux par un tube sous UHV.
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Introduction

Ce chapitre traitera de la croissance de I’ AIN sur substrats Si(111). La premiére partie fournira
un rappel des travaux effectués sur la croissance de I'AIN dans la littérature, ainsi que sur
les propriétés du nitrure d’aluminium. La deuxiéme partie traitera du protocole de croissance
utilisé, originellement mis en ceuvre au CRHEA (Centre de Recherche sur 'Hétéro-Epitaxie et
ses Applications, Valbonne) puis adapté a notre bati de croissance. Il sera également présenté
les différentes étapes liées a la préparation du substrat dans nos conditions expérimentales.
La troisiéme partie traitera de 1’étude des dislocations émergentes par NC-AFM en fonction des
différents parameétres de croissance. L’objectif de cette étude est que la surface réponde a ces deux
critéres importants : une faible densité de dislocation et des terrasses de grande taille (> 200 nm?).
La derniére partie traitera de 1’étude par diffraction de rayons X de certaines surfaces d’AIN

obtenues en fonction de leur densité de dislocations vis.

I1.1 Le nitrure d’aluminium

1I.1.1 Application, historique et état de I’art de I’AIN et des nitrures du
groupe III

De part ses propriétés exceptionnelles, I’AIN et les semi-conducteurs I1I-V (Ga, In)N ont éteé,
durant ces deux derniéres décades, au centre de nombreuses études et de développements tech-
nologiques. Aujourd’hui massivement utilisés dans I'industrie pour leurs propriétés électroniques
et opto-électroniques, les matériaux nitrures d’éléments III représentent une part importante de
notre technologie. Le nitrure de gallium (GaN) a de surcroit fait ’objet du prix Nobel de physique
2014 pour son application dans les diodes électroluminescentes (LED) bleues. Leurs énergies de
bande interdite directe (6,2 eV pour 'AIN, 3,4 eV pour le GaN, 0,8 eV pour I'InN) leur permet
de couvrir entiérement la gamme spectrale du visible et également le domaine des ultra-violets A
(320-400 nm) et B (280-320 nm). Cette particularité leur confére de nombreuses applications dans
le domaine de I'opto-électronique en tant qu’émetteurs (LED bleue) ou détecteurs de lumiéres.
Dans le domaine de 1’électronique, ce sont la résistance a de hautes températures (> 200°C),
les hautes fréquences (> 30 MHz) et les hautes tensions (> 10kV) de fonctionnement qui font des
composants issus de matériaux IT1I-V des composants de qualité supérieure. Dans le domaine de
I’amplification des hyperfréquences, ces composants détiennent depuis plus de dix ans les records
en terme de densité de puissance et de rendement.

Dans l'industrie, le nitrure d’aluminium est utilisé conjointement avec le nitrure de gallium.
Il est fréquemment mis en ceuvre comme couche tampon destinée a relacher les contraintes lors
de la croissance du GaN [50-54]. A 'heure actuelle, son gap de 6.2 eV se révéle étre un obstacle
pour le développement et la commercialisation d’une technologie "tout-AIN" dans le domaine de
I'opto-électronique. Trés peu d’études par photoluminescence [55-58] ont été réalisées en raison

de la difficulté technologique pour obtenir des lasers ayant des énergies proches du gap de I’AIN.
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L’utilisation de AIN seul reste donc principalement confinée au domaine de la recherche et
orientée sur l'amélioration de sa qualité cristalline. De nombreuses études ont été faites dans ce
sens : le choix du procédé d’élaboration tout d’abord, techniques multiples et variées dont la
plus répandue reste sans doute le dépot en phase vapeur : CVD (Chemical Vapor Deposition) en
particulier, mais aussi MOCVD (Metal-Organic Chemical Vapor Deposition) ou encore HVPE
(Hydride Vapor Phase Epitaxy) pour ne citer que celles-la [59]. Historiquement, 'HVPE fut la
premiére technique utilisée en 1910 par Fischer et al. pour la croissance du GaN [60]. Depuis la
fin des années 1960, inventée par Arthur et Cho |61]| pour la société Bell Telephone Laboratories,
Iépitaxie par jets moléculaires (EJM ou Molecular Beam Epitaxy : MBE) a maintenant une place
importante dans le monde industriel ainsi qu’en recherche. De nombreuses études ont été réalisées
sur la croissance de couches minces d’AIN et de GaN par croissance EJM. Cette technique permet
de controler efficacement 1’épaisseur de la couche déposée grace a une vitesse de croissance faible,
ainsi que d’opérer sous vide, permettant I'utilisation de techniques de microscopie & sonde locale

opérant sous UHV tel que le STM ou dans notre cas le NC-AFM.

L’influence du substrat ainsi que des différents parameétres de croissance sur la qualité des
couches d’AIN a également fait I'objet de nombreuses études. La croissance d’AIN sur Si(111) [62,
63|, saphir [64] et nH-SiC |65, 66], le rapport II1/V [67], la température de croissance [68,69]
ou bien I’épaisseur de la couche [70] ont déja été étudiés de nombreuses fois par de nombreux
groupes. Le caractére isolant de AIN interdit sa caractérisation par STM et les outils utilisés
tels que 'AFM opérant a l'air, le SEM (Microscope Electronique a Balayage), le TEM (Micro-
scope Electronique & Transmission), la diffractométrie de rayons X (X-ray diffraction, XRD),
la photoluminescence (PL) ou encore le RHEED se révélent souvent limités pour caractériser
précisément les échantillons créés. Un exemple est donné dans la figure I1.1, tiré d’une étude sur
la rugosité moyenne de surfaces d’AIN en fonction du ratio III/V a l'aide d’'un AFM opérant a

Pair.

Les dislocations, défauts majoritaires dans les couches épitaxiées, représentent la principale
cause de dégradation des matériaux III-V : augmentation de la rugosité de surface, apparition
de défauts macroscopiques, diminution des performances optiques... Ils sont paradoxalement
étudiés par des outils qui ne permettent pas une caractérisation précise de leur densité. Il est
possible de calculer une valeur approximative de la densité de dislocations d’un échantillon &
I’aide de mesures XRD, ou bien de révéler un faible pourcentage de dislocations vis grace a une
attaque chimique de KOH. Cependant, & ce jour aucune dislocation & la surface n’a pu étre

étudiée de fagon directe.

De méme, trés peu d’études expérimentales ont été menées sur les reconstructions de surface
de AIN (0001) ou (0001). Le peu d’études théoriques réalisées a ce jour [72, 73] proposent
des modeles pour la reconstruction (2x2) observée de fagon sporadique par RHEED lors des
croissances de I’AIN. Seul Feenstra a observé par STM sous UHV les reconstructions (2v/3 x
2v/3 — R30°) et (5v/3 x 5v/3 — R30°) d’'une couche d’AIN enrichie en aluminium [74].
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FIGURE II.1 — Rugosité moyenne obtenue par air-AFM (triangles) et valeurs des largeurs a
mi-hauteur (FWHM) des raies symétriques (0002) (cercles) obtenues par XRD pour différentes
surfaces d’AIN sur SiC obtenues pour différents ratios III/V [71]. La faible résolution des images
obtenues par AFM a Uair ne permet pas de déterminer avec précision la qualité de la surface.
Des défauts tels que des dislocations de surface ne peuvent étre imagés avec cette technique.

I1.1.2 Sa structure cristalline

L’AIN fait partie des semi-conducteurs nitrures d’éléments 111, au méme titre que le nitrure
de galium (GaN) ou le nitrure d’indium (InN). Les nitrures d’éléments III existent sous deux
formes cristallines : une forme stable de structure cristalline de type wurtzite (ou hexagonale,
Fig. I1.2), et une forme métastable de structure cristalline de type blende de zinc (ou cubique). Il
est possible, en fonction de I'orientation du substrat et des conditions de croissance, de controler
le type de structure obtenue. Par exemple, la structure wurtzite de I’AIN, phase la plus étudiée
et la plus utilisée, peut étre obtenue & partir de substrats hexagonaux tel que le nH-SiC(0001)
ou P’Al,03(0001), mais également & partir de substrats cubiques tel que le Si(111). La structure

wurtzite est une structure dite 2H, composée de deux sous-réseaux hexagonaux compacts (hcp),
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[0007]

FIGURE I1.2 — (a) Phase heragonale des nitrures d’éléments III (Al, Ga, In)-N. Les atomes
d’aluminium (en jaune) et les atomes d’azote (en gris) possédent un environnement tétraédrique.
(b) Maille élémentaire de la phase hexzagonale.

I'un constitué d’atomes d’aluminium et 'autre d’atomes d’azote. Ces deux sous-réseaux somt
interpénétrés et décalés suivant 1’axe [0001] (axe @) d’une distance correspondant & la longueur
[ = 3c¢/8 de la liaison Al-N.

Chaque sous-réseau hexagonal compact est lui-méme constitué de deux réseaux hexagonaux
simples enchevétrés et séparés de U = %E) + %? + %?, comme le montre la figure I1.2a.

La figure I1.2b met en évidence la maille élémentaire de la phase hexagonale. Les valeurs des
paramétres de maille a et ¢, de la hauteur h (hauteur d’une marche mono-atomique) et de la
longueur de la liaison covalente [ sont répertoriées dans le Tableau II.1 pour (Al, Ga, In)-N en

phase hexagonale [75].

a (8) | c(A) | 1(3¢/8) (A) | h(c/2) (A)

GaN | 3.189 | 5.185 1.94 2.59
AIN | 3.112 | 4.982 1.86 2.49
InN | 3.548 | 5.76 2.16 2.88

TABLE I1.1 — Paramétres de maille a et ¢, hauteur h et longueur de la liaison covalente | pour
(Al, Ga, In)-N en phase hexagonale.

Chaque atome d’azote est entouré de quatre atomes d’aluminium en premiers voisins et
forment un tétraedre qui pointe dans la direction [0001]. De la méme fagon, chaque atome d’alu-
minium est entouré de quatre atomes d’azote en premiers voisins et forment un tétraédre qui

pointe cette fois dans la direction [0001] (Fig. II.2a). Deux polarités pourront étre observées :
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une face Al suivant la direction [0001] et une face N suivant la direction [0001] (Fig. I.3a). Les
deux sous-réseaux hcp forment un empilement de type ABAB suivant Iaxe < [76] (Fig. 11.3b)

qui sera inversé selon la polarisation.

[0001]

Polarité Al Polarité N B ,0\ O\

T LT bbb b
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FIGURE 11.3 — (a) Polarité Al et N de I’AIN en phase hexagonale. (b) Vue en coupe de la phase
hezagonale de I’AIN orientée selon l'aze [0001].

>

11.1.3 Ses propriétés physiques

Dans cette partie, nous donnerons une liste non-exhaustive des propriétés physiques de I’AIN

qui seront susceptibles de nous intéresser par la suite.

I1.1.3.1 Polarisation spontanée

Dans le cas de semi-conducteurs de type wurtzite fortement ioniques, la distribution des
densités électroniques autour des différents atomes chargés négativement et positivement fait que
les barycentres des charges positives et négatives ne coincident pas. La somme vectorielle des
moments dipolaires ﬁz entre chaque atome d’azote et d’aluminium forme un moment dipolaire ?
paralléle & I'axe ¢ (Fig. I1.4a). Cela donne lieu dans le cristal & un ensemble de dipoéles orientés
suivant le méme axe qui sont & Porigine d’une polarisation macroscopique. Cette polarisation
est appelée polarisation spontanée car ce phénoméne existe en ’absence de toute contrainte

extérieure.

L’effet de cette polarisation spontanée dans I’AIN se traduira par la création d’une succession
de dipéles électriques suivant la direction [0001] qui sont & l'origine de la création d’un champ
électrique ﬁ dans le sens opposé a cette polarisation. En volume, la symétrie suivant ’axe c fait
que le gradient de la polarisation et la densité de charges liées au volume sont nuls. Par contre
la discontinuité de cette polarisation spontanée va entrainer la création de charges surfaciques
(Fig. I1.4Db).
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FIGURE I1.4 — (a) Moments dipolaires dans la structure tétraédrique de I’AIN en phase hexagonale.
(b) Génération d’un champ électrique E induit par la polarisation spontanée dans un échantillon

d’AlN.

11.1.3.2 Piézoélectricité et pyroélectricité

Sous l’action d’une contrainte mécanique un solide se déforme, les positions des atomes
changent les unes par rapport aux autres selon la force exercée. S’il s’agit d’'un cristal tel que
I’AIN, constitué par des paires non-centrosymétriques, le déplacement de ces atomes entrainera
une modification des moments dipolaires dans la structure tétraédrique (Fig. 11.4a) résultant de la
variation de la distance atome-atome. Cela générera une polarisation piézoélectrique qui s’ajou-
tera & la polarisation spontanée. Réciproquement, une polarisation électrique externe entrainera
une déformation du solide.

De la méme facon, lorsque ce cristal sera soumis & un gradient de température, les positions
des atomes les uns par rapport aux autres changeront légérement mais suffisamment pour induire

une modification des moments dipolaires entrainant ainsi une polarisation dite pyroélectrique.

I1.1.3.3 Propriétés opto-électroniques

L’AIN est un matériau semi-conducteur possédant une structure de bande & gap direct c’est
a dire que dans ’espace réciproque le minimum de la bande de conduction correspond au maxi-
mum de la bande de valence. En raison du champ cristallin et du couplage spin-orbite, la bande
de conduction est unique et la bande de valence divisée en trois sous-bandes. Il y aura donc trois
transitions possibles entre les bandes de valence et la bande de conduction qui pourront générer
des paires d’électrons-trous (ou excitons). Le fonctionnement des dispositifs optoélectroniques re-
pose sur la recombinaison radiative interbande de ces excitons. Suite & une stimulation électrique,
thermique ou photonique d’énergie suffisante, il sera possible d’arracher un électron de la bande
de valence vers la bande de conduction, créant ainsi un exciton. Suite a cette transition, il peut
y avoir recombinaison dite radiative, i.e. émission d’un photon d’énergie E; = hc/A = 6.2 eV

et de longueur d’'onde A = 206 nm. Dans certains cas ’exciton peut étre piégé par un défaut
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présent dans le volume occasionnant une recombinaison dite non-radiative (Fig. I11.5).

EA
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Electrons ‘ i
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Retour a I'état fondamental Recombination non-radiative

Etat fondamental Etat excité par recombination radiative  Piegeage de I'exciton par un défaut

FI1GURE I1.5 — Principe d’une recombinaison radiative et non-radiative suite & stimulation pho-
tonique dans un semi-conducteur.

I1.1.4 Ses défauts structuraux

Les substrats de Si et de SiC n’étant pas naturellement adaptés & la croissance de I’AIN, de
nombreux défauts cristallins sont créés durant la croissance, induits par la différence de paramétre
de maille et par la différence de polytype entre le 2H-AIN et le 4H-SiC. Les dislocations (vis, coin
et traversantes) sont les défauts les plus couramment observés, indépendamment du substrat. La

croissance sur substrat SiC entraine également 'apparition de défauts d’empilement.

I1.1.4.1 Défauts de volume

Les dislocations traversantes sont connues pour étre les principaux défauts de volume pré-
sents dans les nitrures d’éléments I11. Les dislocations sont des défauts linéaires définis par un
vecteur de Burger (qui représente 'amplitude et la direction de la déformation locale du réseau)

et par un vecteur unitaire paralléle & la ligne de dislocation. Elles sont créées afin de relacher

A|N(0001) [0001] screw

|

| — 'edge

Si

si(111)

FIGURE I1.6 — Schémas représentant la formation et la propagation d’une dislocation traversante
4 travers une couche d’AIN : une dislocation coin générée o 'interface se propagera sous forme
de dislocation traversante o travers la couche d’AIN et donnera naissance & une dislocation vis
en surface.
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localement les contraintes qui s’exercent dans leur plan de propagation. Les dislocations traver-
santes trouvent leur origine & Vinterface (Fig. I1.6) et se propagent a travers la couche suivant
un plan de glissement paralléle & [0001] provoquant 'apparition de dislocations émergentes vis
ou coin en surface. Elles entrainent également une désorientation des ilots par rapport a 'axe de
croissance (appelé "tilt") ou par rapport au plan de croissance (appelé "twist").

Ces dislocations peuvent générer des centres de recombinaison non-radiatifs, limitant ainsi

les performances optiques du matériau.

I1.1.4.2 Deéfauts de surface

Les défauts de surface de ’AIN sont trés peu connus, principalement & cause des techniques
de caractérisation utilisées qui n’ont pas une résolution suffisante permettant leur observation. La
figure I1.7 présente une surface typique d’AIN épitaxiée sur Si. Les surfaces d’AIN présenteront
les deux types de dislocation vis et coin évoqués plus haut. Les dislocations coin apparaissent
sous forme de dépression de 1 & 10 nm de diamétre environ et d’une profondeur pouvant aller de
quelques A au nanomeétre. Elles s’apparentent aux dislocations coin que l'on trouve également
sur les surfaces de GaN [77]. Les dislocations vis vont toujours par paire, I'une tournant dans
le sens horaire et 'autre dans le sens anti-horaire. Elles provoquent 'apparition de marches
dont les bords sont orientés suivant les axes cristallographiques <100> de ’AIN et peuvent étre

accompagnées de dépressions.
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F1aURE I1.7 — Image NC-AFM d’une surface d’AIN et ses deuz types de dislocation de surface :
dislocation coin et dislocation vis. Les dislocations coins apparaissent sous forme de trous de
1 @& 10 nm de diametre environ, d’une profondeur pouvant aller de quelques A au nanométre.
Les dislocations vis vont généralement par paire et provoquent l'apparition de marches dont les
bords sont orientés suivant les azes cristallographiques <100> de I’AIN. La hauteur d’une marche
mono-atomique est de 2,49 A c’est a dire égale a c/2.
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Dans le cas de la croissance sur SiC, la différence de polytype entraine la formation de
défauts dit "d’empilement". Ces défauts apparaissent, pour les plus gros (~ 500 nm de rayon),
sous forme d’amas chaotiques d’hexagones (Fig. I1.8b) . Les plus petits (Fig. I1.8a, fleches noires)
apparaissent sous forme d’hexagones (~ 150 nm de largeur) et d’hexagones semi-enterrés (~ 90
nm de largeur). Nous ferons référence a ces défauts selon le terme "défauts macroscopiques" et

"amas de défauts macroscopiques" dans la suite de cette thése.

Les films d’AIN obtenus sur Si(111) peuvent également présenter des défauts hexagonaux

induits par des défauts présents a la surface du silicium [63].

(a)

FIGURE I1.8 — Images SEM de défauts dit "macroscopiques” (a) et d’amas de défauts macrosco-
piques (D).

I1.2 Préparation du substrat de silicium et protocole de crois-

sance

Le protocole de croissance initialement utilisé durant cette thése a été développé et amélioré
pendant une dizaine d’années au CRHEA. Les différentes étapes, et en particulier le début de la
croissance ont fait 'objet de nombreuses études [50,63,78] en vue d’ameéliorer la qualité des films
d’AIN et de GaN : la préparation du substrat initial de silicium, la premiére mono-couche d’AIN,
température et pression optimale pour la croissance. Ces travaux de thése sur la croissance
de PAIN prennent leur source dans les nombreuses études du CRHEA ainsi que celles de la
communauté travaillant sur I’épitaxie de systémes a base de semi-conducteurs.

Dans cette partie, nous détaillerons les différents procédés de préparation de I’échantillon : de
sa fixation au porte-échantillon a la préparation du silicium. Nous détaillerons également les

différentes étapes du protocole de croissance initial.
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I1.2.1 Fixation du substrat de silicium

Bien que cela puisse paraitre trivial au premier abord, la fixation des échantillons demande
un peu de savoir faire et d’imagination pour s’adapter aux contraintes liées & l'ultra-vide et aux
températures élevées nécessaires a la croissance. Le substrat initial (Si ou SiC) est fixé au porte-
échantillon Omicron® a 1’aide de deux lamelles en tantale soudées a la plaquette au moyen d’une
soudeuse par point (Fig. I1.9, a droite). Cette méthode présente 'avantage de résister a de hautes
températures (1200°C) et de maintenir suffisamment fermement ’échantillon pour prévenir toute

vibration parasite lors des acquisitions par NC-AFM.

F1cURE I1.9 — A gauche : porte-échantillon Omicron classique ; au centre : porte-échantillon percé
au centre ; & droite : échantillon de silicium fixé o une palette & Uaide de deux lamelles de tantale
soudées par point.

Les porte-échantillons standards (Fig. I11.9, & gauche), présentaient une isolation thermique
trop importante, il n’était pas possible d’atteindre les hautes températures requises pour la
croissance de I’AIN ou du SiC. Pour remédier & ce probléme, il a fallu tailler une ouverture
rectangulaire au centre des porte-échantillons (Fig. I1.9, au centre) pour permettre ’absorption

par le substrat du rayonnement émis par le four.

I1.2.2 Préparation du substrat de silicium

La croissance de I’AlIN se fait sur la surface reconstruite (7x7) du silicium (111) (Fig. I1.10b).
La "(7x7)" a été au centre de nombreuses études [79] et de nombreux procédés ont déja été éla-
borés pour 'obtenir. Elle s’obtient soit par chauffage direct & trés haute température (1200°C) en
faisant passer un courant & travers ’échantillon et & I'aide de "flashs" thermiques successifs. Cette
méthode a 'avantage de retirer 'oxyde et les défauts présents sur la surface de silicium en un
temps trés court, ce qui évite 'augmentation de la pression dans ’enceinte UHV. Le désavantage
de cette technique est 'utilisation de palette spécifique incompatible avec le bati de croissance.
L’autre méthode, que nous avons utilisée, s’effectue par chauffage radiatif. Cette technique né-
cessite plusieurs préparations ez-situ du silicium avant sa fixation au porte-échantillon et son

introduction sous ultra-vide :
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Etape 1 : Premier nettoyage du substrat de silicium

Les échantillons de silicium présentent initialement un oxyde natif en surface. Cette couche
d’oxyde de qualité médiocre doit étre éliminée & ’aide d’une solution d’acide fluorhydrique dilué
a1 % (HF 1 %) avant la fixation au porte-échantillon. Une fois plongé dans ’acide, le silicium
devient complétement hydrophobe, signe qu’il ne reste plus d’oxyde en surface. L’échantillon est
ensuite rincé quelques secondes & l'eau dé-ionisée pour retirer les ions F~ puis est immergé et

stocké dans de l'isopropanol pour le protéger de toute contamination avant ’étape suivante.

Etape 2 : Protection de la surface du substrat de silicium

Les méthodes et moyens utilisés au laboratoire pour nettoyer les échantillons de silicium
sont bien loin de ceux employés dans 'industrie de la micro-électronique ot tout est effectué
de facon automatique a ’aide de machines extrémement couteuses. Avant utilisation, les wafers
doivent étre découpés a la taille adéquate pour ensuite étre fixés au porte-échantillon, autant de
manipulations qui multiplient les risques de contamination. D’autant que la simple manipulation
d’un wafer & I’aide de pinces métalliques suffit & ce que le silicium forme des liaisons chimiques
avec les atomes de métal déposés, rendant impossible ’obtention de la (7x7). En comparaison,
I’étape de fixation de ’échantillon & la palette & 1’aide de la soudeuse par point ressemblerait &
un bombardement digne de la seconde guerre mondiale. Il est donc vital de protéger I’échantillon
durant les différentes étapes de préparation en faisant croitre chimiquement une couche d’oxyde
protectrice relativement propre, de quelques nanométres d’épaisseur. Le procédé RCA ! issu de
la micro-électronique [80], a été utilisé pour réaliser cette couche d’oxyde. Il consiste a porter a
60 °C une solution de 100 mL d’eau, de 20 mL. d’ammoniaque et de 5 mL d’H203 et a y plonger
I’échantillon pendant 5 minutes. Faute de moyen technologique adapté, il n’a pas été possible de
déterminer I’épaisseur "h" de la couche d’oxyde ainsi créée. Nous ferons donc référence a cette
épaisseur par la durée d’immersion dans le RCA qui est estimée & une dizaine de nanométres
d’apres les études déja menées : hpar = [trca = Smin]. La deuxiéme fonction du procédée RCA
est de nettoyer le silicium en faisant remonter sur la couche d’oxyde créée les éventuelles particules
qui sont présentes sur le silicium. Il sera ainsi possible d’obtenir une surface relativement propre

en désoxydant le silicium.

Etape 3 : Désoxydation chimique ou thermique

Il existe deux méthodes pour enlever la couche d’oxyde protectrice : par attaque chimique ou
thermiquement sous UHV dans le bati de croissance .

- La désoxydation chimique consiste & exposer le substrat de silicium a une solution chimique

de HF 1 % de la méme fagon qu’a I’étape 1. Le temps nécessaire pour désoxyder complé-

tement le silicium est d’environ 1 minute pour une exposition de 5 minutes dans le RCA.

1. RCA est le nom de la compagnie pour laquelle le procédé a été développé initialement en 1965 par Kern et
Puotinen
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En changeant le temps d’exposition au HF 1 %, il sera possible de controler I’épaisseur
d’oxyde encore présente.

- La désoxydation thermique counsiste & chauffer ’échantillon & environ 800°C dans le bati
de croissance pendant une quinzaine de minutes pour une exposition de 5 minutes dans le
RCA. La désoxydation se traduira sur le clich¢ RHEED par une augmentation de I'intensité
des lignes de diffraction et une diminution du fond diffus. La figure I1.10 présente un
cliche RHEED d’une surface de silicium(111) suivant ’axe [110] avant désoxydation (Fig.
I1.10a) et aprés désoxydation (Fig. 11.10b). La désoxydation du silicium entraine presque
immeédiatement ’apparition de la reconstruction (7x7).

Les résultats obtenus par ces deux méthodes se sont révélés trés différents. La qualité de

la surface est grandement affectée en fonction du type de désoxydation utilisé, la désoxydation

thermique offrant de meilleurs résultats que la désoxydation chimique.

(a) (b)

FIGURE I1.10 — Clichés de diffraction RHEED (15 keV) d’une surface de silicium(111) suivant
Uaze [110] avant désoxydation (a) et aprés désoxydation (b) : la surface présente la reconstruction
(7x7).

Etape 4 : Obtention de la (7x7) du Si(111)

La procédure pour obtenir la reconstruction (7x7) est de nos jours bien connue et parfaite-
ment reproductible. Elle apparait a haute température, lorsque le réarrangement des atomes de
surface produit la reconstruction (7x7) énergiquement favorable. Nous avons déterminé expéri-
mentalement que ’épaisseur de la couche d’oxyde modifie la température a laquelle apparait la
(7x7) sur le cliche RHEED. Plus 'épaisseur sera importante, plus la température requise sera
élevée. Pour une surface complétement désoxydée ex-situ, elle apparaitra & Try7 >~ 680°C. Pour
une surface présentant une épaisseur de la couche d’oxyde correspondant & une immersion de 5
minutes du silicium dans la solution RCA, elle apparaitra & Trx7 = 800 °C. Il est important de
diminuer la température de I’échantillon dés apparition des premiéres raies de la (7x7) pour

éviter de dégrader la surface en augmentant sa rugosité par un recuit excessif.
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I1.2.3 Protocole de croissance de I’AIN sur Si(111)

I1.2.3.1 Nitruration

La premiére étape de la croissance de ’AIN consiste & exposer la surface reconstruite (7x7)
de silicium a une faible quantité de NHs (10 sccm pendant 10 secondes) a 600°C. Cela provoque
la disparition quasi instantanée de la (7x7) sur le cliché RHEED, et seules les raies de la maille
(1x1) subsistent. Le dépot est effectué a basse température (600 °C) afin d’éviter la formation
de Si;N, amorphe qui nuit & la croissance de I’AIN. A 600 °C la température n’est pas suffisante
pour briser les liaisons NH,, et la surface de silicium & ce stade est donc recouverte d’une couche
d’ammoniac amorphe. En portant la température de I’échantillon & 800 °C, les atomes d’azote se

dissocient des atomes d’hydrogéne et on observe durant la montée en température, & ~ 730°C,

T T T T
0 50 100 150 200
X (nm)

() (d)

F1aURE I1.11 - (a) Cliché de diffraction RHEED suivant l'aze [110] de la reconstruction (8/3 x
8/3) d’une surface de silicium(111) aprés exposition a 10 sccm d’NHs pendant 10 secondes. (b)
Image topographique par NC-AFM de la surface de silicium(111) nitrurée, A = 2nm, Af =
—10Hz. (¢) Profil topographique suivant la fleche de l’image (b) mettant en évidence la rugosité
de la surface. (d) Cliché de diffraction RHEED suivant l'aze [1230] d’une surface d’AIN de 10
nm d’épaisseur. La largeur des raies de diffraction et les taches de Bragg indiquent un début de
croissance 3D.
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I’apparition de deux raies fractionnaires suivant les axes <100> sur le cliché¢ RHEED (Fig. I1.11a).
Cette reconstruction appelée (8/3 x 8/3) est le signe de la création de domaines cristallins de
SigNy [50].

Les images NC-AFM (Fig. I1.11b) et le profil topographique (Fig. I1.11c¢) montrent que la sur-
face de SigNy ne présente pas d’organisation cristalline visible. Les travaux effectués au CRHEA
par STM font état qu'un dépé6t de NHsz & 600 °C puis un recuit de la surface a 800°C entraine
la formation de petite zone nitrurées (8/3 x 8/3) réparties de fagon homogéne sur I’échantillon.
1l est important de ne pas recuire trop longtemps ou a plus haute température le nitrure de
silicium afin d’éviter une relaxation de la contrainte présente dans le film SigNy qui entrainerait

une augmentation de la densité de dislocations dans la couche d’AIN.

I1.2.3.2 Nucléation de la premiére mono-couche

La deuxiéme étape consiste a déposer une faible quantité d’aluminium & basse température
(600 °C) pendant 10 secondes afin de créer la premiére mono-couche d’AIN sur les zones nitrurées
SizNy4. La reconstruction (8/3 x 8/3) disparait alors et les raies de la maille (1 x 1) de 'AIN

apparaissent aprés quelques secondes de dépot a coté des raies (1 x 1) du Si(111).

I1.2.3.3 Croissance de ’AIN

Apreés dépot de la premiére mono-couche, la croissance de I’AIN est initiée en augmentant
progressivement la température de 1’échantillon de 600°C & 950°C en 3 minutes sous pression
constante d’aluminium et en augmentant progressivement le flux d’NHjs jusqu’a 120 sccm. Le fond
diffus, la largeur des raies et les taches de Bragg sur le clichée RHEED (Fig. I1.11d) durant le début
de la croissance indiquent que la nucléation commence de facon 3D. Elle devient 2D aprés les 20
ou 30 premiers nanométres. A 950°C la croissance est ensuite poursuivie durant un peu moins
de deux heures & une vitesse de 100 nm/h. En fin de croissance, le flux d’aluminium est coupé
et la température de I'échantillon abaissée a 400 °C sous pression d’ammoniac. L’échantillon est

ensuite transféré jusqu’au bati de microscopie pour étre caractérisé par NC-AFM.
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Résumé du protocole de croissance initial étape par étape :

0- Obtention de la (7x7) par recuit de
I’échantillon & 75«7y = 800 °C, puis dimi-
nution de la température de 1’échantillon &

600°C. 0- Si(111)

1- Dépot de 10 scem de NHsz pen- e
dant 10 secondes. La température (813x8/3)-SiyN,
de l’échantillon est augmentée & une LTI
vitesse de 10°C/min jusqu’a lappa- 1 si(i1) - si(111)
rition de la (8/3 x 8/3) (~ 730 °C) TT600°C T=800C
puis & 20°C/min jusqu’a 800 °C. A 800 °C AIN(0001)
la température est descendue a 600°C a
une vitesse de 20°C/min. 2 si(111)

2- Dépot d’aluminium pendant 10 secondes T=600C
pour un flux correspondant a une vitesse s e
de croissance de ~ 100 nm/h. N si(111)

3- La température de D’échantillon est T=600°C _—— T=900°C
graduellement  augmentée de  600°C
a 950°C en 3 min sous pression R 0000)
d’aluminium. Le flux de NH3 est - Si(i1)
augmenté graduellement de 10 sccm T=s00°C
a 120 sccm.

4- Croissance de ’AIN 4 100 nm/h.

5- Fin de la croissance, la température de
I’échantillon est descendue & 400 °C sous
flux d’NHj3 de 120 sccem.

I1.3 Etude des différents paramétres de croissance

Les surfaces des couches d’AIN obtenues avec le protocole de croissance du CRHEA ne sont
pas adaptées aux dép6ts de molécules et de nano-ilots métalliques : la densité de défauts est
élevée et les terrasses ne présentant aucun défaut sont de taille inférieure & 50x50 nm?. De
nombreuses études montrent que les paramétres de croissance (flux, épaisseur, température etc.)
ont un effet sur la rugosité de surface (un exemple est donné a la figure I1.1) mais aucune ne fait
état avec précision du nombre de dislocations de surface ou de la taille des terrasses séparées par
des marches mono-atomiques. Nous avons étudié a ’aide du NC-AFM l'influence de ces différents
paramétres de croissance sur la qualité de la surface & 1’échelle du nanométre. Le but de cette
étude a été de diminuer considérablement le nombre de dislocations afin d’obtenir des surfaces
adaptées aux dépots de molécules et de plots métalliques. L’'influence de la qualité de la surface
initiale de silicium, de la température de croissance, de I’épaisseur, du ratio I1I/V (pression d’Al

sur pression NHgz) sur la densité de dislocations vis et coin sera discutée dans cette partie.
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I1.3.1 AQualité de la surface de silicium

La qualité du substrat hote est extrémement importante lors d’une épitaxie, les défauts
initialement présents sur le silicium peuvent induire des défauts dans la couche d’AIN. 1l est donc
capital d’obtenir une surface de silicium présentant le moins de défauts possibles. La premiére
section de cette partie traitera de I’étude de la qualité des surfaces (7x7)-Si(111) en fonction du
protocole de désoxydation utilisé. La deuxiéme section montrera dans quelle mesure la qualité

du substrat initial influence "apparition de dislocations émergentes dans les couches d’AIN.

I1.3.1.1 Caractérisation des surfaces (7x7)-Si(111)

La qualité de la surface reconstruite (7x7) de silicium est étroitement liée & 1’épaisseur de la
couche d’oxyde h encore présente sur I’échantillon lors de sa rentrée sous ultra-vide. Ne connais-
sant pas l'épaisseur de cette couche, nous ferons référence au temps d’immersion dans le HF (1 %)
pour estimer : tyr = 1 minute pour une surface complétement désoxydée chimiquement, c’est
a dire h = 0 nm, et tgr = 0 seconde pour une surface présentant une épaisseur d’oxyde égale
a h = hpge- Pour des temps compris entre 0 et 60 secondes, la surface aura été partiellement
désoxydée chimiquement et 'oxyde restant est ensuite désorbé thermiquement dans le bati de
croissance.

La figure I1.12 présente quatre surfaces de (7x7)-Si(111) pour quatre temps de désoxydation
différents : tgp = 0 seconde (Fig. 11.12a), tgr = 10 secondes (Fig. I1.12b), tyr = 45 secondes
(Fig. 11.12¢) et tgr = 60 secondes (Fig. I11.12d). Les images NC-AFM mettent en évidence
Iinfluence de la couche d’oxyde protectrice sur la rugosité et la densité de défauts des surfaces
de silicium obtenues. Plus I’épaisseur de la couche d’oxyde est importante avant la désoxydation
thermique, plus la densité de défauts est faible. La surface de la figure I1.12a présentant une
épaisseur d’oxyde h = hyqaz, présente une densité de 240 défauts /um? contre 1200 défauts/pum?
pour h =0 nm (Fig. 11.12d).

On notera que les informations fournies par les clichés RHEED sont insuffisantes pour évaluer
précisément la rugosité de la surface ou sa densité de défauts : les surfaces des figures 11.12a et
I1.12b présentent deux clichés de la reconstruction (7x7) identiques pour des qualités de surface
différentes (240 défauts /um? et 600 défauts /um? respectivement). Pour des densités de défauts
supérieures, la rugosité de la surface sera identifiable au RHEED par une augmentation du fond
diffus et apparition de deux raies de diffraction supplémentaires, signe d’une structuration non
identifiée liée aux défauts adsorbés (Fig. 11.12¢, pointées par les fleches). La reconstruction (7x7)
visible au RHEED est confirmée par les images NC-AFM a haute résolution (insert figure 11.12a,
ol apparait le réseau (7x7)) pour chacun des échantillons.

Les défauts apparaissent sous forme d’ilots blancs sur les images topographiques NC-AFM
(Fig. I1.13a et I1.13b), de 0.5 & 5 nm de hauteur et de 5 a4 20 nm de diameétre. Ces ilots bloquent
la diffusion des marches lors de la désoxydation a haute température (Fig. I1.12b, pointés par les

fleches), induisant ainsi une rugosité proportionnelle & la densité d’ilots présents sur la surface.
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(a) (7x7)-Si(111), tgr = 0 seconde

100nm '
T

(¢) (7x7)-Si(111), tgr = 45 secondes (d) (7x7)-Si(111), tgr = 60 secondes

FIGURE I1.12 — Images topographiques par NC-AFM de 500 x 500 nm? et les clichés de diffraction
RHEED correspondant suivant l'axze [110] de 4 surfaces de silicium reconstruites (7x7) exposées
ex situ 5 min au RCA pour J procédés de désoxydation différents. (a) tgrp = 0 seconde (désoxydé
thermiquement), Trw7 = 800°C, A =2nm, Af = —10Hz. (b) tgr = 10 secondes, Trx7 = 760°C,
A =2nm, Af = —5Hz. Les fleches en noir pointent des défauts bloquant le recul des marches
de silicium lors du recuit. (¢) typ = 45 secondes, Trx7 = T720°C, A = 2nm, Af = —5Hz.
Les fleches en blanc indiquent une rugosité de la surface visible par deuz bandes sur le cliché
RHEED. (d) tyr = 60 secondes (complétement désoxydé ex-situ), Trx7 = 680°C, A = 2nm,
Af=-30Hz.
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F1GURE I1.13 — Images topographiques par NC-AFM (a,c) et image KPFM (d) d’une surface
de silicium reconstruite (7x7). (a) A = 8nm, Af = —5Hz. (b) Profil topographique suivant la
fleche de la figure (a). (c,d) A =2nm, Af = —10Hz, fxpry = 94THz, Ugppy = 1.4V, Le
fort contraste KPFM (AV = 450 mV) indique que la composition chimique des défauts différe
de celle du silicium.

La différence de contraste KPFM (AV = 450 mV, Fig. I1.13d) entre la surface de silicium et les
ilots indique une nature chimique différente. Il s’agit de particules résiduelles dues aux produits
chimiques utilisés lors du procédé RCA et de la désoxydation au HF. Les produits utilisés ne
sont pas tous de qualité micro-électronique (ou qualité "VLSI") et contiennent une quantité de
particules suffisante pour polluer les échantillons de facon significative. 1l a été démontré qu’il
se forme & haute température sur les surfaces de silicium du carbure de silicium (SiC) qu’il
n’est possible d’éliminer qu’a l'aide de flashs & 1200 °C dans un environnement présentant une
pression inférieure a 1070 Torr. Procédure impossible & réaliser avec le four radiatif de notre

bati de croissance.

Les surfaces de silicium utilisées pour la croissance de I’AIN seront de qualité comparable &

celle de la figure I1.12a, c’est & dire présentant une densité d’ilots de I'ordre de 300 /um?.
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I1.3.1.2 Influence sur la couche d’AIN

La figure I1.14 présente deux surfaces d’AIN épitaxiées a partir de deux surfaces de silicium

présentant des densités différentes de défauts.

100nm
T

100nm
.

(¢) (Tx7)-Si(111) (d) AIN(0001)

FIGURE 11.14 — Images topographiques par NC-AFM d’une surface de silicium (a,c) et de sa
couche AIN correspondante (b,d). (a) A =2nm, Af = —30H z, densité de défauts = 1200 /um?.
(b)) A =2nm, Af = —25Hz; densité de défauts = 490 /um?. (c) A = 2nm, Af = —5Hz,
densité de dislocations vis = 208440 /um? et coin = 520480 /um?. (d) A = 2nm, Af = —20Hz,
densité de dislocations vis = 152 4+ 40 /um? et coin = 476 + 80 /um?.

La premiére surface de silicium (Fig. I1.14a) a été entiérement désoxydée chimiquement et
présente une densité d’environ 1200 défauts par um?. La deuxiéme (Fig. IT.14c) a été désoxydée
partiellement par voie chimique (5s dans le HF 1%) puis thermiquement et présente une densité
d’environ 490 défauts par um?. Les couches d’AIN ont été élaborées dans les mémes conditions
expérimentales, suivant le protocole donné dans la partie 11.2.3. La diminution de la densité
de dislocations vis et coin entre les deux surfaces d’AIN n’est que d’environ 20% alors que la
diminution de la densité d’ilots des surfaces de silicium est de 60%. La taille moyenne des terrasses

sans défaut est également comparable, comprise entre 50 et 100 nm?. Au total, cinq surfaces de
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silicium présentant différentes densités d’flots suffisamment significatives ont été étudiées. Les
cinq surfaces d’AIN obtenues présentaient une densité de dislocations avec une variation de 20%
qui peut étre expliquée par l'incertitude des mesures.

Ces résultats sont surprenants car il est communément admis dans le milieu de I’épitaxie que
la qualité du substrat hote est un paramétre clef de la croissance. Les études complémentaires
menées dans ce chapitre et dans le chapitre IV permettront de démontrer que l'influence de la
densité de défauts du silicium sur la densité de dislocations de ’AIN est en partie occultée par

le role prépondérant du désaccord de parameétre de maille entre I’AIN(0001) et le Si(111).

I1.3.2 Température

L’influence de la température sur la qualité de la surface d’AIN a été étudiée en réalisant
des croissances pour des températures variant de 900°C & 1100°C. Les autres paramétres du
protocole de croissance n’ont pas été modifiés. La densité de dislocations vis pour les surfaces
d’AIN obtenues pour cette plage de température reste inchangée. Cela concorde avec les études
menées par le groupe de Sanchez-Garcia ot aucun changement de la rugosité de surface n’a été
noté pour des températures comprises entre 850°C et 920°C [81].

Nous avons cependant observé pour des températures supérieures a 1000°C une augmentation
de la densité de dislocations coins. Une premiére surface d’AIN a été obtenue & une température
de 1050°C puis, aprés caractérisation par NC-AFM, une nouvelle couche de 5 nm a été dépo-
sée a une température de 1000°C. Il a été possible d’abaisser la densité de dislocations de 50%
(de 460 dislocations coin /um? & 250 dislocations coin /um?) en diminuant la température de
croissance de 50°C. Aucune amélioration n’a été notée pour des températures comprises entre
900°C et 1000°C. Nous n’avons pas d’explication claire a ce sujet, il est possible quune tempé-

rature excessive (Tgupstrat > T%b“m““m) provoque une désorption trop importante d’adatomes

d’aluminium favorisant ainsi 'apparition de dislocations coin.

’:; ’

F1aURE 11.15 — Image SEM d’une surface d’AIN aprés un recuit de 15 min 6 1000° C. La surface
a relaxé par fissuration suivant les directions cristallographiques <100> de I’AIN.

Un recuit aprés croissance & 1000°C pendant 15 minutes a également été effectué pour 'une
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des couche d’AIN. La pression dans le bati a cette température était de Uordre de 102 Torr, et
le recuit a été suivi au RHEED. Aprés environ 5 minutes, une reconstruction (3x1) est apparue
sur le clichée RHEED. Au bout de quinze minutes une augmentation de la rugosité de la surface
a été notée, probablement induite par la désorption des atomes de surface. L’image SEM de la
figure I1.15 montre que la couche d’AIN s’est également fissurée. 1l est probable qu’a cause de la
température et en 'absence de flux d’NHgs et d’Al, les contraintes dans la couche d’AIN aient été
trop importantes et aient induit une relaxation par fissuration. Il n’a pas été possible de pratiquer
une étude NC-AFM pour observer la reconstruction (3x1) en raison de la rugosité importante

de I’échantillon.

I1.3.3 Epaisseur

Cette étude a été réalisée pour des épaisseurs comprises entre 75 nm et 250 nm dans les
mémes conditions de croissance. Le début de croissance étant 3D, il n’a pas été possible de
réaliser une étude pour des couches de plus faible épaisseur. Il faut compter entre 10 et 20 nm
d’épaisseur pour observer au RHEED une transition 2D de la croissance et environ une cinquan-
taine de nanometres pour que les raies de diffraction s’affinent, signe que la rugosité de la surface
diminue. Les défauts créés pendant la croissance 3D seront enterrés a mesure que la couche d’AIN
croitra. Cette amélioration n’est cependant pas linéaire, et se stabilise autour d’une valeur que
nous évaluons approximativement & 60-70 nm & 'aide des données RHEED et NC-AFM. Ainsi,
pour des surfaces d’une épaisseur de 75 nm & 140 nm, aucune diminution significative de la
densité de dislocations en surface n’a été notée.

A partir de 180 nm et pour nos conditions de croissance (100 nm/h & 950°C) la surface relaxe
par fissuration suivant les directions cristallographiques <100> pour diminuer 1’énergie emma-
gasinée par la couche d’AIN contrainte sous effet du désaccord de paramétre de maille. Une
image SEM d’une surface relaxée de 250 nm d’épaisseur est présentée figure I1.16a. La densité de
dislocations n’est pas affectée par la fissuration de I’échantillon. Les dislocations traversantes qui
donnent naissance aux dislocations émergentes de surface se propagent suivant [0001], paralléle-
ment a I'axe de croissance (Fig. I1.6), ne permettant pas de relaxer les contraintes induites par le
désaccord paramétrique [82,83]. Seules les dislocations se propageant dans le plan de croissance
(les dislocations coins) permettent de relaxer les contraintes dans la couche d’AIN.

La figure I1.16¢ présente une cartographie topographique obtenue par NC-AFM d’une surface
d’AIN de 250 nm d’épaisseur réalisée sur un plateau délimité par les fissures visibles sur 'image
SEM. L’échantillon présente a sa surface des marches appelées "marches de relaxation", d’une
hauteur de 1 & 2 nm (Fig. 11.16d, également visibles sur I'image SEM Fig. I1.16b, pointées par
les fleches) orientées par morceaux suivant les directions cristallographiques <100>. Lorsque
Iénergie devient favorable a la relaxation, ces marches de "relaxation" donnent naissance aux
fissures observées au SEM.

Les terrasses sans défaut observées sur cet échantillon sont légérement supérieures en taille
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en comparaison des autres surfaces obtenues, pouvant atteindre 100x 100 nm? par endroits.

(a) Image SEM (b) Image SEM

Anm]

(c) Image NC-AFM
FIGURE I1.16 — Images SEM (a,b) et cartographie par NC-AFM (c) d’une surface relazée d’AIN de
250 nm d’épaisseur. La surface a relazé par fissuration suivant les directions cristallographiques
<100> et présente des marches de "relazation” d’une hauteur de 1 a 2 nm, également orientées
sugvant les directions cristallographiques <100> et pointées par les fleches sur (b). (c) Assemblage
d’images d’une zone de 950 x 950nm?, A = 5nm, Af = —25Hz. (d) Profil topographique d’une
marche de "relaxation” suivant la fleche de la figure (c).

I1.3.4 Ratio III/V

Le ratio III/V (R) est défini comme le rapport entre la pression (ou le flux) d’aluminium et
celle de ’ammoniac. 1l a été arbitrairement fixé a 1 pour un flux d’NH3z = 60 sccm = 5.1076 Torr
et P4 = 3.1078 Torr. Pour un méme échantillon, il a été modifié en ajustant la pression d’ammo-
niac ou d’aluminium, les autres paramétres de croissance restant inchangés. La premiére surface

d’AIN a été obtenue pour R = 1 (Fig. I1.17b) pour une épaisseur d’environ 150 nm. Apreés ca-
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ractérisation de la surface par NC-AFM, I'échantillon a été a nouveau introduit dans le bati de
croissance et la croissance a été reprise pendant environ 4 minutes (environ 5 nm) pour R =
3 (Fig. 11.17¢), 6 (Fig. 11.17d), 12 (Fig. 11.17¢) et pour finir 0,5 (Fig. I1.17a). L’évolution des
densités de dislocations en fonction de R est donnée sur la figure I1.17f et le tableau 11.2. Il n’est
pas évident au vu de ces résultats d’évaluer I'impact du ratio ITI/V sur la densité de dislocations
vis. Elle semble en effet plus affectée par 'ordre chronologique (R =1, 3, 6, 12 et 0,5) dans lequel
les épitaxies ont été effectuées. Le nombre de dislocations vis était pour la premiére surface de
248/pum? (R = 1). 1l diminue a 184/um? pour la deuxiéme (R = 3) pour ensuite se stabiliser &
~ 150/um? & partir de la troisiéme reprise. Il semblerait que la reprise de la croissance ait un
effet bénéfique sur la surface et entraine une légére diminution du nombre de dislocations vis
indépendamment du ratio III/V, cependant il n’a pas été possible d’expliquer ce phénomeéne.
Les études effectuées sur la croissance de I’AIN sur SiC (Chap. IV) suggérent que le ratio III/V

n’influence pas 'apparition ou la diminution de la densité de dislocations vis dans les plages

étudiées.
Ratio III/V 0,5 1 3 6 12
Py (X10_8 TOI"I‘) 3 3 3 6 6
NHj3 (scem) 120 | 60 20 20 10

Dislocations vis (um~=2) | 160 | 248 | 184 | 148 | 152

Dislocations coins (um=2) | 460 | 568 | 536 | 456 | 1044

TABLE I1.2 — Pression d’aluminium et fluz d’ammoniac pour différents ratios III/V.

La densité de dislocations coin est plus sensible au ratio III/V que la densité de dislocations
vis. Des conditions de croissance pauvres en NH3 entrainent une forte augmentation de la densité
de dislocations : de 456/um? pour un R — 6 & 1044/um? pour R — 12. Il a ensuite été possible
de ramener cette densité & 460/um? pour R = 0,5.

Une légeére amélioration de la rugosité de surface est observée pour des ratios III/V = 0,5 et
1. Des études menées par différents groupes [68,71] montrent cependant que le ratio III/V peut
avoir des effets désastreux sur la rugosité de la surface pour un excés d’aluminium ou d’ammoniac.
Nous n’avons pas observé de telles augmentations de la rugosité pour les ratios III/V étudiés. 11
est possible que les ratios étudiés soient situés dans les conditions d’une croissance "optimale"
comme indiqué dans la figure 11.1 pour un rapport de pression N /Al compris entre 20 et 100. Nous
pouvons toutefois conclure qu’un ratio III/V = 0,5 permet d’obtenir des surfaces de meilleure

qualité en terme de densité de dislocations et de rugosité de surface (Fig. 11.17a).
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I1.3.5 Discussion

Il est difficile d’étre catégorique sur l'influence des différents paramétres de croissance sur la
densité de dislocations des surfaces d’AIN étudiées. Les surface d’AIN obtenues étant de maniére
générale de qualité médiocre, avec une densité de dislocations importante (> 1010/cm?) et tres
peu de terrasses sans défaut, de taille supérieure & 50x50 nm?, ce qui a rendu la détermination
du nombre de dislocations difficile et de ce fait imprécise.

Il a été possible d’augmenter ou de diminuer la densité de dislocations coin a 1’aide de la
température (paragraphe 11.3.2) et du ratio III/V (paragraphe 11.3.4) pour un minimum de 250
dislocations coin/um?. Pour les dislocations vis, il n’a pas été possible de contrdler leur densité
contrairement aux dislocations coins. Il s’est cependant avéré, de facon tout a fait inattendue, que
les reprises de croissance successives (paragraphe 11.3.4) permettent de réduire leur nombre de
prés de 40 %. Les autres parameétres : température, ratio III/V et épaisseur, n’ont pas d’influence
sur la densité de dislocations vis. Ces comportements laissent supposer que les dislocations vis et
une partie des dislocations coin sont induites par des dislocations traversantes qui trouveraient
leur origine a l'interface AIN/Si. Certaines dislocations en revanche semblent étre induites par
des contraintes de la couche d’AIN induites par une température excessive ou une trop faible
pression d’ammoniac.

Les 50 premiers nanométres ont également un réle important sur la diminution du nombre
de dislocations et de la rugosité de la surface. Le passage 3D = 2D de la croissance observé au
RHEED apparait aprés une épaisseur de 50 nm. Epaisseur nécessaire pour enterrer suffisamment
de défauts afin d’observer un lissage de la surface au RHEED. Les défauts causés par un début de
croissance 3D sont trop importants pour pouvoir tous les éliminer en jouant sur les paramétres
de croissance. Les études complémentaires effectuées sur les couches d’AIN épitaxiées sur 4H-SiC
confirment que le début de la croissance est une étape capitale qui peut induire jusqu’a 50% de
défauts supplémentaires.

Le début de croissance 3D est induit par le fort désaccord de paramétre de maille entre I’AIN
et le Si ainsi qu’une grande vitesse de croissance. Il est possible de minimiser la rugosité de la
surface & I'aide d’une vitesse plus faible. Le passage 3D=- 2D apparait alors aprés une épaisseur
de 10 nm seulement. Ces résultats ont été obtenus lors de la rédaction de cette thése et n’ont
donc pas pu y étre intégrés.

Pour la croissance de ’AIN sur Si, le substrat est la principale source de dislocations. De par
la différence de paramétre de maille entre I’AIN et le Si et de par sa densité de défauts. Dans
les conditions de croissance optimales : une croissance a 100 nm /h, une épaisseur comprise entre
80 et 160 nm, un ratio III/V de 0,5, une température de croissance de 900 °C et une surface de
silicium présentant une densité de défauts inférieure a 500/um?, la densité de dislocations causée
par la surface peut s’évaluer a environ 150 dislocations vis /um? et 250 dislocations coin/um?.
C’est a dire la densité minimale que nous avons réussi & obtenir. Il n’est pas possible d’évaluer

indépendamment la densité de dislocations induite par la différence de paramétre de maille et celle
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induite par les défauts de la surface de silicium. Cependant, les résultats montrent (paragraphe
I1.3.1.2) que la différence de paramétre de maille est la cause principale de apparition des
dislocations. En effet, nous avons observé qu’une diminution de la densité de défauts de la surface

de silicium de 60 % n’entraine qu'une diminution de 20 % de la densité de dislocations.

I1.4 Propriétés cristallines : caractérisation par diffraction de ray-

ons X

Cinq couches d’AIN présentant différentes densités de dislocations vis ont été caractérisées
par diffraction de rayon X. Les valeurs des largeurs & mi-hauteur (FWHM) des raies symétriques
(0002) et asymeétriques (1013) sont données dans le tableau II.18a. Les valeurs que nous obtenons
sont équivalentes aux meilleurs résultats de la littérature pour des couches AIN épitaxiées sur
silicium [52,63,70].

| Dislocation] pyup | pyyig
Echantillon vis (0002) | (10T3) 05 | "
(/pm?)
AIN-02 186 0,41° 0,35° ~ous | =
o
AIN-04 152 0,46° | 0,34° 2 Z .
AIN-05 208 0,47° | 0,34° 035 1 . o
AIN-07 220 0,57° 0,40° .
0,25 T T T
AIN-09 178 0,35° 0,27° 100 - o T
Density of screw dislocations (um-2)

() (b)

F1GURE I1.18 — (a) Largeurs a mi-hauteur des raies (0002) et (1013) et densité de dislocations vis
pour cing surfaces d’AIN sur Si(111). (b) Evolution des largeurs a mi-hauteur des raies (0002)
et (1013) en fonction de la densité de dislocation vis.

Les valeurs des raies (0002) sont souvent utilisées dans la littérature pour évaluer la densité de
dislocations présente dans un échantillon et la qualité de la couche épitaxiée. Les raies symétriques
(0002) correspondent a la diffraction des plans perpendiculaires & la direction de croissance, c¢’est
a dire suivant les plans (0001). La mesure FWHM de ces raies sera donc sensible aux dislocations
traversantes se propageant suivant ’axe [0001] ainsi qu’a la désorientation des ilots d’AIN par
rapport 4 ce méme axe (appelé le "tilt"). Ainsi, une faible valeur FWHM signifie que la surface est
de bonne qualité. Cependant, les moyens utilisés dans la littérature pour déterminer cette densité
de dislocations sont souvent approximatifs et il n’a jamais été établi de fagon précise la relation
entre les mesures FWHM et la densité de dislocations. Il a été possible grace a la résolution

du NC-AFM de quantifier plus précisément la densité de dislocations vis et donc de mettre

300
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en évidence la relation avec les mesures FWHM. L’évolution des mesures FWHM en fonction
de la densité de dislocations vis est présentée sur la courbe de la figure I1.18b. On constate
que les valeurs des mesures FWHM varient de fagon linéaire avec la densité de dislocations vis
émergentes de la couche d’AIN : la diminution du nombre de dislocations entraine une diminution
des FWHM. Les données expérimentales obtenues corroborent bien la théorie énoncée plus haut.

Les raies asymétriques (1013) quant a elles, correspondent  la diffraction des plans perpendi-
culaires au plan de croissance et seront uniquement sensibles & la désorientation des plans d’AIN
dans le plan de croissance (0001) (appelé le "twist"). La courbe de la figure I1.18b met cepen-
dant en évidence 1’évolution linéaire des dislocations traversantes en fonction des FWHM. Cela
indique que la densité de dislocations vis est directement reliée a la désorientation des différents
plans d’AIN, et évolue de fagon proportionnelle.

Les mesures effectuées par diffraction de rayons X prouvent bien que les FWHM sont extré-
mement dépendantes de la densité de dislocations traversantes, la désorientation des plans (tilt

et twist) étant directement liée a cette densité.

Conclusion

Les études dans ce chapitre ont été menées afin d’obtenir une surface d’AIN ne présentant
aucun défaut de surface. Nous avons vu qu’il n’a pas été possible d’obtenir un tel résultat. Les
modifications des différents parameétres de croissance : la température, I’épaisseur et le ratio I11/V
durant la croissance n’ont pas permis de ramener la densité de dislocations a 0, ou a des valeurs
permettant le dépot et ’étude de molécules et de nano-ilots métalliques. Nous avons déterminé
que certaines dislocations coins pouvaient étre créées lors de croissances réalisées a trop hautes
températures (> 1050°C) et dans des environnements pauvres en ammoniac. Il est également
possible de diminuer la densité de dislocations vis a l'aide de dépdts successifs. Ce phénomeéne a
également été observé lors de la croissance de films d’AIN sur substrats de SiC et demeure encore

incompris.

Le désaccord de paramétre de maille entre le silicium et AIN g’avére étre le frein principal
a l'obtention de surfaces sans dislocation, en plus de la qualité médiocre des surfaces de sili-
cium aprés désoxydation. Ces deux paramétres entrainent un début de croissance 3D, qui induit
une densité de dislocations totale proche de 400 par um? dans le meilleur des cas. Les études
effectuées sur le SiC au chapitre IV ainsi que sur Si(111) pendant la rédaction de cette thése,
indiquent qu’un début de croissance a trés basse vitesse permet de débuter la croissance dans de

meilleures conditions.

Bien que les résultats obtenus différent de nos attentes initiales, ils apportent une contribu-
tion au domaine de I’épitaxie. Les dislocations de surface de I’AIN n’avaient & ce jour jamais été

étudiées ou caractérisées a l’echelle locale et aucune étude n’était en mesure de donner une éva-
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luation précise de la densité de dislocations émergentes ou de leur évolution suivant les différents
paramétres de croissance. La caractérisation de la surface d’AIN nécessitera encore beaucoup de
travail et des études plus poussées permettront d’en apprendre plus sur les dislocations vis et

coins.

Les mesures par diffraction de rayon X ont permis de révéler plusieurs choses. Tout d’abord
que la qualité des couches d’AIN obtenues sont équivalentes & ce qui se trouve dans la littérature.
Mais également de confirmer le lien entre la densité de dislocations vis et la désorientation "tilt"

des plans d’AIN, et de mettre en évidence le lien avec la désorientation "twist".

Pour conclure, le silicium(111) s’avére ne pas étre un substrat adapté a la croissance de
films d’AIN de qualité suffisante pour satisfaire notre cahier des charges quelles que soient les
conditions de croissance. Le désaccord paramétrique induisant beaucoup trop de contraintes et
de défauts dans les films d’AIN obtenus.
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Introduction

Les films d’AIN obtenus sur substrats de Si(111) ne correspondant pas a nos attentes, il a
été nécessaire d’envisager un nouveau substrat sur lequel réaliser la croissance. Notre choix s’est
porté sur le carbure de silicium (SiC) en raison de son faible désaccord de parameétre de maille
avec I’AIN.

A cause de son intérét dans le domaine de la micro-électronique, le SiC a été au centre de
nombreuses études, notamment concernant ses propriétés de surface et plus précisément ses re-
constructions de surface. En effet, les reconstructions de surface peuvent présenter des structures
atomiques complexes qui influent sur les propriétés électroniques de surface. De nombreuses re-
constructions ont déja été observées par RHEED, LEED et STM sur des substrats de SiC en phase
hexagonale. Les plus courantes sont les reconstructions (3x3) [84-88], (v3xv/3)R30° [89-94] et
(6+/3x6v/3)R30° [92,95-97] et plus rarement, les reconstructions (6 x6) [98,99], (2v/3x2+/13) [100]
et (2v/3x2v/3)R30° [101].

Le protocole de croissance utilisé dans ces études consiste le plus souvent & déposer du silicium
en excés sur un substrat & température ambiante ou & 800°C, puis & recuire ’échantillon afin
d’évaporer l’excés de silicium. L’inconvénient de cette technique est qu’il est trés difficile de
controler la structure de la surface ainsi créée et d’obtenir des résultats reproductibles. Nous
avons élaboré un protocole de croissance qui permet, grace au bati de croissance, de controler
précisément la quantité de silicium déposée et de porter les échantillons a des températures
avoisinant les 1000°C. Ce protocole permet d’obtenir, d’'une part des surfaces adaptées a la
croissance de films d’AIN (ce point sera détaillé au chapitre IV) et d’autre part d’obtenir de fagon
reproductible les reconstructions de surface (v/3xv/3)R30° et (3x3), ainsi que trois nouvelles
reconstructions dont la (12x12) et la (4x8) et une reconstruction dont la structure atomique
reste & déterminer.

Il sera présenté dans ce chapitre un bref rappel des propriétés cristallines du SiC en phase
hexagonale, la préparation ex situ des échantillons utilisés, ainsi que le protocole de croissance mis
au point. Une étude expérimentale réalisée par RHEED, STM et NC-AFM des reconstructions
(V3xV/3)R30°, (12x12), (4x8) et (3x3) sera présentée. Les structures atomiques des recons-
tructions (vV/3xv/3)R30° et (3x3), déja discutées dans la littérature, seront introduites, ainsi que
les structures des deux nouvelles reconstructions (12x12) et (4x8). Elles ont été déterminées a

I’aide de nos mesures expérimentales et de calculs réalisés par dynamique moléculaire.

IT1.1 Le carbure de silicium

Le carbure de silicium peut se décliner en plus de 200 structures cristallographiques diffé-
rentes, appelées polytypes. Les polytypes du SiC les plus courants sont la phase cubique 3C-SiC,
les phases hexagonales 4H-SiC et 6H-SiC et la phase rhomboédrique 15R-SiC. Au cours de cette

thése, nous avons utilisé les phases hexagonales 4H et 6H.
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Quel que soit le polytype, la structure est formée de tétraédres composés d’un atome de
carbone lié 4 trois atomes de Si et de tétraédres composés d’un atome de silicium lié a trois atomes
de carbone. Les différents poltytypes sont caractérisés par la séquence d’empilement différente de
leurs tétraédres. Cela se traduit par un empilement constitués de bicouches élémentaires silicium-
carbone différent (Fig. I11.1). Les paramétres de maille des polytypes 4H et 6H sont rappelés dans
le tableau III.1.

6H @ Carbone

(V}Sicium ‘l‘ [0001]

Layer B

Layer C

Layer A

Layer C

Layer B

PWOPOW >
o

Layer A

FiGURE III.1 — Schémas représentant les empilements cristallin des bicouches Si-C des polytypes
4H et 6H du SiC. (b) Vue de dessus d’une surface de nH-SiC. Les atomes de silicium sont
représentés en jaune et les atomes de carbone en gris.

Polytype | a (A) | ¢ (A) | h (A)
4H 3.07 | 10,05 | 2,51
6H 3.08 | 15,12 | 2,52

TABLE III.1 — Paramétres de maille a, ¢ et h du JH-SiC et du 6H-5iC en phase heragonale. h
représente la hauteur d’une bicouche, i.e. d’une marche monoatomique.
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I11.2 Préparation de la surface et protocole de croissance

I11.2.1 Préparation de la surface

Les wafers de 6H-SiC proviennent de la compagnie Blue-Tank ! et ceux de 4H-SiC, de la
compagnie Cree?. Les échantillons de 6H-SiC ont été tout d’abord recuits a 1100°C sous une
pression de 10% Torr de Hy pendant une heure afin d’obtenir une surface terminée hydrogéne
(Si-H) présentant de large terrasses (> 200 nm). Les échantillons de 4H-SiC ont été recuits a
1350°C sous une pression de 20 Torr de Hy pendant trente minutes. Ce protocole est utilisé par
Okumura et al. sur des wafers de 6H-SiC afin d’obtenir des marches de 3 & 6 mono-couches (MC)
de hauteur. Cela permet de limiter la formation de défauts d’empilement lors de la croissance
d’AIN (ce point sera présenté au chapitre IV). Ce protocole n’a pas permis d’obtenir le résultat
escompteé et les surfaces de 4H-SiC présentent de larges terrasses (> 1 um) séparées par des

marches des 3 & 10 mono-couches de hauteurs ainsi qu'une faible densité de défauts (~ 3/um?)

00

FIGURE IT1.2 — (a) Image AFM en mode tapping de 14,4 x 14,4 pum? d’une surface de 4H-SiC
apres recuit Hy. (b) Profil topographique suivant la fleche. La surface présente de larges terrasses
(> 1 um) séparées par des marches des 8 & 10 mono-couches de hauteur et une faible densité de

défauts (~ 3/um?).

1. http ://www.tankeblue.com/
2. http ://www.cree.com/
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de nature inconnue (Fig. I11.2). Ces défauts ont une hauteur de 2 & 25 nm et un diameétre de 50
a 150 nm et apparaissent en blanc sur I'image AFM figure I11.2a. Les échantillons sont ensuite
introduits dans le bati de croissance. Ils présentent tous un cliché RHEED (1 x 1) avec un fond
diffus important et des raies de trés faible intensité, indiquant un fort degré de rugosité 1ié a

Poxyde natif présent en surface.

I11.2.2 Protocole de croissance

Le méme protocole de croissance a été utilisé pour les échantillons 4H-SiC et 6H-SiC et
permet d’obtenir des résultats identiques. Il consiste tout d’abord & porter ’échantillon & une
température de 1050+£50°C et de soumettre la surface & un trés faible flux de silicium (~ 5.10710
Torr) afin de désorber 'oxyde présent en surface. Aprés deux minutes, le cliché RHEED indique
une maille (1x1) présentant des raies fines et intenses, ainsi que des raies de Kikuchi, signe
d’une surface plane et complétement désoxydée. Des séries de cycles sont ensuite réalisées ou
chaque cycle est composé d’un dépédt de silicium de 2 minutes, suivi d’un recuit de 5 minutes &
1050+50°C. Le faible temps de dép6t et le recuit permettent une organisation plus homogéne
des adatomes de silicium. Le but de chaque cycle est d’enrichir progressivement la surface de
SiC en silicium. Le flux de silicium utilisé est trés faible (~ 5.107!° Torr) et correspondant & une

vitesse de croissance d’environ 1 MC/min.

I11.3 Etude par STM, NC-AFM et clichés de diffraction RHEED
des reconstructions de surface du 4H-SiC et du 6H-SiC

Une fois la surface de SiC préparée, I'enrichissement progressif en silicium permet d’obtenir
différentes reconstructions de surface : (v/3xv/3)R30°, (12x12), (4x8) et (3x3) selon la quantité
de silicium déposée.

Une série de deux & cing cycles est nécessaire pour créer la premiére reconstruction
(v/3x1/3)R30°, avec 1/3 de MC de silicium adsorbé. Le clich¢ RHEED correspondant présente
une périodicité d’ordre trois suivant I'axe [120] (Fig. I11.3a) et d’ordre un suivant 'axe [100].
Les images NC-AFM haute résolution de cette reconstruction (Fig. II1.3b) montrent que la

maille élémentaire est orientée suivant les axes [210] et [100] et présente les paramétres de maille
a 505 =byaeyz =D E1A

Trois cycles supplémentaires engendrent la disparition de la reconstruction (v/3x+/3)R30° sur
le cliché RHEED et I'apparition d’'une nouvelle périodicité multiple suivant 1’axe [100] présentant
des raies fractionnaires de faible intensité avec un fond diffus important. Diminuer la tempéra-
ture de ’échantillon en dessous de 700°C permet d’augmenter l'intensité des raies de diffraction
RHEED. Afin de déterminer la périodicité, les différents clichés RHEED obtenus par rotation de
P’échantillon autour de I’axe [100] ont été sommés sur 'image RHEED de la figure I11.4a. L’ana-

lyse de cette image RHEED reconstruite montre une périodicité d’ordre 12 suivant ’axe [100]
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(b) Image NC-AFM d’une surface de 4H-

SiC
FIGURE 1I1.3 — (a) Cliché de diffraction RHEED suivant l'aze [1010] d’une surface de 4H-SiC
reconstruite (v3xv/3)R30°. (b) Image NC-AFM de 20x 20 nm?, haute résolution d’une surface
de JH-SiC reconstruite (v/3x\/3)R30°. Le losange représente la maille élémentaire de paramétres
a3.y3=0bsmxp3=5%1 A. Parametres image : A =5 nm, Af = —84 Hz.

—a e
2 nm

(b) Image STM d’une surface de 6H-SiC

FIGURE I11.4 — (a) Cliché de diffraction RHEED suivant l’aze [1010] d’une surface de 6H-
SiC reconstruite (12x12). (b) Image STM de 20x20 nm?, haute résolution d’une surface

de 6H-SiC reconstruite (12x12). Le losange représente la maille élémentaire de paramétres
a12x12 = biax12 =33 £ 4 A.

confirmée par la présence des raies fractionnaires 5/12, 7/12 et 11/12.

La faible intensité des raies fractionnaires est due a la faible taille des domaines (12x12)
sur la surface. Cette hypothése est confirmée par les études NC-AFM et STM. La figure II1.4h
présente une image STM haute résolution de la reconstruction (12x12) d’une surface de 6H-SiC.
La surface, a premiére vue désordonnée, présente une organisation dont la maille élémentaire est
orientée suivant 1’axe [100] et dont les paramétres de mailles sont : ajax12 = b1ax12 =33 £ 1 A.

L’incertitude liée a la calibration du tube piézoélectrique & température ambiante est d’environ 10
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%, en en tenant compte les parametres de maille deviennent : a1ox12 = b1ax12 = 33 £ 4 A. Cette
longueur correspond & 11 £ 1 fois la valeur des paramétres de maille du SiC non-reconstruit :
asic = bgic = 3,095 A. A Taide de la périodicité d’ordre 12 observée sur les clichés RHEED
suivant Paxe [1010], il est possible de conclure que la maille primitive est (12x12), parallele a
I’axe [100]. Cette reconstruction (12x12) apparait aprés la reconstruction (v/3xv/3)R30°, le total
des adatomes de silicium doit dont étre supérieur & 1/3 de MC comme nous le présenterons dans
le paragraphe suivant.

Poursuivre les dépots de silicium induit ’apparition d’une nouvelle périodicité sur le cliché
RHEED suivant les axes [100] et [120]. Apres deux cycles supplémentaires, les axes [100] et [120]
présentent deux périodicités : 'une d’ordre deux, et 'autre d’ordre trois (Fig. 111.5a). La périodi-
cité d’ordre trois suivant les deux axes est caractéristique de la reconstruction de surface (3x3),
obtenue apres le dépot de 13/9 de MC de silicium. Les autres raies indiquent la présence d’une
autre reconstruction de surface, visible sur les images STM. L'image STM de la figure 111.5b pré-
sente une surface reconstruite, formée par des lignes de diméres de silicium, alignés suivant 1’axe
[120]. Cette reconstruction a déja été observée par Naitoh et al. en LEED et en STM [100] et Li ef
al. [102], mais aucune structure n’a encore été proposée. Nous verrons dans la partie suivante qu’il
s’agit d’une reconstruction (4x8) qui est appelée (2v/3x2v/7) dans la littérature. Les paramétres
de mailles mesurés sur les images STM pour les deux reconstructions sont : asxg = 7,5+ 1 A,
baxg = 9,5+ 1A et v =128+2° et agyg = bgxg = 9,3+ 1 A. Sur I'image STM de la figure II11.5b-
1, on observe une paroi d’antiphase, pointée par la fleche blanche, qui sépare deux domaines
reconstruits. L'image STM de la figure II1.5b-2 de cette figure présente une partie de ’échan-
tillon ou la reconstruction (3x3) coexiste avec la reconstruction (4x8). La reconstruction (3x3)
présente une hauteur légérement supérieure de 1 A par rapport a la reconstruction (4x8). Cela
indique que la reconstruction (4x8) est une reconstruction intermédiaire située entre les recons-
tructions (12x12) et (3x3), et qu’elle présente donc un taux de couverture inférieur a 13/9 de MC,
mais supérieur au taux de couverture de la reconstruction (12x12). Cela sera confirmé par le
modéle proposé dans la partie suivante.

Trois a quatre dépdts supplémentaires entrainent la disparition sur le cliché RHEED de la
périodicité d’ordre deux suivant les axes [100] et [120]. Seule la périodicité d’ordre trois subsiste
(Fig. I11.6a), signe que la densité des domaines reconstruits (3x3) augmente & mesure des cycles.
Les images NC-AFM haute résolution de cette reconstruction (Fig. I11.6b) montrent que la maille
élémentaire est orientée suivant les axes [010] et [100].

Les études NC-AFM ont montré qu’aprés plusieurs séries de cycles, les surfaces présen-
taient plusieurs domaines de reconstructions de surface différentes. La figure [I1.7a présente
une surface de 4H-SiC obtenue aprés une série de six cycles. Les clichés RHEED de cet échan-
tillon présentent une périodicité d’ordre 12 suivant les axes [100] et [120]. Les images NC-AFM
haute résolution et KPFM ont mis en évidence la présence de cing reconstructions différentes :
(V3xV/3)R30°, (12x12), (4x8), (3x3) et une reconstruction encore inconnue. Ces reconstruc-

tions apparaissent avec des potentiels Kelvin différents sur les images KPFM. Elles apparaissent
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(a) (b) Image STM d’une surface de 6H-SiC

FIGURE IIL5 — (a) Cliché de diffraction RHEED suivant l'aze [1230] d’une surface de G6H-
SiC reconstruite ({x8) et (3x3). (b) Image STM de 20x8 nm? d’'une surface de 6H-SiC re-
construite (4x8) (1). Image STM de 20x38 nm? d’une surface de 6H-SiC reconstruite (4x8)
(gauche) et (3x8) (droite) (2). Le losange blanc représente la maille élémentaire de paramétres
aaxs =7,5+1 A, byyg =9,5+1 A et v = 128 + 2°. Le losange noir représente la maille élé-
mentaire de paramétres agxs = byxz3 =9,3+ 1 A La fleche blanche pointe une paroi d’antiphase.

(b) Image NC-AFM d’une surface de 4H-
SiC

FIGURE II1.6 — (a) Cliché de diffraction RHEED suivant l’aze [1010] d’une surface de 4H-
SiC reconstruite (3x3). (b) Image NC-AFM de 10x10 nm?, haute résolution d’une sur-
face de 4H-SiC reconstruite (3x38). Le losange représente la maille élémentaire de parameétres
asx3 = baxs =9+ 1 A. Parametres image : A=7nm, Af =—110 Hz.

sur la figure I11.7b avec un potentiel de : UCPD,\/§X\/§ =432+23 mV, Ucpp,12x12 = 351 £23
mV, Ucpp,axs = 330 £36 mV, Ucpp,inconnue = 477 £ 22 mV. L’interprétation des potentiels
Kelvin en fonction de la reconstruction n’a pu présentement étre établie avec certitude. Un
modeéle basé sur la densité de dipoles présents dans chaque maille élémentaire qui induirait la

différence de potentiel Kelvin observée est cours d’élaboration.
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(a) Images NC-AFM d’une surface de 4H-SiC

FIGURE II1.7 — (a) Images NC-AFM de 500x500 nm? (au centre) et de 20x20 nm? d’une
surface de 4H-SiC obtenue aprés une série de six cycles. La surface présente cing recons-
tructions différentes dont les reconstructions (V3x\/3)R3(°, (12x12), (4x8), (3x3). Les re-
constructions (V3xV/3)R3(°, (12x12), (4x8) et une reconstruction inconnue sont présentées
sur les images NC-AFM haute résolution. (b) Image KPFM de 500x 500 nm? correspond a
l'image NC-AFM située au centre de (a). Les reconstructions apparaissent avec un potentiel Kel-
vin de : Uopp 3xy3 =432£23 mV, Ucppaaxiz =351 +£23 mV, Ucppaxs =330+ 36mV,
UcpD,inconnue = 477 £22 mV. Paramétres images : A = 5 nm, Af = —40 Hz (centre),
Af = —110 Hz (4x8), Af = —84 Hz (inconnue), Af = —90 Hz (12x12), Af = —84 Hz
((\/§X\/§)R300),UKPFM = 600 mV, fKPFM = 847 Hz.

II1.4 Modéles théoriques des structures atomiques des recons-

tructions de surface du SiC

Cette partie présente les reconstructions déja connues (\/gx \/g)R30° et (3x3) dont les mo-
déles ont été déterminés et confirmés a partir de mesures de diffraction de rayons X en incidence
rasante (GISAX), LEED et de calculs DFT. Les structures atomiques des reconstructions (12x12)
et (4x8) ont été quant & eux déterminés d’aprés nos études expérimentales. La reconstruction
(4x8) s’appuie également sur les travaux de Naitoh et al. [100] et Xie et al. |98]. Nous avons sup-
posé que les atomes de silicium observés par STM sont des adatomes de silicium de configuration
sp? composés de seulement trois liaisons et d’une liaison pendante normale & la surface. Cette

supposition s’appuie sur les structures connues des reconstructions (v/3x+/3)R30° et (3x3) ot
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seulement ce type d’adatomes de silicium est observable par STM. En partant des positions de
ces adatomes de silicium, la structure atomique est construite en ajoutant des atomes de silicium
de configuration sp? avec quatre liaisons. Ces atomes sont tous situés dans la premiére couche
entre la surface de SiC terminée par des atomes de silicium et les derniers atomes de silicium de
la couche déposé (Si-top, Fig. I111.9). Une fois la structure établie, sa stabilité en fonction de la
température est vérifiée par dynamique moléculaire (MD) avec le logiciel DL-poly utilisant des
potentiels de Tersoff optimisés pour simuler les interactions entre les atomes de silicium et de
carbone [103].

II1.4.1 Structures atomiques des reconstructions de surface (\/§>< \/g)R30° et
(3x3)

Les figures 111.8a et 111.8b présentent la structure de la reconstruction (v/3x+/3)R30°, déter-
minée d’aprés les travaux de Coati et al. [90]. La reconstruction (v/3xv/3)R30° est constituée
de 1/3 de MC de Si composée d’atomes de type Siy qui présentent une configuration sp®. Cette

couche est située & une hauteur dg;, = 1,7 A du plan de Si du cristal SiC.

. ;‘ Si 2nd ad-layer
Si 1st ad-layer

(b) Reconstruction (v/3x+/3)R30°

FIGURE IIL8 — Structure atomique de la reconstruction de surface (v3x\/3)R30° du SiC, vue
de dessus (a) et de profil (b). Les atomes de silicium sp> (Si top) sont représentés en jaune.
La maille élémentaire est représentée en bleu et la maille (3x3) en violet. Vue de dessus (c) et
de profil (d) de la structure atomique de la reconstruction de surface (3x3) du SiC. Les atomes
de silicium de la premiére couche (Si 1st ad-layer) sont représentés en jaune, les atomes de
la seconde couche (Si 2nd ad-layer) en orange et les atomes de la derniére couche (Si top) en
rouge. La maille élémentaire est représentée en violet. Les atomes de Si de volume du SiC' sont
représentés en vert et les atomes de carbone de volume sont représentés en gris.
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La maille élémentaire de la reconstruction (v/3xv/3)R30° est paralléle aux axes [110] et [210].
Les parameétres de maille théoriques : a 3,53 =10 3,53 = 9,36 A sont tres proches des valeurs
mesurées grace aux images STM et NC-AFM. Cette reconstruction présente également une maille
(3x3) alignée suivant les vecteurs [100] et [010] qui induit une périodicité d’ordre trois sur les
clichés RHEED suivant ’axe [100].

La structure atomique de la reconstruction (3x3) est présentée figures I11.8c et 111.8d. Cette
structure a été déterminée d’aprés des clichés LEED et des calculs DF'T réalisés par le groupe
de Schardt [104]. Cette reconstruction est composée de trois couches. La premiére couche (Si 1st
ad-layer) est remplie & 100 % d’atomes de silicium de type Sig et Sis. Les atomes de type Siz ont
une configuration tétragonale distordue proche de sp?, alors que les atomes de type Siz ont une
configuration sp2+pz. Les atomes Siy forment trois liaisons dans le plan avec trois Si et une liaison
perpendiculaire avec 'atome de Si situé en dessous. La deuxiéme couche (Si 2nd ad-layer) est
composée a hauteur de 1/3 de MC d’atomes de silicium de type Si et la derniére couche (Si top)
présente une densité de 1/9 de MC d’atomes de silicium de type Sig. Les calculs DFT donnent
une hauteur moyenne de la premiére couche au dessus de la surface de SiC non-reconstruite de
2,34 A. La deuxiéme et la derniére couche sont situées a une hauteur de d2nd—ad—layer = 3,38 A
et dsi—top = 4,83 A au dessus de la surface de SiC.

La maille élémentaire est paralléle aux axes [100] et [010] et ses paramétres de maille sont :

aszx3 = bzxz = 9,28 A, trés proches des valeurs mesurées expérimentalement.

II1.4.2 Structure atomique de la reconstruction de surface (12x12)

La figure II1.9 présente la structure de la reconstruction (12x12). Les calculs DFT montrent
que cette structure est stable & 900 K. Sa premiére couche (Si ad-layer) est composée de silicium &
hauteur de 7/8 de MC (jaune) et sa couche supérieure (Si top) a hauteur de 1/8 de MC (orange),
ce qui constitue un total de 144 atomes par maille.

Les atomes de silicium de la premiére couche peuvent étre séparés en trois types comme le
montre I'image de la figure IT1.9. Les atomes de type Si; représentent 1/8 de MC et sont po-
sitionnés entre deux atomes de silicium de la surface de SiC. Cette configuration n’existe pas
dans les reconstructions (v/3x+v/3)R30° et (3x3) mais est nécessaire pour lier tous les atomes de
silicium des structures (4x8) et (12x12). Les atomes de type Siy présentent une configuration
sp3 tétragonale distordue et les atomes de type Sis présentent une configuration géométrique de
type sp? + pz, comme vu précédemment pour les atomes de la reconstruction (3x3). L’analyse
de la distance moyenne entre les différents plans de silicium montre que le plan Siy est situé a
dsi, = 2,95 A de 1a surface initiale non-reconstruite du SiC, le plan Si; a dsi, = 1,93 A, et les
plans Sip et Siz & dg;, = dgiy = 2,4 A. Cette hauteur est induite par la configuration des atomes
Sij. Les longueurs des liaisons des atomes Siy suivent un comportement quasi-gaussien, avec une
maximale a 2,51 A et un écart-type de 0,1 A Les longueurs des liaisons des autres atomes de si-

licium sont comprises entre 2,32 et 2,8 A avec une distribution autour du pic & 2,45 A de 0,05 A,
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F1Gure I11.9 - (a) Structure atomique de la reconstruction de surface (12x12) du SiC relaxée a
300 K. Vue de dessus (a) et de profil (b) suivant le trait en pointillé. (c¢) Agrandissement de la
structure suivant le rectangle en pointillé de I'image (a). Les atomes de silicium sp> (Si top) sont
représentés en orange, les atomes de la premiére couche (Si ad-layer) en jaune, les atomes de
volume du SiC en vert. Les atomes de carbone de volume sont représentés en bleu. Cs représente
Uaze de rotation locale des trois structures. (d) Image STM sur laquelle ont été ajoutées les
structures locales de la reconstruction de surface (12x12).

soit 65 % de la distribution. Ce grand écart est da a la faible densité de silicium dans la re-
construction de surface. La reconstruction (12x12) présente des anneaux formée de cing & huit

atomes (Fig. II1.9a).

Les atomes de silicium de la couche supérieure (Si top) forment trois structures locales : un
hexagone régulier représenté en bleu, un hexagone distordu représenté en rouge et une étoile a
trois branches représentée en magenta. Chacune de ces structures, représentées sur I'image STM
de la figure I11.9d, présentent trois axes de rotation Cs et coincident parfaitement avec la position

des atomes de silicium "Si top".
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I11.4.3 Structure atomique de la reconstruction de surface (4x8)

La figure IT1.10 présente la structure atomique de la reconstruction (4x8). Les calculs de dy-
namique moléculaire montrent que cette reconstruction est stable & 1200 K. La premiére couche
de silicium (ad-layer) est composée de silicium a hauteur de 7/8 de MC (jaune) et la couche su-
périeure (Si top) a hauteur de 1/4 de MC (orange). La maille élémentaire (en rouge) est alignée
suivant les vecteurs [120] et [240] et ses paramétres de maille sont : asxg = V7 X agic = 8,19 A,
baxs = 2v/3 X agic = 10,72 A et ~v = 130, 89°. Ces valeurs sont trés proches des valeurs détermi-
nées expérimentalement. La maille représentée en bleu est une maille (4x8), parallele aux axes
[100] et [010]. Nous avons choisi de donner le nom (4x8) a cette reconstruction car la maille
élémentaire ne peut étre nommeée en utilisant la dénomination traditionnelle des reconstructions
de surface. Le motif des atomes de silicium "Si top" présente deux miroirs suivant des axes or-
thogonaux (m; et my) induisant une inversion de centre qui explique les symétries d’ordre deux
observées sur les clichées RHEED (Fig. 11I.5a). Comme pour la reconstruction (12x12), cette
reconstruction présente trois types d’atomes de silicium et le taux de couverture des atomes de
types Sij est de 1/8 de MC. Cependant, cette structure présente seulement deux types d’anneau

formés par cinqg et huit atomes de silicium (en bleu foncé et en rose).

~ 085k Sitop
d ToA 054 Siad-layer
\ =

(c) Image STM d’une surface de 6H-SiC

FIGURE II1.10 — (a) Structure atomique de la reconstruction de surface (4x8) du SiC relazée a
300 K. Vue de dessus (a) et de profil (b) suivant le trait en pointillé. Les atomes de silicium sp>
(Si top) sont représentés en orange, les atomes de la premiére couche (Si ad-layer) en jaune, les
atomes de volume du SiC en vert. Les atomes de carbone de volume sont représentés en bleu.
La maille élémentaire est représentée en rouge et la maille (4x8) en bleu. my et mo représentent
les azes d’inversion. (c) Image STM sur laquelle ont été ajoutées les structures locales de la
reconstruction de surface (4x8).

L’analyse des hauteurs moyennes entre les différents plans de silicium montre que le plan
supérieur (Si top) est situé a une hauteur dg;, = 3,25 A de 1a surface non-reconstruite de SiC,

soit 0,3 A plus haut que la reconstruction (12x12). Le plan Si; est & une hauteur de dsi, = 1,9 A,
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et les plans Sip et Siz & dg;, = dgiy = 2,4 A La longueur moyenne des liaisons des atomes Siy est
de 2,43 A, soit 0,08 A de moins que pour la reconstruction (12x12), avec un écart type de 0,07 A
La longueur des liaisons des autres atomes de silicium montre une distribution gaussienne d’une
valeur moyenne de 2,43 A et un écart type de 0,07 A. Ces valeurs sont proches de celles trouvées
pour la reconstruction (12x12). Le huitiéme de MC supplémentaire de la reconstruction (4x8)
par rapport & la reconstruction (12x12) permet aux atomes de silicium de former des liaisons

d’une longueur proche de celle du volume du SiC (2,35 A).

II1.5 Discussion

L’enrichissement progressif de la surface de SiC entraine la formation successive des recons-
tructions (v/3xv/3)R30°, (12x12), (4x8) et (3x3). Le tableau I11.2 récapitule la formation de
ces reconstructions en fonction du taux de couverture des atomes de silicium des différentes
couches. Augmenter le taux de couverture de la reconstruction (\/gx \/§)R30° de 2/3 de MC
permet de former la reconstruction (12x12). 1/8 de MC en plus permet de passer de la recons-
truction (12x12) & la (4x8) et 23/72 de MC supplémentaire, de la reconstruction (4x8) & (3x3).
Ce comportement est confirmé par les études expérimentales, la croissance ne requiert que tres
peu de dépots de silicium afin d’obtenir ces reconstructions comme le montre clairement 'image

NC-AFM de la figure I11.7a.

Nom .do?me dans la (\/gx\/g)RSOO ) (2\/§x\ﬁ)R300 (3x3)
littérature
Nom donné dans o
cetto those (v/3x+/3)R30 (12x12) (4x8) (3x3)
IS (x1) /)| (2x12)// | (4x8) // (120], | (3x3) //
Maille élémentaire 1190, [130]) | ([200], [010]) [120) ([200], [010])
RHEED suivant 'axe
1100] x3 x12 X2 X3
RHEED suivant 'axe
1120] x1 x12 X2 X3
1¢" couche (Si Siy 0 1/8 1/8 0
1st ad-layer) Si, & ’
(en MC) 521 1/3 6/8 6/8 1
3
Deuxiéme couche (Si
2nd ad-layer) (en 0 1/8 1/4 1/3
MC)
derniére couche (Si
top) (en MC) 0 0 0 1/9
Nombre total de Si
(en MC) 1/3 1 9/8 =1,125 | 13/9 =1,444

TABLE II1.2 — Tableau récapitulatif de la formation des reconstructions du SiC en fonction du
tauz de couverture en silicium des différentes couches.
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11 est difficile de situer la reconstruction inconnue dans le processus de formation des recons-
tructions du SiC, cette reconstruction n’apparait pas sur les clichés RHEED et ses parameétres

de maille ne correspondent & aucun parameétre référencé dans la littérature.

Conclusion

Le protocole de croissance développé permet de contrdler plus efficacement ’apparition des
reconstructions de surface que les différents procédés utilisés dans la littérature. Les cycles,
constitués de dépots de silicium a trés faible flux et de recuits & haute température, permettent
une meilleure incorporation des adatomes et évitent la formation de gouttelettes de silicium
sur la surface. Ils permettent également d’obtenir de facon reproductible les reconstructions
(v3xV/3)R30°, (12x12), (4x8) et (3x3). Ce protocole sera utilisé dans le chapitre suivant (Chap.

IV) pour préparer les surfaces de 4H-SiC destinées a la croissance de I’AIN.

Les études STM, NC-AFM et RHEED ont permis de mettre en évidence trois nouvelles re-
construction dont la structure atomique a pu étre déterminée par dynamique moléculaire pour
les reconstructions (12x12) et (4x8). Des études supplémentaires seront nécessaires pour déter-

miner la structure de la reconstruction inconnue.

Les reconstructions observées par NC-AFM présentent un potentiel Kelvin propre. Ce po-
tentiel semble étre induit par la densité de dipdles présents dans chaque maille élémentaire. Des

études approfondies seront nécessaires pour fournir une modeéle qui explique ces potentiels Kelvin.
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Introduction

La croissance de ’AIN sur Si(111) s’est avérée décevante, le désaccord paramétrique trop
important induisant une grande densité de dislocations émergentes. Dans le cas du nH-SiC,
le désaccord de parameétre de maille avec AIN est faible (1%), laissant espérer de meilleurs
résultats. Peu de groupes utilisent le nH-SiC pour la croissance de I’AIN, la faible taille des
wafers et leur prix' étant trés rédhibitoires. La maitrise de la préparation de la surface de SiC
est également importante : le chapitre IIT a mis en avant la rigueur nécessaire & 1’obtention des
différentes reconstructions du SiC.

Dans la littérature, les échantillons d’AIN obtenus sur substrats nH-SiC sont de meilleure
qualité que ceux obtenus sur substrats Si(111), avec une densité de dislocations inférieure et une
diminution importante des valeurs FWHM des pics de diffraction par rayons X. Le groupe de
Okumura obtient a I'aide de surfaces vicinales (~ 0,3°) de 6H-SiC présentant des paquets de
marches de 6 mono-marches de hauteur, des films d’AIN d’une densité de dislocations inférieure
a 108/cm? (soit 1/um?) et des valeurs FWHM de 0,07° et de 0,1° des raies symétriques et
asymeétriques [66, 105]. Cependant & cause de I'imprécision des instruments utilisés, la densité
de dislocations semble grandement sous-évaluée et nous estimons sa valeur & deux ordres de

grandeur de plus (1019/em?).

Ficure IV.1 — Schéma présentant la croissance d’un film de 2H-AIN sur une surface de 6H-
SiC(0001) non step-bunchée (a) et step-bunchée (b) [66]. Un défaut d’empilement (SMB : Sta-
cking Mismatch Boundaries) apparaitra a la jonction de deur domaines d’AIN démarrant sur
deur couches différentes de SiC.

De nombreuses études ont déja été menées pour obtenir des films d’AIN de meilleure qualité
sur nH-SiC. En plus de celles déja mentionnées au chapitre 11, plusieurs études traitent de I'impact
de la préparation de la surface de SiC : utilisation de surfaces vicinales [66] ou traitements
chimiques ez situ [106,107]. Chacune de ces préparations visant & obtenir des surfaces "step-
bunchées" de n mono-couches d’épaisseur ? afin de limiter I'apparition de défauts d’empilements
lies & la différence de polytype entre le 2H-AIN et le nH-SiC (Fig. IV.1). Le dépot de une a
plusieurs mono-couches de GaN [108] est également pratiqué pour, d’aprés les auteurs, désorber
Ioxyde en surface et augmenter la diffusion des atomes d’Al et ainsi obtenir une croissance 2D

aprés deux a trois nanométres d’épaisseur. Aucun article ne fait toutefois référence a un éventuel

1. Le prix d’un wafer de 3" de 4H-SiC est d’environ 700€ contre 15€ pour un wafer de silicium(111)
2. 6 mono-couches pour le 6H-SiC, 4 mono-couches pour le 4H-SiC
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dépot de silicium pour préparer la surface de SiC.

Ce chapitre traitera de la croissance de ’AIN sur substrats 4H-SiC. La premiére partie pré-
sentera les trois protocoles de croissance mis au point & partir des travaux des chapitres II et
ITI. La deuxiéme partie traitera de ’étude des différents défauts observés par NC-AFM et SEM
en fonction des paramétres de croissance. L’influence de ces parameétres sera discutée dans la
troisiéme partie. La quatriéme partie traitera de l'origine des défauts dans les couches d’AIN et
la cinquiéme partie traitera de ’étude par diffraction de rayons X de certaines couches d’AIN
en fonction de leur densité de dislocations vis. La caractérisation par photoluminescence (PL)
de six échantillons d’AIN (trois obtenus sur Si(111) et trois sur 4H-SiC(0001)) effectuée par P.
Valvin, C. Brimont et P. Lefebvre au laboratoire Charles Coulomb de 'université de Montpellier

sera présentée dans la derniére partie.

IV.1 Protocoles de croissance

En raison du changement de substrat, plusieurs modifications ont di et pu étre apportées au
protocole de croissance de ’AIN sur Si(111) présenté au chapitre II. Les études menées sur la
croissance sur substrats Si et sur SiC ont également permis d’adapter certaines étapes et deux
nouveaux protocoles de croissance ont pu étre mis au point. Bien que ces deux protocoles soient
trés similaires, les films d’AIN obtenus présentent des avantages et des inconvénients qui seront
discutés dans le paragraphe 1V.3. Cette partie traite des différentes étapes de la croissance et

détaille les trois procédés utilisés lors de I'étude présentée dans la partie TV.2.

IV.1.1 Préparation du SiC

Cette étape est trés importante et nous verrons dans la partie IV.2 qu’il est possible de
limiter I’apparition des défauts dans la couche d’AIN en partant de surfaces de SiC parfaitement
préparées.

La préparation de la surface de SiC n’est pas triviale, et demande une grande adaptation de la
part de 'expérimentateur. Des dépots de silicium sont obligatoires pour désoxyder complétement
la surface de SiC. Il est important de controler le flux de Si avec précision, afin d’éviter un exces
de silicium entrainant la formation de gouttelettes de silicium et de terrasses de petite taille
(50x50 nm?). 11 a été possible d’¢laborer de facon empirique un protocole en deux étapes d’aprés
les résultats du chapitre IIT qui permet d’obtenir de trés bon résultats.

La premiére étape du protocole consiste a faire apparaitre la reconstruction (v/3 x v/3)R30°
sur le cliché RHEED. Elle peut apparaitre suivant deux procédures (la deuxiéme en complément
de la premiére), qui n’auront pas d’incidence sur la qualité de la surface. Dans certains cas, elle
apparait aprés un recuit de 5 a 15 minutes a 1100°C (procédure 1), dans le cas contraire deux
ou trois cycles de 2 minutes de dépot de silicium & trés faible pression (4.107'% Torr) et de 5

minutes de recuit & 1100°C sont nécessaires (procédure 2). Nous attribuons l'apparition de la
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reconstruction (v/3 x v/3)R30° au terme de la procédure 1, a la présence de silicium résiduel
dans le bati de croissance, causée par la mauvaise isolation de la cellule de silicium [109]. La
reconstruction (v/3 x v/3)R30° ne nécessitant quun tiers de mono-couche de silicium pour se

former, une pression résiduelle trés faible sera suffisante pour provoquer son apparition.

La deuxiéme étape débute aprés I'apparition de la reconstruction (v/3 x v/3)R30° : cing ou
six cycles sont nécessaires pour achever la préparation de la surface. Cette étape est délicate car
aucun changement RHEED n’est pergu durant le procédé qui pourrait donner un point de repére

quant au bon déroulement de la préparation. La quantité idéale de silicium & déposer a été définie

(a)

6 cycles 7 cycles et +
= — =
4H-SiC 4H-SiC

(b) Image NC-AFM d’une surface de 4H-  (¢) Image NC-AFM d’une surface de 4H-
SiC apreés 6 cycles SiC aprés 15 cycles

FIGURE IV.2 — (a) Evolution de la surface de JH-SiC au cours de sa préparation et clichés
RHEED correspondants (les fleches pointent les raies de diffraction de la reconstruction (v/3 x
\/§)R5’0°). Aprés un recuit de 5 o 15 min et si nécessaire de un ou deux cycles, apparition
de la (V3 x V/3)R3(° (en orange). Cing ou siz cycles supplémentaires permettent d’achever
la préparation de la surface. Au deld de 7 cycles, la (\/§ X \/§)R30° n’est plus majoritaire et
la taille des plateauz diminue (les autres reconstructions sont représentées en rouge et bleu).
La (V3 x \/3)R3(° disparait sur le cliché RHEED et une (1 x 1) apparait, signe d’un dépot
excessif de silicium. (b,c) Images NC-AFM d’une surface de 4H-SiC aprés 6 cycles et 15 cycles
respectivement. La superficie moyenne des plateaus varie de 200x 200 nm? (b) & moins de 100x
100 nm? (c). Sur Uimage (c), chaque terrasse présente une reconstruction différente. Paramétres
images : 500 x 500nm?, A = 5nm, Af = —10Hz.
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a l’aide de nombreuses études NC-AFM. Nous avons déterminé grace a elles que la reconstruction
(V3 x v/3)R30° apparait sur le cliché RHEED lorsqu’elle recouvre environ 50% de la surface,
les 50% restants étant la surface non-reconstruite de 4H-SiC initiale. A mesure des cycles, l'aire
des domaines reconstruis (v/3 x v/3)R30° augmente aux dépens de la surface de 4H-SiC initiale
(Fig. TV.2a). En paralléle, des domaines plus petits présentant différentes reconstructions selon
la quantité déposée (voir chapitre III) apparaissent et s’étendent également & mesure des cycles
& cause de la répartition inhomogéne du silicium lors des dépots. Il n’est pas possible durant
la croissance de connaitre précisément la taille de ces différents domaines, car ils sont invisibles
au RHEED en raison de leur faible densité. Les caractérisations NC-AFM ont montré que les
surfaces préparées a 'aide de cing ou six cycles présentaient de grands plateaux de superficies
supérieures a 200x200 nm? en moyenne (Fig. IV.2b).

A partir de sept cycles, la taille des domaines reconstruits (v/3 x v/3)R30° diminuent au profit
des autres domaines. Aprés environ une dizaine de cycles, la reconstruction (\/§ X \/g)RSOO n’est
plus majoritaire et une maille (1 x 1) apparait alors brievement sur le cliché RHEED. Des cycles
supplémentaires entrainent ’apparition sur le cliché RHEED des différentes reconstructions du
4H-SiC vu au chapitre précédent. Des surfaces obtenues a 1’aide de sept cycles ou plus exhibent
de nombreux domaines de tailles inférieures & 100x 100 nm?, un exemple est donné sur la figure
IV.2¢ pour une surface obtenue & I'aide d’une quinzaine de cycles.

Une fois les cycles effectués, la température de 1’échantillon est ensuite descendue & 700°C
pour I’étape de la nitruration. Il est possible d’observer ’apparition de nouvelles reconstructions
sur le cliché¢ RHEED lors de la descente. Deux reconstructions ont pu étre couramment observées :
la reconstruction (12 x 12), ainsi qu'une figure de diffraction (4 x 4) sur le cliché RHEED,
combinaison des reconstructions (4 x 8) et (3 x 3). La surface adopte les reconstructions les plus

stables a cette température en fonction de la quantité de Si déposée.

IV.1.2 Nitruration du SiC

A 700°C, I’échantillon est exposé a 50 sccm de NH3 pendant 10 secondes. Une couche amorphe
de SiN, se forme alors sur la surface provoquant la disparition des reconstructions (12 x 12),
(4x4) ou (3x1) sur le clich¢e RHEED au profit d’'une (1x1). La température est ensuite montée
a 800°C ou un recuit est effectué pendant 5 secondes, pour éliminer I’excés d’ammoniac afin de
diminuer la rugosité de la surface, puis redescendue a 700°C. La rugosité moyenne de surface
varie trés peu aprés Pétape de la nitruration : ~ 0,6 A avant et ~ 0,8 A apres (Fig. IV.3e). Au
cours de la montée en température, la reconstruction (v/3 x v/3)R30° réapparait sur le cliché
RHEED quelle que soit la reconstruction observée avant la nitruration.

Il n’est pas évident au vu des clichés RHEED de déterminer si des atomes d’azote sont
encore présents sur la surface aprés le recuit. Leur présence a été confirmée grace a des études
NC-AFM haute résolution et KPFM : les différentes reconstructions visibles avant nitruration
(Fig. IV.3b, domaines (1) et (2)) n’apparaissent plus aprés le dépot de NHsz (Fig. IV.3d). La
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(a) Image NC-AFM d’une surface de 4H-
SiC avant nitruration

-116.85 mV

(c) Image NC-AFM de la méme surface (d) Image KPFM
de 4H-SiC aprés nitruration

0,5+

—— 4H-SIC+NH,

T T T T T
0 25 50 75 100 125 150 175 20(
X (nm)

(e)

FIGURE V.3 — Images NC-AFM et KPFM de 500 x 500 nm? d’une surface de 4H-SiC avant
(a,b) et aprés (c,d) nitruration et recuit a 800° C pendant 5 secondes (c,d). Les zones 1 et 2
présentent deur reconstructions et deux potentiels Kelvin différents (AU = 100 mV). (e) Profils
topographiques suivant les fleches des images (a) (en noir) et (c) (en rouge). La rugosité des

surfaces est de ~ 0,6 A et ~ 0,8 A respectivement. Parameétres images : fxpry = 851 Hz,
Ukprv =15 V. (a,b) A=2 nm, Af =—-20 Hz. (¢,d) A=5nm, Af =—-10 Hz.
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différence de potentiel Kelvin entre les domaines (1) et (2) est de AU = 100 mV, aprés nitruration
aucune différence notable n’a été observée. Cette variation du potentiel Kelvin est le signe d’un
changement chimique lié & ’adsorption d’atomes d’N ou N-H, sur les adatomes Si.

La réapparition de la reconstruction (v/3 x v/3)R30° sur le cliché RHEED et les études NC-
AFM et KPFM indiquent qu’une partie de 'ammoniac est éliminée durant le recuit. L’adsorption
des molécules d’ammoniac induit la création d'une couche de Si;N, et donc la disparition des
reconstructions de surface du SiC sur les clichés RHEED. Pour la reconstruction (v/3 x v/3)R30°,
en raison de I'espacement entre les pyramides de silicium, cette couche SizN, ne peut se former.
Les molécules d’ammoniac doivent s’adsorber au sommet de chaque pyramide sans se lier les une
aux autres.

Une fois I’étape de nitruration effectuée, la croissance peut-étre démarrée suivant I’'un des

trois procédés que nous allons décrire :

IV.1.3 Procédé 1 : standard
IV.1.3.1 Nucléation de la premiére mono-couche

La surface est exposée pendant 10 secondes & un flux d’aluminium correspondant & une vitesse
de croissance de 100 nm/h. La reconstruction (v/3 x v/3)R30° disparait du cliché RHEED aprés
quelques secondes de dépot et la maille (1x1) de ’AIN apparait alors. La nucléation de la premiére
mono-couche sur 4H-SiC est effectuée a plus haute température (700 °C) que pour la croissance

sur Si(111) (600 °C) afin d’augmenter la longueur de diffusion des atomes d’aluminium.

IV.1.3.2 Croissance de I’AIN

(a) 10 secondes aprés la  (b) 2 minutes aprés la  (c) 6 minutes apres la
premiére mono-couche premiére mono-couche premiére mono-couche
(=~ 3 mono-couches) (~ 3 nm) (10 nm)

FIGURE IV 4 — Clichés de diffraction RHEED suivant l'aze [1230] d’une surface d’AIN au début
de la croissance. (a) 10 secondes apres la premieére mono-couche (= 3 mono-couches); (b) apres
2 minutes (=3 nm); (c) aprés 6 minutes (= 10 nm). La croissance débute de facon 3D (a), la
transition 3D — 2D s’effectue sur les 10 premiers nanométres.

La croissance est ensuite poursuivie en augmentant progressivement la température de I’échan-
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tillon, de 700 °C & 950°C en 3 minutes, sous flux de 120 sccm de NHj et sous flux d’aluminium.
Les images RHEED révélent une croissance 3D durant les premiéres secondes (Fig. IV.4a), il faut
compter environ cing minutes de croissance (~ 10 nm) pour aboutir & une croissance 2D (Fig.
IV.4c). L’évolution des raies de diffraction RHEED durant les 6 premiéres minutes de la crois-
sance est donnée figure IV.4. La croissance est poursuivie & 950°C pour une vitesse de 100 nm/h

durant deux heures.

IV.1.3.3 Fin de la croissance

En fin de croissance, le flux d’aluminium est coupé et la température de 1’échantillon des-
cendue a 300 °C. Le flux d’ammoniac est graduellement diminué de 120 sccm & 0 scem lors de
la descente en température de 950°C a 800°C. Cela permet de limiter ’exposition de la couche
d’AIN 4 une pression de NHj3 trop importante qui risque d’augmenter la rugosité de la surface
en créant des liaisons N—NH, ou AI-NH,.

Afin d’éviter la fissuration de la couche vue au chapitre 11, § 11.3.2, il n’est pas recommandé
de couper le flux d’NHg a plus haute température (>800°C). Un exemple de surface obtenue a

l’aide de ce procédé est donné figure IV.5a.

IV.1.4 Procédé 2 : début et fin de croissance a faible vitesse

Ce procédé s’appuie sur le procédé 1 et débute aprés la nitruration de la surface de SiC.

IV.1.4.1 Nucléation de la premiére mono-couche

La nucléation de la premiére mono-couche est effectuée & 700°C pendant 100 secondes sous
un flux d’aluminium dix fois plus faible que celui du procédé 1, correspondant & une vitesse de
croissance de 10 nm/h. La reconstruction (3 x 1) disparait complétement du cliché RHEED

aprés un vingtaine de secondes au profit de la maille (1 x 1) de 'AIN.

IV.1.4.2 Début de la croissance

La croissance est poursuivie en augmentant progressivement la température de I’échantillon,
de 700 °C a 950°C en 3 minutes, sous flux de 120 sccm d’NHj3 et sous flux d’aluminium & une
vitesse de croissance de 10 nm/h. La croissance est poursuivie a cette vitesse pendant 30 minutes
correspondant & 5 nm d’épaisseur soit dix mono-couches.

Les clichés RHEED montrent que la croissance débute de fagon 2D dés la premiére mono-
couche. La diminution du flux d’aluminium par un facteur dix permet de diminuer la densité
de centre de nucléation et de favoriser une nucléation en bord de marche : & cette vitesse de
croissance, le temps théorique pour créer une mono-couche est de 100 secondes contre 10 secondes
pour une vitesse de 100 nm/h. Cela permet de ne pas saturer la surface d’atomes d’aluminium et

de diminuer ainsi la rugosité de la surface d’AIN en évitant la nucléation d’ilots sur les terrasses.
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IV.1.4.3 Croissance de I’AIN

Aprés 30 minutes de croissance & 10 nm/h, la vitesse est augmentée & 100 nm/h en mul-
tipliant par dix le flux d’aluminium, sans interrompre la croissance. La croissance est ensuite

poursuivie & 950°C pendant deux heures.

IV.1.4.4 Fin de la croissance

Une fois ’épaisseur désirée atteinte, le flux d’aluminium est & nouveau diminué pour obtenir
une vitesse de croissance de 10 nm/h, sous 120 sccm d’NHj sans interrompre la croissance. La
croissance est poursuivie & cette vitesse pendant 30 minutes. Cette derniére étape est effectuée
pour obtenir de facon reproductible 'une des reconstructions (2 x 2) de I’AIN. Cette reconstruc-
tion présente la particularité de ne posséder aucun adatome d’hydrogéne sur les adatomes d’azote
ou d’aluminium. L’étude des reconstructions de surface de ’AIN sera présentée au chapitre V.

Les cing derniers nanométres ainsi déposés, le flux d’aluminium est coupé et la température
de I’échantillon descendue a 300 °C. Le flux d’ammoniac est graduellement diminué de 120 sccm
a 0 sccm lors de la descente en température de 950°C & 800°C. Un exemple de surface obtenue

a l'aide de ce procédé est donné figure IV.5b.

IV.1.5 Procédé 3 : couche ultra-mince

Le troisiéeme procédé est semblable au procédé 2, la nucléation de la premiére mono-couche
et le début de la croissance sont effectués dans les méme conditions. Cependant, la croissance
est arrétée aprés les trente premiéres minutes de croissance & 10 nm/h. En fin de croissance, la
descente en température s’effectue également dans les méme conditions. Un exemple de surface

obtenue a ’aide de ce procédé est donné figure IV .5c.

100nm
T

(a) Procédé 1 (b) Procédé 2 (c¢) Procédé 3

Fiqure IV.5 — Images NC-AFM de 3 surfaces d’AIN obtenues a laide des procédés 1, 2 et 3
(a,b,c). Les surfaces obtenues a U'aide des procédés 2 et 3 présentent une densité de dislocations
inférieure 4 celle obtenue par le procédé 1 et des terrasses de plus grande superficie. On notera la
présence de dislocations coins sur les films du procédé 3. Les films obtenus avec les procédés 1 et
2 présentent une épaisseur d’environ 200 nm et ceur obtenus avec le procédé 3 d’environ 5 nm.
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IV.1.6 Résumé des procédés 1 a 3

Procédé 1 :

0- Obtention de la (v/3 x v/3)R30° par re-
cuit & 1100°C, suivie par 5 ou 6 cycles de
2 minutes de dépét de Si a 4.1071° Torr
et de 5 minutes de recuit, puis diminu-
tion de la température de ’échantillon &
700°C.

1- Dépo6t de 50 sccm de NH3 pendant 10
secondes (disparition de la reconstruc-
tion sur le cliché RHEED). La tempéra-
ture de ’échantillon est augmentée a une
vitesse de 20°C/min jusqu’a 800 °C on
un recuit est effectué pendant 5 secondes.
La température est ensuite redescendue a
700°C.

2- Dépot d’aluminium pendant 10 se-
condes pour une pression Py = 3.1078
Torr correspondant & une vitesse de crois-
sance de 100 nm /h.

3- La température de I’échantillon est gra-
duellement augmentée de 700°C & 950°C
en 3 min sous flux de 120 sccm d’NHj;
et sous flux d’aluminium correspondant &
une vitesse de croissance de 100 nm /h.

4- Croissance de ’AIN 4 100 nm/h .

5- Fin de la croissance, la température de
I’échantillon est descendue & 800 °C sous
flux ’NH3 graduellement diminué de 120
scem a 0 scem.

Procédé 2 :

0- Obtention de la (v/3 x v/3)R30° par re-
cuit & 1100°C, suivie par 5 ou 6 cycles de
2 minutes de dépot de Si a 4.10719 Torr
et de 5 minutes de recuit, puis diminu-
tion de la température de 1’échantillon &
700°C.

1- Dépo6t de 50 sccm de NH3 pendant 10
secondes (disparition de la reconstruc-
tion sur le cliché RHEED). La tempéra-
ture de ’échantillon est augmentée & une
vitesse de 20°C/min jusqu’a 800 °C ou
un recuit est effectué pendant 5 secondes.
La température est ensuite redescendue &
700°C.

2- Dépot d’aluminium pendant 100 se-
condes pour une pression Py = 3.107°
Torr correspondant & une vitesse de crois-
sance de 10 nm/h.

3- La température de ’échantillon est gra-
duellement augmentée de 700°C & 950°C

en 3 min sous flux de 120 scecm d’NHj
et sous flux d’aluminium correspondant &
une vitesse de croissance de 10 nm/h.

4- Croissance de ’AIN 4 10 nm/h pen-
dant 30 minutes.

5- La pression d’aluminium est augmentée
P = 3.1078 Torr afin d’obtenir une vi-
tesse de croissance de 100 nm/h. La
croissance est poursuivie pour la durée
désirée.

6- Fin de la croissance, le flux d’aluminium
est & nouveau diminué afin d’obtenir
une vitesse de croissance de 10 nm/h .
La croissance est poursuivie pendant 30
minutes, puis la température de I’échan-
tillon est descendue & 800 °C sous flux
d’NH3 graduellement diminué de 120
scem & 0 scem.

Procédé 3 :

0- Obtention de la (v/3 x v/3)R30° par re-
cuit & 1100°C, suivie par 5 ou 6 cycles de
2 minutes de dépot de Si a 4.10719 Torr
et de 5 minutes de recuit, puis diminu-
tion de la température de ’échantillon &
700°C.

1- Dépdt de 50 sccm de NH3 pendant 10
secondes (disparition de la reconstruc-
tion sur le cliché RHEED). La tempéra-
ture de ’échantillon est augmentée & une
vitesse de 20°C/min jusqu’a 800 °C ou
un recuit est effectué pendant 5 secondes.
La température est ensuite redescendue &
700°C.

2- Dépét d’aluminium pendant 100 se-
condes pour une pression Py = 3.107°
Torr correspondant & une vitesse de crois-
sance de 10 nm /h.

3- La température de ’échantillon est gra-
duellement augmentée de 700°C a 950°C
en 3 min sous flux de 120 sccm d’NHj
et sous flux d’aluminium correspondant &
une vitesse de croissance de 10 nm/h.

4- Croissance de ’AIN 4 10 nm/h pen-
dant 30 minutes.

5- Fin de la croissance, la température de
I’échantillon est descendue & 800 °C sous
flux d’NH3 graduellement diminué de 120
scem & 0 scem.
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IV.2 Etude des différents paramétres de croissance

De maniére générale, les films d’AIN croissants sur 4H-SiC sont de bien meilleure qualité que
ceux obtenus sur substrats Si(111). La densité de dislocations est considérablement diminuée et
I’aire des zones sans défaut accrue grace a la faible différence de parameétre de maille. Les surfaces
présentent trois types de défauts : dislocations vis et dislocations coin et défauts macroscopiques.

Dans la partie suivante, 'influence de la qualité de la surface initiale de SiC, de 1’épaisseur,
de la vitesse de croissance, du ratio I1I/V (pression d’Al sur pression NHj), de la température et
de la reprise de croissance sur les densités de dislocations vis et coin et sur la densité de défauts
macroscopiques sera discutée. L’exceptionnelle qualité des couches d’AIN sur SiC permet une
étude plus pertinente de l'influence des différents paramétres de croissance sur les densités de

défauts que dans le cas de la croissance sur Si(111).

IV.2.1 Substrat initial 4H-SiC

Quatre films d’AIN épitaxiés sur quatre surfaces de SiC obtenues a partir de séries de cycles
différents (de 5 a 15) ont été étudiés. Deux surfaces d’AIN épitaxiées selon le procédé 1 sur
deux surfaces de 4H-SiC différentes sont présentées figure IV.6. Le premier échantillon de SiC
obtenu a ’aide de 15 cycles (Fig. IV.6a) présente un excés de silicium qui se caractérise par une
densité importante de domaines reconstruits de petite taille (< 50 x 50 nm?), par la présence de
gouttelettes de silicium (pointées par la fleche blanche sur I'image) ainsi que par des domaines de
silicium amorphe (domaine (2)) et cristallin (domaine (3)). Les images NC-AFM haute résolution
montrent que le domaine (1), situé sur la couche inférieure, est reconstruit (3 x 3) (insert de la Fig.
IV.6a). La surface d’AIN résultante (image SEM figure IV.6¢) présente une importante densité
de défauts macroscopiques (1.108/ cm?) qui apparaissent pour les plus gros (~ 500 nm de rayon)
sous forme d’amas chaotiques d’hexagones. Les plus petits (fleches noires) apparaissent sous
forme d’hexagones (=~ 150 nm de largeur) et d’hexagones semi-enterrés (~ 90 nm de largeur).
Nous appellerons ces défauts "amas de défauts macroscopiques" et "défauts macroscopiques”
dans la suite de cette these.

Le deuxiéme échantillon de SiC (Fig. IV.6a) a été obtenu a 'aide d’une série de 5 cycles et ne
présente pas d’excés de silicium. Les études KPFM et NC-AFM haute résolution montrent que
la surface présente les différentes reconstructions du SiC (de (v/3 x v/3)R30° & (3 x 3)) et que la
taille des domaines varie de ~ 50 x 50 nm? & ~ 200 x 200 nm?. Les domaines de taille supérieure
4 100 x 100 nm? sont majoritaires sur la surface. La densité de défauts macroscopiques est trés
faible : 1.107/ cm? et aucun amas de défauts macroscopiques n’a été observé pour le film AIN
obtenu sur cet échantillon (Fig.IV.6f).

La densité de dislocations vis est également influencée par le substrat initial, elle passe de
130/pm? pour I'échantillon 1 (Fig. IV.6b) a 80/um? pour I’échantillon 2 (Fig. IV.6e).

Les études et les images SEM mettent en évidence la corrélation entre la taille des domaines

que présentent les surfaces de SiC et la densité de défauts macroscopiques et de dislocations vis.
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(b) Image NC-AFM d’une surface d’AIN épi-
taxié sur (a)

» 100nnt
MR

(d) Image NC-AFM d’une surface de 4H-SiC  (e) Image NC-AFM d’une surface d’AIN épi- (f) Image SEM d’une surface d’AIN épitaxié sur (d)
taxié sur (d)

Iy

FIGURE IV.6 — Images NC-AFM de surfaces de 4H-SiC obtenues grice a une série de 10 et 5 cycles (a et d). (a) La surface présente un excés important
de silicium et 3 domaines sont présents : la reconstruction (3 x 3) (domaine 1, insert), silicium amorphe (domaine 2) et cristallins (domaine 3). La surface
présente également une densité importante de gouttelettes de silicium (pointées par la fleche blanche). A = bnm, Af = —25Hz, insert : Af = —100Hz . (d)
La surface présente les différentes reconstructions du SiC (de (v/3 x \/3)R30° & (3 x 3)), et la taille des domaines majoritaires est supérieure a 100 x 100
nm?. A = 5nm, Af = —20Hz. (b,e) Images NC-AFM de surfaces de d’AIN épitaxié sur (a et d). (b) A = 5nm, Af = —10Hz, densité de dislocations
vis = 130 =40 /um?. (e) A = 5nm, Af = —25Hz, densité de dislocations vis = 80 & 15 /um?. (c,f) Images SEM de 7,7 x 5,8 um? et 10 x 7,4 pm? de
surfaces de d’AIN épitaxié sur (a et d). La surface (c) présente une forte densité de défauts macroscopiques (1.108/ e¢m?) qui apparaissent sous forme d’amas
d’hexagones. La surface (f) présente une faible densité (1.107/ cm?) d’hexagones et d’hexagones semi-enterrés.
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Plus la surface exhibe des domaines de petite taille, plus la densité de défauts de la couche d’AIN
est importante. La densité de domaines différents doit étre faible et la taille de ces domaines
doit étre supérieure a 100 x 100 nm? en moyenne afin de prévenir la formation de défauts

macroscopiques.

IV.2.2 Epaisseur

Le faible désaccord de paramétre de maille entre le SiC et I’AIN permet de faire croitre des
couches de plusieurs centaines de nanométre avant la relaxation par fissuration. Le groupe de
Okumura reporte une épaisseur de 700 nm avant relaxation [110]. Notre étude a été réalisée sur
des échantillons de 5 nm d’épaisseur élaborés avec le procédé 3 et de 200 et 400 nm d’épaisseur
obtenus a l'aide du procédé 2. Pour des surfaces d’épaisseur comprise entre 200 nm et 400nm,
aucune amélioration significative de la densité de dislocations vis n’a été notée.

La figure IV.7 présente une surface d’AIN de 5 nm d’épaisseur. Les surfaces de cette épais-
seur présentent de grandes terrasses, pouvant atteindre 300 x 300 nm? ainsi qu'une densité de
dislocations vis inférieure & 10 par ym?. Le nombre de dislocations coin est cependant trés éleve
elles sont regroupées le long des marches de hauteur nanométrique du SiC (fleches blanches) et

sur les terrasses en amas ou isolées (fleches noires) (images SEM, figures IV.7b et IV.7c).

(a) Image NC-AFM d’une sur- (b) Image SEM (c) Image SEM, agrandissment de
face d’AIN de 5 nm d’épaisseur l'image (b)

FI1GURE IV.7 — Image NC-AFM (a) et SEM (b,c) d’une surface d’AIN de &5 nm d’épaisseur
obtenue selon le procédé 3. Les fleches blanches pointent les dislocations coins regroupées le long
des marches de hauteur nanométrique du SiC et les fleches noires les dislocations coins sur les
terrasses. Les terrasses peuvent atteindre 300 x 300 nm?. L’insert en (b) est une image 7,8 x 7,8
um? AFM en mode tapping d’une surface de SiC avant préparation dans la MBE. Les marches
ont une hauteur de 1 a 2 nm. Un agrandissement de (c) est donné figure IV.10. Paramétres
image : (a) : 500 x 500 nm?, A =5 nm, Af = -5 Hz.

Les surfaces des films de 200 nm d’épaisseur ne présentent aucune dislocation coin, la totalité
est enterrée au cours de la croissance. L’apparition des défauts macroscopiques et ’augmentation
du nombre de dislocations vis laissent supposer que les dislocations coins donnent naissance &
ces défauts. Aucune couche d’épaisseur comprise entre 5 nm et 200 nm n’ayant été réalisée, il

n’a pas été possible d’observer ’évolution des dislocations coins en fonction de I’épaisseur.
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Une diminution de la superficie des terrasses avec 1’épaisseur a également été notée : de
300 x 300 nm? pour 5 nm d’épaisseur & 100 x 100 nm? pour 200 nm d’épaisseur.

Les surfaces des films de 200 nm d’épaisseur sont obtenues grace au protocole 2, c’est & dire
avec une vitesse de croissance dix fois supérieure une fois la couche tampon de 5 nm d’épaisseur
réalisée. La vitesse de croissance pouvant jouer sur la densité de dislocations vis et sur la longueur
de diffusion, il est compliqué de comparer ces deux échantillons. Il est difficile expérimentalement
de réaliser des croissances & 10 nm/h de films de 100 nm ou 200 nm d’épaisseur pour permettre

de découpler I'impact de la vitesse de croissance de celui de I’épaisseur.

IV.2.3 Vitesse de croissance

Deux vitesses de croissance ont été utilisées pour cette étude : 100 nm/h et 10 nm /h. L’impact
d’une faible vitesse de croissance lors des premiers nanomeétres sur la densité de défauts sera étudié
en comparant des surfaces obtenues grace au procédé 1 (croissance a 100 nm/h) a des surfaces
obtenues grace au procédé 2 modifié (croissance a 10 nm/h puis 100 nm/h, sans la derniére
étape). La méme étude a été réalisée en fin de croissance en comparant des surfaces obtenues
grace au procédé 1 a des surfaces obtenues grace au procédé 1 modifié (croissance a 100 nm/h

puis 10 nm/h pendant 30 minutes).

IV.2.3.1 Début de croissance

(a) 10 secondes aprés la premiére (b) 100 secondes aprés la premiére
mono-couche & 100 nm/h mono-couche & 10 nm/h

FIGURE IV.8 — Clichés de diffraction RHEED suivant l'aze [1230] de deuz surfaces d’AIN au
début de la croissance, 10 secondes et 100 secondes aprés la premiére mono-couche pour deux
vitesses de croissance, 100 nm/h (a) et 10 nm/h (b). La décomposition des raies du cliché (a)
en séries de points indiquent un début de croissance 3D. Les raies fines et intenses du cliché (b)
indique un début de croissance 2D dés la premiére mono-couche.

Les clichés RHEED (Fig. 1V.8) durant les premiéres secondes de la croissance montrent
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qu’une vitesse de croissance trés faible (10 nm/h) permet d’obtenir un début de croissance 2D
dés la premiére mono-couche. L'image NC-AFM d’une surface de 5 nm d’épaisseur présentée
au paragraphe précédent (Fig. IV.7a) confirme bien le début de croissance 2D. Cela a pour
effet de diminuer d’un facteur deux a trois la densité de dislocations vis des surfaces résul-
tantes. Une surface de 200 nm d’épaisseur obtenue & 1’aide du procédé 1 présente une densité de
80 dislocations vis/um?. Une surface de 200 nm d’épaisseur obtenue & I’aide du procédé 2 modifié

présente une densité de 25 a 40 dislocations vis/um?.

IV.2.3.2 Fin de croissance

La diminution de la vitesse de croissance durant les derniers nanométres n’a pas d’effet signi-
ficatif sur la densité de dislocations vis ou sur la superficie moyenne des terrasses. En revanche,
elle permet de diminuer considérablement la rugosité a 1’échelle atomique en favorisant une re-
construction (2 x 2) ne présentant aucun adatome d’hydrogéne. Ce point sera discuté plus en

détail au chapitre V.

IV.2.4 Ratio III/V

Comme pour I'étude du chapitre II, le ratio I1I/V a été arbitrairement fixé a 1 pour un flux
d’NHj; de 60 sccm = 5.107% Torr et P4; = 3.10~8 Torr (correspondant & une vitesse de croissance
de 100 nm/h). Des ratios de 0,05 a 1,5 ont été étudiés pour des couches obtenues a ’aide du
procédé 3. Le ratio a été modifié en augmentant ou diminuant la pression d’NHj tandis que la
pression d’aluminium est restée constante & 3.1072 Torr.

Aucun changement significatif n’a été noté sur la densité de dislocations vis ou coins pour les
différents ratio étudiés, la densité de dislocations vis reste trés faible (< 10 /um?). Bien que la
densité de dislocations coins soit importante et difficilement mesurable, les caractérisations SEM

n’ont montré aucune variation significative.

IV.2.5 Température

Cette étude a été effectuée sur un seul échantillon d’AIN, obtenu a ’aide du procédé 2 dont les
étapes 1 & 3 ont été modifiées. La croissance a été débutée a 950 °C sous flux d’'NHj3 de 120 sccm
pour une vitesse de croissance de 10 nm/h. Les autres étapes restent inchangées.

La figure IV.9 présente deux surfaces d’AIN, I'une obtenue pour une température de début
de croissance de 950 °C (Fig. IV.9a) et 'autre de 700 °C (Fig. IV.9Db). Cette étude montre que la
densité de dislocations vis peut étre diminuée grace & un début de croissance & haute température.
La densité de dislocations vis du premier film, la plus faible obtenue pour des couches de 200 nm
d’épaisseurs, est de 17 dislocations vis/um? et de 40 /um? pour le deuxiéme.

Dans le cas de la croissance d’AIN sur Si(111), des études ont montré [50] quun début de
croissance a trop haute température nuisait a la qualité des films d’AIN (Chap. IT). Le SiC ne

réagissant pas aussi fortement que le silicium avec ’ammoniac, le probléme de la nitruration du
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substrat ne se pose plus et il est ainsi possible de démarrer la croissance a plus haute température
afin de favoriser la diffusion des atomes d’Al durant le début de la croissance.

Un seul film d’AIN ayant été réalisé dans ces conditions, il n’est pas possible de se positionner
de facon certaine sur les effets bénéfiques d’'un début de croissance a haute température sans

davantage d’études montrant une reproductibilité du phénomeéne.

(a) Début de croissance & 950°C (b) Début de croissance a 700°C

FIGURE IV.9 — Images NC-AFM de deur surfaces d’AIN obtenues pour un début de croissance
a haute température (950°C) (a) et basse température (700°C) (b). (a) A =5nm, Af = —2Hz,
densité de dislocations vis = 17+ 5 /um?. (b) A = 5nm, Af = —20H z, densité de dislocations
vis = 40 £ 10 /um?.

IV.2.6 Reprise de croissance

Au chapitre précédent (chapitre II), nous avons évoqueé leffet bénéfique et inattendu de
la reprise de croissance sur la densité de dislocations vis. Cependant la mauvaise qualité des
couches d’AIN obtenues sur substrat Si ne permettait de conclure précisément. Cette étude a
été renouvelée pour une surface obtenue a 1’aide du protocole 1 modifié. La fin de croissance a
été réalisée a 10 nm/h pendant 30 minutes et deux reprises ont été effectuées dans les mémes
conditions. Une étude NC-AFM de la surface a été réalisée aprés la premiére croissance et aprés
chaque reprise. Les densités de dislocations vis sont données dans le tableau IV.1. La densité
de dislocations vis est de 80/um? aprés la croissance puis se stabilise aux alentours de 55/um?
aprés la premiére reprise.

Le méme comportement que lors de I’é¢tude réalisée sur les couches d’AIN sur Si est ob-
servé : il est possible de faire décroitre le nombre de dislocations vis jusqu’a une valeur limite, ici
55 dislocations vis/um?, en reprenant la croissance. Lors de cette étude une seule reprise a été suf-

fisante pour atteindre la valeur minimale, 14 ot deux reprises avaient été nécessaires lors de I’étude



IV.3 Discussion 101

précédente. Possiblement en raison de la faible densité de dislocations initiale et/ou en raison du

temps de dépot plus long (30 minutes pour AIN sur SiC contre 5 minutes pour substrat silicium).

187‘6 167‘6 2€m6

croissance reprise reprise

Densité de dislocations vis (um=2) 80+ 15 52+ 10 58 =10

TABLE IV.1 — Densité de dislocations vis du film d’AIN aprés chaque reprise de croissance.

IV.3 Discussion

Les échantillons obtenus se sont avérés étre de bonne qualité grace & la faible différence de
paramétre de maille. La densité maximum de dislocations vis obtenue est de 155/um? avec le
procédé 1, quil a été possible de diminuer & 20 dislocations vis/um? grace au procédé 2. Ces
derniers échantillons présentent des terrasses de 100 x 100 nm? de superficie et une densité
de défauts macroscopiques trés faible (1.107/ cm?) grace d'une surface de SiC parfaitement
préparée. Les échantillons obtenus a l’aide du protocole 3 présentent de nombreux avantages pour
I'utilisation particuliére que nous souhaitons en faire : de grandes terrasses de 300 x 300 nm?
et une densité de dislocations vis quasi nulle. La densité importante de dislocations coin n’est
pas un probléme en soit car étant trés localisée, le long des marches nanométriques du SiC ou en
amas sur les terrasses. Cependant, pour une application plus étendue, dans ’opto-électronique ou
I’électronique de puissance par exemple, ces échantillons ne semblent pas adaptés a cause de leur
faible épaisseur ou de la densité importante de dislocations coins. Des études complémentaires
d’échantillons d’épaisseur comprise entre 5 nm et 200 nm auraient permis de trouver un bon
compromis entre la superficie des terrasses et la densité de dislocations vis et coin.

La qualité du substrat initial et un début de croissance a faible vitesse et a4 température
élevée apparaissent comme étant les facteurs clefs & 'obtention de couches présentant une faible
densité de défauts (1.10% /cm?) 3.

Il est possible d’obtenir des films d’AIN présentant une trés faible densité de défauts ma-
croscopiques (< 1.107/ecm?) en utilisant des surfaces de SiC parfaitement préparées c’est & dire

possédant une faible densité de différents domaines?

, 1.e. une surface présentant de grandes
terrasses (Fig. IV.6d). Les études menées permettent d’affirmer que la densité des défauts ma-
croscopiques (Fig. TV.6¢) n’est influencée par aucun autre parameétre de croissance.

Une faible vitesse de croissance durant les premiéres mono-couches d’AIN permet de démarrer
la croissance de facon 2D et de générer ainsi moins de dislocations vis en surface. Une étude
similaire sur substrat de silicium aurait permis d’analyser plus en détail cet aspect bénéfique.

Bien que la fin de croissance a faible vitesse n’ait pas d’influence bénéfique sur la densité de

3. Densité de dislocations vis + densité de défauts macroscopiques pour des surfaces de 200 nm d’épaisseur
4. Chaque domaine présente une reconstruction différente
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dislocations vis, elle permet d’améliorer la surface au niveau atomique en évitant ’apparition
d’adatomes d’hydrogéne sur les adatomes d’azote ou d’aluminium. Une surface passivée avec des

atomes d’hydrogéne n’est pas adaptée aux dépots de molécules ou de nano-plots métalliques.

L’étude sur la température promet de belles perspectives quant a 'amélioration du protocole
de croissance. Démarrer la croissance avec une température élevée permet de diminuer ainsi la
densité de dislocations vis en augmentant la longueur de diffusion des atomes d’Al. Toutefois, les
images NC-AFM de surfaces de 5 nm d’épaisseur (Fig. IV.7) montrent une quantité importante
d’ilots d’AIN sur les terrasses, résultant d’une longueur de diffusion encore trop faible liée &
une température trop basse (Teroissance = 950°C) pour parvenir & une croissance par avancée
de marche. [.’idéal serait de réaliser la croissance & de plus hautes températures, cependant la
température utilisée étant dans la limite haute a ne pas dépasser (Teroissance = Tf&‘lblim““‘m), il

semble difficile de pouvoir obtenir de meilleurs résultats.

Les clichés RHEED ainsi que les images NC-AFM des surfaces de SiC aprés dépot de NHs
et recuit montrent que ’étape de nitruration est moins destructrice pour le substrat de SiC que
pour le silicium. La rugosité varie trés peu, d’environ 0,2 A pour le SiC contre environ 1 nm pour
le silicium. Et la reconstruction (v/3 x v/3)R30°, toujours visible au RHEED est le signe que
Iinformation cristalline est toujours présente. Cela permet de favoriser un début de croissance

2D et de limiter la formation de défauts dans la couche d’AIN.

L’aspect bénéfique d’une reprise de croissance sur la densité de dislocations vis reste encore
obscure. D’autant plus que les études sur substrat de Si et SiC montrent que cette diminution est
indépendante des autres parameétres de croissance. La diminution du nombre de dislocations vis
se produit généralement par recombinaison de deux dislocations. Il est possible que cette recom-
binaison soit favorisée par les gradients de température successifs lors des reprises de croissance,
additionnés aux dépots de quelques nanométres supplémentaires qui permettent aux dislocations

de diffuser suffisamment pour se recombiner.

Il apparait finalement que les valeurs étudiées du ratio II1/V ne jouent pas un role important
sur la densité de dislocations. Beaucoup d’études dans la littérature font mention d’une impor-
tante augmentation de la rugosité de surface dans des conditions de croissance riche en ammoniac
ou en aluminium. Conditions de croissance extrémes que nous n’avons jamais atteintes lors de
nos études. Ainsi, s’il est évident maintenant que la pression d’aluminium (et donc la vitesse de
croissance) joue un role important lors de la croissance, la pression de NHg utilisée est beaucoup
moins importante. Réaliser une croissance a une pression de 60 sccm ou bien 180 sccm ne modifie
en rien la qualité de la surface. La diffusion des atomes d’aluminium ne semble pas étre affectée
par la densité de molécules de NH3 qui atteignent la surface, contrairement & une idée répandue
dans le domaine de I’épitaxie des nitrures. Au contraire, les études sur substrat de silicium ont

montré qu’une croissance & trop faible pression d’ammoniac dégradait la qualité de la surface.
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IV.4 Origine des défauts

Les surfaces d’AIN sur SiC présentent trois types de défauts : dislocations vis, dislocations
coin et défauts macroscopiques. La qualité exceptionnelle des films d’AIN a permis de mettre
en évidence 'origine possible de ces défauts grace aux caractérisations NC-AFM et SEM. Ils
semblent étre créés durant les premiéres mono-couches, sous forme de dislocations coin induites

par la surface de SiC, la vitesse de croissance et la température.

IV.4.1 Le substrat initial 4H-SiC

La figure IV.10 présente une image SEM d’une surface d’AIN de 5 nm d’épaisseur et une
image NC-AFM en insert de la surface de SiC aprés dépot de silicium sur laquelle a été réali-
sée la croissance. La couche d’AIN est suffisamment mince pour que les électrons secondaires la
traversent et permettent ainsi d’obtenir une image de la surface de SiC en transparence. Deux
types domaines peuvent étre distingués sur 'image SEM, leurs formes et leurs dimensions cor-
respondent aux domaines de la surface de SiC présentée sur 'image NC-AFM. Seuls certains
domaines présents sur la surface de SiC et visible sur I'image NC-AFM apparaissent sur I'image
SEM. Il est possible qu’une partie des domaines ait été détruite lors de la nitruration ou que leur
nature les rendent invisibles au SEM.

Les dislocations coin (points noirs sur 'image SEM) se regroupent en ligne le long des marches
nanométriques de la surface de SiC ainsi que sur les plateaux, suivant le contour des domaines
du SiC. La majorité des dislocations située sur les terrasses se regroupe en amas ("A” et ”B” sur
Iimage SEM) suivant le contour de certains domaines 72" préférentiels. Le regroupement ”A”
présente des lignes de dislocations orientées suivant les axes cristallographiques <1000> de I’AIN
(ou du SiC), tandis que les regroupements ”"B” ne présentent aucune orientation particuliére.

L’apparition des dislocations coin semble étre liée & la différence de polytype entre le 4H-
SiC et le 2H-AIN qui provoque ce que l'on appelle des défauts d’empilement ou SMBs (Fig.
IV.1). La figure IV.11a présente un schéma de deux domaines d’AIN, épitaxiés sur deux couches
de 4H-SiC séparées par une marche mono-atomique. L’impossibilité de raccord entre ces deux
domaines apparait clairement sur ce schéma. Cependant, sous l'effet d’une température élevée,
il est possible que ces deux domaines coalescent lors de la croissance. La coalescence de ces
domaines entrainant des contraintes dans la couche d’AIN qui peuvent étre diminuées par la
formation de dislocations coin.

Les images NC-AFM présentées figures IV.11c et IV.11b de la surface d’AIN mettent en
évidence la coalescence de deux domaines du schéma figure IV.11a. Les couches A et B coexistent
sur le méme plan et sont repérables par la rotation de 180° des directions <1000> paralléles
aux bords de marches d’AIN. Les terrasses triangulaires des domaines B pointent vers le haut
de I'image, tandis que celles des domaines A pointent vers le bas (représentés par les fleches
noires sur I'image IV.11c). Les dislocations coin sont situées a la jonction des deux domaines et

permettent ainsi d’évaluer les frontiéres tracées sur I'image. Le groupe de Okumura a montré qu’il



104 Croissance du Nitrure d’Aluminium sur substrats 4H-SiC(0001)

FIGURE IV.10 — Images SEM et NC-AFM (en insert) d’une surface d’AIN de 5 nm d’épaisseur
et de son substrat initial de JH-SiC respectivement. Les deux images sont a la méme échelle.
Deuz domaines (1 et 2) correspondant o certains domaines de la surface de SiC sont visibles sur
l’image NC-AFM et en transparence a travers la couche d’AIN sur l'image SEM. Les dislocations
coins apparaissent sous forme de points noirs sur l'image SEM (fléche noire), localisés le long des
marches nanométrique de SiC' et sur les terrasses de fagon isolées suivant les parois des domaines
ou en amas (A" et "B’). L’amas 7 A” est orienté suivant les azes cristallographiques {1000}.
Parameéetres image NC-AFM : A =5nm, Af = —-20Hz.

se formait des dislocations coin localisées le long de 'interface AIN/SiC qui se propagent dans le
film sous forme de dislocations traversante (Fig. IV.12a) [83]. Il est possible que les dislocations
coin observées sur nos images NC-AFM soient des dislocations traversantes émergentes induites
de dislocations coins localisées dans les premiéres mono-couches & l'interface de deux domaines
d’AIN (Fig. IV.12b).

Les images NC-AFM des films de 200 nm d’épaisseur montrent que la surface ne présente plus
de dislocations coin et que la densité de dislocations vis augmentent. Elles montrent également
que sur les zones étudiées (quelques um?), aucune inversion de domaines n’est observée. Ainsi,
nous pouvons affirmer qu’au cours de la croissance, la densité de domaines diminue et leur taille
augmente. Ce comportement semble étre étroitement lié & la disparition des dislocations coins et

a’émergence de dislocations vis. Nous manquons encore de preuves concrétes, qui pourraient étre
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(b) Image NC-AFM d’une surface d’AIN
de 5 nm d’épaisseur

FIGURE IV.11 — (a) Représentation d’une croissance de deur domaines d’AIN sur deux couches
(A et B) de JH-SiC séparées par une marche mono-atomique. La différence de polytype entre le
2H-AIN et le 4H-SiC empéche la coalescence entre les deur domaines a 0 K. (b,c) Images NC-
AFM de 315 x 315 nm? d’une surface d’AIN de 5 nm d’épaisseur. L’image (c) met en évidence
la coexistence aprés coalescence des deur domaines d’AIN vus en (a). On notera la présence de
dislocations coin & Uinterface des domaines A et B. Les fleches noires pointent une paire de
dislocations vis. Les frontiéres ont été tracées a l'aide des dislocations coin et des orientation
différentes des terrasses triangulaires d’AIN des deuzr domaines. Parameétres images : A = 8nm,
Af=-5Hz.

apportées par I’étude de films de différentes épaisseurs mais il semble que certaines dislocations
coin disparaissent par recombinaison des dislocations traversantes au cours de la croissance. Les
dislocations traversantes qui ne se recombinent pas peuvent donner naissance & des dislocations
vis en surface. Les dislocations vis pointées par les fléches sur la figure IV.11b, localisées &
I'interface de deux domaines semblent étre induites par une paire de dislocations traversantes.
Le regroupement des dislocations coin en amas ("A” et "B”) semble étre causé¢ par des
domaines particuliers du SiC qui induiraient localement une contrainte plus importante dans
la. couche d’AIN. Cette contrainte excessive induit la formation d’un nombre plus important de

dislocations & la frontiére afin de minimiser ’énergie dans la couche.
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on terrace
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F1GURE IV.12 — (a) Schéma tiré de [83] de dislocations coin localisées & linterface AIN/SiC au
niveau de marches de trois mono-couches de hauteur qui se propagent sous forme de dislocations
traversante (TD : threading dislocation) dans le film. (b) Schéma présentant l’apparition des
dislocations coin émergentes observées sur l'image IV.11b pour un film d’AIN de 5 nm d’épaisseur.
Une dislocation coin apparait o la jonction des domaines A et B lors des premiéres mono-couches
(trait plein, long). Cette dislocation donne naissance & une paire de dislocations traversante (traits
en pointillés) qui se propage dans le film et donne naissance & une paire de dislocations coin en
surface (traits pleins, courts).

3 bilayer

En raison de la densité importante de dislocations coin trés localisées, de nombreux défauts
sont créés dans ces zones au fur et & mesure de la croissance. L’étude en fonction du substrat
initial de SiC (paragraphe IV.2.1) a montré que les défauts macroscopiques sont induits par des
surfaces de SiC présentant une densité importante de différents domaines. En recoupant ces deux
informations, on peut supposer que ces amas de dislocations donneront naissance aux défauts
macroscopiques et aux amas de défauts macroscopiques observés sur des surfaces de 200 nm
d’épaisseur. Des études complémentaires de films d’AIN de tailles comprises entre 5 nm et 200 nm,

permettraient de confirmer cette hypothése.

IV.4.2 Les paramétres de croissance durant les premiers nanométres : vitesse

& température

Les études sur la vitesse de croissance et sur la température ont montré qu’il était possible de
réduire considérablement la densité de dislocations vis en démarrant la croissance & faible vitesse
(10 nm/h) et & haute température 950°C. A 10 nm /h, une mono-couche est créée en 100 secondes,
le nombre d’atomes qui atteint la surface a un instant ¢ étant trés faible, la probabilité que deux
adatomes (ou plus) se rencontrent et forment le noyau d’une nouvelle mono-couche est réduite en
comparaison & une vitesse plus élevée (Chap. I1§1.1 Eq. I.1). Une croissance par avancée de marche
sera favorisée par rapport a une nucléation sur terrasse (Fig. [V.13). A 100 nm/h, une mono-
couche est créée en 10 secondes, réduisant donc la longueur de diffusion. Démarrer la croissance
a basse température diminue également la longueur de diffusion et augmente la densité de centre

de nucléation. De nombreux défauts ponctuels peuvent ainsi étre créés sur la surface (lacunes,
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FI1GURE 1V.13 — Schéma simplifié représentant la croissance de la premiére mono-couche d’AIN
pour deuz wvitesses différentes a t = b secondes aprés le début de la croissance. Une faible vi-
tesse (10 nm/h) et une température élevée permettent de favoriser une croissance par avancée
de marche. Une vitesse plus importante (100 nm/h) et une température plus faible accroissent
lapparition de nowvelles terrasses d’AIN, augmentant la probabilité de créer des dislocations coin
lors de la coalescence de deux terrasses (fleche rouge) ou par apparition de défaut ponctuels sur la
surface (fleche bleue). Les dislocations coins se propagent sous forme de dislocations traversante
durant la croissance, formant une paire de dislocations vis en surface (traits en pointillés). Les
fleches noires représentent la direction de croissance.

défauts d’antisite, atomes interstitiels) et lors de la coalescence de deux terrasses (fleche rouge),
provoquant l’apparition de contraintes dans la couche d’AIN. Ces contraintes seront diminuées
grace a la formation de dislocations coin qui donneront naissance & des paires de dislocations vis
en surface.

La corrélation entre les différents parameétres de croissance rend difficile la, quantification des
défauts causés par la surface initiale de SiC, par la vitesse de croissance ou par la température.
Cependant, toutes les études pointent le fait que la majorité des défauts est induite par les

dislocations coin créées lors de la croissance des premiéres mono-couches d’AIN.

IV.5 Propriétés cristallines : caractérisation par diffraction de

rayons X

Quatre films d’AIN présentant différentes densités de dislocations vis ont été caractérisés par
diffraction de rayons X. L’échantillon AIN-28 a été obtenu a I'aide du procédé 3 et les autres
échantillons avec le procédé 1. L’échantillon AIN-22 présente une épaisseur de 400 nm. Les valeurs
des largeurs a mi-hauteur (Full Width at Half Maximum : FWHM) des raies symétriques (0002)
et asymétriques (1013) sont données dans le tableau TV.14a. Les valeurs obtenues pour I’AIN-24
et 28 sont équivalentes aux meilleurs résultats de la littérature. Les deux autres échantillons
présentent des valeurs dix fois supérieures, signe d’'une mauvaise qualité cristalline induite par
une forte densité de dislocations.

L’évolution des valeurs des FWHM en fonction de la densité de dislocations vis pour les
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échantillons d’AIN sur SiC (traits pointillés) et d’AIN sur Si (traits pleins) est présentée sur
la courbe de la figure IV.14b. De la méme fagon, les valeurs des FWHM augmentent avec la
densité de dislocations vis pour les échantillons d’AIN sur SiC et sur Si. Les valeurs des FWHM
(0002) et (1013) des échantillons d’AIN sur SiC sont significativement inférieures aux valeurs
des échantillons obtenus sur Si, la densité de dislocations vis jouant un réle important dans
cette décroissance. Au vue de la variation des courbes, il apparait également que les valeurs des
FWHM sont dépendantes du substrat initial. Cette dépendance peut étre induite par le désaccord
de parameétre de maille entre PAIN et son substrat initial, qui impose des contraintes beaucoup

plus fortes dans le cas d’une croissance sur silicium.

Echantillon Dislocation | FWHM | FWHM 06
vis (/um?) | (0002) | (1013)
05 - ;
AIN-20
(200 1m) 84 0,13° | 0,17° .
AIN-22 203
o o z- ——
(400 nm) 108 0,29 0,25 z T,’I’* — o
02 - ,
AIN-24 -~ = (0002)
48 0,037° 0,12° e ® (10-13)
(220 nm) 01 {@=---7%" L7 - - AN on SiC
AIN—28 (5 ° o - - - —7.‘4 ‘ ‘ ‘ —AIN‘on Si
nm) 5 0,019 0,10 ° 0 50 100 150 200 250
Density of screw dislocations/um?

(a) ()

FIGURE IV.14 — (a) Largeurs a mi-hauteur des raies (0002) et (1013) et densité de dislocations
vis pour quatre surfaces d’AIN sur SiC. (b) Evolution des largeurs a mi-hauteur des raies (0002)
et (1013) en fonction de la densité de dislocations vis pour des échantillons d’AIN sur Si (traits
pleins) et sur SiC (traits pointillés).

Une inversion des valeurs FWHM (0002) et (1013) est observée pour les échantillons obtenus
sur substrats SiC. Elle apparait pour une densité d’environ 100 dislocations vis/um?. Cette
inversion peut s’expliquer par le fait qu’en deca de 100 dislocations vis/um? (108 cm~2) I'influence
des dislocations vis ne peut plus étre détectée par mesures XRD [66] et peut se caractériser par

une diminution importante des valeurs des FWHM des raies (0002).

IV.6 Propriétés optiques : caractérisation par photoluminescence

Trois échantillons de chaque type (sur substrats Si ou SiC) ont été étudiés par photolumi-
nescence au laboratoire Charles Coulomb de 'université de Montpellier. Les expériences ont été
conduites par Pierre Valvin et Christelle Brimont et ’analyse des résultats par Pierre Lefebvre.

Les échantillons d’AIN sur Si(111) ont été élaborés dans les mémes conditions et présentent
des épaisseurs de 76 nm, 250 nm et 395 nm. Les échantillons d’AIN sur SiC : AIN-20, AIN-22

et AIN-24 ont été obtenus a 'aide du procédé 1 et présentent des épaisseurs de 200 nm pour
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I’AIN-20 et AIN-24 et de 400 nm pour I"AIN-22. Les densités de dislocations vis pour chaque
échantillon sont données dans le tableau I1.18a pour I’AIN sur Si(111) et dans le tableau IV.14b
pour 'AIN sur SiC. L’échantillon AIN-22 présente également une densité importante de défauts

macroscopiques (6.107 /cm?, Fig. IV.6c).

Le grand gap de ’AIN impose des conditions expérimentales extrémes pour pouvoir réaliser
des mesures PL. L’échantillon doit étre excité par un laser de faible longueur d’onde, opérant
dans 'UV & 200 nm environ. Les mesures ont été réalisées & 196 nm pour une puissance (trés

faible) estimée par les expérimentateurs aux environs de 0,1 4 1 W/ cm?.

Les mesures sur I’AIN sur Si(111) n’ayant donné aucun résultat, les spectres ne seront pas
présentés ici. Les spectres bruts obtenus aprés 30 minutes d’accumulation pour les échantillons
d’AIN sur SiC sont donnés figure IV.15. L’AIN-22 ne montre aucune diffusion ou émission, seule
apparait la rétrodiffusion du laser, induite d’apreés les expérimentateurs, par 'importante densité

de défauts macroscopiques.
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F1GURE IV.15 — Mesures PL des échantillons AIN-20, AIN-22, AIN-24 obtenus sur SiC. l’échan-
tillon AIN-22 ne montre aucune diffusion ou émission. Les échantillons AIN-20 et AIN-24 pré-
sentent une diffusion Raman a 6,226 eV et 6,190 ¢V (LO, Longitudinal Optical phonon). Pour
Uéchantillon AIN-20, une raie PL intense est observée ¢ 5,976 eV et une trés faible 6 6,145 eV.
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Les échantillons AIN-20 et AIN-24 présentent un petit pic, observé exactement a 111 meV
sous la raie laser, correspondant & une diffusion Raman E1(LO) (mode particulier de vibration
du phonon & F; = 111 meV, LO : Longitudinal Optical phonon) [111]. Pour I’échantillon AIN-20
deux raies PL sont observées : I'une est indubitable, bien que trés faible, & 5.976 eV. L’autre, &
peine visible, se trouverait & 6.145 eV. Avec les yeux de la foi, la trace d’une luminescence peut
étre distinguée vers 5.96 eV dans le spectre de I’AIN-24.

L’exploitation de ces résultats est trés difficile, principalement en raison de la faible puissance
du laser, et il n’est pas possible de conclure quant & la qualité optique des échantillons AIN-20
et AIN-24 comparés aux résultats trouvés dans la littérature [55-58,112]. Des études plus fines
seront nécessaires afin de déterminer quantitativement le rapport entre la densité de défauts et

la qualité optique des échantillons.

Conclusion

L’utilisation du substrat de 4H-SiC pour la croissance de I’AIN s’est révélée particuliérement
bénéfique. D’une part en atteignant notre objectif premier qui était d’obtenir des échantillons
présentant de grandes terrasses et une densité de défauts trés faible voire nulle. Et d’autre part

cela a également permis de lever quelques voiles sur apparition des défauts dans les films d’AIN.

Deux procédés (2 et 3) ont pu étre mis au point grice a ces études, qui permettent de minimi-
ser apparition de défauts et d’augmenter la taille des terrasses des films d’AIN. Les échantillons
obtenus & 'aide du procédé 3 présentent une densité de dislocations coin assez importante mais
tres localisée et de grandes terrasses et se révelent étre idéaux pour le dépot de molécules et de
nano-plots métalliques. En revanche, leurs propriétés optiques sont médiocres en raison de leur
faible épaisseur et de la densité de dislocations coin (estimée a 1.10* /cm?) et ne présenteront
qu’un intérét limité dans les domaines de ’opto-électronique ou d’électronique de puissance. Le
procédé 2 permet d’obtenir des films présentant des densités de défauts (densité de dislocations
vis + densité de défauts macroscopiques) trés faible de 1.10? /cm? et des propriétés cristallines
remarquables mais des terrasses de superficie moindre. La faible densité de défauts rend ces
échantillons plus attractifs dans les domaines susnommeés, mais la taille des terrasses reste limi-

tante pour nos besoins.

Les valeurs des densités de défauts données dans la littérature sont du méme ordre de gran-
deur que ce que nous obtenons. Cependant, seuls sont comptés les défauts que nous appelons
macroscopiques, les dislocations n’étant généralement pas prises en compte faute d’outils appro-
priés. Nous estimons au vu des images fournies la densité de défauts a deux voire trois ordres de
grandeur de plus (1.10'%/cm? & 1.101 /em?).

Deux origines possibles & ’apparition des dislocations coin ont pu étre déterminées. La pre-
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miére étant liée au substrat initial qui produit la majorité des défauts dans la couche d’AIN. Bien
que faible, la différence de parameétre de maille (1%) peut potentiellement induire une grande
densité de dislocations : un défaut tous les cent atomes soit une densité de 10! /cm?. Il apparait
cependant que la différence de polytype qui existe entre le 2H-AIN et le 4H-SiC induit la majorité
des dislocations dans nos film d’AIN. Il est heureusement possible, mais difficile, de limiter 1’im-
pact de cette derniére grace & un échantillon de SiC parfaitement préparé. La deuxiéme origine
serait liée & une croissance trop rapide et a trop faible température. Les dislocations coin ainsi
créées semblent étre la brique élémentaire qui forme les défauts macroscopiques et les dislocations

vis qui apparaissent pour des épaisseurs plus importantes.

Les mesures par diffraction de rayons X ont montré que la qualité cristalline d’un film d’AIN
est liée a la densité de dislocations vis mais également & la nature du substrat initial. Les mesures
PL quant a elles, se sont avérées plutdot décevantes, la faible puissance du laser ne permettant

pas une analyse et une caractérisation précise des échantillons.

Bien que trés performants, les deux nouveaux procédés (2 et 3) restent encore a améliorer.
Un début de température de croissance & plus haute température semble trés prometteur pour
diminuer la densité de défauts. Quelques études complémentaires seront également nécessaires
pour trouver 1’épaisseur qui présentera le meilleur compromis entre superficie des terrasses et

densité de dislocations.

Pour conclure, le substrat de 4H-SiC s’avére étre un substrat particuliérement adapté a la
croissance de films d’AIN d’excellentes qualités. Il n’a pas été possible par manque de temps
d’exploiter complétement le potentiel d’un tel substrat et de nombreuses études complémentaires
mériteraient d’étre réalisées en vue d’une meilleure compréhension des phénoménes physiques mis

en jeu lors de la croissance.
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Introduction

Les reconstructions de surface de I’AIN ont fait ’'objet de quelques études théoriques [74,113—
117], en raison de 'intérét porté aux propriétés de surface de matériaux utilisés dans le domaine
de 'électronique de puissance. Il est possible, & I'aide de calculs théoriques de prédire en fonction
des paramétres de croissance (température et pression d’Al et de NHs) la reconstruction de
surface la plus favorable. En raison du grand gap de PAIN (6,2 V) qui interdit P'utilisation du
STM et de la faible résolution de ’'AFM opérant & 'air, ces prédictions n’ont pu & ce jour étre
vérifiées.

Nous avons travaillé en collaboration, dans le cadre du projet AtMol, avec Nicolas Lorente,
Roberto Robles et Miguel A. Pruneda (ICN2-CSIC, Espagne), qui ont effectué des calculs théo-
riques afin de déterminer les reconstructions envisageables dans nos conditions expérimentales.
Nous avons évoqué Papparition sur les cliches RHEED d’une reconstruction (2 x 2) lorsque les
films étaient obtenus a ’aide des procédés de croissance 2 et 3. Grace a des études par NC-AFM,
il a été possible de caractériser a 1’échelle de la maille les surfaces de films d’AIN(0001) obtenus
sur Si(111) et sur 4H-SiC(0001) et d’obtenir la premiére image de la reconstruction (2 x 2) de
I’AIN.

Ce chapitre est composé de deux parties, la premiére détaille les calculs réalisés par le groupe
de N. Lorente et présente les différentes reconstructions envisageables. La deuxiéme partie pré-
sente les études par NC-AFM a haute résolution de surfaces de films d’AIN obtenus sur Si(111)
et 4H-SiC(0001). Nous montrerons qu’il a été possible de confirmer partiellement les prédictions

théoriques.

V.1 Théorie

Il est possible en combinant le calcul des énergies totales a I'aide de la théorie de la fonction-
nelle de la densité (DFT : Density Functional Theory) et les principes de la thermodynamique
de prédire les reconstructions d’une surface dans des conditions expérimentales données. Nous
allons présenter dans cette partie la méthode utilisée ainsi que les reconstructions prédites en
étudiant les différents parameétres de croissance : la température du substrat T et les pressions

théoriques d’aluminium P4; et d’ammoniac Pyg,.

V.1.1 Calculs DFT et reconstructions de surface (R. Robles, M. A. Pruneda
et N. Lorente)

Les calculs DFT ont été réalisés a l'aide du code Vienna ab initio simulation package
(VASP) [118]. Grace a ces calculs, les énergies totales Ej, ont pu étre obtenues pour diffé-
rentes reconstructions. Les potentiels chimiques de chaque espéce (Al, N, H) ont été déterminés
en évaluant leur énergie totale pour chaque phase étudiée. L’énergie de Gibbs (aussi nommée

enthalpie libre) est ensuite déterminée a partir de I’énergie totale et du potentiel chimique de
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chaque espéce. Elle permet de décrire I’évolution d’un systéme physico-chimique : le systéme est
a léquilibre lorsque I’énergie de Gibbs est minimale. A partir de cette énergie de Gibbs minimale,
les phases les plus stables sont calculées pour les températures et les pressions d’Al et de NHjy
expérimentales utilisées lors de la croissance. L’ammoniac étant utilisé comme précurseur azote,
le potentiel chimique de I’hydrogéne sera également pris en considération dans le modéle utilisé.

L’énergie de Gibbs est donnée par la relation :
AGT = By [Reconstruction] — Epg[Ideal] — najpiar — NN Hy [N Hs (V.1)

Ot p14; est le potentiel chimique de 'aluminium et g, celui de 'ammoniac. Erq[Reconstruction]
représente l'énergie totale d’une surface reconstruite et Epy[Ideal] 'énergie totale d’une surface
idéale non reconstruite. Cette expression refléte ’énergie gagnée par le systéme lorsque la surface
présente une reconstruction particuliére, par rapport a I’énergie d’une surface idéale additionnée
a l'énergie de 'aluminium et de 'ammoniac en phase gazeuse. Ainsi, plus ’énergie de Gibbs est

négative, plus la reconstruction est stable.

En supposant que la croissance s’effectue dans des conditions proches de 1’équilibre, les po-

tentiels chimiques de ’AIN et de NHjg satisfont a :

HAIN = LA + [N (V.2)

IUNHy = BN + 3pH (V.3)

D’aprés ces relations, I’énergie de Gibbs peut dorénavant s’exprimer uniquement en fonction des
potentiels chimiques d’Al et de H, et I’espace des phases peut étre réduit a deux dimensions. 11
est ainsi possible de représenter sur un diagramme de phase les différentes reconstructions obte-
nues selon les différents parameétres thermodynamiques (température et pression d’aluminium et

d’ammoniac) en fonction des potentiels chimiques.

Un guide important dans la recherche des reconstructions est la régle du "comptage des
électrons" (electron couting rule) : en phase tétraédrique, une liaison pendante (DB : Dangling
Bond) d’un atome d’aluminium contribue a 3/4 d’électron et un atome d’azote a 5/4 d’élec-
trons. Par conséquent, le nombre total d’électrons de la surface d’une maille élémentaire d’une
reconstruction est :

5
Nelectrons = ZnAl + ZnN +ng (V4)

Ou na; N, g est le nombre d’atomes présent dans une maille élémentaire. La formation de liaisons
Al-N, Al-H et N-H requiére deux électrons par liaison. L’énergie est minimisée quand aucun
DB n’est laissé vides par les atomes d’azote : la bande de valence étant formée par les atomes
d’azote, les DB de 'azote préférent ainsi étre occupés. Et quand aucun DB des atomes d’Al n’est
occupé : la bande de conduction étant formée par les atomes d’Al, ses DB préférent rester vide.

En conséquence, I’énergie totale est minimisée quand aucune liaison pendante n’est occupée par
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une fraction d’électron ou par un électron. Une condition nécessaire est donc que nNejectrons SOit
un nombre pair. A partir de I'équation V 4, il a été déterminé que le nombre de cellules de surface
doit étre un multiple de quatre pour respecter la régle du comptage des électrons. Dans la suite,
nous avons toutefois considéré des mailles élémentaires ne respectant pas cette condition.

Une maille élémentaire peut conduire & différentes reconstructions. Vingt et une reconstruc-
tions ont été considérées au total pour les mailles (1 x 1), (2 x 1), (2 x 2), (V3 x V/3) et (4 x 1).
Les reconstructions sont numérotées suivant 'augmentation de ’énergie de Gibbs, de la plus
stable : n° I & la moins stable : n® XXI. La maille (1 x 1) comprend six reconstructions, pré-
sentées figure V.1a. Elles ont été obtenues en ajoutant un atome d’hydrogéne (n° XI), un atome
d’aluminium (n°® X), une liaison N-H (n° XIIT), un groupe NHy (n° XIV) et une molécule NHj
(n° XV). Ces reconstructions présentent une forte énergie de Gibbs, indiquant qu’elles ne seront

pas privilégiées durant la croissance.

XVIL N_H

‘*é*o (b)

XVIIL N, H,

FIGURE V.1 — Vue de dessus d’une maille (1 x 1) (a) et (2 x 1) (b) d’une surface d’AIN(0001)
et leurs reconstructions respectives. Les atomes d’azote du cristal sont représentés en bleu, et les
atomes d’aluminium du cristal en marron. Les adatomes d’azote sont représentés en vert et les
adatomes d’hydrogénes en blanc.

Les reconstructions présentant une maille (2 x 1) sont présentées figure V.1b. Les reconstruc-
tions choisies correspondent & des structures a priori chimiquement stables, mais en réalité elles
enfreignent la régle du comptage des électrons. Ainsi, elles présentent une trés forte énergie de
Gibbs et ne peuvent étre formées a I’aide des paramétres de croissance utilisés.

La premiére reconstruction complexe qui respecte la régle de comptage des électrons présente

une maille (2 x 2) (Fig. V.2a). Comme il a été dit dans la description de la régle de comptage
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des électrons (Eq. V.4), le nombre de mailles élémentaires doit étre un multiple de quatre. Leurs
énergies de Gibbs sont parmi les plus faibles calculées (n° I a VII), indiquant que ces structures
seront privilégiées durant la croissance. Sept des huit plus faibles énergies de Gibbs sont des
reconstructions (2x2). La huitiéme est une structure (v/3 xv/3), qui enfreint la régle de comptage
des électrons. Cependant, ce cas est exceptionnel car il correspond & une mono-couche composée
uniquement d’adatomes d’aluminium ou la régle du comptage des électrons ne s’applique plus.
Il a été trouve, dans le cas du GaN(0001), qu'une double mono-couche d’adatomes de gallium
minimise également ’énergie de Gibbs [119]. Cependant, dans le cas présent, une mono-couche
est plus stable qu'une double couche. Pour cette raison, les structures présentées figure V.2b ont

également été envisagées.

o CAlag 1 mc

‘@" .afg

1. Al- NH | +3Al NH I AI‘\-\NH3+3AI-H“ 1. N;G-H+AI-NH; VI" LCM Ix LC B

IV, N, -H+AIH

XI. N -H
(b)

FIGURE V.2 — Vue de dessus d’une maille (2x2) (a) et (vV3x+/3) (b) et de leurs reconstructions
respectives. Les adatomes d’aluminium de la premiére mono-couche sont représentés en rouge
et les adatomes d’aluminium de la deuxiéme mono-couche en orange. Les reconstructions VIII
(LCM : mono-couche) et IX (LCB : double mono-couche) sont des couches métalliques composées
d’adatomes d’Al. Dans ce cas, la régle du comptage des électrons ne s’applique plus.

Pour finir, des structures reconstruites (4 x 1) ont été considérées. Ces structures respectent
la régle du comptage des électrons et peuvent inclure des reconstructions trés variées (Fig. V.3a).

Elles présentent cependant une énergie de Gibbs trés élevée : n® XIX & XXI.

Pour conclure cette partie, huit reconstructions qui couvrent toutes les valeurs des potentiels
chimiques thermodynamiquement admissibles ont été trouvées. Elles sont représentées sur le
diagramme de phase en deux dimensions figure V.3b. Il apparait que ces résultats sont en bon

accord avec les résultats de Akiyama et al. [117], ce qui confirme leur validite.
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FIGURE V.3 — (a) Vue de dessus d’une maille (4 x 1) et de ses reconstructions. (b) Diagramme
de phase tracé en fonction des potentiels chimiques de l'aluminium et de [’hydrogéne. Les chiffres
romains correspondent auz différentes reconstructions présentées dans les figures précédentes. Le
cercle correspond & Uestimation du point de fonctionnement lors d’une croissance a 1200 K a
une pression d’ammoniac de 5.107° Torr et ¢ une pression d’aluminium de 10~8 Torr. Le cercle
a un rayon de 0,1 eV qui prend en compte les incertitudes liées aur différentes approximations.

V.1.2 Etude du point de fonctionnement en fonction des pressions et de la

température

L’évolution des reconstructions de surface pour des conditions expérimentales différentes peut
étre étudiée en modifiant les potentiels chimiques de 'aluminium et de I’hydrogeéne (Fig. V.3b).
Les potentiels chimiques dépendent de la température du substrat et de la pression d’aluminium
et d’ammoniac. L’expression de ces potentiels chimiques est donnée & partir des pressions Al
et NHs a l'aide la fonction de partition d’un gaz moléculaire présentant différents degrés de
liberté [120]. Pour le cas de I’aluminium, le potentiel chimique s’exprime :

par = Eap — k:BTln(ngTZ” ) (V5)

trans

Ou E 4; est 'énergie totale d'un atome d’aluminium (estimée en phase gazeuse et de la méme fagon
que pour les calculs de I’énergie totale de chaque structure). kp est la constante de Boltzmann, T
la température, g la valence électronique et Z;.qns la fonction de partition translationnelle d’un

atome d’aluminium en phase gazeuse qui s’exprime :

h2
Zirams = Pay(—————3/2, .
t Al(27rm,4l kBT) (V-6)

La détermination du potentiel chimique de I’hydrogene est plus compliquée. En utilisant
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I’équation V.3 et ’équation V.5 ci-dessus, il est possible de calculer le potentiel chimique d’une
molécule NHs. De nouveaux degrés de liberté sont maintenant impliqués et les fonctions de
partition de rotation et de vibration doivent étre considérées. Dans notre cas, ces degrés de
liberté ont été définis & 1 en raison de la faible correction (0,1 eV) a apporter aux fonctions de
partition pour les modes caractéristiques de la molécule d’ammoniac, qui est du méme ordre de
grandeur que U'incertitude des calculs DFT. Afin de prendre en compte cette approximation, le
point de fonctionnement a été tracé sur le diagramme de phase de la figure V.3b avec un rayon
de 0,1 eV.

Les potentiels chimique p 4; et pg varient avec la température du substrat et les pressions Py;
et Py p, respectivement. Afin de représenter plus facilement I'influence de ces trois parameétres sur
’énergie de Gibbs AGY (T, Py, Py ), trois diagrammes de phase ont été tracés pour trois tem-
pératures du substrat différentes (1100 K, 1200 K et 1300 K). Les valeurs de AGY (T, Pa;, Pnas)
calculées pour trois iso-pressions Py différentes (1076, 1077 et 10~8 Torr) et quatre iso-pressions
Py, différentes (1074, 107°, 1079 et 10~7 Torr) ont été ajoutées sur chaque diagramme (Fig.
V.4).

@) T=1100K (b) T=1200K (c) T=1300K
11 ! | X \{/H - J,,i 11 ! 11
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FIGURE V.4 — Diagrammes de phase pour trois températures différentes : (a) 1100K, (b) 1200 K
et (c) 1300 K. Les valeurs de AGY insérées ont été calculées pour trois iso-pressions Pa; (lignes
noires en pointillée) et quatre iso-pressions Py, (lignes grises en pointillée). AT =1300K, les
ellipses représentent les points de fonctionnement G1 et Go pour les paramétres expérimentaus
utilisés lors des croissances a 100 nm/h et 10 nm/h pour un flur de NHz de 120 sccm. Une
incertitude de 0,1 eV est considérée pour lénergie de Gibbs G1 et Go.

A T et a Py fixées, la variation de AGY par rapport a Pp g, suit une ligne verticale pa-
ralléle & ’axe des ordonnées pp. Lorsque Pyp, est fixée, la variation de ’énergie de Gibbs par
rapport a la pression d’aluminium suit une ligne (en pointillée) qui présente une pente de 3
telle que : 3uq; = py. En considérant qu’expérimentalement la vitesse de croissance dépend de
P4y, qui est le gaz minoritaire, changer la vitesse de croissance en gardant les autres paramétres

constants modifie la position du point de fonctionnement le long de cette ligne.
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La température a une grande influence sur la position du point de fonctionnement, comme
le prédisent les équations V.5 et V.6. A 1100 K, tous les points de fonctionnement sont situés
dans le domaine de stabilité de la reconstruction n° V. A 1200 K, Iensemble des points de
fonctionnement est situé a la frontiére des domaines des reconstructions n°® I'V et V. La transition
de la reconstruction V a IV g’effectue par exemple, en diminuant la pression P4; de 1076 Torr a
5.10~7 Torr pour une pression d’ammoniac fixée a 1076 Torr. Il est possible d’atteindre le domaine
de la reconstruction VI en augmentant la température & 1300 K. Les ellipses G et Go représentent
les énergies de Gibbs présentant une erreur de 0,1 eV comie mentionné précédemment, qui
correspondent aux paramétres de croissance utilisés dans les procédés 1, 2 et 3 (Chap. II et
IV) : Gy correspond a une vitesse de croissance de 100 nm/h et Gy & une vitesse de croissance
de 10 nm /h pour une pression théorique d’ammoniac de 8.10~7 Torr, calculée & partir d’un débit

de 120 sccm et d’une capacité de pompage de 2300 1/s.

V.2 Etudes des reconstructions de surface par NC-AFM

Les études des reconstructions de surface ont été réalisées sur des films d’AIN obtenus sur
substrat de silicium en utilisant une vitesse de croissance de 100 nm/h et sur substrats de SiC
suivant les procédés 2 et 3 (fin de croissance a 10 nm /h). Les clichés RHEED des surfaces obtenues
pour une vitesse de 100 nm/h présentent une maille (1 x 1). L'image NC-AFM d’une surface
d’AIN obtenue sur silicum, présentée figure V.5 compléte les observations du RHEED : aucune

organisation périodique n’est visible.

FIGURE V.5 — Image NC-AFM de 20 x 20nm? d’une surface d’AIN obtenue sur Si(111) pour une
vitesse de croissance de 100 nm/h et & une température de 950 + 30°C. La surface ne présente
aucune organisation périodique. Parameétres image : A =5 nm, Af = —65 Hz.

Lorsque la fin de la croissance est réalisée & une vitesse de 10 nm/h (procédés 2 et 3), les
clichés RHEED présentent une symétrie d’ordre deux suivant les directions <100> (Fig. V.6a) et
<210> (Fig. V.6b) indiquant la présence d’'une reconstruction de surface (2 x 2). Les images NC-
AFM a haute résolution (Fig. V.6¢) confirment la présence de cette reconstruction de surface. Le

profil topographique (Fig. V.6d) suivant la fléche montre une corrugation de 20 a 30 pm avec un
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bruit d’environ 5 pm. La périodicité mesurée est de 6+ 0,5 A, trés proche de la valeur attendue
pour une reconstruction (2 x 2) : 2 X agn = 6,16 A. Les reconstructions (2 x 2) accessibles sur
le diagramme de phase (Fig. V.4) sont les reconstructions IV (Nyg-H+Al-H), V (3 Al-H) et VI
(Nga)- 11 est connu que les surfaces hydrogénées telles que Si(100)-H ou Ge(100)-H sont difficiles
a imager 4 haute résolution en AFM. Il est probable que la flexion latérale de la liaison x-H soit
a lorigine de cette difficulté... Cette observation nous suggere que l'image de la figure (Fig.
V.6¢) correspond a la reconstruction VI qui n’inclue pas d’adatomes d’hydrogeéne, alors que les
reconstructions IV (Ngq-H+Al-H) et V (3 Al-H) en incluent.
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FIGURE V.6 — Clichés de diffraction RHEED suivant U'aze [1010] (a) et [2130] (b) d’une surface
d’AIN de 5 nm d’épaisseur obtenue sur SiC pour une vitesse de croissance de 10 nm/h et G une
température de 950+50° C. Les directions <100> et <210> présentent une symétrie d’ordre deux,
indiquant une reconstruction de surface (2x2). (c) Image NC-AFM haute résolution de 5x 5nm?
d’une surface d’AIN obtenue dans les mémes conditions. La surface montre une périodicité de 6
A. (d) Profil topographique suiwant la fleche de limage NC-AFM. Paramétres image : A = 8 nm,
Af=-25 Hz

Afin de vérifier cette hypotheése, les valeurs théoriques des pressions d’aluminium et d’am-
moniac ont été calculées en utilisant la loi des gaz parfaits. Pour un coefficient de collage égale

a un pour les atomes d’aluminium arrivant sur la surface, la vitesse de croissance de 100 nm/h
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correspond a une pression théorique Py; de 6.10~7 Torr :

Py
. V.7
U kT (V.7)

Avec ¢y le flux d’aluminium par seconde par unité de surface et my; la masse d’'un atome
d’aluminium. La pression d’ammoniac est déterminée & partir du flux Fp, et de la vitesse de
pompage P, de la turbopompe de la chambre de croissance en supposant que la pression du bati
reste constante. Pour Fp, = 120 sccm et Py, = 2300 1/s, la valeur théorique de Pnp, est de
8.10~7 Torr. Les deux valeurs G1 et Go correspondant & une vitesse de croissance de 100 nm/h
et 10 nm/h sont représentées sur le diagramme de phase de la figure V.4 pour T = 1300 K.
Une transition entre les reconstructions IV et VI se produit lorsque la vitesse de croissance est
diminuée de 100 nm/h a 10 nm/h, qui est en bon accord avec nos observations RHEED et
NC-AFM.

La reconstruction (2 x 2) apparait distinctement sur le cliché RHEED lorsque la température
de 'échantillon est supérieure a 100 °C. En dessous de cette valeur, la reconstruction (2 x 2)
disparait au profit d’une maille (1x 1). Cette transition est irréversible, augmenter la température
de I’échantillon au dessus de 100°C ne refait pas apparaitre la reconstruction (2 x 2). Les images
NC-AFM confirment cependant la présence de cette reconstruction. Nous n’avons pas & I’heure
actuelle suffisamment d’informations expérimentales et théoriques pour permettre d’expliquer ce

phénomeéne.

Conclusion

Les calculs DFT ont permis d’explorer 21 reconstructions de surface de ’AIN(0001). Sur ces
21 reconstructions, seulement huit (sept reconstructions (2 x 2) et une (v/3 x v/3)) sont stables
dans les plages de température et de pressions d’aluminium et d’ammoniac utilisées lors de la

croissance.

Le diagramme de phase des reconstructions de surface de I’AIN(0001) calculé permet de déter-
miner la structure atomique de la surface ainsi que les transitions de phase entre reconstructions
en connaissant les parameétres de croissance expérimentaux. Ce diagramine s’est avéré trés utile
pour obtenir expérimentalement un film d’AIN présentant une reconstruction de surface adaptée
aux dépots d’ilots métalliques ou de molécules. A 1300 K et avec une faible vitesse de croissance
(10 nm/h), il est possible d’obtenir une surface reconstruite (2 x 2) du type n°® VI, présentant un
adatome d’azote supplémentaire par maille lié & trois atomes d’aluminium. Cette reconstruction
est pertinente car les atomes d’aluminium et d’azote ne sont pas saturés par des atomes d’hy-

drogeéne et donc plus enclins a se lier & des atomes métalliques ou des molécules.

La présence de cette reconstruction a pu étre confirmée par clichés RHEED et NC-AFM et
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la premiére image & haute résolution de la reconstruction (2 x 2) n° VI a ainsi été obtenue sur

une surface d’AIN épitaxiée sur 4H-SiC.
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Introduction

Nous avons vu aux chapitres précédents qu’il était maintenant possible d’obtenir des surfaces
d’AIN atomiquement propre et présentant de grandes terrasses, achevant ainsi la premiére étape
de la réalisation d’un dispositif de mesure des propriétés électroniques d’une molécule.

La deuxiéme étape est la création des électrodes nanométriques destinées a connecter la
molécule. Ces électrodes doivent avoir une hauteur de une & deux mono-couches et plusieurs
dizaines de nanométres de diamétre afin de permettre la caractérisation par NC-AFM de la
molécule placée au contact du plot.

Le transfert d’électrons entre un ilot métallique et une molécule en géométrie planaire n’a
cependant jamais été réalisé et il convient de procéder par étapes, en commencant par I’étude d’un
systéme plus simple. Dans un premier temps, seules les électrodes métalliques et les molécules
seront déposées sur la surface (Fig. VI.1), la pointe AFM sera utilisée afin de charger les ilots
métalliques et le transfert d’électrons ilot-molécule sera étudié localement par KPFM. Le dépot

et I’étude de molécules n’ont toutefois pas pu étre réalisés au cours de cette thése.

ooy
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F1aURE VI.1 — Schéma présentant un ilot métallique 2D et des molécules sur une surface d’AIN
sous UHV. La pointe AFM est utilisée pour charger l'ilot et le transfert d’électrons tlot-molécule
sera étudié localement par KPFM.

Treés peu d’études & propos de la croissance de métaux sur AIN (Pd [121], Al [121, 122],
Ti [123]) ont été réalisées et aucune ne décrit le mode de croissance de ces métaux. Notre choix
s’est porté dans un premier temps sur le magnésium, connu pour croitre de fagon 2D sur le
GaN [124], un autre semi-conducteur III/V trés proche de ’AIN. La croissance a été réalisée
par EJM & température ambiante et les études STM ont montré qu’il était possible de former
de grands ilots 2D de plusieurs centaines de nanomeétres de diametre et de une & deux mono-
couches de hauteur. Nous avons également étudié la croissance de l'indium, en raison de son
faible désaccord de paramétre de maille avec ’AIN (Tableau VI.1). A l'aide d’¢tudes NC-AFM
les différentes étapes de la croissance par EJM de ces deux métaux seront analysées dans ce
chapitre.

A notre connaissance, aucune étude KPFM n’a été réalisée sur ce type de systéme. Nous
présenterons dans ce chapitre une bréve étude sur les contrastes Kelvin d’ilots de magnésium et

d’indium. La derniére partie de ce chapitre portera sur la manipulation de la charge d’ilots 3D
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In InN Mg MgzNg [125] AIN
a (A) 3,25 3,55 3,21 9,95 3,11
¢ (A) 4,94 5,76 5,21 9,95 4,98
1 (A) - 2,16 - 2,18 1,86

TABLE VI.1 — Paramétres de maille a et c, distance | (In/Mg-N) pour de Uindium en phase

tétragonal, du magnésium en phase herxagonale compacte, Mg3No en phase anti-bizbyite et de
I'(Al,In)-N en phase wurtzite.

d’indium & P’aide de la pointe AFM et sur son étude par NC-AFM et KPFM.

VI.1 Croissance d’indium par EJM sur AIN

VI.1.1 Conditions de dép6t

La croissance de métal est contrdlée par deux paramétres : la quantité d’atomes p projetés sur
la surface et la température du substrat T4 n. p est approximée comme le produit de la pression
Petal par le temps de dépot 7 et définie arbitrairement égale a 1 pour Peq = 1.1078 Torr
et 7 = 100 s. Le pyrométre ne pouvant mesurer des températures inférieures 4 500°C, les tempéra-
tures sont mesurées & ’aide du thermocouple du four. L’échantillon est laissé le temps nécessaire
& sa thermalisation dans le bati de croissance avant le dépot.

La figure VI.2 présente huit images NC-AFM et KPFM de quatre films d’AIN pour quatre
taux de couverture T, différents. T, est exprimé en pourcentage de la surface recouverte d’ilots
d’indium d’au moins une mono-couche. C’est a dire des ilots d’une hauteur de 3,25 A, corres-
pondant au parameétre a de 'indium en phase tetragonale. Les paramétres utilisés pour chaque

dépot sont rappelés dans le Tableau VI.2.

Dépot n° 1 2 3 4
Tain 200°C 100°C 50°C 0°C

Pr, 1.1078 Torr | 5.1072 Torr | 1,1.1078 Torr 1.10~8 Torr

T 20 s 20 s 40 s 16 s
) 0,2 0,1 0,4 0,18
T. 0,001 % 1,4 % 20 % 10 %< T, < 20 %

TABLE V1.2 — Tableau récapitulatif des paramétres utilisés pour chaque dépot d’indium. Ty :
température du substrat; Pr, : pression d’indium (Torr); T : temps de dépot (seconde); p :
quantité d’atome envoyée sur la surface. p = P, x 7 = 1.1078 Torr x100 s = 1; T, : tauz de
couverture exprimé en pourcentage de surface recouverte d’une épaisseur minimum de ~ 2,85 A
d’indium.
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Dépét n°0

Un premier dépot a été réalisé & Pr, = 1.1078 Torr, 7 = 20 s et T4y = 500°C sur une surface
d’AIN obtenue sur silicium. La température est trop importante pour permettre la croissance
d’ilots sur la surface. Cependant, les images NC-AFM montrent que la surface présente une
rugosité inhabituelle d’environ 1 A de hauteur. Les études des dépots suivants montrent que
cette rugosité y est également présente. Les études NC-AFM haute résolution montrent qu’elle
est induite par la présence de clusters de 1 4 2 A de hauteur et de 1 nm de diameétre. Ces clusters
forment une couche uniforme sur la surface d’AIN sur laquelle pousse les ilots d’indium. Une

étude plus détaillée sera présentée dans la partie suivante (VI.1.2).

Dépot n°l

Le dépot d’indium n°l a été effectué a Pr, = 1.1078 Torr, 7 = 20 s et Ty = 200°C sur une
surface d’AIN obtenue sur silicium. La figure VI.2a présente une image NC-AFM de la surface
aprés dépot. Deux ilots d'indium d’une hauteur moyenne de 1 nm et de 5 nm de diamétre (pointés
par les flaches) apparaissent en bord d’une marche de 4 nm de hauteur. Le taux de couverture est
treés faible : ~ 0,001 %, aucun ilot d’indium n’ayant été observé sur les terrasses. Les deux ilots
apparaissent sur I'image KPFM de la figure VI.2e avec une différence de potentiel Kelvin par
rapport a la surface (AU = Uy, — Ugyr face) de +1,2 V. Le contraste AU de +400 mV observé sur
le bord de marche pourrait étre expliqué par la présence d’un fil d’indium le long de la marche,

de trop faible taille pour étre distingué sur l'image NC-AFM.

Dép6t n°2

Le dépot n°2 a été réalisé & Tayn = 100°C, Pr, = 5.1072 Torr et 7 = 20 s sur une surface
d’AIN obtenue sur silicium. Les images NC-AFM révélent la présence d’ilots localisés sur les
terrasses de AIN (Fig. VI.2b). Les ilots ont une hauteur comprise entre ~ 3 A et ~ 6 A et
un diametre d’environ 3 nm. En raison de leur petite taille, leur contraste Kelvin apparait trés
faiblement sur I'image KPFM de la figure VI.2f. Les images KPFM haute résolution montrent
une différence AU de +400 mV.

Dépo6t n°3

Le dépot n°3 a été effectué a Tyn = 50°C, Pr, = 1.1078 Torr et 7 = 40 s sur une surface
d’AIN obtenue sur silicium. Dans ces conditions, 'indium forme des ilots 3D, de 0,5 & 5 nm de
hauteur et de 5 a 11 nm de diameétre (Fig. VI.2¢), séparés d’une distance maximale de 20 nm.
Les ilots présentent une différence de potentiel Kelvin avec la surface d’environ -100 mV et
sont entourés par une auréole qui présente un potentiel Kelvin d’environ +100 mV (Fig. VI.8,
§VI.3.2.1). Une étude du potentiel Kelvin plus détaillée sera présentée dans la partie suivante
(VL.3.2.1).
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Dépét n°4

Pour le dépot n°4, le bati de croissance a été préalablement refroidi & -150°C & 1’aide d’azote
liquide. Le dépot a été effectué trente minutes aprés I'introduction de ’échantillon & une tem-
pérature estimée & environ 0°C et & une pression Py, de 1, 1.10~8 Torr pendant 16 secondes sur
une surface d’AIN obtenue sur SiC. L’image NC-AFM (Fig. V1.2d) révéle une grande densité
d’ilots d’indium (10 %< T, < 20 %) localisés sur les terrasses (fleche blanche) ou en bord de la
marche de 3 nm de hauteur (fleche noire et grise). La hauteur des ilots est comprise entre 3 et
5,5 A et le diametre entre 2 et 5 nm. L’ilot pointé par la fleche noire en bord de marche présente
une hauteur de 1,5 nm et un diamétre de 6 nm. La distance moyenne entre chaque ilot est tres
faible, inférieure & 10 nm. Les ilots de faible taille apparaissent sur I'image Kelvin (Fig. VI.2h)
avec une difféerence AU de +190 mV et de + 400 mV pour l'ilot de 1,5 nm de hauteur. L’'image
Kelvin permet, comme pour le dépot n°1 de déterminer la présence d’indium le long de la marche
d’AIN.

VI.1.2 Discussion

L’étude par NC-AFM des échantillons révéle la présence d’une couche composée de clusters
de 1242 A de hauteur et d’environ 1 nm de diameétre sur la surface d’AIN. L’image NC-AFM de la
figure VI.3a présente une surface d’AIN aprés un dépot d’indium réalisé a Pp, = 1,5.1072 Torr,
7 = 180 s et T4n = 100°C. Les clusters présents sur la surface s’orientent préférentiellement
suivant les axes [100] et [130], la distance séparant deux clusters suivant I’axe [100] et [130] est de
dj100) = 3,5+ 0,5 nm et dj139 = 3 £ 0,5 nm. Les clusters ne présentent pas d’organisation bien
définie ce qui est peut-étre causée par la surface d’AIN qui ne présente pas, non plus, d’organisa-
tion périodique (Chap. V, § V.2). En raison de la forte électronégativité de l'azote (xn = 3,04,
xa1 = 1,61), il est trés probable que les atomes d’indium s’adsorbent préférentiellement sur les
adatomes d’azote. La hauteur des clusters par rapport a U'AIN, comprise entre 1 et 2 A (Fig.
VI1.3b), est trés proche de la longueur [ de 'InN en phase wurtzite (2,16 A). Des calculs DFT et de
dynamique moléculaire complémentaires seront nécessaires afin de déterminer plus précisément
le processus d’absorption de 'indium sur AIN.

La fléche blanche de la figure VI.3a pointe un ilot d’indium d’une hauteur par rapport aux
clusters d’environ 3 A et de 3 nm de diameétre. Cet ilot ainsi que les autres ilots présents sur
I'image semblent étre situés au sommet des clusters. Il est ainsi possible de conclure d’aprés ces
informations, que la croissance de 'indium sur AIN commence par le mode réactif, suivie par
une croissance de type 3D. Une premiére couche se forme sur toute la surface de I’échantillon,
induite par la réaction chimique de I'indium avec les adatomes d’azote de ’'AIN, sur laquelle des
ilots 3D d’indium croissent (Fig. VI.3c).

Les images de la figure VI.2 montrent que la densité des ilots diminue avec la température.
La répartition des ilots est homogéne et n’est pas dominée par les défauts de surface ou par la

morphologie de I’AIN. La nucléation est homogéne. Recuire les échantillons a 650°C provoque la
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disparition des ilots d’indium de la surface, soit par évaporation, soit par diffusion. Les clusters
de la premiére couche ne sont en revanche pas affectés par ce recuit, signe d’une interaction trés

forte entre 'indium et PAIN qui est en bonne adéquation avec le mode de croissance réactif.

AIN
AIN

| In-N

AIN

()

FiGURE VL3 — (a) Image NC-AFM de 500 x 500 nm? d’une surface d’AIN/SiC apres dépot d’In.
L’adsorption de UIn se fait suivant les axes cristallographiques [100] et [130] de I’AIN. La fléche
blanche pointe un tlot d’In de 4 A de hauteur. (b) Profil topographique suivant la fleche noire
de l'image (a). (¢) Dessin représentant la croissance de lindium sur AIN : croissance suivant le
mode réactif, puis 3D. Paramétres image : A =5 nm, Af = —45 Hz.

V1.2 Croissance de magnésium par EJM sur AIN

VI.2.1 Conditions de dépot

La figure V1.4 présente huit images NC-AFM et KPFM de quatre films d’AIN pour quatre
dépots différents. Les parameétres de croissance sont rappelés dans le Tableau VI.3. Il faut ce-
pendant noter que la cellule d’effusion utilisée pour évaporer le magnésium présente une inertie
thermique plus grande que celle utilisée pour 'indium. Cela se traduit par un contréle plus dif-
ficile de la température de la cellule et donc une incertitude plus importante sur la pression,
annoncée dans le Tableau VI.3. Le taux de couverture est exprimé en pourcentage de la surface
recouverte d’une épaisseur minimum de ~ 2,6 A de magnésium, c’est a dire la hauteur d’une

marche mono-atomique de Mg(0001) en phase hexagonale compacte. Les couches d’AIN ont été
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obtenues sur SiC a l'aide du procédé 2 (dépot n°2) et du procédé 3 (dépots n°l, 3 et 4) et
présentent toutes la reconstruction de surface (2 x 2) n° VI vue au chapitre précédent (Chap.

V). Lors de chaque dépot, la disparition de la reconstruction (2 x 2) sur le cliché RHEED a été

observée.
Dépot n° 1 2 3 4
Tan 140°C 30°C 155°C 100°C
Pyrg 3,4.1072 Torr | (5+2,5).1072 Torr | 3,4.107% Torr | (4,9 +1,5).10~° Torr
T 30 s 30 s 90 s 45 s
p 0,1 0,08-0,22 0,3 0,15-0,28
T, 2 % 50 % 80 % 95 %

TABLE V1.3 — Tableau récapitulatif des paramétres utilisés pour chaque dépdt de magnésium.
Tan : température du substrat; Pyrg : pression de magnésium (Torr); T : temps de dépot (se-
conde) ; p : quantité d’atome envoyée sur la surface. p = Ppg X 7 = 1.1078 Torr x100 s = 1;
T. : taux de couverture exprimé en pourcentage de surface recouverte d’une épaisseur minimum
de ~ 2,6 A de magnésium.

Dépéot n°1

Le dépot n°1 (Fig. VL.4a) a été obtenu avec une pression Pprg = 3,4.107% Torr, un temps de
dépot de 40 secondes sur un substrat a 140°C et présente un taux de couverture d’environ 2%.
Le magnésium forme des ilots de diametre compris entre 2 et 5 nm et de 2 2 7 A de hauteur. La
distance moyenne entre les ilots est de quelques dizaines de nanomeétres. Ces ilots apparaissent
avec une différence de potentiel Kelvin AU de +300 & 500 mV par rapport a la surface sur des
images Kelvin a haute résolution. Les images NC-AFM haute résolution montrent que la surface
présente une rugosité inhabituelle d’environ 1 A de hauteur. Comme dans le cas de lindium,
cette rugosité est induite par la présence de clusters d’environ 1A de hauteur et d’environ 1 nm
de diameétre. Ces clusters forment une couche uniforme sur la surface sur laquelle croissent les
ilots de magnésium. Cette couche a également été observée lors des dépots suivants. Une étude

plus détaillée sera présentée dans la partie suivante (§ VI.2.2).

Dépét n°2

Le dépot n°2 (Fig. V1.4b) a été effectué a Ty = 30°C, Py = (5+2,5).1079 Torr et 7 = 30s
et présente un taux de couverture de 50%. Le magnésium forme des ilots qui peuvent atteindre
un diameétre de 6 nm et une hauteur d’environ 5 A. Ils apparaissent sur I'image Kelvin (fig.
VI.4f) avec une différence de potentiel par rapport a la surface d’environ +500 mV. La distance

moyenne entre les ilots est inférieure & la dizaine de nanomeétres.
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Dépét n°3

Le dépot n°3 a été effectué avec une pression de magnésium de 3,4.10~% Torr pour un temps
de dépot de 90 secondes a une température de 155°C. Dans ces conditions de croissance, 80% de
la surface est couverte d’ilots 2D (Fig. VI.4c). Ils s’étendent sur plusieurs dizaines de nanométres
et présentent une hauteur de ~ 2,6 4 ~ 15,6 A (Fig. VL.5a). Ils présentent également un bourrelet
a leurs extrémités, dont la hauteur, comprise entre 1 et 10 A diminue avec la distance pointe-
surface. Certains ilots sont orientés suivant les axes [100], [010] et [110], axes cristallographiques
selon lesquels sont orientées les marches d’AIN. Les images Kelvin (Fig. VI.4g) montrent que la
différence de potentiel Kelvin entre les ilots de magnésium et la surface est trés importante, de
lordre du Volt (Fig. VL.5b).
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7] / \ -0,4-
64 0,6 |-
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(a) (b)

FIGURE V1.5 — Profils topographique (a) et Kelvin (b) suivant la fleche de l'image VI.jc le long
de deuz ilots, I'un estimé & deuz mono-couches d’épaisseur (~ 5,2 A) et le deuzieme a une
mono-couche (~ 2,6 /f). La différence de potentiel Kelvin est de +1,5V pour les deux ilots.

Dépot n°4

Le dépot n°4 (Fig. VI.4d) a été réalisé & Ppg = (4,9 £ 1,5).107 Torr, 7 = 45 s et
TN = 100°C et présente un taux de couverture trés important : 95 % de la surface est couverte
d’ilots 2D de magnésium. En raison de la température plus basse que celle du dépdt précédent,
les ilots de magnésium ne présentent plus la forme triangulaire induite par les marches de I’AIN.
La morphologie de la surface d’AIN est d’ailleurs complétement occultée en raison du grand taux
de couverture. Les ilots présentent un diameétre compris entre 10 et 20 nm et forment des films
de une a quatre mono-couches de hauteur. Les ilots apparaissent sur 'image Kelvin (Fig. VI.4h)
avec une différence de potentiel Kelvin AU de +300 mV a +600 mV. Il est cependant trés difficile
de donner une valeur précise de AU en raison du fort taux de couverture qui ne permet pas de

déterminer de fagon certaine le potentiel Kelvin de I’AIN.
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VI1.2.2 Discussion

Comme pour l'indium, les études NC-AFM haute résolution de la surface montrent la présence
d’une couche composée de clusters d’environ 1A de hauteur et de 1 nm de diamétre. L’image
NC-AFM haute résolution de la figure VI.6a, a été obtenue sur une surface obtenue aprés dépot
de magnésium & Py = 3, 1.1072 Torr, 7 = 10 s & Ty;n = 50°C. La surface présente des ilots de
Mg, qui apparaissent en blanc sur U'image, d’environ 5 A de hauteur et de 5 nm de diamétre. Sous
les ilots, on note la présence de clusters orientés suivant ’axe [130] (bande centrale de I'image). La
distance séparant deux ilots suivant cet axe est dj139) = 2,3+0,5 nm. Peu d’images exploitables a
haute résolution ont pu étre réalisées et il est difficile de définir de facon précise 'organisation des
clusters par rapport a la surface d’AIN. Nous savons cependant que la surface d’AIN présente la
reconstruction (2x2) n° VI (voir chapitre V), terminée par des adatomes d’azote. Il est donc trés
probable que le magnésium s’adsorbe sur les adatomes d’azote. La hauteur mesurée des clusters
par rapport a la surface I’AIN (~1+1 A) est trés proche de la longueur [, distance séparant un
atome de magnésium dun atome d’azote pour du nitrure de magnésium en phase anti-bixbyite
(2,18 A) [126]. Des calculs DFT et de dynamique moléculaire seront nécessaires pour déterminer

précisément la structure atomique de cette couche.

Il apparait, comme pour 'indium, que la croissance débute par le mode réactif, mais suivie
par une croissance 2D (Fig. VI.6¢). Les mesures réalisées sur les images NC-AFM (Fig. VI.4c
et VI.6a) montrent que la hauteur d’une mono-couche de magnésium est d’environ 2,6 A, soit
la distance ¢/2 du magnésium en phase hexagonale compacte. La croissance du magnésium sur
AIN g’effectue donc suivant le plan (0001), tel que cela a été observé lors de la croissance sur
GaN par Pezzagna et al. [124].

Les dépdts n°® 2, 3 et 4 ont été réalisés dans des conditions similaires, & I’exception de la
température du substrat : Tyno = 30°C, Tyn3z = 155°C et Tyna = 100°C. On constate
d’aprés les images NC-AFM que la température est un paramétre important qui influe sur la
taille des ilots. Afin de réaliser les nano-pads, il est nécessaire que les ilots présentent une taille
de plusieurs dizaines de nanomeétres. Cette dimension a été atteinte lors du dépo6t a 155°C. En
deca, la longueur de diffusion des adatomes de magnésium est trop faible pour former des ilots
de cette dimension. A 155°C, certains ilots sont orientés suivant les axes cristallographiques de
I’AIN, signe que la nucléation débute en bord de marche en raison de la grande longueur de

diffusion.

Notre choix s’est porté sur le magnésium en raison de son aptitude & croitre de fagon 2D sur
des surfaces de GalN. Pezzagna et al. ont montré qu’il était possible de former de grands films
2D (> 100 x 100 nm?) & température ambiante par épitaxie par jets moléculaires [124]. Nous
avons vu dans ce paragraphe que la taille des ilots était de plusieurs dizaines de nanomeétres
seulement et pour une température de croissance de 155°C. Cette différence peut étre causée par
la différence de parameétre de maille entre Mg et GaN (< 1%) qui est inférieure a la différence

de parameétre de maille entre Mg et AIN (3%).
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F1GURE V1.6 — (a) Image NC-AFM d’une surface d’AIN/Sic aprés un dépot de magnésium :
Tan =50°C, T. =5 %, p = 0,03. Les atomes de Mg forment des clusters en se chemisorbant
sur AIN suivant Uaze cristallographique [130] (zone encadrée) et forme une premiére couche.
Sur cette couche, des ilots de Mg se forment et croissent de fagon 2D. A =8 nm, Af = —35 Hz,
fxpryv =957 Hz, Uxppy = 1,5 V. (b) Profil topographique suivant la fleche en (a). (c¢) Dessin
représentant le mode de croissance du magnésium sur AIN : mode réactif puis 2D. Un premier
film composé de clusters Mg-N se forme sur lequel poussent des ilots 2D de My.

Il a été mentionné lors de ’étude du dépdt n° 3 la présence d’un bourrelet localisé sur les
extrémités des ilots (Fig. VI.7a). De tels bourrelets ont déja été observés par Barth et al. [127]
lors d’études de mono-couches de NaCl déposées sur MgO, induits par une contrainte localisée
a l'interface NaCl/MgO. Il est également possible que ce bourrelet soit un artefact induit par
Iinteraction de la pointe avec les facettes latérales des ilots. Les images NC-AFM montrent en

effet que la hauteur de ces bourrelets diminue avec la distance pointe-surface.
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F1GURE VI.7 — Représentation en relief de l'image NC-AFM de la figure VI.jc. La fleche blanche
pointe un bourrelet.

VI.3 Etudes d’ilots d’indium et de magnésium par NC-AFM et
KPFM

VI.3.1 Contraste Kelvin des ilots métalliques

Le modele le plus simple pour prédire le transfert de charge au contact d’'un métal et d'un
semi-conducteur est celui de Schottky : la différence de potentiel de contact est égale a la différence
des travaux de sortie des deux matériaux. Les travaux de sortie du magnésium et de l'indium
sont de 3,66 eV et 4,12 eV. Les valeurs du travail de sortie de AIN rapportées dans la littérature
sont trés dispersées et varient de 2,7 & 3,6 eV [123,128-131]. En suivant Schottky, on s’attend
alors & un transfert de charge de I’AIN vers le métal et donc & des ilots métalliques chargés
négativement, comme nous l'observons (sauf dans le cas particulier décrit ci-dessous). Il faut
cependant rester trés prudent. Il est bien établi, depuis Bardeen |132| que le modeéle de Schottky
est généralement pris en défaut. En effet, la présence d’états dans la bande interdite du semi-
conducteur peut venir perturber I’équilibre de charge, si la densité d’état correspondante est
assez importante. Ces états jouent le role d’un troisiéme réservoir d’électrons, dont il faut tenir
compte dans I’équilibre électrostatique de la jonction. Il faut alors considérer en plus des travaux

de sortie le point de charge nulle, qui dépend de la distribution des états dans la bande interdite.

Aux états de surface du semi-conducteur envisagés par Bardeen se sont ajoutés depuis les
états induits dans la bande interdite par la présence du métal (MIGS : Metal Induced Gap
States) [133] et éventuellement des états liés a des défauts a proximité de la surface du semi-
conducteur. Il n’est pas possible d’interpréter les contrastes Kelvin que nous observons sur Mg

et In/AIN(0001) sans une meilleure connaissance de ces systémes. Il est en particulier impératif
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d’en savoir davantage sur la couche réactive.

VI.3.2 Tentative de manipulation de la charge d’ilots 3D d’indium et étude
par NC-AFM et KPFM

Il a été démontré, sur différents systémes qu’il était possible de transférer des charges entre un
ilot métallique [43], un atome [134], une molécule |3], un défaut de surface [135] et la pointe d'un
AFM et ceci avec une sensibilité permettant de détecter le passage d’une charge élémentaire. On
peut alors envisager d’utiliser des ilots métalliques comme réservoir d’électrons, dont le potentiel
peut étre fixé par la quantité de charge injectée a partir de la pointe de PAFM. Le réservoir
d’électrons ainsi controlé peut alors étre utilisé pour des expériences de transfert de charge vers
une molécule, un autre ilot métallique, etc.

Nous présentons dans cette partie les résultats d’expériences préliminaires de manipulation
de la charge d’ilot d’indium sur AIN(0001).

VI1.3.2.1 Les ilots

Ces expériences ont a été réalisées sur des ilots d’indium du dépdt n°4. La surface d’AIN
obtenue aprés ce dépot présente une mono-couche de clusters In-N sur laquelle reposent des ilots
de 0,5 & 5 nm de hauteur et de 5 & 11 nm de diamétre. La figure VI.8 présente une image NC-
AFM (Fig. V1.8a) et KPFM (Fig. VI.8b) de ces ilots ainsi que le profil Kelvin et topographique
(Fig. VI.8¢c) d’un ilot 3D de 3,2 nm de hauteur. Les ilots apparaissent sur les images Kelvin avec
une différence de potentiel Kelvin AU par rapport a la surface de —150 mV ce qui indique une
charge positive. Ce contraste Kelvin positif n’a été observé que lors de ce dépdt et nous manquons
d’informations qui permettraient d’expliquer ce contraste.

Les ilots sont entourés d’une auréole de 5 nm de diamétre qui présente une valeur AU de
4120 mV. Cette observation suggére deux types d’explications :

1) L’auréole pourrait étre associée a l’écrantage par la surface de la charge portée par I'ilot.

2) En mode KPFM, la pointe suit une trajectoire le long de laquelle la force de van der Waals

est approximativement constante (en considérant que la force électrostatique résiduelle due
aux charges images est négligeable et que les conditions d’imagerie sont assez douces pour
que les forces & courte portée soient également négligeables). On peut montrer que pour
une pointe assez fine, pour laquelle la force de van der Waals est relativement localisée,
I'image topographique en mode Kelvin peut présenter ce type d’auréole autour d’objets

chargés ou polarisés, sans qu’une quelconque charge d’écrantage soit impliquée.
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FIGURE VL.8 — Images NC-AFM (a) et KPFM (b) de 150 x 150 nm? d’une surface d’AIN aprés
un dépot d’indium. La surface d’AIN est couverte d’une couche composée de clusters In-N sur
laquelle reposent des tlots 3D. Les ilots 3D d’indium apparaissent avec une différence de potentiel
Kelvin par rapport au film de —150 mV et présentent une auréole, localisée a la périphérie de
valeur AU = +120 mV. (¢) Profils topographiques et du potentiel Kelvin suivant la fleche noire.
Paramétres images : A =5 nm, Af = =5 Hz, fxpry =851 Hz, Uxkpry =1 V.

VI1.3.2.2 Description de I’expérience de manipulation de la charge

La charge des ilots a été réalisée au moyen de la pointe NC-AFM et d’un programme Labview
développé spécialement pour cette étude. Tl permet de réaliser des pulses en tension entre la pointe
AFM et le sommet d'un ilot (Fig. VI.9a). Pour ce faire, la boucle de régulation de la distance
pointe-surface et la boucle KPFM sont désactivées et une tension définie par I’expérimentateur
est appliquée durant 300 ms. Une fois le pulse effectué, le programme ré-enclenche les boucles de
régulation et peut enregistrer, ci-besoin, les signaux Af, Uopp et U'excitation durant un temps
déterminé par 'expérimentateur. Les résultats présentés dans ce paragraphe ont été obtenus de

facon reproductible aprés stabilisation de la pointe.
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+10 V=

(b) Image NC-AFM d’une surface d’AIN
apres dépot de In

(¢) Image KPFM de la méme surface aprés appli-  (d) Image KPFM de la méme surface aprés appli-
cation d’un pulse en tension de -7 V cation d’un pulse en tension de +7 V

FIGURE VL9 — Images NC-AFM (a) et KPFM (b,c) de 300 x 300 nm? d’une surface d’AIN
aprés un dépot d’indium et application d’un pulse en tension de -7V et +7 V. Les fléeches noires
pointent 'ilot visé par la pointe lors de Uapplication du pulse. Les fléches grises pointent 2 ilots
d’indium 3D qui servent de point de repére sur les images Kelvin. Les fléches bleues font office
d’échelle temporelle et indiquent le sens de balayage des images KPFM. L’apex multiple de la
pointe induit apparition d’artefacts qui font apparaitre les ilots sous cette forme particuliére.
Parameétres images : A =05 nm, Af = —15 Hz, fxpry = 851 Hz, Ugxppy = 200 mV.

Etude spatiale

La figure VI.9¢ présente une image KPFM réalisée aprés un pulse de 300 ms de -7 V sur I'ilot
pointé par la fleche noire (Fig. VI.9b). La fleche bleue représente ’échelle de temps et le sens
du balayage. Le de potentiel Kelvin ’ilot reste constant aprés le pulse de -7 V. En revanche, le
potentiel Kelvin de la surface localisée & proximité de l'ilot visé (entre les trois fleches sur I'image
Kelvin) présente une charge positive d’une valeur —AU de +800 mV par rapport & la surface

non altérée.

La figure VI.9d présente une image KPFM réalisée aprés un pulse de 300 ms de +7 V sur
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I'ilot pointé par la fléche noire. L’application du pulse de +7 V entraine un déplacement du
potentiel Kelvin de I’ilot vers les valeurs négatives de —AU = —700 mV. En raison du grand
diamétre de la pointe, I'llot pointé par la fleche grise sur 'image KPFM situé & 35 nmn de l'ilot
visé a également été affecté par le pulse. On constate également que le potentiel Kelvin de la
surface & proximité de I'tlot est affecté par le pulse.

La figure VI.10b présente une image KPFM & plus grande échelle aprés un pulse & +7 V
sur un ilot qui met en évidence la propagation de la charge sur la surface ou dans les premiéres
couches d’AIN. Cette propagation semble étre stoppée par les marches mono-atomique d’AIN
représentées par les traits noirs en pointillés ainsi que par certains ilots trés proches représentés
par les traits rouges en pointillés sur les images NC-AFM (Fig. VI.10a) et KPFM (Fig. VI.10b).

3-170.91 mV

~-809.91 mV

. - = A .
(a) Image NC-AFM (b) Image KPFM

FIGURE VL.10 — Images NC-AFM (a) et KPFM (b) de 500 x500 nm? d’une surface d’AIN aprés un
dépot d’indium application d’un pulse en tension de +7 V. Les traits en pointillés représentent la
limite de propagation de la charge apparaissant en blanc sur 'image KPFM. Paramétres images :
A=5 nm, Af =—-15 HZ, fKPFM = 851 HZ, UKPFM =200 mV.

Etude temporelle

D’autres séries de pulses ont été réalisées sur un ilot de taille similaire ainsi que sur la surface.
Lors de cette expérience, la pointe est restée positionnée au dessus de la zone visée et I’évolution
des signaux Af, Uopp et d’excitation aprés 'application du pulse a été enregistré durant 100
secondes.

Les variations du potentiel Kelvin de la surface en fonction du temps sont présentées fi-
gure VI.1la. Les valeurs consécutives au pulse de -7 V de la figure VI.11a ont été enregistrées
durant les dix premiéres secondes uniquement et le trait en pointillé est une extrapolation de
cette courbe qui tend vers la valeur du potentiel Kelvin avant ’application du pulse. En rai-
son d'un changement du potentiel de la pointe qui est survenu durant les jours qui séparent
I'application du pulse & -7 V et la série de pulse de +5 & +10 V, un écart d’environ 1 V est

observé sur la figure VI.11a entre les valeurs du potentiel Kelvin de la surface. L’application du
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pulse & -7 V provoque une faible variation du potentiel Kelvin par rapport sa valeur d’origine :
AU =Ugpp(t =08) — Ucpp(t = 00) ~ —300 mV. La zone visée retrouve son potentiel Kelvin
d’origine aprés plusieurs dizaines de secondes. Aucun changement du potentiel Kelvin de la sur-
face n’a été noté aprés 'application de pulses & tension positive. Les images KPFM indiquent

que le potentiel Kelvin des ilots n’a pas été modifié aprés des pulses sur la surface.
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Ficure VI.11 — Graphiques représentant la variation de Uopp en fonction du temps aprés un
pulse de 300 ms pour une tension donnée. (b) Les pulses a tensions négatives (de -2V 4 -10V)
sur ilot n’affectent pas le potentiel Kelvin de U'ilot mais celui de la surface. Ces valeurs Uopp
correspondent donc a celles de la surface.

La figure VI.11b présente les variations du potentiel Kelvin d'un méme flot aprés une série
de pulse de -10 V & +10 V. Les plateaux que 1’on observe sur les courbes +10 V et 48 V durant
les dix premiéres secondes sont dus & la sécurité de la boucle de régulation Kelvin qui permet de
limiter la tension appliquée. Sécurité qu’il aurait été bon de désactiver lors des mesures... Seuls
des pulses supérieurs & +8 V et inférieurs & -6 V induisent une variation du potentiel Kelvin.
Les images KPFM permettent de montrer que les pulses & tensions négatives n’affectent pas le
potentiel Kelvin de 'flot mais celui de la surface comme nous ’avons vu précédemment (Fig.
VI1.9¢). Pour des tensions de +10 V, +8 V et -10 V une variation rapide est observée durant
les premiéres secondes (~ 0,5 V/s), puis plus lente (~ 0,01 V/s) jusqu’a la stabilisation du
potentiel Kelvin & sa valeur d’origine aprés plusieurs minutes. Pour les pulses & -6 V et -8 V|

cette décroissance rapide n’est pas observée.

Les variations du potentiel Kelvin de 'ilot et de la surface aprés le pulse sont proportionnelles
a Pintensité du pulse. Pour les ilots les potentiels Kelvin valent : AUYSH, = UZ%, | oy (t = 0s) —
Ug%fD(t =00) ~ +4 'V, AUﬁg@ ~ 43,5V et de 0 V pour les autres tensions. Et pour la surface :

AUi%gace ~ -1V, AUf“g{}cace ~ 1,5V, AUi%{fce ~ —4,2V et de 0 V pour les autres tensions.
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VI1.3.2.3 Discussion

Des études similaires ont été réalisées sur une surface nue d’AIN et 'application de pulses ne
provoque aucun changement du potentiel Kelvin de la surface.

Appliquer une tension positive (> +7V) sur un ilot permet de décaler son potentiel Kelvin
vers les valeurs positives, c’est a dire de charger négativement l'ilot. En revanche, appliquer
une tension négative ne provoque aucune variation du potentiel Kelvin sur la plage de tension
utilisée ([-10 V, -2V]). On observe le phénomeéne inverse lors de Papplication de pulses sur la
surface : aucune variation du potentiel Kelvin n’est observée lors d’une pulse & tension positive
et appliquer une tension négative permet de décaler le potentiel Kelvin de la surface vers les
valeurs positives, c’est & dire de charger positivement la surface. Le phénoméne mis en jeu lors
de la charge d’un ilot ou de la surface n’a pas encore été élucidé. Il est difficile de dire si les
pulses appliqués sur la surface chargent la couche de clusters ou bien ’AIN. De méme, il est
trés probable que ces charges observées soient induites par une transfert d’électrons, mais nous
manquons de données pour pouvoir laffirmer avec certitude.

Deux autres phénoménes restent également & éclaircir : la propagation spatiale de la charge
(Fig. VI.10b) ainsi que la décroissance temporelle du potentiel Kelvin (Fig. VI.11). S’il semble
probable que ces deux phénomeénes sont liés, il n’est pas possible de 'affirmer avec les éléments
dont nous disposons actuellement. De la méme maniére, ces deux phénoménes peuvent étre
causés par un courant de fuite dans la couche d’In-N ou bien par la surface d’AIN mais il n’est

pas possible de I'affirmer sans études complémentaires.

Conclusion

Deux métaux ont été déposés sur des surfaces d’AIN dans des conditions de croissance dif-
féerentes (Pretats T, Tain). Les études NC-AFM ont montré que la croissance de lindium et
du magnésium s’effectue en deux étapes : la croissance débute suivant le mode réactif, par la
formation d’une couche composée de clusters In-N et Mg-N et se poursuit selon le mode Wolmer-
Veber (ilots 3D) pour I'indium et Franck-van der Merwe (ilots 2D) suivant le plan (0001) pour le
magnésium. La premiére couche réactive croit suivant les axes cristallographiques [100] et [130]
pour 'indium et [130] pour le magnésium. Des calculs DFT et de dynamique moléculaire seront

cependant nécessaires pour déterminer précisément la structure atomique de cette couche.

Les ilots présentent un contraste Kelvin important avec ’AIN qu’il n’a pas été possible d’ex-
pliquer en raison de la complexité du systéme. L’étude du signe du potentiel Kelvin a toutefois

permis de déterminer que les ilots présentent en général une charge plus négative que la surface.

L’application de pulses a permis de déterminer qu’il était possible de charger des ilots 3D

d’indium & l'aide de la pointe AFM et les études KPEFM ont mis en évidence une décroissance
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temporelle lente de la charge ainsi que sa propagation sur la surface. Ces résultats sont trés
prometteurs pour I'étape suivante, a savoir le transfert de charge entre une molécule et un ilot

meétallique.

Aucune étude NC-AFM ou KPFM d’ilots métalliques sur AIN n’avait été réalisée avant ce
jour et les résultats préliminaires présentés dans ce chapitre ont soulevé plus de questions qu’ils
n’ont amené de réponses. Deux points positifs sont & noter cependant : la croissance d’ilot 2D
de magnésium et la possibilité de charger des ilots 3D d’indium. Ces deux points permettront de
poursuivre le but initial de cette thése qui est de réaliser un dispositif de mesure des propriétés

électroniques d’une molécule.



Conclusion générale

L’objectif initial de cette thése était de créer les bases permettant la réalisation d’un disposi-
tif de mesures des propriétés électroniques d’une molécule sous ultra-vide. Nous avons vu que la
concrétisation d’un tel dispositif était particuliérement ardue, tant par les différents outils tech-
nologiques requis que par les défis scientifiques a relever. En effet, avant cette thése aucune étude
ne faisait référence a des surfaces d’AIN atomiquement propre et présentant de grandes terrasses.
La réalisation par épitaxie par jets moléculaires de films d’AIN présentant ces caractéristiques
a nécessité de nombreuses études et de nombreux échecs. De méme, la croissance d’électrodes
métalliques planes sur des surfaces isolantes n’avait pas encore été accomplis & ce jour et apreés
seulement deux tentatives, le magnésium s’est finalement avéré étre un excellent candidat. Bien
que les phénomeénes ne soient pas encore complétement compris, la charge d’ilots 3D d’indium &
I’aide de la pointe AFM promet également de belles perspectives pour la prochaine étape, a sa-
voir I’étude d’un transfert de charge entre une molécule unique et un ilot 2D de magnésium. Ces
trois points sont extrémement importants car ils posent de solides bases sur lesquelles pourront

s’appuyer les travaux futurs.

Cette thése a également permis de mettre en avant des phénoménes de premiére importance
dans le domaine de I’épitaxie des nitrures. Le point le plus important étant que les défauts
présents dans les couches d’AIN sont induits en grande majorité par la qualité cristalline des
premiéres mono-couches. Pour cette raison, la croissance sur substrats de silicium s’est avérée
extrémement décevante : la grande différence de paramétre de maille entre ’AIN et le silicium,
ainsi que la mauvaise qualité des surfaces de Si(111) engendrent des films d’AIN présentant une
grande densité de défauts de surface qui apparaissent sous forme de dislocations vis et coin. A
I’inverse, en raison de la faible différence de paramétre de maille entre le nitrure d’aluminium et
le SiC, les films créés présentent une densité de dislocations trés faible et de trés grande terrasses.
La source la plus importante de défauts : la différence de polytype entre le 2H-AIN et le 4H-SiC,

ayant été minimisée a 1’aide des protocoles de croissance mis au point pour ’AIN et le SiC.

Deux protocoles ont été élaborés pour la croissance de I’AIN a partir de la recette développée
au CRHEA et de nos propres observations. L’excellente qualité cristalline des films obtenus a

l'aide de ces deux protocoles (appelés n°2 et n°3) repose principalement sur l'utilisation d'une
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trés faible vitesse de croissance durant les premiéres mono-couches qui diminue considérablement
la densité de défaut des films créés. Les autres paramétres de croissance ne jouent qu’un role
mineur dans 'apparition des défauts. Des études préliminaires ont cependant permis de déter-
miner qu’il était encore possible d’optimiser ces deux protocoles, notamment en utilisant une
température plus élevée en début de croissance ou bien en procédant & des dépots successifs en

fin de croissance.

La préparation des surfaces de SiC pour la croissance d’AIN a permis de réaliser plusieurs
études intéressantes sur les reconstructions de surface. Trois nouvelles reconstructions du 4H-SiC
ou du 6H-SiC ont pu étre dévoilées et il a été possible de déterminer la structure atomique de deux
d’entre elles ((12x12) et (4x8)) a 'aide de calculs par dynamique moléculaire. 1l est également
apparu que chacune des cing reconstructions étudiées présentent un potentiel Kelvin différent.
A laide de ces mesures KPFM et de la structure atomique de ces reconstructions, il devrait étre
possible dans un futur proche d’établir un modéle permettant une meilleure compréhension du

potentiel Kelvin mesuré.

Gréce a la collaboration avec le groupe de N. Lorente, il a également été possible d’optimiser
la surface au niveau atomique. L’association de nos savoirs respectifs a permis la modification
des protocoles de croissance afin d’obtenir de fagon reproductible une reconstruction de surface
(2x2) nitrurée et non hydrogénée adaptée au dépot de molécules et d’ilots métalliques. A notre
connaissance, aucun protocole de croissance ne permettait d’obtenir de fagon reproductible cette

reconstruction et aucune étude expérimentale n’avait été accomplie & ce jour.

L’étude de deux métaux, le magnésium et 'indium a apporté de précieux renseignements sur
la croissance de métaux sur AIN. Leur croissance débute par la formation d’une premiére couche,
résultant d’une réaction chimique entre les adatomes de magnésium ou d’indium et la surface
d’AIN. La nature exacte et I'organisation de cette couche est cependant encore inconnue et sera
I’objet d’études théoriques complémentaires dans un futur proche. L’indium forme ensuite des
ilots 3D et le magnésium des ilots 2D, de quelques mono-couches d’épaisseur et de plusieurs
dizaines de nanomeétres de diamétre. Ces derniers remplissent toutes les conditions nécessaires &

la création des nano-électrodes métalliques.

L’étude préliminaire de la charge d’ilots 3D d’indium ouvre de belles perspectives : nous avons
vu qu'il est possible de contrdler la charge d’un ilot métallique & ’aide d’une pointe AFM. Dans
un premier temps des expériences similaires seront réalisées avec des ilots 2D de magnésium,
puis avec des ilots de magnésium en contact avec des molécules. Le mode KPFM permettra alors
de déterminer s’il est possible de modifier la charge d’'une molécule par l'intermédiaire d’une
électrode métallique. Ces études devraient également permettre d’expliquer les phénoménes in-

expliqués dont nous avons fait état dans le dernier chapitre.
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Pour conclure, nous espérons que ces travaux serviront aux groupes du domaine de 1’électro-
nique moléculaire. L’utilisation d’un bati de croissance impose certes de nombreuses contraintes,
mais s’est avérée indispensable pour la réalisation des électrodes planes et du film isolant sans
lesquels la conception d’un dispositif électronique basé sur 1'utilisation d’une molécule unique
est impossible. De méme, nous espérons que les travaux de cette thése seront poursuivis par les
différents groupes travaillant dans le domaine de I’épitaxie. Le NC-AFM, bien que plus contrai-
gnant que les méthodes habituellement utilisées pour la caractérisation des surfaces d’AIN, est
un outil indispensable sans lequel ce travail n’aurait pu étre réalisé et dont nous encourageons
vivement l'utilisation. L’élaboration de films d’AIN présentant une faible densité de défauts et
une structure atomique connue et maitrisée se révéle étre un atout précieux dans le domaine de
la micro-électronique et de l'opto-électronique. Des puits quantiques AIN/GaN obtenus avec de
tels films pourraient étre utilisés pour la création de LEDs plus performantes et a consommation
d’énergie encore plus faible. De nombreux autres appareils pourraient étre élaborés et notre sou-
hait est que ces modestes travaux contribuent & 1’élaboration d’appareils technologiques moins

énergivores qui permettront de nous faire entrer dans un 21¢ siécle plus sain.






Annexe A

Etudes KPFM de surfaces d’AIN

De maniére générale, le potentiel Kelvin des surfaces des films d’AIN créés (sur Si(111) ou
4H-SiC) est uniforme sur les zones étudiées (500 x 500 nm?). Un exemple est donné dans Ia fi-
gure A.la et A.1b. Sur cette image Kelvin, de trés faibles variations du potentiel Kelvin peuvent
cependant étre observées mais qui ne sont pas significatives car n’ayant aucun lien avec la topo-

graphie de la surface. Certains phénomeénes sont cependant apparus lors de I’étude de cing films
d’AIN.

Le premier phénomeéne est présenté figure A.1 et A.2. La figure A.1 présente un film d’AIN de
200 nm d’épaisseur épitaxié sur SiC apres deux reprises de croissance (AIN-24-03, Tableau B.2).
L’image KPFM (Fig. A.1d) présente de nombreux contrastes qui ont un lien avec la topographie
de la surface (Fig. A.lc). Les ilots de lacunes fermeés (1) apparaissent avec une différence de
potentiel Kelvin —AU négative par rapport a la surface comprise entre -280 et -380 mV et les
ilots d’adatomes fermés (2) apparaissent avec une différence de potentiel Kelvin positive comprise
entre +250 et +500 mV. Certains ilots de lacunes (fleche bleue) et d’adatomes (fleche grise) semi-
ouverts apparaissent avec un contraste Kelvin beaucoup plus faible : ~ -110 mV et ~ +180 mV
respectivement. Les ilots qui font partie intégrante d’une terrasse présentent le méme potentiel
Kelvin que la dite terrasse. De méme, les terrasses (T, To et Ts) présentent toutes le méme
potentiel Kelvin. Des contrastes analogues ont été obtenus sur un film d’AIN épitaxié sur silicium

aprés la troisiéme reprise de croissance (AIN-18-04, Tableau B.1).

Des effets similaires ont également été observés lors de ’étude de la surface d’un film d’AIN
de 5 nmm d’épaisseur réalisé sur 4H-SiC. La figure A.2 présente une image NC-AFM (Fig. A.2a)
et KPFM (Fig. A.2b) de cette surface (AIN-28). Les dislocations coin (fleche noire) apparaissent
avec une différence de potentiel Kelvin —AU positive par rapport a la surface d’environ +250
mV. On peut noter que cela permet de suivre plus aisément les frontiéres des domaines A et
B évoquées au chapitre IV, § IV.4, Fig. IV.11. Les ilots de lacunes fermés (1) et semi-ouverts
(fleche bleue) apparaissent trés faiblement sur 'image KPFM, avec une différence de potentiel

Kelvin positive par rapport a la surface de +70 mV, contrairement aux films précédents ou
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- S
(c) Image NC-AFM d’une surface d’AIN (d) Image KPFM d’une surface d’AIN

FIGURE A.1 — Images NC-AFM (a,c) et KPFM (b,d) de 500 x 500 nm? de deux surfaces d’AIN
épitaziées sur 4H-SiC. Limage Kelvin de la surface présentée en (a,b) ne montre aucune varia-
tion du potentiel Kelvin significative. L’image Kelvin présentée en (c,d) présente de nombreux
contrastes liés o la topographie de la surface. Les tlots de lacunes (1) et d’adatomes (2) fermés
apparaissent avec une différence de potentiel Kelvin d’environ -330 mV +375 mV respective-
ment. Les ilots de lacunes (fleche bleue) et d’adatomes (fleche grise) semi-ouverts présente un
contraste Kelvin plus faible : ~ -110 mV et ~ +180 mV respectivement. Les potentiels Kelvin des
différentes terrasses (1) sont identiques, et les bords de marche ne présentent aucun contraste
Kelvin. Parameétres images : A =5 nm, Af = —20 Hz. (a,b) Uxppy = 500mV, frxpry = 857
Hz. (C,d) UKPFM = 1,4 V, fKPFM = 855 Hz.

ils apparaissaient avec une différence de potentiel négative. Les ilots d’adatomes (2) présentent
maintenant le méme potentiel Kelvin que la surface. Il est possible que la faible intensité de ces
ilots ne soit pas détectable en raison de la faible résolution Kelvin de la pointe AFM.

Quatre phénoménes peuvent expliquer de tels contrastes Kelvin :

1. Un effet de couplage avec la topographie de la surface : une variation de la distance pointe-

surface peut induire des artefacts sur les images KPFM. Cependant, le fait qu’un ilot fermé
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présente un potentiel Kelvin différent d’un ilot semi-ouvert réfute cette théorie.

2. Un effet 1ié au bord de marche. Ici aussi, cet argument n’est pas valide car le bord de

marche des terrasses ne présente aucun contraste Kelvin.

3. Un effet lié aux couches A et B du 2H-AIN (voir Chap. IV, § IV.4, Fig. IV.11), la confi-
guration différente de ces deux couches pourrait induire un potentiel Kelvin différent. La

encore, cet théorie est infirmée par le potentiel Kelvin identique des terrasses Tq, Tg et Tj3.

4. Un effet lié a la contrainte piézoélectrique de I’AIN.

-1.36V

(a) Image NC-AFM d’une surface d’AIN (b) Image KPFM d’une surface d’AIN

FIGURE A.2 — Images NC-AFM (a) et KPFM (b) de 500 x 500 nm? d’une surface d’AIN de
5 nm d’épaisseur épitariée sur JH-SiC. Les ilots de lacunes (1) fermés et semi-ouverts (fleche
bleue) apparaissent avec une différence de potentiel Kelvin d’environ +70 mV. Les ilots d’ada-
tomes (2) présentent maintenant le méme potentiel Kelvin que la surface. Les dislocations coin
(fleche noire) apparaissent avec une différence de potentiel Kelvin —AU positive par rapport
la surface d’environ +250 mV. Parameétres images : A =8 nm, Af = —5 Hz, Uxppp = 1,5V,
fxprym = 85TH 2.

Ce dernier point permet d’expliquer les phénoménes mentionnés ci-dessus. Un film d’AIN subit
différentes contraintes induites par la différence de paramétre de maille : contrainte extensive
dans le cas AIN sur Si(111) et compressive dans le cas AIN sur 4H-SiC, par la différence de
coefficient de dilatation thermique entre I’AIN et le substrat initial lors du refroidissement et par
la coalescence des domaines d’AIN en tout début de croissance [63]. Ces trois contraintes induisent
une contrainte globale compressive ou extensive sur le film d’AIN. Le schéma de la figure A.3a
présente le cas d’une contrainte globale extensive exercée par le substrat sur la couche d’AIN.
Cette contrainte globale peut induire des déformations locales, représentées figure A.3b pour un
ilot de lacunes et figure A.3c pour un ilot d’adatomes dans le cas d’une contrainte extensive
globale. Dans ce cas, 'ilot de lacunes est comprimé et 1'flot d’adatomes est étiré par rapport a
I’état d’une terrasse de grande extension. Le phénoméne inverse se produira dans le cas d’une

contrainte globale compressive : I'ilot de lacunes sera étiré et I'ilot de d’adatomes sera comprimé.
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FIGURE A.3 — (a) Schéma présentant une contrainte globale extensive exercée par le substrat
sur le film d’AIN. (b) Schéma présentant la déformation d’un ilot de lacunes (1) dans le cas
d’une contrainte extensive. (c) Schéma présentant la déformation d’un ilot d’adatomes (2) dans
le cas d’une contrainte extensive. Dans le cas d’une contrainte globale compressive, le sens de
la déformation des ilots de lacunes et d’adatomes est inversé. Les fleches rouges représentent la
déformation de la couche, et les fleches bleues la contrainte exercée sur la couche.

En raison du caractére piézoélectrique de ’AIN, une déformation de la couche induit 'apparition
de charge en surface. En tenant compte du signe du coefficient piézoélectrique ds; traduisant la
proportionnalité entre une charge et une contrainte transverse (pour ’AIN d3; ~ —1,5 pm/V),
une contrainte compressive transverse induit ’apparition de charges négatives en surface et une
contrainte extensive transverse induit l’apparition de charges positives [136]. Si ces charges sont

suffisamment importantes, elles pourront étre détectées grace au mode KPFM.

En raison d’un manque d’outils adéquats, il ne nous est pas possible de déterminer expéri-
mentalement quelle contrainte globale (expansive ou compressive) s’exerce sur nos films d’AIN.
Toutefois, en raison des similitudes observées lors de I’étude KPFM du film d’AIN sur SiC de 200
nm d’épaisseur présenté figure A.lc et du film d’AIN sur Si de 200 nm d’épaisseur (AIN-18-04),
il est possible d’affirmer que la contrainte locale qui s’exerce sur ces deux films est identique et,
d’aprés le signe des charges mesurés en KPFM, compressive. De méme, en raison de l'inversion du
contraste Kelvin des ilots du film présenté figure A.2, il est possible d’affirmer que la contrainte

exercée sur ce film sera I'inverse de celle des deux films mentionnés ci-avant, c’est & dire extensive.

Le deuxiéme phénoméne observé sur la figure A.4 semble également étre lié & la contrainte
exercée sur le film d’AIN et a été observé pour des domaines de plus grande taille (> 100 nm).
La figure A.4 présente une image NC-AFM (Fig. A.4a) et une image KPFM (Fig. A.4b) de
deux domaines de 2 nm de hauteur et de plusieurs centaines de nanométres de diamétre (Fig.
A.4c). Les marches mono-atomiques n’apparaissent pas sur l'image topographique en raison de
la faible résolution lors de I'acquisition. Une image de cette surface est donnée au chapitre IV,
§ IV.1, Fig. IV.5a. Ce film d’AIN de 200 nm d’épaisseur a été obtenu sur une surface de SiC de

mauvaise qualité et présente de nombreux défauts macroscopiques et des domaines similaires &
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ceux présentés ici. Les deux domaines présentés ici apparaissent avec un potentiel Kelvin différent
de celui de la surface. L’ilot de gauche apparait avec une différence de potentiel Kelvin positive

—AU de +160 mV et I'ilot de droite avec une différence négative de -150 mV.
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FIGURE A4 — Images NC-AFM (a) et KPFM (b) de 500 x 500 nm? d’une surface d’AIN épi-
taziée sur 4H-SiC. (c) Profils topographique et KPFM suivant les fleches noires. Deux domaines
d’environ 2 nm de hauteur et de plusieurs centaines de nanométres de diameétre apparaissent sur
ces 1mages. L’ilot de gauche apparait avec une différence de potentiel Kelvin par rapport a la
surface positive —AU de +160 mV et Uilot de droite avec une différence négative de -150 mV.
Paramétres images : A =2 nm, Af = =5 Hz, Uxpry = 1,5V, fxprv = 851 Hz.

La figure A.5 présente une image reconstituée NC-AFM (Fig. A.5a) et KPFM (Fig. A.5b)
d’un film d’AIN de 250 nm d’épaisseur obtenu sur Si(111). En raison de la grande épaisseur de
la couche, le film d’AIN a relaxé par fissuration afin de diminuer les contraintes élastiques (voir
Chap. 11, §11.3, Fig. I1.16). Deux marches de relaxation sont présentes sur ces images, qui séparent
la surface entre trois terrasses de plusieurs centaines de nanométres de longueur (on ne tient pas
compte ici des marches mono-atomiques). Chacune des terrasses présentent un potentiel Kelvin

propre et la différence de potentiel Kelvin entre deux terrasses est proportionnelle & la hauteur
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de la marche de relaxation : pour une différence de hauteur AZ de 1,4 nm, —AU est égale 4 -0,6
Vet pour AZ =2nm, —AU = —1 V. La terrasse supérieure présente une différence de potentiel
Kelvin par rapport & la terrasse du centre négative, comprise entre -0,6 et -1 V, et la terrasse
inférieure apparait avec une différence de potentiel par rapport a la terrasse du centre positive,
comprise entre +0,3 et +0,6 V. Ce contraste Kelvin est identique & celui observé pour les ilots

de lacunes du film d’AIN de bnm d’épaisseur présenté figure A.2. L’explication la plus naturelle

-2.50 'V

] B 1n 179 -
(a) Image NC-AFM d’une surface d’AIN (b) Image KPFM d’une surface d’AIN

FiGure A.5 — Assemblage d’images NC-AFM (a) et KPFM (b) d’une couche d’AIN de 250
nm d’épaisseur obtenue sur Si(111). Ce film a relaxé par fissuration (voir Chap. II, §11.3, Fig.
11.16) et deuz marches de relazation sont visibles sur ces images (au centre et en bas de l'image
droite). La hauteur de la marche au centre varie de 1,4 nm a 1,6 nm et celle de la marche a droite,
de 1 nm & 2 nm. Chacune des terrasses présente un potentiel Kelvin propre et la différence de
potentiel Kelvin entre deux terrasses est proportionnelle a la hauteur de la marche de relazation.
AU correspond ¢ Uypper — Uipwer- Parametres images : A =5 nm, Af = =25 Hz, Uxprym = 1,4
V, fxprm = 947 Hz.

des contrastes Kelvin observés sur les figures A.4 et A.5 nous semble la encore étre I'état de
contrainte et donc la charge en surface differe d'un domaine a 'autre & cause d’une relaxation

inhomogéne de celles-ci.

Pour conclure, nous pouvons dire que le mode KPFM est un outil qui permet localement de
déterminer les contraintes transverses exercées sur un film d’AIN. Il apparait que des ilots ou des
domaines sous contraintes présentent des potentiels Kelvin différents de celui de la surface. La
charge observée sera positive dans le cas d’une contrainte extensive, et négative dans le cas d’une
contrainte compressive. L’interprétation du potentiel Kelvin reste cependant délicate et il sera
nécessaire de procéder a des mesures ez-situ des contraintes des films d’AIN (par diffractions de
rayons X par exemple) afin d’obtenir des données complémentaires qui permettraient une analyse
plus fine des mesures Kelvin. De méme, il n’est pas encore possible de pouvoir affirmer grace a

ces seuls résultats si la valeur du potentiel est proportionnelle ou non a la contrainte exercée.



Annexe B

Conditions de croissance des films
d’AIN réalisés sur Si(111) et
4H-SiC(0001)

Cette annexe présente deux tableaux récapitulatifs des conditions de croissance des films
d’AIN sur Si(111) (Tableau B.1) et 4H-SiC(0001) (Tableau B.2) réalisés au cours de cette theése.
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Vitesse de

Qualité de la Epaisseur . Py (.10_8 Fnw, Ratio Température Dislocation Dislocation .

AN surface initiale (nm) cr((r)llrs;?}rll)c ¢ Torr) (scem) /v (£30°C) vis (um=2) | coin (um=2) Figure
AIN-01 |  mauvaise 140 105 8 100 0,6 970 15280 - 1.7
AIN-02 | mauvaise 75 50 8 80 1,6 970 186-£40 664480 .
AIN-Q3 | [hauvaise, 95 63 4 60 0,75 950 300480 ] ]

Fig. I1.12¢
AIN-04 moyflnil;’oFlg‘ 115 75 4 60 0,75 990 152-£40 476480 I1.14d
AIN-g5 | mauvalse 100 66 4 60 0,66 910 208440 520480 I1.14b
Fig. 11.12d
AIN-07 | mauvaise 105 68 35 60 0,67 970 220440 19640 -
AIN-09 borﬁli’zglg‘ 250 125 9 60 1,2 980 17840 255480 I1.16¢, A5

AIN-

801 156 96 3 60 1 1050 248440 568460 T1.17b

AIN-

1809 +5 96 3 20 3 1050 184-£60 536460 I.17c

AIN-

1203 +5 192 6 20 6 1050 14860 456460 11.17d

AIN- :

80 mauvaise +5 192 6 10 12 1050 152475 1044480 IL.17e

AIN-

1805 +5 96 3 120 0,5 1050 16075 460460 T1.17a

AIN. VI.2a, V1.2b

1806 +5 96 3 120 0,5 1000 17660 250460 VI.2¢, VI.8a

VL9b, VL.10a

TABLE B.1 — Tableau récapitulatif des conditions de croissances des films d’AIN sur Si(111) réalisés au cours de cette thése. La qualité de la
surface de Si(111) est donnée a titre indicatif.
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AIN Qualité. Qe. la Procédé Epaisseur Xzie::aeni: Py (1078 Frnm, Ratio Tempéroature D.islocati(;n Figure n°
surface initiale n° (nm) Torr) (scem) I/ v (£50°C) vis (um~—*)
(nm/h)

AIN-20 borgfé:lg‘ 1 200 100 2.7 120 0,5 950 84420 IV.5a, A.da
?21_131 200 80 2,7 120 0,5 970 132440 IV.6b
AN mauvaise, Fig. 1
99 Oé IV.2¢, IV.6a 400 100 2,7 120 0,5 970 108420 -

AIN-23 mauvaise 1 180 100 2,7 120 0,5 970 155430 VI.2d
AIN- 100 (fin &

9401 210 10) 2,7 120 0,5 970 80£10 IV.6e

AIN- bonne, Fig.

94.02 IV 6d 1 +2,5 10 0,36 120 0,05 970 02£10 -

AIN-

9403 +5 10 0,36 120 0,05 950 o8=£15 Alc
AIN-25 borﬁl}eég 16 2 220 100 2,7 120 0,5 950 40+10 TV.9b, A.la
AIN-26 bonne 2 250 100 2,7 120 0,5 950 17£5 IV.9a, VI.4b
AIN-27 bonne 2 214 100 2,7 120 0,5 950 26+10 IV.5b

IV.5¢, IV.7a

AIN-28 bonne 3 5 10 0,36 120 0,05 950 242 V.10, IV.11b

VI.6a, A.2a

AIN-29 - 3 ) 10 0,36 80 0,075 950 242 -

AIN-30 - 3 ) 10 0,36 95 1,12 950 18+5 VI4a

AIN-31 - 3 ) 10 0,36 40 1,5 950 - VI.4c

AIN-32 - 3 5 10 0,36 40 1,5 950 - VI.4d

AIN-33 - 3 5 10 0,36 40 1,5 950 5120 -

TABLE B.2 — Tableau récapitulatif des conditions de croissances des films d’AIN sur JH-SiC réalisés au cours de cette thése. La qualité de la
surface de 4H-SiC est donnée a titre indicatif.
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