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Introduction

Les matériaux semi-conducteurs de la famille de nitrures d’éléments III (dits III-N) ont des propriétés
intrinseques exceptionnelles qui en font des matériaux utilisés ou utilisables dans grand nombre d’ap-
plications. Comme on le sait, 'application phare désormais développée au niveau industriel a une
large échelle est celle des Diodes Electroluminescentes blanches (LED) dont l'efficacité n’a cessé de
croitre au cours de ces vingt derniéres années pour atteindre désormais 150 lumen/watt en produc-
tion. Dans ce domaine de l'optoélectronique, on notera également le laser bleu émettant a 405 nm, a
'origine de la technologie « Blu-ray » pour le stockage de données. De multiples autres applications
sont tout prét de déboucher sur des filieres industrielles : dans le domaine de I'électronique de puis-
sance et dans le domaine RF, avec le transistor a haute mobilité (HEMT) pour lequel les matériaux
ITI-N offrent la possibilité de supporter des puissances jusqu’a dix fois supérieures a celles des filieres
telles que GaAs et Si, et des fréquences de coupure supérieures (100 GHz). D’autres applications
potentielles font 'objet de recherches poussées aussi bien au niveau académique qu’industriel, comme
par exemple les diodes UV, particulierement dans le domaine de 'UV-C pour des applications liées a
I'environnement, le traitement de I'eau et de I'air par exemple.

Les marchés adressés par les nitrures sont donc considérables et font que, dés a présent, ces matériaux
arrivent juste derriere le silicium en termes de revenus industriels. On pourrait donc penser que, pour
certaines applications déja industrielles, la recherche sur ces matériaux n’a plus lieu d’étre, puisqu’ils
sont d’ores et déja a méme de répondre a la demande. Ce n’est bien stir pas si simple. Si 'on prend
par exemple le cas des LED blanches par exemple, pour une pénétration vraiment massive de cette
technologie dans le domaine de I'éclairage privé, méme si les performances sont déja 13, il faudrait
que les cofits baissent. Ceci passe par une remise en cause des différentes étapes de fabrication de la
LED : type de substrat, taille des substrats, durée et simplification de I’épitaxie, technologies pour les
contacts, packaging thermique etc... Dans d’autres cas, pour des applications sur le point de débou-
cher industriellement, telles que les HEMT pour I’électronique de puissance, le matériau pourrait suf-
fire en lui-méme, mais ce sont plutot des problémes de fuites via le substrat qui limitent par exemple
encore les propriétés des transistors. Autre exemple, celui-ci encore a un niveau de R&D, la trop faible
efficacité actuelle des diodes UV (de I'ordre du %) est en partie imputable a la densité trop importante
de dislocations dont on sait qu’elles sont des centres de recombinaison non radiatifs, particulierement
dans les hétérostructures épitaxiées pour ces courtes longueurs d’ondes. Il y a donc encore toute une
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Introduction

marge de progres.

Le travail de these présenté ici s’inscrit dans cette démarche combinée d’amélioration du matériau /
réduction des cofits associés, en s’attachant plus particulierement a I'incidence du choix du subs-
trat. En effet si, dans le domaine de 'optoélectronique, la tres grande majorité des composants a base
de GaN est aujourd'hui fabriquée sur substrats saphir, le silicium se pose, dans de nombreux cas,
comme une alternative intéressante pour I'hétéroépitaxie de GaN. De plus, dans le domaine de I'élec-
tronique de puissance, le substrat saphir ne peut étre utilisé en raison de sa mauvaise conduction
thermique. Le substrat silicium est actuellement le matériau de base en microélectronique : son éla-
boration est totalement maitrisée et permet 'obtention de substrats de grande taille (typiquement 8”-
12”), parfaitement cristallins, avec une grande disponibilité et a un cofit tres faible. Le silicium com-
porte également des avantages pour l'intégration de composants optiques et électroniques sur des
circuits par exemple du type CMOS, et de plus il peut étre gravé facilement. Sa conductivité thermique
le rend aussi bien adapté aux applications pour I'électronique de puissance. La question posée est
donc de savoir si et comment I'utilisation de substrats Si permet d’adresser les différents problemes
tels que ceux que nous avons mentionnés ci-dessus. Ceci d’autant plus que le Silicium en tant que
substrat présente un double inconvénient, celui d’avoir un parametre de maille tres différent (plus
grand) que celui des nitrures, et surtout celui d’avoir un coefficient de dilatation thermique inférieur
a celui des nitrures, ce qui met les couches en forte tension lors des refroidissements post-croissance
et qui est a l'origine de fissures dans les couches épitaxiées.

Changer de substrat n’est bien s{ir pas neutre et implique des changements importants a différents
stades de fabrication du dispositif : croissance, technologie et packaging. Dans ce contexte, notre
étude est plut6t centrée sur une évaluation des défauts et contraintes dans les matériaux nitrures
lorsqu’ils sont épitaxiés sur Si. En termes de défauts, il semble que les différents dispositifs LED et
HEMT ne soient pas tres sensibles aux dislocations, a condition que leur densité ne dépasse pas les
quelques 10%/cm? (ce n’est cependant pas le cas des diodes laser pour lesquelles les densités de dislo-
cations doivent étre trés nettement plus faibles). Dans le cas des substrats saphir pour les LED, cette
densité de dislocations limite demande soit des procédés spécifiques (recroissance latérale du type
ELOG) soit d’avoir recours a des épaisseurs conséquentes en comptant sur annihilation progressive
des dislocations avec I'épaisseur déposée. Ceci implique des procédés longs et/ou onéreux. En utili-
sant des substrats Si, la question est donc de savoir si 'on peut mettre en ceuvre des procédés d’épi-
taxie pour obtenir des densités de dislocations aussi faibles qu’avec les substrats saphir plus usuels
tout en réduisant les durées d’épitaxie. Peut-on également développer des méthodes d’épitaxie qui
permettraient d’éviter les problemes de fissuration caractéristiques de la croissance sur substrat Si ?
Ce sont la quelques-unes des questions que nous nous poserons et autour desquelles sera articulé ce
manuscrit.

Dans le chapitre I nous reprendrons des généralités sur les nitrures d’éléments III. Les propriétés élec-
triques, cristallines et optiques de GaN et ses alliages seront notamment détaillées. Apres avoir effec-
tué un comparatif des différents substrats utilisés lors de I’hétéroépitaxie de GaN, nous décrirons les
deux techniques de croissance utilisées pour la croissance des échantillons au cours de la these : la
MBE et la MOCVD. Nous décrirons ensuite les effets liés a 'hétéroépitaxie de GaN sur Si, sur la pro-
pagation des défauts et de facon plus générale sur la relaxation des contraintes.

-8 -



Introduction

Le chapitre II est dédié a la description des techniques expérimentales ayant permis la caractérisation
des nitrures au cours de la thése. Nous présentons tout d’abord la technique majoritairement utilisée :
la microscopie électronique en transmission (TEM). Les différentes méthodes d’analyse de défauts,
analyse chimique et mesure de déformations y sont détaillées. Nous décrirons ensuite la cathodolu-
minescence, technique d’analyse optique tres complémentaire du TEM. Nous finirons ce chapitre par
un descriptif des techniques de préparation d’échantillons déployées, en particulier le polissage bi-
seau.

Le chapitre III est consacré a I’hétéroépitaxie des nitrures sur substrat Si. Nous décrivons chacun des
problémes liés a celle-ci, et les solutions adoptées d’apres la littérature. Nous nous attarderons parti-
culiérement sur I'inconvénient majeur rencontré lors de 'hétéroépitaxie des nitrures sur Si, qui est la
différence de coefficient d’expansion thermique entre nitrures et Si. La gestion des contraintes lors de
la croissance, mais aussi lors du refroidissement sera un point clé de ce chapitre, qui introduira donc
les deux chapitres suivants.

Le chapitre IV étudiera les différentes solutions décrites au chapitre III et leurs problématiques liées,
d’un point de vue microscopie essentiellement. En se consacrant premierement a la couche de nucléa-
tion ’AIN, nous essaierons de comprendre quels facteurs jouent sur la qualité d’une couche (rugosité
et densité de dislocations). Les mécanismes de relaxation dans les nitrures seront aussi étudiés et
corrélés autant que possible avec les mécanismes de propagation des défauts. Enfin, nous étudierons
une technique efficace utilisée pour la réduction de la densité de dislocations dans les nitrures, en
essayant de comprendre les différents mécanismes mis en jeu qui permettent I’élimination des défauts.

Le chapitre V nous permettra d’analyser une solution originale imaginée pour faciliter la relaxation
des contraintes de structures GaN/Si, qui consiste a utiliser un substrat SOI (Silicon On Insulator).
Apres un descriptif des modeles de compliance (élastique et plastique), nous étudierons la capacité
de ce type de substrat a absorber les contraintes de 'hétéroépitaxie, générées lors de la croissance et
du refroidissement post-croissance.

L’Annexe décrit le traitement des données effectué par N-PED, technique de mesure de déformations
décrite au cours du chapitre II.
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ChapitreI  Nitrures d’éléments III

Dans ce chapitre nous allons voir quelques propriétés des semi-conducteurs nitrures d’éléments III
(III-N), en particulier pour les dispositifs a base de GaN. Nous allons voir quels sont les problémes
rencontrés lors de ’élaboration des structures a base de ce matériau, qui présente toutefois la parti-
cularité d’étre actuellement le semi-conducteur le plus important sur le marché, juste apres Si.

1.1  Propriétés et applications des nitrures

Les semi-conducteurs a base de nitrures sont aujourd’hui parmi les plus utilisés dans le domaine de
I'opto-€électronique. En effet, comme le montre la Figure 1, de 'AIN a InN, en passant par GaN, il est
possible d’obtenir a partir de ces matériaux a grand gap toute une panoplie de composés ternaires ou
quaternaires permettant de couvrir une grande partie du spectre visible (1,7 a 3 €V), mais aussi proche
I'Infrarouge (IR) et I'Ultraviolet (UV) [1].

Al O Si
7 |2 I3I 1 l’I’I | T T
! " AIN '
1 1 BeS
s & :
] (] ]
9 ! ' '
RN v '
g | :
S 4n o i
g |eNm :
k= 3 K - 1
) 1Sic) !
Fg ] ] ]
< 2H 1 1
M ) ' '
! ' '
] ] ]
(N S \
! 1 L =
R DR . o A~ InSb
0.30 0.35 0.50 0.55 0.60 0.65

Paramétre de maille a (nm)

Figure 1. Bande interdite en fonction du paramétre de maille de différents semi-conducteurs.
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Chapitre I Nitrures d’éléments III

Les différentes propriétés des matériaux que nous allons rencontrer sont indiquées dans le Tableau 1,
pour une température référence de 300K. Nous allons voir cela en détail dans les sections suivantes.

Si (cubique) | GaN (wurtzite) | AIN (wurtzite)
(2], [3], [4] | [4], [5], [6], [4], [5], [6]
, , a (A) 5,4311 3,189 3,113
Cristallographie 5
c(A) 5,4311 5,185 4,982
E (GPa) 130 181 308
v 0,26 0,352 0,287
Cu: (GPa) 166 390 396
o C12 (GPa) 63,9 145 137
Mecanique C13 (GPa) 63,9 106 108
Cs3 (GPa) 166 398 373
Cu (GPa) 79,6 105 116
Ces (GPa) 79,6 123 297
Electro-optique Eg (eV) 1,12 3,4 6,2
Thermique CTE (10%/K) 2,59 5,59 5,3

Tableau 1. Résumé des propriétés mécaniques, électro-optiques et thermiques des matériaux utili-
sés : Si, GaN, AIN.

1.1.1 Propriétés cristallographiques

Les nitrures d’éléments III sont des matériaux semi-conducteurs formés par des éléments des colonnes
III (Gallium Ga, Aluminium Al, Indium In) et V (Azote N) du tableau de Mendeleiv. Ces matériaux
cristallisent soit dans la structure cubique “zinc blende”, soit dans la structure hexagonale compacte
“wurtzite”, en fonction des conditions de croissance. Dans cette thése nous nous intéresserons
particuliérement a la phase wurtzite (réprésentée Figure 2), plus stable thermodynamiquement en
raison de la forte ionicité des liaisons III-N. Celle-ci possede une symétrie hexagonale.

Cette structure est en fait composée de deux sous réseaux hexagonaux compacts, 'un occupé par
I’'atome de la colonne III, 'autre par celui de la colonne V, décalés entre eux d’'une distance u suivant
I'axe ¢, avec u = 3¢/8 pour une structure wurzite parfaite.
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Chapitre I Nitrures d’éléments III

Figure 2. Structure de la maille de GaN. Les atomes Ga sont représentés en jaunes et N en gris.

Une notation a 3 indices de Miller (h, k, ) comme utilisée couramment ne permet pas de rendre
compte de la symétrie hexagonale du réseau. Ainsi on représentera ce type de réseau généralement
avec une notation a 4 indices (h, k, i, 1) correspondant aux vecteurs (ai, az, as, ¢), tel que as=-(a;+ay),
comme illustré Figure 3.

a

a, [11-20]

[10-10]

ay

Figure 3. Axes principaux dans une maille hexagonale [7].

Notons que les directions [0001] et [000-1] pour des matériaux III-N en structure wurtzite ne sont
pas équivalentes. En effet, la forte ionicité de la liaison III-N entraine un décalage entre le barycentre
des charges positives et négatives, ce qui a pour conséquence la formation d’'une polarisation interne
dans le matériau.

-13 -



Chapitre I Nitrures d’éléments III

1.1.2 Propriétés optiques

Comme le montre la Figure 1, I'intérét des nitrures réside dans la trés large gamme de bande interdite
qu’ils couvrent (de 0,7€V a 6,2eV), ouvrant la voie a des applications optiques non seulement dans le
spectre visible, mais aussi dans 'UV et le proche Infra-Rouge. On peut par exemple citer les LED dans
le visible [8] [9] [10], les LED UV [11], les diodes LASER [12] [13], etc.

On peut utiliser la loi de Vegard, pour exprimer le parametre de maille et la valeur énergétique de
bande interditre d'un composé ternaire A, B;_,C :

a?xB1-xC = xqA4C¢ + (1 — x) aB¢ @
E,4P1=xC = xE AC + (1 — x) E;%¢ + Cx(1 — x) 2

Ou C désigne le parameétre de courbure, qui est de 'ordre de 1 eV pour AliGa;xN [14].

Les nitrures d'éléments III sont des semi-conducteurs a large bande interdite. Dans ’espace des k, le
maximum de la bande de conduction et le minimum de la bande de valence sont positionnés a k=0,
ce qui en fait des semi-conducteurs a gap direct. En ce point I' de la zone de Brillouin, le couplage
spin orbite et le couplage avec le champ cristallin entrainent une levée de la dégénérescence des états
de la bande de valence, alors découplée en trois niveaux énergétiques comme l'illustre la Figure 4.
Selon que le trou provienne d'une bande de valence ou d'une autre, 1'exciton associé est appelé A, B,
C, en ordre croissant d'énergie d'émission. Un exciton se forme lorsqu’un trou (h+) de la bande de
valence (BV) et un électron (e-) de la bande de conduction (BC) sont liés par une interaction de type
Coulombienne ; I'énergie de I'exciton est alors légérement inférieure a celle de la bande interdite du

matériau.
Energie E

A

Bande de conduction

Bande de valence

Spin-orbite

< »
< >

Vecteur d’onde k

Figure 4. Schéma de bande de GaN pour k = 0 : découplage de la bande de valence en 3 niveaux A, B, C.
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L’énergie de liaison de I’exciton étant de 'ordre de 25 meV, c’est-a-dire de 'ordre de ksT a 'ambiante,
une étude précise des transitions nécessite des mesures a basse température, typiquement autour de
10K. Le Tableau 2 répertorie les principales transitions électro-optiques observées dans GaN [15].
Des excitons dits « liés » peuvent également se former en présence d’impuretés neutres ou ionisées.
Deux transitions sont alors possibles, notées I, et I,, correspondant respectivement aux transitions
liées a un accepteur résiduel neutre (A2) ou a un donneur résiduel neutre (D2).

Des transitions sont aussi possibles entre des paires donneur — accepteur (DAP). Leur énergie suit la
relation :

2

q
Epap = Eg —Ep — Ey +e_r 3)

Ou Ep et Ea sont les énergies d’ionisation respectives des donneurs et accepteur, r est la distance qui
sépare les impuretés.

Ces transitions peuvent interagir avec les phonons optiques longitudinaux du réseau (LO). L’énergie
de ces transitions est alors décalée vers les basses énergies de multiples entiers de Eio = 92 meV par
rapport a la transition E considérée.

La bande bleue est située autour de 2,9 eV. Elle est attribuée par [15] a des transitions de donneurs
peu profonds (a basse température) ou de bande de conduction (a haute température), jusqu’a des
donneurs profonds.

Pour la bande jaune, qui est trés généralement observée (et située autour de 2,20-2,25 eV [15]),
plusieurs groupes ont essayé de comprendre son origine [16] [17] [18]. Cette bande, de largeur a
mi-hauteur environ 350-450 meV, est attribuée finalement & une transition radiative entre un don-
neur peu profond et un accepteur profond [15].

Transition Energie (eV)
Exciton libre A 3,477-3,478
Exciton libre B Ex + 7 meV
Exciton libre C Ea + 20 meV
Exciton lié & un donneur neutre (D%) I, Eap - 6 meV
Transition a 2 électrons de I, En - 21,5 meV
Exciton lié a un accepteur neutre (A°%) I1 | Eap - 11-12 meV
Donneur neutre accepteur neutre (DAP) 3,27
Electron libre accepteur neutre (eA°) 3,3
Bande bleue 2,9
Bande jaune 2,2

Tableau 2. Transitions électro-optiques dans GaN et leurs énergies associées (a T=10K) [19].
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1.2  Epitaxie des matériaux III-N

1.2.1 Homoépitaxie vs Hétéroépitaxie

De facon générale, les couches de nitrures sont déposées sur un support monocristallin, le substrat,
dont la cristallinité de surface permet I'épitaxie des matériaux voulus. Il est évident que I'on préfére-
rait pouvoir épitaxier sur un substrat de méme nature que les couches que I'on veut faire croitre. Dans
le cas qui nous concerne, les substrats de GaN existent mais sont encore trop onéreux et de dimensions
trop petites [20] [21]. Ceci implique que l'on utilise des substrats de nature différente de celle des
nitrures tels que Al,Os (saphir), SiC, ou encore Si. Ce travail de thése concerne I'étude de I'épitaxie
des nitrures sur Si, mais nous rappelons dans le Tableau 3 les avantages et inconvénients de chacun
de ces substrats.

En comparaison a ces autres substrats, Si se présente comme un substrat peu cofiteux et disponible
en grande taille. Sa bonne conductivité thermique le rend compatible avec I'élaboration de transistors
pour I'électronique de puissance, tandis que sa gravure chimique le rend viable comme substrat pour
les microsystémes. Son inconvénient majeur est son désaccord de CTE important avec GaN, ce qui va
faciliter 'apparition de fissures. Nous reviendrons en détail sur ce point au chapitre III, ou 'on verra
comment compenser ce désaccord a l'aide de solutions d’ingénierie de contraintes.
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Si Saphir SiC GaN Commentaire
Si est disponible en
Cofit + ++ ++++ +++++ grande taille (12
pouces)
Désaccord paramé- Compres- | Compres-
. P Tension .p .p
trique avec GaN sion sion Aucun
(Aa/a) -17% +16% +3,5%
Contrainte rési- ) , Compres- Risques de fissuration
., Tension (im- ) . . . .
duelle de GaN liée sion (im- Tension Aucune |si mise en tension lors
s portant) .. )
au refroidissement portant) du refroidissement, li-
et CTE (x10°KY) mite les épaisseurs de
2,59 7,5 4,7 5,59
couches
) Compatibilité avec
Conduction ther- +++ + +4+++ +++ dlectronique de puis
mique (W-K-'cm? )
e ) 1,5 0,5 5 1,5 sance
Type n, p,
e Type n Isolant s};lr)ni isop Type n
triques ypen, p ypen, p
lant
Diffusion éven-
- . Si 0 Si Aucune
tuelle d'impuretés
Gravure chi-
mique possible Compatibilité avec
Réactivité auep . . . P . .
chimique (MEMS) / Eu- | Impossible | Impossible | Aucune | élaboration de micro-
qd tectique Ga - Si systemes
en croissance
Absorption
) P Absorp- | Compatibilité avec
) Absorption Transpar- | dans une ) , . )
Optique . ; tion dans | élaboration de dispo
dans le visible ent partie du .. )
. le visible | optiques (LED, ...)
visible

Tableau 3. Avantages et inconvénients des substrats pour les nitrures [22].

1.2.2 Techniques de croissance

Dans ce travail, nous traiterons de I'étude des épitaxies des matériaux nitrures sur substrat Si. Ces
couches ont été déposées par :

- Epitaxie par Jets Moléculaires (EJM), ou Molecular Beam Epitaxy (MBE) en anglais.

- Epitaxie en Phase Vapeur d’OrganoMétalliques (EPVOM), ou MetalOrganic Chemical Vapor
Phase Deposition (MOCVD) en anglais.

- Ou en alternant les deux méthodes pour un méme dépoét.

Nous voulons donc ici décrire succinctement ces deux méthodes, que nous allons comparer par la
suite. Nous les nommerons par leur acronyme anglosaxon, pour des raisons pratiques.
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a) MBE (Molecular Beam Epitaxy) / EJM (Epitaxie par jets moléculaires)

La MBE consiste a déposer les atomes ou molécules du composé désiré sur un substrat porté a une
certaine température. En ce qui concerne la croissance par MBE du GaN au CRHEA, le Ga est issu de
la sublimation d’une source solide de Ga alors que I'azote est issu d’une source gazeuse de NH; dont
les molécules sont craquées a la surface du substrat porté a une certaine température. Notons que
I'on peut aussi utiliser du N, dissocié par une cellule plasma comme source d’azote. Grace a l'ultra-
vide dans la chambre d‘épitaxie (autour de 10°® Pa), les espéces issues des sources ont des libres
parcours moyens importants, qui leur permettent d’atteindre le substrat sans interaction. La
température du substrat (généralement entre 500°C et 1000°C dans le cas des nitrures) doit étre assez
haute pour assurer une bonne mobilité des espéces incidentes, mais est limitée pour éviter leur ré-
évaporation. La qualité des couches épitaxiées est aussi fortement liée a la qualité du vide dans le
bati, pour éviter I'incorporation d'impuretés résiduelles a la surface de croissance. Une illustration de
bati MBE est donnée sur la Figure 5.

Canon RHEED T

[
-

Faisceaux moléculaires
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> 0| WP
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~ = |’ ‘| )
A
IR

Fenétre

Cellules d’effusion

Chauffe-substrat bati

7
B
"

i
i
'
H
H
'
1
i
il

Substrat
’ m Vanne
| ‘ . Refroidissement cryogénique
Ecran RHEED

Obturateurs

Figure 5. Schéma de principe d’un bati MBE. Dans notre cas, le bati MBE comprend également une cellule de
gaz NHs.

Les vitesses de croissance obtenues par MBE sont en général assez lentes, de 'ordre du um/h. Ceci
garantit une bonne qualité de croissance et des interfaces entre couches trés abruptes, mais cette
vitesse de croissance est souvent considérée comme trop faible pour des applications industrielles.
Ainsi, dans le domaine industriel, on lui préférera souvent la MOCVD, qui permet des vitesses de
croissance supérieures.
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b) MOCVD (Metal-Organic Chemical Vapor Deposition)

La MOCVD consiste a apporter jusqu’a la surface du substrat, via un gaz porteur (H», N, par exemple)
un composé organique contenant l'atome métallique voulu, par exemple du TMGa (Triméthylgallium)
ou du TEGa (Triéthylgallium) pour I'élément Ga. Ce composé est porté a une température élevée
(pour les nitrures entre 1000 et 1200°C) qui permet de dissocier les molécules organométalliques a
la surface du substrat. Les résidus de la dissociation sont évacués via le gaz porteur. Pour les nitrures,
I'azote est en général apporté via un hydrure, comme NH3, lui-méme dissocié a la surface du substrat.
Cependant, son faible taux de décomposition, méme a des températures élevées (1100°C), implique
d’utiliser de hauts débits et donc, des rapports V/III élevés : généralement entre 2000 et 3000. Les
vitesses de croissance obtenues en MOCVD sont de I'ordre de 5 a 30 um/h. Des parametres tels que
la pression, la température, le rapport V/III ou la présence ou non d’hydrogéne dans le bati auront
des conséquences importantes sur le mode de croissance et la qualité des couches nitrures épitaxiés.
Une illustration de fonctionnement du bati est donnée sur la Figure 6.

Laser (réflectométrie) Détecteur synchrone (réflectométrie)

NH,

!

«mm Organométalliques

Film épitaxié / Substrat ~ . Suscepteur
o) [
S e
g - Chauffage par induction
Enceinte du réacteur ol
(quartz)

ﬂ

‘ Echappement des gaz et résidus

Figure 6. Schéma de principe d’un bati MOCVD.

1.3  Contraintes liées a 'hétéroépitaxie

L’hétéroépitaxie est a l'origine de contraintes dans le plan, pour les structures épitaxiées. Deux
facteurs peuvent influer sur ces contraintes : la différence de parametre de maille entre couche
et substrat, et leur différence de coefficient d’expansion thermique. La premiére va avoir un im-
pact pendant la croissance, tandis que la seconde influera pendant le refroidissement.

La contrainte agit alors sur le matériau en le déformant. Cette déformation peut étre accommodée
de deux facons différentes :
- Dans le régime élastique, la déformation suit une loi linéaire et réversible en fonction de
la contrainte appliquée.
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- Dans le régime plastique, il y a déformation irréversible dans le matériau, avec formation
de défauts, jusqu’a la rupture.

Les matériaux dits « fragiles » ne subissent que le premier régime avant de rompre. Ceux dits
« ductiles » subissent les deux régimes évoqués.

1.3.1 Régime élastique

Dans le régime de déformation élastique, I'énergie élastique emmagasinée est proportionnelle a la
contrainte appliquée au matériau, elle-méme proportionnelle a la déformation de celui-ci. Les lois
d’élasticité linéaire permettent en effet de relier contrainte et déformation [23] :

0ij = Cijki€x @)
Ot 0y}, &, Ciji sont respectivement les tenseurs de contrainte, de déformation et d’élasticité.

En ce qui concerne I'épitaxie de couches minces déposées sur un substrat qui impose son parametre
de maille, il est intéressant d’exprimer I'énergie élastique E® par unité de surface, en fonction de
I’épaisseur déposée h :

E¢ 1
T:EO'ij'Eij'h (5)

On considere un repére orthonormé (X, y, z), ou z est orienté selon la direction de croissance ; x ety
sont deux directions orthogonales dans le plan de croissance.

La simplification de Voigt nous permet d’exprimer plus facilement les tenseurs de contrainte et de
déformation :

01 = Oxx; O2 = Oyy; 03 = O03zz; O4 = Oxz; 0-5=0-zy;0-6=20-xy
€1 = Exx; €2 = &yy; €3 = €35, €4 = Exz; €5 = &3y 86=28xy

En symétrie hexagonale, la relation entre les différents tenseurs est la suivante :

04 [Cn Ciz2 Ci3 0 0 1 €1
[02] Ciz Cn Gz O 0 0 €2
o3| _ Ciz Ci3 (33 0 0 0 | |€3| 6
loal=]0 0 0 Cu 0 0 ||es] ©
[GsJ 0 0 0 0 Gy O IlSSJI
Oe 0 0 0 0 0 Cgel'ts

Ol‘l 2C66 = C11 - ClZ'

Pour rappel, les parametres élastiques pour GaN, AIN et Si sont répertoriés dans le Tableau 1.

Dans les cas que nous allons étudier, c’est-a-dire celui d'une couche épitaxiée en désaccord de
maille sur son substrat, la déformation dans la couche est induite par la différence de parameétre
de maille entre cette couche et son substrat : les contraintes ne sont présentes que dans le plan
de croissance, seules o; et o, sont non nulles. De plus, dans le cas de contraintes biaxiales, ;= o,.
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L’absence de contrainte suivant ’axe z nous donne la relation suivante :

2C13€1 + C33€3 = O (7)
Soit :
2C3
= — 8
&3 Cas & 8
On a ainsi :

2C45
01 = (C11 + (i — C

)-ele-el ©)

33
Ou M est défini comme étant le module élastique biaxial du matériau.
On peut alors exprimer w la densité d’énergie élastique par unité de surface emmagasinée dans la

couche sous la forme :

Eel
W:T:M'h'glz (10)

Celle-ci varie linéairement avec I'épaisseur déposée, et avec le carré de la déformation dans le plan.

Un autre type de contrainte s’applique sur la structure apres la croissance, pendant le refroidissement,
et est liée a la différence de coefficients d’expansion thermique (CTE) entre chacun des matériaux. La
déformation thermoélastique £t" liée 4 la différence de CTE lors d’un refroidissement d’une tempéra-
ture T, a T, (ou T, sera généralement la température de croissance et T; la température ambiante)
s’exprime par :

T,
gth = f (a. —ag)-dT (11)

T
Ou a, et a; désignent les CTE respectifs de la couche C et du substrat S (ici le Si).

Dans la suite, nous considérons que le terme @, — a, reste constant en fonction de la température
change pas sur la gamme de températures considérée [24] [25] [26] (cf. chapitre IV section 4.2.1).

On peut alors exprimer la déformation thermoélastique subie par la couche épitaxiée suite au chan-
gement de température AT :

eth = (a, — ag) x AT (12)
Les propriétés thermiques des matériaux étudiés apparaissent dans le Tableau 1.
A température ambiante, ag,y = 5,59 X 1078 /K, axn = 5,3 X 107 /K et ag; = 2,59 X 1076 /K.

Ainsi, les déformations thermoélastiques imposées a des couches d’AIN et GaN lors du refroidisse-
ment, a partir des températures usuelles de croissance en MOCVD et en MBE, sont calculées dans le
Tableau 4.
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Tcroissance SE’ZN (%) S,EI’}N %)
800°C (MBE) 0.24% 0.22%
1000°C (MOCVD) 0.30% 0.27%

Tableau 4. Déformations thermoélastiques pour GaN et AIN selon le procédé de croissance utilisé ; les tempé-
ratures indiquées sont les températures usuelles de croissance pour ces procédés, et T, est prise a 25°C.

La déformation élastique totale dans un matériau hétéroépitaxié s’exprime alors par :

gtotal — cel 4 oth (13)

1.3.2 Régime plastique

Lorsque I'énergie élastique emmagasinée devient trop importante, on dépasse la limite élastique du
matériau déposé : il y a alors déformation plastique soit via la création de défauts cristallins (typique-
ment des dislocations), soit de facon fragile par génération de fissures. Autrement dit, la déformation
élastique se produit lors de ’hétéroépitaxie jusqu’a une épaisseur critique (h.) directement reliée aux
matériaux au sein de la structure. Au-dela de cette épaisseur, et dans le cas de matériaux ductiles,
des dislocations vont se former.

Dans les nitrures, il existe trois types de dislocations:

- De type a, ayant un vecteur de Burgers b parallele a 'axe a et de norme |b| = % <11-20>.
- De type c, dont le vecteur de Burgers b est paralléle a I'axe ¢ et de norme |b| = <0001>.

- De type a+c, de vecteur de Burgers b parallele a 'axe a + ¢ et de norme |b|= é <11-23>.

On définira par la suite une dislocation par son vecteur de Burgers b, et sa ligne u.

Comme nous le détaillerons plus loin, pour les croissances s’effectuant en orientation c, la grande
majorité des dislocations observées dans les nitrures ont leur origine dans la croissance colonnaire
des couches en début de croissance. Elles sont donc créées pour accommoder une différence d’orien-
tation de grains adjacents. Ces dislocations sont verticales. Elles sont dites traversantes (« threa-
ding »). Elles sont donc de composante a (coin) pour accommoder une désorientation dans le plan
(twist), ou de composante ¢ (vis) pour accommoder un tilt (désorientation de I’axe c entre grains).

La ligne u et le vecteur de Burgers b d’'une dislocation forment un plan : il s’agit du plan de son
glissement, comme le schématise la Figure 7. Une dislocation peut se propager dans son plan de
glissement par rupture et reconfiguration des liaisons atomiques autour de sa ligne. Ce type de mou-
vement conservatif est appelé glissement. En revanche, une propagation de la dislocation en dehors
de ce plan nécessite 'ajout ou le retrait d’atomes (ou lacunes) selon sa ligne : ce type de mouvement
est appelé montée. Comme la montée requiert des défauts ponctuels, le glissement est le mécanisme
principal observé pour le mouvement des dislocations. Notons qu'une dislocation selon ¢ est un cas
particulier : ses vecteurs b et u étant paralléles, celle-ci peut glisser dans n’importe quel plan. Cepen-
dant, toute inclinaison de la dislocation induit une composante coin, et donc un plan de glissement.

-9292 .



Chapitre I Nitrures d’éléments III

Les plans de glissement existants pour les nitrures sont représentés sur la Figure 7.
<}

Figure 7. Plans de glissement pour les dislocations de vecteurs de Burger a, c ou a+c: {11-22}. {1-101},
{0001}, {10-10}.

Dans un champ de contrainte, comme lors de I'hétéroépitaxie, les dislocations subissent une force
qu’on peut exprimer a travers la formule de Peach-Koehler :

%=(a-b)Au (14)

Ou L correspond a la longueur de la ligne de la dislocation dirigée selon u et de vecteur de Burgers b.
Dans notre cas, la contrainte ¢ est essentiellement biaxiale, on a donc :
Oxx = Oyy = M &y (15)

Avec M le module d’Young, x et y deux directions perpendiculaires du plan (dont les vecteurs nor-
maux sont respectivement i et j).

Si on nomme (cf. Figure 8):

- ¢ l'angle formé par la ligne u de la dislocation et son vecteur de Burgers b,
- al'angle entre le plan de croissance et le plan de glissement
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Alors 'équation (14) devient :

F 0xi
Z:M-b-g —singsina X j (16)
singp cosa X k

Ainsi, une dislocation relaxe la contrainte, pour les cas ou la force s’exercant sur elle est non nulle.
On peut noter que la force s’exercant sur les dislocations de type a situées dans le plan (0001) est
dirigée selon c (cf. équation (14)) et est donc une force de montée. Les seules dislocations permettant
la relaxation des contraintes épitaxiales dans les couches de nitrures épitaxiées selon I'axe ¢ sont donc
des dislocations a+c glissant dans les plans pyramidaux {11-22} ou {1-101}. Ces dislocations ont un
grand vecteur de Burger. Leur énergie de formation, qui est proportionnelle a la norme du vecteur de
Burger est donc également grande. La relaxation des contraintes par le glissement de dislocation a+c
a été reportée pour les nitrures [27] [28], mais elle vient la plupart du temps en concurrence avec
d’autres mécanismes de relaxation comme ceux présentés ci-dessous.

Plan [10-10}

Figure 8. Exemple de dislocation avec un vecteur de Burger b et de vecteur directeur u [22].

Les travaux de [29] ont mis en avant la relaxation de la contrainte biaxiale compressive d’'une couche
d’Alp40Gags1N épitaxiée sur Algs2GaossN par I'inclinaison de dislocations de type a (voir Figure 9).
Cette inclinaison de dislocation de type a ou a+c dont la ligne est verticale est similaire a un phéno-
mene de montée. La projection de la ligne de la dislocation sur I'interface s’apparente alors a un
segment de dislocation d’interface. La déformation relaxée par des dislocations traversantes a com-
posante a (a et a+c), de densité p s’exprime de la maniére suivante, toujours d’apres [29] :

1
£=Zb-p-h-tana 17
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Avec b la norme du vecteur de Burgers pour ces dislocations, p leur densité, a 'angle moyen entre la
ligne de ces dislocations u et la verticale c, h la hauteur du film épitaxié.

On peut voir a partir de ’équation (17) que plus la densité de dislocations traversantes est grande,
plus fort sera I'effet de leur inclinaison sur la relaxation.

X N A e
—1 _‘EF_ | ﬁ 1\
|
|

Stressed layer

e

\ )bs(.
Stressed layer

: Vs
‘//'
\ Substrate
| b1l : |
Substrate

Figure 9. a) Vue isométrique des trois familles de dislocations inclinées de type a. b) Vue de dessus des seg-
ments de dislocations de longueur L projetés sur l'interface. ¢) Vue en section transverse d’une dislocation in-
clinée [29].

Un autre phénomeéne de relaxation observé, lorsque le matériau subit une contrainte en tension, est
la fissuration. Dans le cas de I'épitaxie des nitrures sur silicium, ce comportement est notamment
observé lors du refroidissement suivant la croissance. Pour les nitrures les fissurations se font selon
les plans de clivage, soit (10-10) et (11-20), correspondant respectivement aux directions <11-20>
et <10-10>. Dans [30] il a été calculé que la fissuration se fait préférentiellement par la création de
surfaces libres (10-10), qui sont moins énergétiques. Un exemple de couche fissurée est donné sur la
Figure 10.

Les fissures peuvent étre espacées de quelques dizaines de um dans le cas de tres fortes contraintes.
Ce mode de relaxation est totalement rédhibitoire quant a la réalisation de dispositif de taille micro-
métrique. Nous allons voir dans le chapitre III qu’il est possible d’augmenter I'épaisseur critique avant
fissuration, en mettant en compression le GaN a température de croissance, afin de compenser la
contrainte extensive apparaissant au refroidissement.
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Figure 10. Image de microscopie optique d’'une couche fissurée de 500 nm d’AlGaN MOCVD épitaxiée sur GaN
[31].
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Chapitre 1I Techniques utilisées pour la caractérisation des nitrures

Chapitre I Techniques utilisées pour la ca-
ractérisation des nitrures

Comme nous l'avons vu précédemment, les matériaux III-N épitaxiés sur substrat Si contiennent de
nombreux défauts structuraux. Ces défauts sont nuisibles puisqu’ils affectent directement les proprié-
tés optiques et électriques du matériau, ce qui dégrade les performances de I’éventuel dispositif final.
Il est ainsi essentiel d’étudier ces défauts, étendus (dislocations ou fautes d’empilement) ou ponctuels
(lacunes, sites interstitiels et autres impuretés). Cela passe alors par une caractérisation fine des ma-
tériaux a I’échelle microscopique, voire nanoscopique. Plus particuliérement et pour y parvenir, la
technique la plus utilisée au cours de cette these est la microscopie électronique en transmission
(TEM), complétée comme nous le verrons par la cathodoluminescence (CL), qui sont par ailleurs
toutes deux tres complémentaires. Ces deux méthodes sont présentées, ainsi que la technique de
préparation des échantillons permettant d’utiliser la méme lame pour les observations TEM et CL. En
derniere partie de ce chapitre, nous nous focaliserons sur le protocole expérimental mis en place au
cours de la theése pour optimiser la préparation des échantillons étudiés.

2.1  Microscopie Electronique en Transmission (TEM)

Le microscope €électronique en transmission est un outil multifonction offrant de nombreuses possibi-
lités concernant la caractérisation de nanostructures. Dans cette section nous allons décrire les diffé-
rents modes utilisés en microscopie électronique en transmission pour les études menées pendant la
these.

2.1.1 Principaux modes de microscopie

En microscopie électronique en transmission, un faisceau d’électrons accélérés a haute énergie (typi-
quement 200 kV) traverse un échantillon mince (épaisseur sub-micrométrique). Les modes principa-
lement utilisés sont le TEM et le STEM (Scanning TEM). Ces modes d’'imagerie sont représentés en
vue schématique sur la Figure 11.
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TEM STEM

. Canon a électrons . Canon a électrons

Condenseur 1

Lentilles condenseur

Condenseur 2

Echantillon

Lentille objectif

Diaphragme objectif . . Lentilles déflectrices

Lentilles objectif

Lentille intermédiaire

=—=——=  Echantillon

_ Détecteur annulaire aux
O grands angles (HAADF)
-

Détecteur champ clair (BF)

Lentille projecteur

Image

Figure 11. Illustration schématique des modes d’imagerie TEM et STEM.

L’'imagerie par microscopie TEM est en de nombreux points similaire a la microscopie optique. Elle se
fait en illuminant de fagcon quasi paralléle I’échantillon dont le faisceau incident est formé par une
onde plane. La lentille objectif forme une image dans son plan focal. L'image est agrandie par un
systeme de lentilles de projection et est alors généralement projetée sur un écran fluorescent ou ac-
quise via une caméra CCD. Au-dela des modes d’imagerie, la diffraction électronique est aussi acces-
sible dans un TEM, et permet des analyses structurales poussées et en corrélation avec I'image. Il est
possible de passer dans ce mode par un changement de courant dans les lentilles intermédiaire et
projecteur, afin de rendre le plan focal de I'objectif et 'écran optiquement conjugués, comme repré-
senté sur la Figure 15.
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Echantillon Echantillon

V% V% V% o

Lentille objectif

Diaphragme objectif (Plan focal objectif)

Diaphragme de sélection d’aire

N N e Ve

Lentille intermédiaire

N e Lentille projecteur N N

Image Diffraction

Figure 12, Modes TEM imagerie et diffraction.

L’imagerie par STEM est sensiblement différente. Dans ce mode le faisceau d’électrons n’est plus pa-
rallele mais condensé (a I'aide des lentilles condenseur et objectif) en une sonde focalisée qui balaie
la surface de I’échantillon. Les images s’obtiennent en mode balayage (le fonctionnement est alors
proche d’'un microscope électronique a balayage), et avec le mode diffraction activé, ce qui permet de
choisir 'angle de collection. Différents types de détection sont accessibles en STEM, en fonction du
mode d’imagerie et du type de contraste souhaité (Figure 13).

Les électrons transmis collectés dans I'axe du STEM correspondent au signal en champ clair (Bright
Field ou BF). Les images obtenues par STEM BF sont similaires a ce qu’il est possible d’obtenir par
TEM. En effet, les électrons issus du signal STEM BF ont diffusé de maniere cohérente et leur angle
de collection est tres proche de 'angle de convergence utilisé par TEM. L’avantage du STEM réside
ici dans la possibilité d’observer des échantillons plus épais qu’en TEM. Les électrons traversent ce
dernier et leur perte d’énergie est directement liée a son épaisseur. En TEM, une lentille objectif est
située sous I’échantillon et les électrons focalisent a différentes positions sur I'axe optique selon leur
énergie, a cause des aberrations chromatiques. Cela induit une perte de résolution et de contraste. En
STEM, aucune lentille n’est présente sous I'échantillon et permet de s’affranchir de cet effet. Il est
ainsi possible d’obtenir des images sur des échantillons allant jusqu’au micron d’épaisseur, alors que
quelques centaines de nm sont souvent rédhibitoires en TEM. A I'inverse, les images BF STEM appa-
raissent plus bruitées qu’en TEM.
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Faisceau incident convergent

Echantillon
[ [ 1 |
Détecteur HAADF Détecteur HAADF
Détecteur ADF Détecteur ADF
Détecteur BF

Figure 13. Schéma illustrant la détection STEM : Bright Field (BF), Annular Dark Field (ADF), High Angular
Annular Dark Field (HAADF).

Un détecteur annulaire aux grands angles (High Angular Annular Dark Field ou HAADF) permet de
collecter les électrons dont la diffusion est incohérente, due a la vibration des atomes. Ces électrons
sont diffusés quasi élastiquement (~0,1 eV par perte phonon), et sont utilisés pour la formation
d’images (Figure 13). D’apreés la loi de Rutherford, la probabilité qu un électron soit diffusé aux grands
angles est proportionnelle a Z (avec Z le numéro atomique), I'intensité en HAADF est alors propor-
tionnelle au maximum a Z2. Cette valeur est en effet modulée par I'angle de collection, de 'ordre de
20 mrad ; on considere en général I'intensité HAADF proportionnelle a Z* avec a compris entre 1,6 et
2, en fonction des conditions d’imagerie. Ainsi, les images prises en STEM HAADF auront un contraste
essentiellement chimique, dont les éléments les plus lourds apparaitront plus brillants, comme illustré
sur la Figure 14 avec un empilement GaN/AlGaN/AIN/Si. Ga est I’élément le plus lourd : les couches
apparaissent plus claires lorsque sa concentration augmente. On aura aussi un contraste de masse,
car plus I'échantillon est épais, plus il y aura d’interactions. On considere alors que le contraste est
proportionnel a txXZ¢, t étant ’épaisseur de ’échantillon.
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GaN

Aly ,GaggN

AlysGagsN
AlgGag ;N
AIN

Si

Figure 14. Imagerie STEM a) BF et b) HAADF sur un empilement GaN/AlGaN/AIN/Si.

De facon générale, on peut chercher a exprimer la résolution spatiale d'un microscope électronique
en transmission comme étant liée, en premiere approximation a la longueur d’onde des électrons. En
utilisant dans un premier temps la loi de De Broglie pour exprimer la longueur d’onde des électrons :
h
A= —— (18)
2meV
Ou h désigne la constante de Planck, m la masse de 1’électron, e sa charge, et V la tension d’accéléra-
tion utilisée. On note que longueur d’onde est d’autant plus faible (et donc la résolution meilleure)
que la tension d’accélération est importante.

La vitesse des électrons dans un microscope TEM atteint 70% de la vitesse de la lumiére a une tension
d’accélération de 200 kV, et il faut alors considérer les effets relativistes :

h 1

A= X
\V2meV eV (19)
2mc

Ou c désigne la vitesse de la lumiere.

A 200 kV et a 300 kV, A vaut respectivement 2,51 et 1,96 pm. En pratique cette résolution n’est pas
atteinte a cause des aberrations des lentilles magnétiques comme nous allons le voir ensuite, et la
résolution des images est alors limitée a 0,1-0,2 nm (selon le microscope). Celles-ci peuvent étre
réduites grace a des correcteurs d’aberration, ce qui est notamment le cas des microscopes FEI Titan
utilisés au cours de la theése.

2.1.2 Techniques de microscopie

a) Méthodes de caractérisation des défauts

- Imagerie haute résolution / Contraste de phase

La microscopie haute résolution (HR(S)TEM) est un mode d’imagerie qui permet de visualiser la
structure cristallographique du matériau a I'échelle atomique. Elle est particulierement utile pour
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détecter la présence de défauts tels que des dislocations, ou de facon générale pour observer I'orga-
nisation cristalline.

En TEM dans le mode haute résolution, le contraste obtenu est issu d’interférences entre le faisceau
transmis et les faisceaux diffractés, comme illustré Figure 15. Il s’agit d'un contraste de phase, dont
lI'interprétation dépend de nombreux parametres tels que la défocalisation, 'astigmatisme, I'épaisseur
de I’échantillon, les aberrations des lentilles, etc. Des simulations sont généralement utilisées pour
déterminer avec certitude la position des colonnes atomiques.

En STEM, la résolution spatiale de I'image est directement liée a la taille du faisceau (ou sonde). Les
lentilles utilisées en microscopie électronique ont des aberrations sphériques (Cs), c’est-a-dire que
tous les rayons du faisceau ne focalisent pas au méme endroit, ce qui limite la résolution. Les micros-
copes utilisés en mode STEM au cours de la these sont équipés d'un correcteur Cs (situé entre la
lentille condenseur et I'échantillon). Cela permet de réduire la taille de la sonde et ainsi d’améliorer
la résolution spatiale de I'image. Si la sonde est plus petite que I'espacement interatomique, il est
alors possible d’observer la maille cristalline [32]. Cela est bien entendu valable si I’échantillon est
suffisamment fin pour limiter I'élargissement du faisceau.

Les microscopes FEI Titan utilisés a 200 kV ont une résolution allant jusqu’a 60-70 pm en STEM, grace
notamment a la correction Cs. La résolution en TEM atteignable est quant a elle de I'ordre de 200
pm, car limitée par les aberrations non corrigées.

Diaphragme objectif dans le plan focal
de la lentille objectif

Lentille objectif

Diaphragme objectif

TN N
L RN R RN

Figure 15. Contraste de phase en mode TEM, permettant de visualiser les colonnes atomiques (d’apres V. De-
laye).
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- Imagerie haute résolution / Traitement FFT

Il est possible a partir d'une image en haute résolution, d’obtenir la transformée de Fourier (FFT pour
« Fast Fourier Transform ») de celle-ci : il s’agit en quelque sorte de la diffraction numérique de
I’échantillon dans cette zone.

Par filtrage numérique, il est aussi possible de ne sélectionner (par exemple) qu'une seule des com-
posantes de Fourier et de reconstruire, par FFT inverse, une image avec une seule composante. L’in-
térét de cette technique est notamment de permettre une visualisation bien plus facile de défauts tels
que des dislocations d’interface. Un exemple est donné sur la Figure 16.

FFT FFT + Masque FFT

Image HRTEM .
inverse

Figure 16. Schéma de principe du traitement numérique facilitant la visualisation de dislocations d’interface.
Dans cet exemple la transformée de Fourier inverse met en avant les demi-plans supplémentaires a I'interface
AIN/Si.

- Imagerie TEM Conventionnelle / Contraste de diffraction

On va tout d’abord chercher a orienter certaines familles de plans (hkl) en conditions de Bragg,
comme représenté sur la Figure 17. Selon la loi de Bragg [33] :

nA = 2dsin© (20)

Avec n un entier, 1 la longueur du faisceau incident et 6 son angle d’incidence, d la distance inter-
réticulaire pour une famille de plans (hkl).
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Faisceau incident (M)

e ¢ o o

Figure 17. Représentation schématique d’un cristal en conditions de Bragg.

Ainsi pour ces conditions dites deux ondes, on n'observe sur le cliché de diffraction que le faisceau
incident et le faisceau diffracté correspondant a la famille de plans (hkl) sélectionnée. Il est alors
possible de faire une image en champ clair (« bright field ») en positionnant un diaphragme objectif
autour du faisceau central, en mode diffraction. Les régions diffractantes apparaissent plus sombres
en champ clair, puisque le faisceau incident qui les traverse y est diffracté (Figure 18 (a)). Inverse-
ment, en sélectionnant un faisceau diffracté on obtiendra une image en champ sombre (« dark
field ») : le signal provient des zones qui ont diffracté et les zones diffractantes apparaissent donc plus
claires (Figure 18 (b)).

La Figure 19 (a) décrit plus précisément le trajet optique pour des conditions « deux-ondes » dites en
champ clair. Les Figure 19 (b) et (c) permettent de distinguer deux cas de figure pour les conditions
« deux-ondes » en champ sombre. Lorsque 'on positionne le faisceau -g(hkl) sur 'axe optique (tilt de
0), on obtient alors les conditions « deux ondes » ou le spot —g(hkl) est intense ; c’est le cas décrit sur
la Figure 19 (c). Dans ce cas, le matériau diffractant apparait clair, et les défauts apparaissent en
sombre, car de part et d’autres de ceux-ci, les plans cristallins ne sont pas en conditions de Bragg.
D’un autre coté, en conditions faisceau faible (weak beam, ou WB) (cf. Figure 19 (b)), le faisceau
incident est, cette fois-ci, incliné plus fortement par rapport aux plans diffractants (ordre de diffrac-
tion supérieur : ici ordre 3 sur la Figure 19 (b)). Le contraste provient alors de la diffraction sur des
plans inclinés comme représenté en Figure 20 dans le cas d’'une dislocation de type coin. Le contraste
des défauts est plus fin qu’en contraste deux ondes classique, et les défauts apparaissent en surbril-
lance. Le mode d’imagerie par faisceau faible est particulierement adapté pour caractériser les défauts
cristallins étendus tels que les dislocations [34] si 'on veut en connaitre la structure ou la localisation
de fagon précise, ou si la densité de défauts est importante et nécessite une bonne résolution spatiale.
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(a) (b)

Faisceau central

Faisceau central

/O O O\ /O O O\

Diaphragme objectif Diaphragme objectif
Axe optique Axe optique

\O O O/ \O O O/

Figure 18. Principe de l'utilisation du diaphragme objectif pour étre en conditions (a) champ clair (BF) avec le
faisceau central sur I'axe optique ; (b) champ sombre (DF) avec le faisceau diffracté sur I'axe optique.

Faisceau incident

(@ '

. . \
Plans cristallins  \
hkl “ \

-g(hkl) 000

-g(hkl) 000 +g(hk) 000 +g(hkl) +2g(hkD +3g(hkl) o
or

fDl‘[ Iort

Figure 19. Conditions (a) champ clair (b) champ sombre - faisceau faible (c¢) champ sombre - deux ondes.
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/ Faisceau incident

b ‘ “
/ / Zones en condition de Bragg

/

Plans atomiques

Figure 20. Chemin optique suivi par le faisceau en weak beam dans le cas d'une dislocation coin. La zone en
dehors de la dislocation est loin des conditions de Bragg pour le faisceau incident. Proche du cceur de la dislo-
cation (zone sombre sur I'échantillon), la condition de Bragg est respectée pour une zone de plans cristallins.
Cela est d{i a l'inclinaison des plans hkl proche du cceur de la dislocation. Dans une image faisceau faible, la
ligne de la dislocation apparait en clair sur fond sombre.

- Imagerie TEM Conventionnelle / Contraste de diffraction / Identification des défauts

Un des avantages des techniques de diffraction que nous avons décrites ci-dessus, est de n’avoir qu'une
seule famille de plans diffractant a la fois, permettant ainsi d’identifier la nature des défauts. En effet,
lorsqu’on s’intéresse aux défauts étendus dans les nitrures tels que les dislocations, il est nécessaire
tout d’abord de les visualiser et deuxiémement de déterminer leur vecteur de Burgers, qui peut étre
dirigé selon a, ¢ ou a+c (comme vu au chapitre I section 1.3.2).

Le contraste induit par un défaut prend la forme de franges sombres et brillantes. Celui-ci dépend de
I'angle de phase du faisceau, qui est proportionnel a 2m g - R, ou g est le vecteur diffraction dans le
réseau réciproque et R vecteur correspondant au déplacement cristallin induit par le défaut cristallin
dans le réseau direct. D’apres [35], pour une dislocation de vecteur de Burgers b, on peut exprimer R
de la fagon suivante :

1 1
R = E(bd) + m(bc + b Au(2(1 — 2v) In(r) + cos(29))) 21
Ou r et ¢ désignent les coordonnées polaires d'un point de I'espace, b le vecteur de Burgers de la
dislocation et b, sa composante coin, u un vecteur unitaire paralleéle a la ligne de la dislocation et v
est le coefficient de Poisson. Les dislocations observées ont une composante coin et/ou vis. On peut
donc se limiter a ces cas particuliers :

- Dislocation a composante coin : g - R contient deux termes, g-b et g- (b A u)
- Dislocation a composante vis : b, = 0 et bau = 0, dou g R proportionnel a g- b

En réalité, le terme g- (b A u) est beaucoup plus faible que le terme g -b. On peut alors établir en
premiére approximation qu'une dislocation est non visible seulement si g-b = 0. Prenons le cas
simple d'une dislocation de vecteur de Burgers b comme représentée sur la Figure 21, ot on considéere
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qu’elle n’induit aucun déplacement sur les plans horizontaux. Si on sélectionne le faisceau diffracté
g2 (avec un diaphragme objectif) alors g, - b # 0, la dislocation sera visible. Par contre si on sélec-
tionne le faisceau g;, on aura g; - b = 0, et la dislocation sera éteinte.

Figure 21. Dislocation de vecteur de Burger b, dont le déplacement atomique se fait dans la direction g, et est
nul dans la direction g;.

Cela nous permet d’établir des critéres d’extinction pour les dislocations en fonction de leur vecteur
de Burgers (b) et des conditions de diffraction (g), qu’on peut résumer dans le Tableau 5.

g\b a c a+c

(11-20) | Visible | Eteinte | Visible

(0002) | Eteinte | Visible | Visible

Tableau 5. Critéres d’extinction en fonction des conditions de diffraction (g) et des vecteurs de Burgers (b).

On remarque qu’en utilisant deux champs sombres avec g=(11-20) et g=(0002), on a alors une dé-
termination sans ambiguité du type des dislocations dans les couches III-N. Un exemple illustre ces 2
conditions d’'imagerie sur la Figure 22. Les dislocations a composante a-+c sont présentes sur les deux
images ; les dislocations ¢ et a pures sont respectivement uniquement sur les champs sombres
g=(0002) et g=(11-20) : on remarque ici que les dislocations a composante a sont majoritaires,
comme décrit au chapitre I section 1.3.2.
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GaN

100 nm

Figure 22. Images weak beam d’un empilement GaN/AIN sur Si pour a) g=(11-20) et b) g=(0002). Les dislo-
cations a+c apparaissent sur les deux clichés (indiquées en rouge), les dislocations a pures apparaissent sur la
figure a) uniquement (indiquées en jaune). Les dislocations ¢ apparaitraient uniquement sur la figure b).

b) Méthodes utilisées pour les mesures de déformations

- La méthode des phases géométriques (Geometric Phase Analysis, ou GPA) est une technique tres
répandue pour la mesure de déformations par microscopie TEM. Elle a été développée par Martin
Hytch [36], et consiste a analyser les fréquences spatiales d'une image haute résolution (HRTEM ou
HRSTEM). [37] [38] [39] en donnent des exemples d’application.

Il faut tout d’abord considérer une image haute résolution (TEM ou STEM) contenant une succession
de rangées atomiques. Les fréquences d’apparition des séquences atomiques donnent lieu a la pré-
sence de spots dans la transformée de Fourier de I'image (FFT). A chacune d’elles est associée une
amplitude et une phase, renseignant sur I'intensité et la position des plans atomiques dans I'espace
réel. Ces fréquences peuvent fluctuer notamment en fonction des déformations du réseau cristallin.

Le processus de traitement par GPA consiste premiérement a sélectionner, avec un masque générale-
ment gaussien, un spot dans I'espace de Fourier (et donc a isoler une fréquence) correspondant a la
famille de plans que I'on souhaite étudier. A partir de la transformée inverse, on obtient des images
d’amplitude et de phase géométrique. Les images de phase traduisent la régularité des franges dans
la direction considérée, et donnent donc acces a la déformation. La déformation est en effet propor-
tionnelle a la dérivée de la phase mesurée. Le cas a deux dimensions est illustré sur la Figure 23.

La déformation locale est mesurée par rapport a une référence, nécessairement située sur la méme
image et dont le parametre de maille est connu. Contrairement a la technique de N-PED que nous
allons décrire dans la section suivante, celle-ci nécessite une image haute résolution pour le traite-
ment, ce qui impose des dimensions réduites au mieux a quelques centaines de nm2 pour la cartogra-
phie de déformation. La résolution de cette méthode est directement liée a la taille du masque dans
I'espace réciproque (typiquement 0,5 nm™ soit 2 nm). Cette technique permet de mesurer des défor-
mations avec une sensibilité de 'ordre de 1072 [36] [40].
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Référence

Comparaison

Phase

Figure 23. Traitement GPA par différence de phase entre image et référence pour estimer les déformations
[41].

- La Nano-beam Electron Diffraction (NBED, cf. [39] [42] [43] [44]) est une technique simple et
efficace pour mesurer des déformations dans une lame TEM, avec une trés bonne sensibilité (1x107
[45]) et résolution spatiale (environ 4-5 nm [45]). Elle consiste a illuminer séquentiellement I’échan-
tillon avec un faisceau quasiment paralléle, de maniere a obtenir des clichés de diffraction. La varia-
tion de position renseigne sur la variation du parametre de maille et donc sur la déformation. La
position des spots peut étre déterminée précisément en ajustant leur intensité avec des gaussiennes,
et est comparée a celle obtenue dans une zone de référence. Le cliché de diffraction référence doit
étre acquis dans les mémes conditions d’illumination que la série a analyser, méme s’il est pris sur un
autre échantillon. Le point fort de cette technique est de permettre une cartographie de déformations
sur de grandes zones, allant jusqu’a plusieurs um?2 [46].

Il est possible d’améliorer la sensibilité de la mesure et la résolution en faisant précesser le faisceau
lors de l'acquisition. La précession consiste a faire varier 'angle d’incidence du faisceau sur I'’échan-
tillon (Figure 24). On nomme alors la technique Nano-beam Precession Electron Diffraction (N-PED,
cf. [47] [48] [49]). Les effets de diffraction dynamique sont alors moins présents, ce qui offre 'avan-
tage de pouvoir utiliser un faisceau plus convergent qu’en NBED. La résolution spatiale est alors amé-
liorée jusqu’a 1 nm [47]. De plus, l'intensité dans les spots de diffraction est plus homogene qu’en
NBED, et en fittant leur contour on est ainsi plus précis qu’en NBED (avec une sensibilité de I'ordre
de 5 x 10* [47]). Notons que la N-PED est utilisée depuis peu de temps (2013), et essentiellement
sur des matériaux a base de Si. Ces travaux de thése ont ainsi permis de développer ce savoir-faire et
de le transposer aux matériaux nitrures.
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Figure 24, Schéma de principe de clichés de diffraction en transmission, sans et avec précession du faisceau
(d’aprés N. Bernier).

Les mesures de nano-diffraction par précession ont été effectuées sur un microscope FEI Titan a une
tension de 200 kV, et avec un diaphragme C, de 10 um afin d’obtenir un angle de convergence le plus
faible possible. Le temps de précession pour une période est fixé a 0,1s. Les clichés de diffraction ont
été enregistrés par une caméra CCD Gatan, avec une résolution de 1024 x 1024 (le maximum pos-
sible sur la CCD est 2048 x 2048). Le schéma sur la Figure 25 illustre le principe des acquisitions
effectuées. Le traitement des données est décrit en Annexe.

a,= 2 mrad

Précession

Image STEM HAADF

Figure 25. Schéma du mode opératoire pour les mesures de déformations.

Les caractéristiques de chacune de ces techniques sont répertoriées dans le Tableau 6. La technique
de traitement HRTEM se présente comme la plus accessible et plus rapide a mettre en place : elle
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nécessite seulement une image haute résolution. Elle se retrouve cependant limitée en étendue spa-
tiale, 1a ou la NBED permet d’étudier des zones bien plus grandes, et avec une référence pas néces-
sairement dans la zone d’acquisition. L’ajout de la précession permet de gagner en précision de me-
sure et en résolution spatiale par rapport a cette derniere.

HRTEM NBED N-PED
Type de mesure Cartographie Cartographie Cartographie
Précision de la technique | 1 x 10 [36] 1 x 10° [45] 5 x 10* [47]
Temps d'acquisition Faible Important Important
Temps de traitement Faible Important Important
Résolution spatiale <2 nm [36] 4-5 nm [45] 1 nm [47]
Champ de vue <100 X100 nm? [limité [limité
Référence Sur l'image Sur l'échantillon | Sur l'échantillon
Epaisseur d'échantillon < 50 nm < 200 nm < 200 nm

Tableau 6. Comparaison des meilleures valeurs atteignables pour ces 3 techniques de mesures de déforma-
tions : HRTEM (GPA), NBED et N-PED.

¢) Techniques d’analyse chimique

- La Spectroscopie de Pertes d’Energies des Electrons, ou Electron Energy Loss Spectroscopy (EELS),
consiste a mesurer la perte d’énergie cinétique des électrons en raison d’interactions inélastiques lors
de leur traversée de I’échantillon [50]. Ces électrons sont dispersés en énergie a 'aide d’'un prisme
magnétique (comme représenté Figure 26), ce qui permet d’obtenir un spectre de pertes d’énergie
(un exemple est donné sur la Figure 27). La distribution de ces pertes d’énergie renseigne sur la
nature chimique et électronique du matériau traversé. La résolution énergétique du spectre obtenu
est limitée par la dispersion énergétique du faisceau incident, ainsi I'utilisation d'un monochromateur
peut étre intéressante pour une mesure EELS. Il est alors possible d’obtenir une résolution énergétique
de I'ordre de 0,1 eV, ce qui se révele utile notamment pour étudier la structure fine de certains seuils.
Dans notre cas, la résolution est de 'ordre de 1 eV (pas de monochromateur), ce qui est suffisant pour
séparer les différents éléments, comme nous allons le voir.
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Figure 26. Schéma de principe d’une acquisition EELS.

Sur la Figure 27, et de maniére générale (cf. [50] [51]) on distingue :

* Le pic a 0 eV (ou « zéro loss »), qui provient des électrons ayant toujours I’énergie initiale du
faisceau F; ; ils ont interagi élastiquement ou pas du tout avec I'échantillon. Ce pic contient aussi
les pertes inférieures a la résolution en énergie, de type phonon par exemple.

» Les pertes faibles (ou « low loss »), qui ont deux composantes dans le spectre, s’étendant jusqu’a
environ 50 eV. Une premiere partie correspond a des excitations d’électrons de la (des) bande(s)
de valence vers la ou les bande(s) de conduction (transition inter-bande) ; la seconde composante
provient d’'une excitation collective du nuage d’électrons externes (de valence) : on parle aussi de
pertes par oscillation plasmon. Ce sont les interactions inélastiques électrons-matiére les plus fré-
quentes, et dont I'intensité dans cette région est particulierement importante. L’intensité et le
nombre des pics plasmons augmente avec I’épaisseur de I’échantillon.

» Les pertes de cceur (ou « high loss »), lorsque I'électron incident ionise 'atome en éjectant un
électron situé sur une couche de coeur. Ces électrons diffusent inélastiquement au-dela de 50 eV.
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Figure 27. Allure d’un spectre EELS typique, ol apparaissent le zero-loss, les faibles pertes et les pertes de
ceeur.

Les spectres EELS étudiés par la suite sont acquis en mode STEM, et les données sont obtenues sous
la forme de data-cube. Cela signifie ici que deux dimensions représentent les coordonnées spatiales,
et la troisieme la perte d’énergie subie par les électrons incidents. Autrement dit, un spectre EELS
peut étre extrait en chaque position spatiale d'une cartographie.

L’analyse des pertes d’énergie électronique renseigne sur la nature chimique de I'atome correspon-
dant, dont les raies caractéristiques sont indexées par rapport au niveau ionisé. La technique EELS est
efficace pour I'étude d’éléments légers, car la perte d’énergie des éléments lourds est d’intensité beau-
coup plus faible. La résolution spatiale associée a cette technique est par ailleurs excellente, en des-
sous du nanometre. Dans notre cas, elle est idéale pour I'étude d’interfaces de type AIN/Si.

Un traitement des données est nécessaire pour étre quantitatif sur les éléments détectés. La premiere
étape consiste a retirer le bruit de fond, qui va étre extrapolé et soustrait aux seuils bruts de pertes
d’énergie (tracés resp. en rouge et bleu sur la Figure 28). Une combinaison linéaire des seuils obtenus
est alors effectuée afin de déterminer la composition dans la zone étudiée [52].
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Figure 28. Procédure pour le retrait du bruit de fond (en rouge) d’un spectre STEM-EELS (en bleu), duquel on
identifie un seuil (en vert). On a représenté ici le seuil K de I’élément N, autour de 400 eV.

En fonction du détecteur, il est souvent nécessaire de faire un compromis entre résolution spectrale
et gamme énergétique a analyser : augmenter 'un oblige a réduire I'autre. Selon les éléments a ana-
lyser, cela peut étre assez complexe notamment pour le cas d’interfaces AIN/Si. En effet, on étudie
généralement les raies Ly; pour Si (a environ 100 eV) et Al (a environ 80 eV), et la raie K pour 'é1é-
ment N (autour de 400 eV), qui nécessite une étude sur une gamme énergétique assez étendue. Le
mode DualEELS du microscope FEI Titan® nous a permis d’acquérir simultanément deux spectres en
chaque point (a faible et plus haute énergie) tout en conservant une excellente résolution énergétique,
de I'ordre de 0,1 eV.

- La Spectroscopie a rayons X a Dispersion d’Energie ou ’Energy Dispersive X-ray Spectroscopy (EDX
ou EDS). Si I'électron incident a une énergie suffisante, il peut éjecter un électron du nuage atomique
du matériau par collision. Un électron d’'une couche externe va alors prendre la place du prédécesseur
éjecté, donnant lieu a une désexcitation électronique de ’atome. Cette transition se traduit par ’émis-
sion d'un photon X, caractéristique de la transition électronique et donc de I'élément en question
(Figure 29). Le nombre de photons détectés a une énergie donnée (et donc l'intensité du pic corres-
pondant) sera proportionnel a la concentration atomique de 1’élément. Contrairement et de facon
complémentaire a 'EELS, cette technique est plus efficace pour les éléments lourds, pour lesquels les
raies d’émission auront une intensité plus importante.
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Nuage électronique
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Electron éjecté

Figure 29. Principe de 'EDX : Le faisceau électronique incident (1) éjecte un électron du cortege (2). Un élec-
tron de niveau supérieur (3) se désexcite en rejoignant le niveau laissé libre.

2.2 Cathodoluminescence

2.2.1 Principe de la cathodoluminescence

Les électrons peuvent étre utilisés pour caractériser des matériaux de différentes facons, les interac-
tions électrons-matiére conduisant a différents types de signaux. Lorsqu’un cristal est bombardé par
un faisceau d’électrons, celui-ci réémet des électrons, et des photons. On pourra citer notamment les
électrons secondaires, les électrons rétrodiffusés, et des photons de diverses énergies. Parmi ces pho-
tons, une partie sont des X (le rayonnement de freinage des électrons dans la matiére), 'autre partie
est une émission correspondant au rayonnement de désexcitation de la matiére. La cathodolumines-
cence (CL) concerne les photons qui sont émis par désexcitation dans des gammes allant de I'ultra-
violet jusqu’a I'infra-rouge, en passant par le visible.

Plus précisément, lorsque le faisceau d’électrons atteint un atome, les électrons cédent leur énergie
aux électrons de valence du matériau semi-conducteur, induisant ainsi la présence de trous dans la
bande de valence. La recombinaison des électrons injectés dans la bande de conduction et des trous
présents dans la bande de valence, se fait via '’émission de photons selon différents mécanismes. Dans
le cas d’'un semi-conducteur, les transitions impliquées correspondent soit a la transition de la bande
de conduction vers la bande de valence, i.e. au gap du matériau, soit a des transitions entre les bandes
et des niveaux dans la bande interdite, ou a des transitions entre niveaux dans la bande interdite, cf.
Figure 30 [1]. Dans ce sens, en termes de spectroscopie, la cathodoluminescence donne des informa-
tions semblables a la photoluminescence, sur le matériau et ses impuretés tels que les centres de
recombinaison non radiatifs, des niveaux donneurs et accepteurs situés dans la bande interdite, etc
[53]. S’il est également possible de réaliser des mesures en photoluminescence résolues spatialement,
le procédé est plus long et moins direct qu’en cathodoluminescence.
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Figure 30. Schéma des transitions électroniques mises en jeu en cathodoluminescence.

La Figure 31 représente '’équipement utilisé au cours de la these. Celui-ci est composé d’'un micros-
cope €électronique a balayage, d’un spectroscope optique pour la détection des photons, qui se fait soit
sur un détecteur CCD, soit sur un détecteur InGaAs (selon I'énergie des photons a collecter). Un
schéma détaillé de 'équipement est représenté sur la Figure 32.

Microscope

Figure 31. Cathodoluminescence, par 'équipementier Attolight.
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Figure 32. Schéma de la cathodoluminescence illustrée précédemment.

La cathodoluminescence permet d’imager les défauts, qu’ils soient non radiatifs (tels que les disloca-
tions) ou radiatifs (tels que les fautes d’empilement), qui sont associées a des niveaux dans la bande
interdite, notamment les fautes dites basales du type intrinseque ou extrinseques (cf. [54]) et donnent
lieu a une luminescence a une énergie caractéristique. Pour cela il est toutefois nécessaire de réduire
au maximum I'énergie thermique, qui si elle est suffisante permet a un porteur de charge situé sur un
défaut de rejoindre la bande la plus proche, on parle alors de thermalisation. Le signal lumineux
associé sera alors extrémement peu intense, et c’est pour cette raison que I'on choisit de travailler a
froid, avec une platine cryogénique refroidie a 'Hélium (environ 7K).

Le mode opératoire d’acquisition des spectres CL est décrit sur la Figure 33. En balayant I'échantillon
avec le faisceau d’électrons, on obtient ainsi un jeu de données avec un spectre pour chaque zone
analysée.
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Figure 33. Mode opératoire d’acquisition d’une cartographie en cathodoluminescence.

2.2.2 Cathodoluminescence sur échantillons TEM

Nous avons vu que I'intérét de la cathodoluminescence réside dans la cartographie spatiale qu’elle
permet. Il est donc important d’en connaitre la résolution spatiale. La Figure 34 est issue d’une simu-
lation Monte Carlo (faite avec le logiciel Casino) de la trajectoire des électrons dans la matiére, ici du
GaN. Il apparait assez clairement que le signal issu de I'interaction des électrons avec la matiére pro-
vient d’'un volume dit « poire d’interaction », dont la dimension dépend de 1’énergie du faisceau inci-
dent et du matériau. Ainsi, si 'on veut réduire la taille de cette poire, il faudra alors réduire la tension
d’accélération des électrons [55] : on augmente alors (un peu) la résolution spatiale, mais on perd en
revanche en quantité de signal de luminescence émis...

Une autre facon de contourner le probleme consiste a utiliser un échantillon extrémement mince, de
maniere a n’avoir des interactions que sur la partie focalisée de la poire, comme le montre la partie
supérieure de la Figure 34. A titre d’exemple, lorsqu’on utilise un faisceau d’électrons de 10 keV dans
GaN massif, les interactions se font sur une dimension totale de 500 nm. A I'inverse sur un échantillon
trés mince (disons d’épaisseur <100 nm), la dimension d’interaction n’est plus que de 30 nm. Ainsi,
la résolution spatiale s’améliore si 'épaisseur est tres réduite, et ce d’autant plus si on augmente la
tension. Ce cas de figure permet donc d’améliorer la résolution tout en augmentant la quantité de
signal recue.
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Figure 34. Modélisation de I'impact d’'un faisceau d’e- de 10keV dans une couche de GaN.

L’autre avantage, et il s’agit du principal atout ici, est la tres fine épaisseur des échantillons, compa-
tible avec la microscopie TEM. Autrement dit, on pourra coupler les deux techniques, et utiliser leur
complémentarité évidente pour une caractérisation fine et une véritable mise en relation des proprié-
tés optique et structurale [56] [57], défauts et contraintes etc. Nous verrons cela en détail au cours
du chapitre V.

2.3 Préparation d’échantillons

La préparation d’échantillons est une étape cruciale dans le cadre d’'une observation en microscopie
électronique en transmission ; conditionnant bien souvent la qualité des résultats obtenus. Dans le
cas de couches minces déposées sur un substrat épais on distingue deux types de préparation : la vue
transverse (« cross section ») et la vue plane (« plan view »), cf. Figure 35. Pour une observation en
vue plane, 'amincissement se fait par le substrat. En vue transverse, 'observation se fait sur le coté
de I’échantillon.

Vue plane

!

<4=—= Ve transverse

Couche épitaxiée

Figure 35. Préparation d’échantillon TEM : vue plane et vue transverse.
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2.3.1 FIB (Focused Ion Beam)

Le FIB (ou littéralement « sonde ionique focalisée »), est trés similaire a un microscope a balayage
(MEB) sauf que la source d’électrons est ici remplacée par une source d’ions gallium. Cette technique
est de plus en plus utilisée pour la préparation d’échantillons TEM, notamment dans le domaine des
semi-conducteurs et particulierement de la microélectronique [58]. Un FIB comporte généralement
une colonne électronique (microscopie a balayage) pour observer I'échantillon, et une colonne io-
nique pour graver la ou les zones localisées, comme schématisé sur la Figure 36.

Cette technique permet de localiser et prélever une zone d’intérét de taille micrométrique sur ’empi-
lement étudié, mais son principal avantage dans notre cas est de permettre un tres bon contréle de la
forme de I'échantillon aminci et prélevé. En effet, il peut étre intéressant d’avoir une épaisseur cons-
tante sur ’échantillon. Dans notre cas, ce point fut précieux lors des cartographies de déformations
par N-PED, puisque I'épaisseur constante de la lame TEM nous a permis de conserver la focalisation
du faisceau en tout point sur des grandes zones.

En revanche, cette technique de préparation est difficilement compatible (en I’état) avec une analyse
ultérieure par cathodoluminescence. En effet, la réalisation d’une lame par faisceau d’ions (et d’autant
plus par des ions Ga+), induit une amorphisation en surface de la lame entrainant une réabsorption
du signal de luminescence émis par 1’échantillon lors d’'une caractérisation par CL. Elle complique
aussi I'imagerie haute résolution TEM par la présence de nombreux artefacts [59] [60] [61]. On re-
tiendra néanmoins son aspect pratique, puisqu’il s’agit probablement de la technique la plus rapide
pour préparer une lame TEM a partir d’'un échantillon massif.

électronique

“— Omniprobe
Colonne >
ionique (Ga™)

Injecteur —» «— Détecteur d’électrons

de gaz secondaires
Vers le sas .
iy Echantillon
extérieur
Stage

Figure 36. Schéma d’une source de Faisceau d’Ton Focalisés (FIB), avec colonne Ga+ [62].

Le mode opératoire de préparation de lame par la technique de FIB est décrit sur la Figure 37. Des
tranchées sont creusées a I'aide du faisceau d’ions gallium autour de la zone a prélever (Figure 37
b)). L’empilement est ensuite extrait (Figure 37 c)) a 'aide d’'une aiguille trés finement taillée. Une
fois 'empilement grossierement extrait (Figure 37 d)), il faut le positionner sur une grille TEM et
I'amincir (Figure 38). Cette étape est cruciale car les dégats engendrés par la préparation sont inévi-
tables, mais il est possible de réduire leur effet en abrasant par exemple a basse tension.
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La morphologie des lames par FIB rend difficile 'obtention d’échantillons trés minces, on se limitera
en général a 100 nm d’épaisseur. En dessous, la lame a tendance a se voiler et n’a plus de réelle tenue
mécanique. De plus, pour une tension de faisceau de 30 kV, I'épaisseur de couche amorphe sur chaque
face est d’environ 20-30 nm, contre 10 nm avec un faisceau de 10 kV (concernant le matériau Si,
d’apres [63]). Il est donc nécessaire de nettoyer la lame a basse tension (typiquement 5 kV) pour
retirer un maximum de matiere amorphe en fin de préparation.

;Zone a %{traire

Figure 37. Vues MEB d’une procédure de préparation FIB : a) sélection de la zone d’intérét, b) abrasion io-
nique (rectangulaire) autour de cette zone, c) et d) extraction. L’échantillon décrit ici a été préparé dans le
cadre de la thése de Michel Khoury (CRHEA/CNRS) [54]. Il est constitué de bandes de GaN semi-polaire sur
Si sur lesquelles on a effectué une reprise de croissance sous forme de cristaux de GaN.
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Figure 38. Exemple de la lame précédente amincie aprés extraction.

2.3.2 Amincisseur ionique

L’amincisseur ionique est I'outil le plus classique pour la préparation d’échantillons TEM de couches
minces en vue transverse, il est schématisé sur Figure 39. Pour des échantillons que l'on souhaite
préparer en section, on colle initialement deux morceaux face a face (Figure 41). Cela permet de
protéger les zones d’intérét lors de 'amincissement. On forme alors un sandwich que I'on polit jusqu’a
une dizaine de um d’épaisseur. Le protocole est tres similaire au polissage biseau décrit dans la section
suivante 2.3.3, sauf que les deux faces sont ici polies parallelement.

L’échantillon est ensuite collé sur une rondelle en cuivre, et aminci ioniquement avec un faisceau
d’argon comme le montre la Figure 40.

L’avantage de cette technique est d’obtenir une zone mince trés étendue spatialement (de I'ordre de
plusieurs um). En contrepartie, la préparation est non localisée, ce qui n’est toutefois pas génant dans
le cas de couches minces en 2D. Les tensions utilisées sur cet appareil vont de 100 V a 5 kV. Comme
dans le cas du FIB, il est nécessaire de terminer 'amincissement a basse tension (idéalement <1 kV
pour GaN), de maniere a réduire I'impact de la préparation sur la qualité de I’échantillon. La tension
utilisée étant généralement inférieure a celle d’'un FIB, la qualité de préparation sera aussi générale-
ment meilleure.
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Figure 39. Schéma typique d’un usineur amincisseur ionique a faisceau d’argon [62].

Rondelle support

Figure 40. Vue optique d’'une préparation par amincisseur ionique sur un collage GaN/AIN/Si.
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2.3.3 Polissage mécanique — Tripode

Une autre alternative pour la préparation d’échantillons TEM est le polissage mécanique, par biseau
[64] [65], sans avoir recours a des faisceaux d’ions. Cette technique consiste a amincir I'échantillon
par abrasion au contact de grains en diamant, en lui donnant une forme biseautée, dont I'extrémité
peut étre extrémement mince selon 'angle du biseau. Cette méthode est assez complexe car le proto-
cole peut varier sensiblement selon les matériaux et la structure de 'empilement, et nécessite donc
un certain temps de prise en main. De plus le temps de préparation peut aussi étre assez long en
comparaison a d’autres techniques. Elle permet toutefois d’obtenir des échantillons de trés bonne
qualité, sans induire de dégats visibles tels que ceux induits par les méthodes ioniques citées précé-
demment. Elle est aussi de ce fait plus facilement compatible avec une caractérisation par cathodolu-
minescence [66]. Bien entendu, les analyses par TEM sont aussi facilitées avec ce genre de prépara-
tions. C’est pour ces deux principales raisons que le polissage par biseau a été principalement utilisé
lors de la thése, et son principe est décrit en détail ci-apres.

Dans le cas général, le point de départ est le substrat avec les couches épitaxiées. Le but, dans un
premier temps, est d’obtenir deux morceaux de taille réduite et les plus similaires possibles : idéale-
ment des carrés de 1 cm de coté. Pour les obtenir on procede soit par clivage [67], soit par sciage
dans le cas ot le clivage s’aveére complexe (notamment pour les orientations de substrat originales).
On colle ensuite ces deux morceaux I'un sur I'autre, apres avoir nettoyé leur surface, en disposant les
couches épitaxiées au niveau de la zone de collage. On utilise pour cette étape une colle de type
époxy. Une fois la colle durcie (par chauffage), il s’agit ensuite de découper des barrettes dans ce
sandwich, d’environ 500 um d’épaisseur, a 'aide d’une scie a fil. Une illustration de principe est don-
née sur la Figure 41.

1
) Couche(s) 2)

d’intérét
7y

Substrat f

Sandwich

Coupe

Figure 41. Préparation des barrettes pour polissage avec 1) découpe et/ou clivage de morceaux 2) collés
couche contre couche pour former un sandwich.

Le support appelé tripode est décrit sur la Figure 42 : il est composé de 3 pieds, deux sont en téflon
et le dernier en pyrex. C’est sous ce dernier que sera collé I’échantillon. Le but est de former un plan
horizontal avec 'ensemble des 3 pieds, de maniére a mieux contrbler le polissage qui va suivre.
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Figure 42. Support tripode et principe de polissage : 1° face paralléle, 2" face en biseau [62].

Le polissage se fait par abrasion mécanique au contact entre I'échantillon et un disque plastifié in-
crusté de grains en diamant. Cela a pour effet d’endommager I’échantillon en surface, par écrouissage.
L’effet est d’autant plus important que le grain est de taille importante ou que le matériau poli est
mou. Par exemple, sur silicium on estime quun grain en diamant va endommager la surface de
I’échantillon jusqu’a trois fois la taille de grain. Le polissage se divise donc en différentes étapes ou
I'on va utiliser des grains successivement plus petits afin de compenser les dégats causés par le pré-
cédent. Pour avoir un ordre d’idée, les tailles de grains vont de 30 um pour le plus grossier (et le plus
rapide), a généralement 0,5 um pour le plus fin (et le plus lent), cf. Figure 43. Les derniers dégats
sont éliminés par polissage mécano-chimique au contact d’'un disque feutré couplé a une solution de
silice colloidale.

A ce stade I'échantillon demeure relativement épais (quelques centaines de um). La seconde partie
est similaire a la précédente : elle consiste a polir la seconde face de I'échantillon (celle qui était
initialement collée au support). On polit cette fois en surélevant les pieds du support tripode, ce qui
lI'incline légérement vers I'avant, de maniére a polir 'échantillon avec un angle relativement faible
(typiquement sur une gamme 0,5-3°). Ainsi, lorsque I’échantillon est suffisamment aminci, les plans
formés par chaque face s’interceptent sur 'échantillon pour former un biseau, dont I'épaisseur peut
atteindre seulement quelques nm.

Lorsqu'il est trés mince, le Si massif devient alors translucide avec une teinte orangée. Cela se produit
typiquement lors du polissage au disque de 3 um (Figure 45). Lors du polissage au disque 1 um, des
irisations apparaissent dans les zones les plus fines (Figure 46). Une derniére étape de silice colloidale
sur plateau feutré permet de nettoyer parfaitement les derniers impacts sur I'échantillon.

L’étape ultime consiste a décoller I'échantillon du support puis le coller sur une grille TEM. Fatale-
ment, la grande difficulté a ce stade consiste a ne pas manipuler directement 1’échantillon sous peine
de le casser.
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0.5 um

Figure 43. Etat de surface d’'un échantillon poli en fonction de la taille de grain utilisé.

2.3.4 Mise en place d’'un protocole de préparation par polissage biseau

Comme nous I'avons vu dans la section 2.3.3, le polissage biseau nécessite un savoir-faire pour mener
a une préparation d’échantillon de qualité suffisante. Cela peut devenir d’autant plus compliqué lors-
que les échantillons a amincir ont des propriétés mécaniques différentes. Ainsi, chaque échantillon
avec ses spécificités (empilement, matériaux) va nécessiter une méthode adaptée. Nous allons ici nous
concentrer sur les principales difficultés rencontrées lors de la préparation des échantillons dans le
cadre de la these.

La différence de dureté est le premier parametre nécessaire a gérer lors de la préparation de couches
nitrures sur Si. En effet, le Tableau 7 résume les duretés des différents matériaux étudiés : GaN est
plus mou que Si, alors qu’AIN est le matériau le plus dur, et SiO, (amorphe) le plus mou.

Matériau GaN AIN Si SiO, (amorphe)
Dureté (GPa) 10,2 17,7 12 6

Tableau 7. Dureté des matériaux utilisés [68].

Avec la présence de ces matériaux de duretés différentes, la préparation par polissage est alors com-
plexifiée, notamment en ce qui concerne les derniéres étapes du biseau. En effet, lorsque I’échantillon
est tres mince, les différences de dureté entre matériaux conduisent généralement a la formation
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d’une pointe en bord de biseau, comme le montre la Figure 44 avec un disque de polissage de 1 um
(de taille de grains). La solution adoptée pendant la préparation est d’augmenter la vitesse de rotation
du disque sur une gamme de 20-30 tours/min. Cela permet de retirer partiellement la pointe et d’ho-
mogénéiser le front du biseau.

Fissures

t

Collage

Empilement : GaN (2 um) / AIN (200 nm) / Si bulk

Figure 44. Echantillon en cours de polissage 2™* face : formation d’une pointe en bord de biseau, engendrant
des fissures.

Nous avons vu que la préparation se termine par une phase d’abrasion mécano-chimique avec de la
silice colloidale. La présence d’oxyde (typiquement dans le cas de substrat SOI), a engendré une ré-
action particuliere lors de cette étape. En effet, comme le montre la Figure 45, 'attaque chimique est
bien plus rapide pour 'oxyde qui finit par se creuser. La différence d’épaisseur est a éviter car poten-
tiellement source de fissurations, destructrices pour ’échantillon. La solution adoptée a donc consisté
a diluer la solution de silice avec de I'eau, afin de diminuer son effet. En contrepartie, une vitesse
minimale de rotation de 60 tours/min du disque feutré a permis de contrebalancer 'effet amoindri
de la silice sur le polissage.
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GaN jSens biseau

Si

Contraste = creux
dans I'oxyde

Empilement : GaN (2 pm) / AIN (200 nm) / Si (16 nm) /
Si0, (150 nm) / Sibulk

Figure 45. Empilement GaN/AIN/SOI en polissage 2" face : apparition de creux dans l'oxyde.

Ce travail d’optimisation nous a permis de déterminer les parameétres adéquats pour la préparation
d’échantillons GaN/Si par polissage. Ils sont décrits dans le Tableau 8. Si le disque au grain le plus
gros permet d’enlever une grande quantité de matiére pour amincir I’échantillon, le plus petit va avoir
pour but d’éliminer les rayures créées, il est alors normal que la vitesse soit dégressive au fur et a
mesure de la progression. Notons que le polissage au disque de 0,5 um a été couplé a une solution
lubrifiante (et non de 'eau) afin d’adoucir le contact entre I’échantillon et le disque lors de cette étape
critique. Concernant la silice colloidale, une vitesse de 60 tours/min (& minima) pendant une durée
de 2 minutes, et avec un nettoyage au savon a semblé étre le meilleur compromis. Cela s’est avéré
suffisant pour nettoyer I'échantillon des rayures engendrées précédemment, sans avoir un effet trop
fort pour marquer les différences de propriétés mécaniques des matériaux de la structure. Lors du
polissage de la seconde face, I’échantillon est plus fin et donc plus fragile : des vitesses plus basses
sont utilisées. Notons qu'un angle de biseau de 2° a aussi semblé généralement étre un bon compro-
mis. En effet, si 'angle est trop faible, I'échantillon aura tendance a se courber en bord de biseau ;
tandis qu’avec un angle trop important, la zone mince sera géométriquement réduite. Un exemple de
résultat obtenu par ce type de préparation est donné sur la Figure 46.

Vitesse de rotation (tours/min)
Disque 30um |15um | 6um | 3um | 1um | 0,5um/Lubrifiant | Feutre/Silice
Face 1 30 25 20 15 10 5 60 (2)
Face 2 (angle = 2°) 20 10 10 5 5 60 (2)

Tableau 8. Parametres optimisés pour la préparation d’échantillons GaN/Si.
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Couches nitrures et collage

Rondelle suppor{

Irisations d’épaisseur submicronique

Figure 46. Vue optique d’une préparation par polissage biseau.

Nous venons ainsi de faire le point sur les différentes techniques de caractérisation a I’échelle nano-
métrique qui seront utilisées au cours des chapitres suivants, pour décrire et comprendre 'hétéroépi-
taxie des matériaux III-N sur substrat Si.
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Chapitre Il Hétéroépitaxie de GaN sur Si —
Etat de l'art

D’importants progres ont été effectués ces dix derniéres années concernant ’hétéroépitaxie de GaN
sur Si, laissant entrevoir des possibilités intéressantes quant a des dispositifs de type optoélectronique
ou électronique de puissance.

Pour valider le substrat Si pour ces applications, il faut réussir a obtenir des couches épitaxiées avec
de faibles densités de dislocations et une rugosité de surface minimale. En particulier, pour des ap-
plications type LED, le but est de se rapprocher au maximum de ce qui se fait sur substrat saphir, soit
quelques 10° dislocations/cm2. En effet, il est primordial de réduire la densité de dislocations, qui
agissent effectivement comme des centres de recombinaison non radiatifs [69]. De plus, une faible
rugosité sera aussi indispensable de maniére a obtenir des couches homogenes, notamment en ce qui
concerne les puits quantiques pour les applications LED, ou les interfaces dans le cas des transistors
HEMT. On considérera que quelques A représentent un ordre de grandeur acceptable. Ces deux
points, densité de dislocations et rugosité de surface, seront les deux criteres sur lesquels nous nous
focaliserons dans la suite de ce travail.

Divers facteurs sont caractéristiques de 'hétéroépitaxie et s’appliquent en particulier au cas de GaN
sur Si. En effet, la réactivité chimique du Ga avec le Si, conduisant a la formation d’'un eutectique a
haute température est totalement rédhibitoire pour espérer épitaxier des couches de GaN directement
sur Si. De plus, GaN et Si ont des structures cristallographiques différentes : hexagonale wurtzite pour
I'un et cubique a faces centrées diamant pour 'autre. Cela va ainsi imposer le choix de I'orientation
du substrat, afin de permettre une épitaxie de bonne qualité. La forte différence de parameétre de
maille entre Si et GaN (18% en tension, pour GaN (0001) sur Si (111)) est aussi problématique, car
elle conduit a la formation de nombreuses dislocations d’interface. Par ailleurs, ces deux matériaux
ont des coefficients d’expansion thermique trés éloignés, induisant une mise en tension de GaN lors
du refroidissement post-croissance, et donc a une potentielle fissuration du matériau.

Nous allons aborder ces différents points lors de ce chapitre, et voir quelles sont les problématiques
associées.
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3.1  Réactivité chimique interfaciale : Melt-back Etching

L'un des problémes majeurs lors de 'hétéroépitaxie de GaN sur Silicium est le Melt-Back Etching, se
produisant a haute température, et caractérisé par la formation d'un eutectique entre Ga et Si, illustré
sur la Figure 47 ou la couche de GaN a été presque totalement détruite et des cavités sont apparues
dans le Si, causées par la réaction chimique. La Figure 48 représente le diagramme de phase Ga-Si,
ol apparait clairement la formation d’'un eutectique entre les deux especes. Il est toutefois possible
de faire croitre du GaN directement sur Si a basse température (pour laquelle la réactivité sera plus
faible, cf. Figure 48), pour tenter d’éviter ces problémes de réactivité interfaciale, mais la croissance
a basse température produit des couches de mauvaise qualité cristalline [70].

Une solution couramment utilisée pour pallier ce probleme est I'utilisation d'une couche de nucléa-
tion, permettant a GaN et Si de ne pas étre en contact direct. La possibilité de la faire croitre dans un
bati MBE, mais aussi dans un réacteur MOCVD aura aussi son importance, afin de faciliter la conti-
nuité du procédé. Différents candidats ont été testés, comme décrit dans [71], mais c’est finalement
AIN qui simposa en tant que couche de nucléation, principalement en raison de sa compatibilité
structurale et chimique avec les couches de nitrures qui y sont ensuite déposées.

— - - & "‘ <
- w ]
destroged éa&?éy@&:.
. et Sa ity
¢ .- o - A > -~ J ’ 7 ¢4
Yo e -,,~.w:,.?~-‘~‘ W, S e
:".‘..'(": "'fr,‘ > a8 .\:‘}3,')- - 3 'ur"rj;‘“‘ﬁ
v v > )

Figure 47. GaN sur Si apres Melt-Back Etching. [72]

Cette couche nécessite une attention toute particuliére, d’autant que sa qualité va conditionner celle
des couches supérieures, notamment en ce qui concerne la gestion des contraintes et des fissures.
L'utilisation ’AIN en tant que couche de nucléation va cependant générer d’autres difficultés. Notam-
ment I'épitaxie d’AIN sur Si implique un compromis a trouver quant a la température de croissance.
En effet AIN est un matériau réfractaire : pour obtenir une couche épitaxiée de bonne qualité struc-
turale, il faut avoir recours a de fortes températures de croissance, qui doivent cependant rester com-
patibles avec la stabilité du Si. De 'autre coté, la croissance d’AIN a trop basse température résultera
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en des couches de mauvaise qualité. De plus, la qualité de l'interface sera aussi tres sensible a la
température. A basse température, on s’attend a ce que se forme une interface tres abrupte avec le Si,
mais le matériau sera de mauvaise qualité et avec beaucoup de dislocations, comme nous le verrons
un peu apres. Tandis qu’a plus haute température on sera plus proche de I’équilibre thermodynamique
d’AIN mais avec une interface de moins bonne qualité, en raison de I'instabilité du Si, avec notamment
la présence de SiN amorphe. Nous reviendrons sur le lien entre qualité d’interface et qualité des
matériaux par la suite. Les couches de GaN étudiées ici incluent toutes des couches de nucléation
d’AlN réalisées selon des procédés différents impliquant des températures de croissance différentes.
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Figure 48. Diagramme de phase Ga-Si, montrant la réactivité entre les deux espeéces : formation d’'un eutec-
tique a 29°C pour une concentration de 99,99% de Ga.

3.2 Différence de structure : Orientation du substrat Si

Un point important a prendre en compte lors de '’hétéroépitaxie de AIN sur Si est la structure cristal-
line des deux matériaux : 'AIN forme une maille hexagonale de type wurtzite, tandis que le Silicium
cristallise en maille cubique a faces centrées. Ceci impose donc des choix quant a l'orientation de la
surface de Si sur laquelle on peut épitaxier ’AIN.

La direction « naturelle » de croissance pour un cristal de type wurtzite est la direction c. Le plan c
(0001) possédant une symétrie d’ordre 6, on choisit donc préférentiellement, pour épitaxier le maté-
riau AIN dans la direction c, l'orientation <111> du Si ; la surface (111) présentant une symétrie
compatible d’ordre 3, comme illustré sur la Figure 49.
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Figure 49. Vue plane d’une interface AIN (0001) / Si (111), d’apres [73].

La croissance épitaxiale n’est pas que question de symétrie de surfaces. Il a ainsi été démontré que le
silicium peut étre utilisé selon I'orientation <110> (surface de symétrie 2) pour I'hétéroépitaxie des
nitrures dans I'axe ¢ (Figure 50). Le plan (110) n’a pas la méme symétrie que le plan c de GaN, mais,
en revanche une direction du plan d’interface entre c-AIN et (110)-Si se retrouve quasiment en accord
de maille (Aa/a = 0,8%). Malgré cette différente symétrie de surface, il est alors possible d’obtenir
des couches de qualité comparable a celles obtenues sur Si 111, en terme de densité de dislocations,
de rugosité, de mobilité de porteurs, etc. [74].

ru/\'z_}.szt)/& agn =3.11A Si [110]

Si [001]

<1010>

Figure 50. Vue plane d’'une interface AIN (0001) / Si (110), d’apres [74].

L’orientation <100> (symétrie de surface 4) a également été envisagée puisque tres utilisée dans le
domaine de la micro-électronique, et serait potentiellement intéressante pour faciliter I'intégration de
composants optiques. Cependant, il y a alors deux orientations préférentielles pour GaN sur la surface
de Si, ce qui complique la croissance d'un monocristal, cf. Figure 51. Ces deux domaines sont en effet
désorientés 'un de I'autre de 30° dans le plan. Toutefois, les travaux de Sylvain Joblot [75] en MBE
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ont permis de montrer que la croissance de GaN monocristallin sur Si <100> était possible, donnant
des couches dont la densité de dislocations, légérement moins bonnes que ce qui peut étre obtenu sur
Si <111>, restent cependant dans les mémes ordres de grandeur [75] (9x10' dislocations/cm?
contre 2-5x% 10 dislocations/cm?2 sur Si <111>).

Sii5.43 A
AlN: 5.39 A

® Si543A @ L] [ ] ® ®
o

AlN: 5.39 A
———————

AIN [11-20] Si[-100])| Si [001] O AIN [1-100]

Si [0-10]

Figure 51. Vue plane d’une interface AIN (0001) / Si (001), montrant la structure des deux domaines formés
par AIN.

Suivant l'orientation du substrat Si, il est aussi possible de faire croitre GaN selon une orientation
semi-polaire, voire non-polaire. On procéde alors a une gravure chimique (type KOH) du Si orienté
<001>, pour faire apparaitre les plans {111} (inclinés) et propices a la croissance des nitrures [76].

Le Silicium est ainsi un substrat tres versatile pour la croissance de GaN, dont les structures sont de
maniere générale épitaxiées selon le plan c. Dans cette these, nous nous intéresserons uniquement au
cas de GaN en croissance selon I'axe c dit « polaire », sur Si <111> ou <110>.

3.3  Différence de parametre de maille

En choisissant 'orientation <111> du silicium pour I’épitaxie du matériau AIN, on obtient une diffé-
rence de parametre de maille positive de I'ordre de +18%, qui implique une déformation en tension.
Un tel désaccord paramétrique fait que de nombreuses dislocations d’interface sont créées des les
premieres monocouches, et restent pour la plupart bloquées aux interfaces.

On peut définir n comme étant le nombre de plans pour qu’il y ait relation de coincidence entre les

- 65 -



Chapitre III Hétéroépitaxie de GaN sur Si — Etat de l'art

réseaux de Si et d’AIN ; une dislocation d’interface se formera lorsque n plans de Si seront en corres-
pondance avec n+1 plans d’AlN, soit :

nXas =MmM+1) Xayy (22)
D’ou :
aqin 1
n = 23
asi —ayy Aa/ (23)
(HTHH
\‘i‘ l
L
ULCR: VAR L AL 3
AL \
\! W\
a) b)\\

Figure 52. Interface AIN (0001) / Si (111) (a) en STEM haute résolution en axe de zone [11-20]an // [110]s;
(b) et filtrée spatialement pour comptage des dislocations d’interface (notées 1): on observe ici uniquement
les plans (10-10)aw et (11-1)s;.

Sur la Figure 52 b), on compte 55 plans (10-10) pour 'AIN qui sont en correspondance avec 45 plans
(11-1) pour le Si ; ces derniers étant inclinés de 70,53° de la surface du Si <111>. Cela nous donne
un ratio de coincidence égal a 1,222.

On peut calculer la distance théorique entre 2 plans (10-10) d’AIN :
V3
d(10-10)AIN = ayy X 5 = 2,695 nm (24)

De méme avec les plans (11-1) du Si :

dALDSi _ asi_ 03)
sin70,53  y3 oo nm

On obtient ainsi le ratio :

d(11-1)Si
sin 70,53 x d(10-10)AIN

= 1,237 (26)

Cette valeur est au final trés proche d’un ratio « 5/4 » (de valeur 1,25) : 5 plans d’AIN pour 4 plans
de Si.
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Le ratio théorique est ainsi tres proche de la valeur 1,222 mesurée sur la Figure 53, ce qui implique
donc une relaxation quasi-totale de 'AIN (tres légere tension).

3.4  Couche de nucléation AIN

Différents mécanismes de croissance sont possibles pour les nitrures. Ils vont dépendre de nombreux
parametres tels que la structure des matériaux, la chimie de l'interface, les parameétres de croissance
(température, pressions...), et bien entendu du procédé de croissance (MBE ou MOCVD) utilisé. Nous
allons ainsi attacher une importance particulieére a ce dernier point en effectuant une comparaison
des procédés MBE et MOCVD.

3.4.1 Interface AIN/Si

L’interface entre la couche de nucléation AIN et le substrat Si est le point de départ de la structure.
Celle-ci peut étre abrupte ou diffuse et méme inclure une couche amorphe, selon le procédé et les
conditions de croissance utilisés : on s’intéressera au cours de la thése a comprendre dans quelle
mesure cela influe sur la qualité de la couche AIN et de celle du GaN épitaxié sur cet AIN. Dans ce
but, 'étude de la structure et de la chimie de cette interface est capitale. Une particularité de la
structure de celle-ci est que la couche AIN (épitaxiée en MOCVD ou MBE) sera systématiquement de
polarité Al. Que la couche AIN soit d'une polarité définie peut surprendre car, rappelons-le, si AIN est
un matériau polaire, le Si est lui non polaire.

Cette interface a été finement étudiée par microscopie TEM, dans le cas de croissance par MOCVD
[771, ce qui a permis de montrer la présence d’'un composé amorphe a base de SiN, (déterminée par
EELS [78]), présent entre Si et AIN. Par ailleurs, il a été observé que I’épaisseur de cette couche
augmente avec la température de croissance, comme illustré sur la Figure 53. De plus, il est possible
d’obtenir une interface plus abrupte en réduisant la température de croissance, comme décrit dans
[78].

Notons aussi que de maniere générale, une couche d’AIN épitaxiée par MBE sur Si ne présentera que
peu de structure amorphe a l'interface, comme typiquement observé sur la Figure 54. Cela s’explique
notamment par les températures bien plus faibles mises en jeu, réduisant la cinétique d’inter diffusion,
conduisant ainsi a une interface plus abrupte. Notons que malgré la présence d’une couche de SiN
interfaciale amorphe, la polarité de 'AIN demeure Al

La formation de cette couche SiN se ferait a priori pendant I’étape initiale de la croissance de I'AlIN,
et ne serait pas une interface abrupte s’amorphisant apres croissance. En effet, une interface AIN/Si
MBE reste abrupte, méme apres un recuit a haute température (1000°C), comme le montre la Figure
55.
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Figure 53. Interface MOCVD AIN/Si (111), a haute (1040°C pour (a) et (c)) et basse température (735°C pour
(b) et (d)), prise dans [78].

Figure 54. Interface MBE AIN/Si (111), épitaxiée a 800°C, selon 'orientation [11-20]an // [110]s:.
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Figure 55. Interface MBE AIN/Si (111), selon l'orientation [11-20]an // [110]s;, aprés recuit a 1000°C.

Nous pouvons voir ici un lien direct avec la problématique de cette section : le fait que I'interface soit
cristallisée ou amorphe a-t-elle une incidence quelconque sur la cristallinité des couches déposées ?
Nous allons en discuter dans le chapitre IV.

3.4.2 Nucléation et croissance de ’AIN

Comme vu précédemment, une température de croissance élevée est généralement un point de départ
nécessaire pour la croissance d’AlIN de bonne qualité, en général autour de 1100°C. En raison de la
faible mobilité de I'Al en surface aux températures de croissance usuelles, la croissance d’AIN débute
par la formation d’llots de quelques dizaines de nanometres de diamétre. Ce mode de croissance est
dit colonnaire, comme décrit sur la Figure 56, avec des grains légerement désorientés entre eux. Ces
ilots coalescent rapidement, mais les désorientations relatives de leurs axes de croissance [0001] (ap-
pelées tilt, Figure 56 a)) et leurs désorientations dans le plan (appelées twist, Figure 56 b)) sont
responsables de la formation de dislocations traversantes aux joints de grains. La coalescence de ces
grains engendre par ailleurs une tension résiduelle dans la couche d’AIN [80]. De nombreuses dislo-
cations sont ainsi formées pour accommoder le twist et le tilt entre ces grains, de densité de 'ordre
de 10" cm?, d’apres les études menées dans le cadre de la thése de Jean-Christophe Moreno [81]
[82], pour des couches d’AIN MBE. Nous allons comparer ces valeurs pour des croissances MOCVD
dans le chapitre IV. Notons que nous ne considérons ici que la densité de dislocations dites traver-
santes (« threading »), et non pas les dislocations d’interface (« misfit ») restant confinées dans le plan
de l'interface AIN/Si.
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Figure 56. Désorientation des grains suivant a) la direction de croissance [0001] (tilt), b) le plan de croissance
(twist), d’apres [79].

3.5 Réduction de la densité de dislocations dans la couche épitaxiée de GaN

Nous avons vu que la croissance de la couche de nucléation AIN se fait de maniere colonnaire, avec
de nombreuses dislocations traversantes formées aux joints de grains. Ainsi une couche de GaN épi-
taxiée par-dessus aurait toutes les chances de reproduire le méme mode de croissance, avec une den-
sité de défauts de l'ordre de 10'°-10"" cm™.

3.5.1 Traitement SiN,

Il est notamment possible de réduire fortement la densité de dislocations en utilisant des modes de
croissance a trois dimensions (dits 3D) [83], permettant ainsi de gagner deux ordres de grandeur en
passant de 10" 4 10® cm™[84] [85]. La technique consiste & déposer une couche tres fine de SiN, non
continue a la surface de GaN pendant la croissance, qui agit comme un nano-masque dont les ouver-
tures sont disposées aléatoirement et au travers desquelles la croissance d’ilots de GaN va s’amorcer
[86]. La Figure 57 illustre cette croissance 3D jusqu’a coalescence que l'on peut résumer en trois
étapes :

- Des ilots se forment dans les ouvertures du SiN, qui forme une couche non continue [87].

- La vitesse de croissance selon c étant plus forte : on passe progressivement de pyramide
tronquée a pyramide complete.

- Deés lors, en changeant le ratio III/V, on favorise la croissance latérale des faces (10-11)
des pyramides jusqu’a coalescence compléete de la couche.
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Figure 57. Image MEB de croissance de GaN sur dép6t SiN a différentes étapes de la croissance des ilots,
jusqu’a coalescence : (a), (b), (c), (d), apres resp. 0,5, 1, 2, 4 min, d’apres [88].

Différents cas sont alors possibles concernant les mécanismes de propagation et d’annihilation des
dislocations :

- Les dislocations qui émergent sous le masque sont bloquées

- Celles qui se propagent a travers les ouvertures du masque se courbent lorsqu’elles rencontrent
I'intersection entre une facette (10-11) et une facette (0001), cf. Figure 59. Elles se propagent
alors dans le plan (0001) pendant la croissance latérale et peuvent interagir avec une autre
dislocation inclinée par le méme processus : elles s’annihilent alors. Ce mécanisme est noté C
sur la Figure 58.

- Certaines dislocations se courbent en suivant le méme processus en se propageant selon le
plan (0001), mais n’interagissent pas avec d’autres dislocations inclinées dans la plan c. Celles-
ci se propagent alors verticalement quand la croissance en mode dit « 2D » (deux dimensions).
Ce mécanisme est noté B sur la Figure 58.

- Les dislocations qui ne rencontrent jamais d’intersection entre facette (0001) et (10-11) :
celles-ci se propagent verticalement jusqu’a la couche supérieure. Ce mécanisme est noté A
sur la Figure 58.

Ce processus est tres similaire a 'ELO (Epitaxial Lateral Overgrowth [89], [90]), qui consiste a dépo-
ser un masque amorphe, généralement SiN ou SiO; a la surface du GaN. Des fenétres de 'ordre du
wm sont ensuite ouvertes dans le masque par photolithographie. La recroissance de GaN s’amorce
ensuite dans les zones ouvertes, par la formation d’ilots de forme généralement pyramidale, comme
décrit sur la Figure 59. L'inconvénient de 'ELO est 'addition d’étapes ex-situ, nécessitant des inter-
ruptions, augmentant ainsi le nombre d’étapes et le temps total de croissance. Dans le procédé que
nous décrivons ici, les tailles des « ouvertures » du masque impliquées sont tres différentes (cf. Figure
57) et les étapes de croissances peuvent étre enchainées, sans procédé technologique in-situ.
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Lorsque les ilots ont entierement coalescé, la croissance se poursuit verticalement, alors exclusive-
ment en mode 2D.

Cela n’est toutefois possible qu’a relativement haute température, les mécanismes de croissance mis
en jeu ici étant en effet activés thermiquement. On privilégiera donc la MOCVD par rapport a la MBE.
En effet, des lors que I'on a une croissance 3D en MBE il est compliqué d’obtenir une couche lisse, car
la croissance latérale est insuffisante. Il y a moins de liberté de jouer avec les anisotropies de crois-
sance en MBE.

Afin de mieux comprendre les mécanismes de croissance de GaN sur SiN, des analyses par microscopie
TEM ont été faites, comme décrit dans [87], ce qui a permis de montrer la continuité cristallogra-
phique entre les couches, ainsi que la structure cristallographique de la monocouche de SiN déposée.
Le modele atomique de cette derniere est illustré sur la Figure 61, ou I'on peut noter 'arrangement
périodique entre atomes de Ga, atomes de Si et lacunes de Ga (Vqa).

GaN template

GaN buffer lay

Figure 58. a) Image TEM en champ clair en cross section d'une couche de GaN épitaxiée sur AIN aprées
traitement SiN. b) Interprétation de la propagation et annihilation des dislocations, d’apres [86].
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substrate (b)

Figure 59. (a) Image en cross section d’une croissance ELOG de GaN/GaN avec masque SiO2, aprés formation
des ilots. (b) Représentation schématique de la propagation des dislocations (en traits pleins), ainsi que du
front de croissance (en traits pointillés), d’apres [89].
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Figure 60. Images HRTEM d’une couche de SiN observée en cross section (a) selon 'axe 11-20, (b) selon I'axe
<10-10> (d’apres [87]).

(a)
@

(c)

@ca eN ¢ siGa Vv,

Figure 61. Structure de la couche SiN interfaciale (GaN/GaN) d’apres [87]. Représenté (a) en top view, (b) en
cross section selon <11-20> (c) en cross section selon <10-10>.
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3.5.2 Couches intercalaires AlGaN

Une autre facon d’éliminer les dislocations traversantes consiste a augmente le nombre d’interfaces
nitrures/nitrures, par 'ajout de couches intercalaires. En effet, les dislocations ont tendance a se cour-
ber aux interfaces AIN/AlGaN, AlIGaN/AlGaN et AlGaN/GaN, notamment sous l'effet des contraintes
dues a la différence de parameétre de maille entre couches successives. Dans le cas d’'une couche in-
tercalaire d’AIN ou d’AlGaN, le GaN est alors épitaxié sous une contrainte de compression. Ainsi, une
partie des dislocations se courbe en rencontrant 'une de ces interfaces puis se propage dans le plan
de celle-ci [91]. La présence de segments de dislocations dans le plan d’interface permet de relaxer
une partie de la contrainte d’épitaxie, et certaines de ces dislocations dans le plan d’interface intera-
gissent avec d’autres et s’éliminent par formation de demi-boucles. Il apparait alors nettement que
chacune de ces interfaces agit comme un filtre pour les dislocations, comme décrit sur la Figure 62.
Cet effet s’accentue lorsqu’on augmente le nombre de couches intercalaires.

Notons le double effet bénéfique de 'empilement a AlGaN intercalaire : en plus de permettre la ré-
duction de la densité de dislocations, il va aussi jouer un réle primordial dans la gestion des con-
traintes, comme nous allons le voir juste apres.

(1120) g-4g

GaN (0002) g-59

thick SiN,

30% Al

42% Al

59% Al
75% Al

AIN

Si(111)

Figure 62. Empilement GaN/Si avec AlGaN intercalaires a concentration graduelle, observé en cross section

TEM weak beam. Ces deux images mettent en avant les dislocations a composante vis (a gauche) et coin (a

droite). L’axe c est vers le haut de I'image. Les demi-boucles de dislocations se recombinant pour former des
boucles sont marquées d’un « I ». Les grains désorientés sont marqués d'un « m » [71].
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3.6 Différence de CTE : Gestion des contraintes

Les fissures représentent un autre probleme lors de la croissance de GaN sur substrat Si, et sont es-
sentiellement dues a la mise en tension de GaN par le Si lors du passage de température de croissance
a température ambiante (voir Figure 10). Le coefficient d’expansion thermique (CTE) de GaN étant
bien supérieur a celui du Si (de quasiment un facteur deux : ag. = 5.59%10° K et a5 = 3.59%10°
K1), la couche de GaN se retrouve en forte tension lors du refroidissement, comme le montre le
schéma Figure 63. En effet, en supposant la couche de GaN complétement relaxée a la fin de la crois-
sance, GaN et Si possedent en principe leur parametre de maille a I'équilibre a cette température de
croissance. Apres croissance, la température décroit, le silicium se rétracte et son parametre de maille
diminue, comme le montre la Figure 63. Le substrat étant un substrat épais, cette variation de para-
metre de maille est par ailleurs imposée a I'ensemble de la structure épitaxiée, entrainant une mise
en contrainte de chacun des matériaux composant cette structure, étant donné que ces matériaux
n’ont pas les mémes coefficients de dilatation thermique que le Si.

Le parametre de maille du GaN se contractant plus rapidement que celui du Si, la couche de GaN se
trouve en forte tension lors du retour a la température ambiante, ce qui se traduit par la formation
de fissures. Ceci est schématisé sur la Figure 10.

Parametre de maille

Si
a, Si

— GaN relaxé

@ Gan (tension) e GaN sur AlGaN
a, GaN =
Refroidissement
T (K)
300 1300

Figure 63. Evolution du parameétre de maille GaN en fonction de la température, sur silicium (trait plein) et
sans substrat (pointillés).

Diverses solutions ont été imaginées pour palier le probléme de la mise en tension lors du refroidis-
sement, telles que la mise en compression de GaN pendant la croissance par des couches de compen-
sation de contraintes, ou encore I’ajout de surface libres dans la structure facilitant la relaxation via
des substrats patternés. Ce dernier point n’a pas été étudié au cours de la theése ; nous allons néan-
moins voir le principe de chacune d’entre elles.
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3.6.1 Couches compensatrices de contrainte Al(Ga)N

Le schéma de la Figure 63 nous indique aussi clairement que, pour éviter de mettre la couche de GaN
en tension au refroidissement et donc éviter la fissuration, il « suffit » de lui imposer un état de con-
trainte de compression a température de croissance. La contrainte de compression a température de
croissance doit étre assez forte pour imposer une déformation a chaud au moins aussi forte en valeur
absolue que la déformation en tension liée au refroidissement. Ceci permet ainsi, comme montré en
Figure 63, que le GaN retrouve a température ambiante son parametre de maille a ’équilibre. On
peut aussi trés bien s’accommoder d’une déformation de compression a chaud qui surcompense la
déformation de tension liée au refroidissement. Ainsi, il apparait évident que la fissuration de la
couche de GaN dépend étroitement de I'état de contrainte a température de croissance.

Cette la solution est celle qui est le plus souvent utilisée et s’appuie donc sur la mise en place de
procédés dits de gestion de la contrainte (« strain engineering ») pendant la croissance du GaN. Cette
couche intercalaire doit ainsi étre de parametre de maille (dans le plan) plus petit que GaN afin que
ce dernier soit contraint en compression a température de croissance. Comme nous allons le voir, cela
passe généralement par l'insertion de couche(s) AliGai«N dans la structure.

Pendant la croissance sur l'intercalaire, le GaN relaxe graduellement sa contrainte de compression. Il
faut que cet intercalaire soit partiellement relaxé (parametre de maille plus petit que celui du GaN),
que la relaxation de GaN ne soit pas compléte pour que la contrainte de compression résiduelle soit
de valeur absolue supérieure a la tension au refroidissement. La contrainte de compression se rela-
chant progressivement, une fois dépassé cet état de relaxation, la structure épitaxiée se fissurera pen-
dant le refroidissement. L’état de contrainte des couches épitaxiées peut étre suivi au travers de la
mesure de courbure in situ.

Ainsi, si 'on souhaitait prédéterminer les concentrations en Al dans les intercalaires, il faudrait con-
naitre la cinétique de relaxation de celui-ci, ainsi que du GaN sur ces intercalaires, ce qui est complexe.
On s’en remet donc souvent, pour des premieres épitaxies, a la gestion des contraintes via leur mesure
in-situ pendant la croissance.

La Figure 63 montre alors qu’il est possible, en choisissant le parameétre de maille de GaN a tempéra-
ture de croissance (et donc la composition de ’AlGaN), d’obtenir du GaN relaxé apres croissance.

Notons que dans le cas idéal d’'une couche intercalaire AlGaN totalement relaxée et d'une couche de
GaN completement contrainte sur cet intercalaire, une composition en Al de 4,5% est suffisante pour
éviter les fissures dans le cas d’une croissance a 1000°C. Cependant, la couche d’AlGaN n’étant jamais
totalement relaxée, et la couche de GaN jamais totalement contrainte sur AlGaN, la composition en
Al de la couche compensatrice dépasse toujours cette composition minimum.

3.6.2 Stratégies possibles pour les couches intercalaires d’AlGaN

Comme on l'observe sur la Figure 64, la relaxation de GaN est progressive. En effet, 'équation de
Stoney [92] nous donne la relation suivante :

K < & -h, (27)
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Ou «k représente la courbure du wafer en fonction de I'épaisseur de couche déposée (h.) et sa défor-
mation dans le plan (&.). D’apres cette équation, pour une épaisseur donnée, la pente de la courbure
k(h.) traduit la déformation moyenne de la couche a cette épaisseur.

Un exemple de suivi de courbure est donné sur la Figure 64 (d’aprés la these de N. Baron et [93])
pour la croissance GaN sur couches intercalaires AIN, ou 'on note la mise en compression de GaN
pendant croissance, révélée par la courbure négative, compense la mise en tension apres croissance.

Fissuration ?

T~

100% relaxé

(- refroidissement

post croissance

[<6> . h]

contrainte x épaisseur

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 25

épaisseur h_ (um)

Figure 64. Mesure de courbure (en noir) pendant la croissance d'un empilement (ALGa)N sur Si, la tempéra-
ture est indiquée en gris. Sur le graphique, une courbure négative correspond a une mise en compression
[93].

Une couche épitaxiée avec une contrainte constante induirait donc une augmentation linéaire de la
courbure de 'ensemble avec I'épaisseur déposée. Ainsi, I'évolution de la courbure observée sur la
Figure 64 confirme la présence d'un gradient de contrainte dans chacune des couches épitaxiées.

Une pente nulle signifie que le matériau est completement relaxé : son taux de relaxation est de
100%.

Cette courbure nous montre donc la relaxation progressive de la couche de GaN, lui permettant de
maintenir une déformation moyenne suffisamment compressive pour compenser, en valeur absolue,
la contrainte extensive générée lors du refroidissement et éviter ainsi la fissuration des couches épi-
taxiées. Cette relaxation progressive est notamment due aux dislocations traversantes et boucles de
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dislocations, comme discuté dans le chapitre I section 1.3.2 et illustré sur la Figure 62.

a) AlGaN graduel

La concentration en Al dans la couche AlGaN peut étre dégressive avec différents paliers, comme
décrit sur la Figure 65. Ainsi, la différence de parameétre de maille entre AlGaN et GaN est alors plus
faible qu’entre AIN et GaN, ce qui permet une relaxation lente de ce dernier.

L’ajout de différentes couches (et interfaces AlGaN/AlGaN et GaN/AlGaN) va également influencer
la réduction de la densité de dislocations. La relaxation du GaN par courbure des dislocations traver-
santes dépend de leur densité : moins la couche contiendra de dislocations traversantes, plus lente
sera la relaxation du GaN.

GaN (~1.4 ym)
thick SiN,,

*/ interlayer

© GaN (100nm)

AlGaN 4 30% Al, 280 nm
AlGaN 3 42% Al, 280 nm

59% Al, 220 nm
75% Al, 120 nm

Si(111) substrate

Figure 65. Schéma d’une structure avec AlGaN intercalaire a concentration dégressive par paliers en alumi-
nium, prise dans [94].

b) AIN intercalaire

Une autre technique pour éviter les fissures dans GaN est l'insertion d’'une couche AIN épitaxiée entre
deux couches de GaN : on parle alors d’AIN intercalaire. En effet, comme dit précédemment AIN a un
parametre de maille dans le plan plus petit que celui de GaN (le désaccord de maille vaut 2,5%). La
relaxation de GaN sur AIN est alors rapide mais, comme dans le cas précédent, GaN peut conserver
une contrainte en compression lors de la croissance, qui permettra ainsi de contrebalancer partielle-
ment ou totalement la mise en tension au refroidissement.

Concernant cette couche d’AIN intercalaire, il existe deux écoles. Certains groupes font croitre cette
couche a haute (HT-AIN) [95] et d’autres a basse température (LT-AIN) [96].
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Les couches d’AIN intercalaire a basse température ont été initialement utilisées par le groupe
d’Amano [97], en tant que couche permettant de réduire la densité de dislocation. Mais I'intérét prin-
cipal de cette couche est véritablement de retarder la fissuration du GaN supérieur. Cet AIN présente
I'avantage de relaxer facilement : étant loin de son équilibre thermodynamique, sa croissance se fera
préférentiellement en trois dimensions, ce qui permettra de relaxer rapidement sa contrainte. Cet AIN
sera toutefois de mauvaise qualité et de nouvelles dislocations peuvent étre générées a I'interface
entre cette couche et le GaN supérieur [72], comme illustré sur la Figure 66. De plus la forte rugosité
de cette couche peut étre favorable a une croissance en trois dimensions du GaN supérieur, entrainant
ainsi une forte courbure des dislocations des les premieres dizaines de nanomeétres. La relaxation de
ce GaN sera alors rapide, et pourrait induire des fissures lors du refroidissement...

En combinant la technique des LT-AIN et SiNy intercalaires, il a pu étre obtenu des couches épaisses
de plus de 14 um sur Si, et sans fissuration [98].

Des intercalaires d’AIN haute température sont aussi possibles (HT-AIN) [95], et permettent a ce
dernier de se rapprocher de son équilibre thermodynamique lors de la croissance : les grains formés
sont plus gros que pour du LT-AIN, les joints de grains et dislocations traversantes sont alors moins
nombreux. L’AIN étant de meilleure qualité, sa croissance se fait ici plutot a deux dimensions. On
peut ainsi considérer que le HT-AIN sera contraint, car il n’y alors aucun mécanisme lui permettant
de relaxer. Les couches de HT-AIN restent toutefois peu épaisses (en général quelques dizaines de
nanometres), ce qui permet d’éviter les fissurations. Avec un AIN de bonne qualité, il sera plus difficile
d’activer les mécanismes pour incliner les dislocations dans GaN, ce qui est ici une bonne chose : sa
relaxation sera plus lente que dans le cas du LT-AIN et permettrait potentiellement de plus grandes
épaisseurs de couche avant fissuration.

3.6.1 Discussion : AlGaN ou AIN ?

Le choix de la technique optimale entre I'insertion d’AIN intercalaire et celle impliquant 'AlGaN a
concentration graduelle en Al en tant que couche tampon est toujours soumis a discussion, et la ré-
ponse n’est pas évidente. Il a ainsi été montré dans [94] que I'utilisation de couches intercalaires
d’AlGaN combinée a I'insertion d'une couche SiN, améliore fortement la qualité de GaN. Les travaux
de [98] ont montré qu’il était possible d’obtenir des structures de GaN sur Si ayant des densités de
dislocations de l'ordre de 3x10® cm™, par la combinaison des couches intercalaires AlGaN graduels
et SiN, décrites précédemment.

En effet, les AlIGaN permettent une annihilation des dislocations via 'ajout de plusieurs interfaces,
ainsi qu'une mise en compression du GaN. Cette mise en compression est néanmoins plus importante
dans le cas ’AlN intercalaire, puisque son parametre de maille est plus éloigné de celui de GaN ; mais
la relaxation est aussi dans ce cas plus rapide qu’avec de ’AlGaN, comme illustré sur le schéma de la
Figure 67. 1l est difficile de déterminer quelle technique va permettre de retarder le plus la fissuration
de GaN. La question est au final assez complexe et va dépendre de nombreux parametres, notamment
de I'état de contrainte et la densité de dislocations des couches inférieures...
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Figure 66. Images cross-section TEM d’un empilement LED avec deux couches LT-AIN. L’'image du haut
montre les dislocations c et a+c, celle du bas les a et a+c. [72]
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Figure 67. Schéma de principe traduisant la relaxation progressive de GaN lorsque déposé sur AIN (en rouge)
et sur AlGaN (en vert).
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3.6.2 Substrats patternés

Une technique autre que celle basée sur les couches intercalaires pour éviter les fissures lors du re-
froidissement est de structurer le substrat de Si, pour former des mesas [99]. Dans le principe, la
relaxation des contraintes liées au refroidissement se fait par la déformation des bords libres de ces
mesas et non par formation de fissures. Cet effet est d’autant plus efficace que les structures sont de
taille limitée. Dans le cadre du projet ANR Mosaic, il a pu ainsi étre démontré que jusqu’a des tailles
de mesas de I'ordre de 200-300 um, il n’y avait pas de fissuration, sans avoir recours a des intercalaires
dans 'empilement, comme le montre la Figure 68 (un seul motif présente une fissuration). L’empile-
ment complet de la structure dans le cas d’'une LED avec miroir de Bragg est décrit sur la Figure 69.

Figure 68. Image de microscopie optique de mesa correspondant a des structures LED sur Si 111. La fleche
pointe 'un des mesas s’étant fissuré [99].

e
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Figure 69. Structure utilisés dans les mesa : empilement LED + DBR (réflecteurs de Bragg) [99].

3.6.3 Substrats compliants

Une alternative pour faciliter la gestion des contraintes thermiques (mais aussi d’épitaxie) pour des
structures en GaN/Si est l'utilisation de substrats a base Si qui puissent absorber toute ou une partie
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de la contrainte due a la différence de CTE et éviter les fissures. Il s’agit alors d’un transfert de con-
trainte entre couche épitaxiée et substrat que 'on appelle la compliance. Pour que ce soit possible il
faut que le substrat soit d’épaisseur faible et que sa surface inférieure soit libre de se déformer.

Des substrats tels que SOI (dans laquelle une couche fine de silicium repose sur de la silice SiO-) sont
par exemple de bons candidats. En effet, aux températures de croissances usuelles (>1000°C), la
silice est un matériau qui commence a fluer, et sur cette gamme de température il apparait alors
envisageable de relaxer une partie de la contrainte due a la différence de CTE. On voit toutefois que
cet effet de compliance sera principalement attendu entre la température de croissance et environ
1000°C, température en dessous de laquelle la silice perd ses capacités a fluer ; ceci laisse donc entier
le probléme de dilatation thermique différentielle entre cette limite et la température ambiante.

Des résultats prometteurs ont notamment pu étre obtenus sur des structures SiGe/SOI [100], pour
lesquelles il a été mis en avant un transfert de contrainte, et de dislocations (compliance plastique).
Il est alors intéressant d’étudier si ces phénomenes sont reproductibles sur des empilements nitrures
sur silicium, pour lesquelles les problématiques liées a la différence de structure, d’expansion ther-
mique et de relaxation des contraintes ne sont pas les mémes. Des premiers résultats ont montré qu'’il
était possible de faire croitre des nitrures sur substrat SOI [101] ; nous nous sommes intéressé assez
largement a ce sujet dans le chapitre V.

3.7 Conclusion

Les structures a base de GaN sur Si sont un sujet de recherche complexe, mais dont le potentiel est
indéniable concernant la réduction du cofit de dispositifs optiques ou pour I’électronique de puissance.
Grace au développement de techniques de croissance permettant de s’affranchir des fissures et de
réduire les densités de dislocations, les performances des LED a base de GaN et dispositifs électro-
niques se sont ainsi largement améliorées ces derniéres années, méme si elles demeurent en léger
retrait par rapport a celles sur substrats saphir et SiC.

Dans la suite, nous nous sommes intéressés aux techniques décrites précédemment, afin de mieux les
comprendre, et notamment mieux cerner les différences que vont engendrer le choix de techniques
de croissance, en particulier la MBE et la MOCVD. Dans un second temps nous nous focaliserons sur
I’étude de cas du SOI en tant que substrat potentiellement compliant pour les nitrures.
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Chapitre IV Hétéroépitaxie de GaN sur Si :
croissance par procédés MBE et MOCVD et ca-
ractérisations

Au cours de ce chapitre, nous allons étudier en détail les problématiques spécifiques a I'hétéroépitaxie
de GaN sur Si évoquées au cours du chapitre précédent. Nous nous focaliserons ainsi dans un premier
temps sur la couche de nucléation AIN sur substrat Si, avec une étude chimique et structurale de
I'interface corrélée a des mesures de densité de dislocations, ce qui nous permettra de mieux com-
prendre l'influence de la couche de nucléation AIN sur le GaN. Nous avons vu précédemment que
GaN doit étre en compression lors de I'épitaxie, afin d’éviter la fissuration. Nous allons maintenant
nous intéresser aux phénomeénes de relaxation de contraintes pendant et apres la croissance. La crois-
sance 3D de GaN permet I’élimination des dislocations au travers des mécanismes de courbure que
nous avons décrits : nous allons voir plus en détail les conséquences de ces processus, au niveau
structural et optique.

4.1 Croissance d’AlN sur Si

Lors de 'hétéroépitaxie de GaN sur Si, la couche de nucléation d’AIN présente une importance toute
particuliére : c’est la premiere couche au-dessus du substrat, et son influence sur 'ensemble de la
structure apparait comme fondamental a étudier. En effet, le lien entre la nature de l'interface AIN/Si
et la qualité de la couche AIN n’est pas si évident, de méme qu’entre la qualité de I'AIN et celle des
couches supérieures. Rappelons que nous avons défini au chapitre III la notion de qualité de couche :
la densité de dislocations et la rugosité de celle-ci en sont les parametres principaux. Nous allons ici
discuter de ces différents aspects, en comparant les différents procédés de croissance les plus couram-
ment utilisés pour les nitrures : la MBE et la MOCVD.
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4.1.1 Premieres étapes de croissance d’AIN

Nous allons dans un premier temps étudier les mécanismes de nucléation d’AlN, en étudiant les pre-
miers instants de croissance. Nous nous sommes ici intéressés au cas de la MBE ; la croissance MOCVD
étant tres rapide (typiquement 1 um/h en MOCVD contre 100 nm/h en MBE, pour de I'AIN), il est
difficile d’obtenir des couches tres fines. L’échantillon étudié est un substrat de Si <111> sur lequel
on a déposé AIN pendant 1 min 10 s sur une rampe de température 650-800 °C. L’échantillon a ensuite
été préparé en lame mince par polissage biseau, en vue plane et en section transverse. Une premiere
observation a été faite sur la vue plane, en STEM HAADF a 200 kV, comme illustré sur la Figure 70.
La vue a faible grandissement (Figure 70 a)) laisse clairement apparaitre une couche d’AlIN non coa-
lescée dont la microstructure apparait sous forme de grains, et dont la taille avoisine 10 nm (Figure
70 b)). Dans le cas de la Figure 70 b), le réseau observé est un réseau de Moiré [102], conséquence
de l'interférence entre les deux réseaux (de parametres différents) superposés, ici celui de 'AIN par-
dessus celui du Si. Sur la Figure 70 b), on mesure une distance entre franges de Moiré de 0,8 nm.
D’aprés [103], on peut exprimer 'espacement entre franges de Moiré par '’équation (28) :

dandsi
D= AIN Asi

= = (28)
|dainv — dsl

Ou dy;y et dg; sont les distances entre plans atomiques considérés.

On rappelle que dans notre cas {11-20}an // {-220}si. On a, dans le cas ou les matériaux sont relaxés
di120an = 0,155 nm et daxosi = 0,192 nm, une distance entre Moiré de D = 0,8 nm. Cette valeur
correspond bien a celle mesurée sur la Figure 70 b) et prouve que les grains d’AIN sont totalement
relaxés avant de coalescer.

SRR I

Bt N

Figure 70. a) et b) Images STEM HAADF en vue plane d’un début de croissance MBE, en axe de zone
[0001]aw // [111]s;.
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La vue en section est donnée sur la Figure 71, ou l'on voit apparaitre le grain sous forme d’ilot, d'une
vingtaine de couches atomiques d’épaisseur soit 5 nm de haut, et dont la largeur avoisine les 10 nm,
similairement a ce qui est observé en vue plane. Cette croissance en ilots correspond a un mécanisme
Volmer — Weber [104]. On observe un tel mode de croissance dans le cas ot I'énergie de formation
de l'interface est élevée. Ceci est le cas lorsqu'’il existe un fort désaccord paramétrique entre le substrat
et la couche (ici de 18%) et lorsque la couche posséde une forte énergie de cohésion (ici forte énergie
de la liaison Al-N [105]).

Figure 71. Image TEM en vue transverse du méme échantillon en début de croissance, en axe de zone [11-
20]a // [110]si.

La Figure 72 montre une image de grain sur laquelle on a effectué un traitement de Fourier, afin de
visualiser et compter les dislocations d’interface. Méme si la statistique est faible sur le comptage, on
retrouve un ratio 4/5 montrant que le grain d’AIN est relaxé sur substrat Si, ce qui confirme la mesure
précédente en vue plane.

La diffraction obtenue sur cet échantillon en vue plane est donnée sur la Figure 73. Celle-ci est la
superposition des structures AIN et Si, confirmant ainsi 'orientation et la relation épitaxiale donnée
au chapitre III section 3.2. La diffraction nous renseigne aussi sur la désorientation dans le plan de
croissance entre grains d’AIN, qui peut étre mesurée par la largeur du spot diffracté correspondant a
la famille de plans {11-20} par exemple. On observe ainsi une désorientation relative entre grains
d’AIN d’au maximum 6° dans le plan (twist).
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Figure 72, a) Image de grain en vue transverse et b) Traitement FFT mettant en avant les dislocations d’inter-
face (rouge).
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Figure 73. Diffraction électronique sur la vue plane en axe de zone [0001]an // [111]s;.

Le filtrage dans I'espace de Fourier de la Figure 70 b) pour une famille de franges de Moiré est pré-
senté en Figure 74. Cela permet de mettre en évidence des perturbations dans le réseau de franges,
caractérisées par 'apparition de demi-franges supplémentaires. Des travaux de simulations [106] ont
montré que ces demi-franges correspondent a des dislocations émergentes avec une composante coin
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dans le plan de I'interface : dans notre cas il s’agit de dislocations émergentes formées aux joints de
grains d’AIN lors de la coalescence, correspondant au twist entre grains, tel qu’évalué d’apres I'image
de diffraction en Figure 73 [79]. Ceci signifie que la coalescence entre grains est déja a 'ceuvre a ce
stade vraiment initial de la croissance de I’AIN sur Si, comme peut le laisser penser la Figure 70 b).

-~

Dislocation

”

Z ;x//

Figure 74. Image filtrée de la Figure 70 b), laissant apparaitre des dislocations aux joints de grains.

4.1.2 Coalescence et poursuite de la croissance

Nous avons utilisé trois échantillons pour cette étude (voir Tableau 9 pour les conditions de crois-
sance) :

- Un premier échantillon (A), constitué d'une couche d’AIN MBE 200 nm sur Si <111>. Le
substrat a initialement subi un traitement de surface (NH; puis Al) a une température de
600°C. La croissance a débuté a 800°C et s’est poursuivi sur une rampe jusqu’a 900°C.

- Un second échantillon (B), constitué d’'une couche d’AIN MOCVD dont 40 nm ont été épitaxiés
a 1010°C, puis 100 nm a 1100°C. Notons que des couches d’AlGaN et GaN ont été épitaxiées
a haute température sur cet AIN, mais n’ont pas été étudiées ici.

- Un troisieme échantillon (C), constitué d'une couche d’AIN MOCVD 200 nm épitaxiée a

1050°C.

Parameétres Echantillon A Echantillon B Echantillon C
Procédé croissance MBE MOCVD MOCVD
Température (°C) 800-900 1010-1100 1050

Epaisseur (nm) 200 140 200
Pression (mbar) 100 40
Flux NH; (cm?®/min) 465 500

Rapport V/III (MOCVD) 1250 2132
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Apres coalescence, la croissance se poursuit de facon colonnaire, comme illustré Figure 75 pour la
couche d’AIN MBE de 200 nm d’épaisseur (éch. A). Les grains sont plus gros qu’initialement, avec une
taille située autour de 40-50 nm.

Figure 75. Image STEM BF d’une couche d’AIN MBE 200 nm totalement coalescée (semblable a A, mais avec
une recroissance de GaN), avec I'élargissement des grains visibles, ainsi que la structure colonnaire. Les
fleches montrent la largeur de quelques colonnes.

En regardant de plus pres la couche d’AIN proche de l'interface, on observe que certains grains se
développent au détriment d’autres, pendant la croissance (voir Figure 76). Cela a ainsi pour effet de
diminuer leur densité et augmenter leur taille moyenne, et explique 1’élargissement des grains que
I'on observe.

Nous avons vu précédemment que les dislocations émergentes proviennent de la coalescence entre
grains twistés les uns par rapport aux autres. Nous allons donc tenter de corréler ici taille de grains
et densité de dislocations émergentes. On observe ainsi par microscopie TEM la couche d’AIN MBE
de 200 nm d’épaisseur en vue plane de I'échantillon A (Figure 77, obtenue d’apres [82]). Cela permet
de faire un comptage des dislocations traversantes, indiquées en blanc sur la Figure 77. La densité
mesurée est de 2x 10" cm™. On observe un contraste de diffraction entre grains, ce qui montre par
ailleurs le twist entre chacun d’eux.
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Grain 5

Grain 4

Grain 1 :
Grain 2

Figure 76. Image STEM BF de grains d’AIN MBE coalescés sur Si (éch. A), en axe de zone 11-204n // 110s;.

Figure 77. Vue plane d’une couche MBE d’AIN 200 nm (éch. A), en orientation <0001> sur Si <111>. Les
dislocations traversantes sont pointées en blanc [82].

Pour ce qui concerne les couches d’AIN déposées par MOCVD, la croissance ayant lieu a des tempé-
ratures plus élevées, la mobilité de I’Al est plus grande et ainsi la taille des grains augmente. La Figure
78 est une vue transverse de I'échantillon B. De maniere générale, on observe une microstructure
(grains colonnaires, dislocations traversantes) similaire en MOCVD a celle observée en MBE lorsque
la couche est coalescée. La différence tient principalement a la taille des grains qui peut atteindre 300
nm sur la section observée (Figure 78). On peut ainsi supposer que le démarrage de la croissance est
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similaire en MBE et en MOCVD avec un mode de nucléation de type Volmer — Weber [104].

Figure 78. Image STEM BF d’une couche d’AIN coalescée épitaxiée par MOCVD (éch. B), dont la structure co-
lonnaire est visible.

Une vue plane sur ce méme échantillon est présentée en Figure 79 a). Le lecteur notera que I'échelle
est différente entre les Figure 77 et Figure 79 a). On compte dans le cas de la couche MOCVD une
densité de dislocations traversantes de 'ordre de 3x 10" cm™. Cela correspond quasiment a un facteur
10 de différence entre les deux couches en fonction des procédés de croissance, en faveur de la
MOCVD. Ceci est effectivement a relier a la différence de taille de grains entre MBE et MOCVD. La
Figure 79 montre aussi la présence de franges d’épaisseur circulaires autour de certaines dislocations,
dues a un relief en surface de 'AIN, que nous n’avons pas observé pour les échantillons réalisés par
MBE. Ce méme échantillon a été observé en section transverse, sur la Figure 79 b), et montre la
présence de « pits » en surface de 'AIN [107], dont la dimension est comparable a celles des zones de
franges observées Figure 79 a), et qui explique donc la présence de ces dernieres.

50 nm

Figure 79. Vue plane d’une couche MOCVD d’AIN 200 nm (éch. C), en orientation <0001> sur Si <111>,
dont les dislocations traversantes sont visibles.
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Il apparait donc qu’on a pour les deux techniques utilisées (MBE et MOCVD) les mémes mécanismes
de croissance :

- une nucléation de type Volmer — Weber
- une coalescence des ilots
- une croissance colonnaire avec certains grains se développant au détriment des autres

Les différentes étapes de ce mécanisme sont représentées schématiquement sur le Figure 80.

a) Phase 1 b) Phase 2 c) Phase 3

Vue plane . . . ...

co

e .

Vue transverse

Figure 80. Nucléation de I'AIN sur Si en trois phases : a) apparition des premiers germes, b) coalescence des
grains avec formation de dislocations traversantes c) développement des grains coalescés.

Des images AFM en 5 um x 5um nous permettent alors de mesurer et quantifier la rugosité de surface
pour chacun des types d’échantillons étudiés Figure 81. Elle est plus faible dans le cas de la croissance
par MBE (0,27 nm), en comparaison de la MOCVD (0,406 nm et 0,490 nm). On note que la rugosité
augmente avec la température de croissance en début de dépot d’AIN (cf. Tableau 9). On peut voir
clairement sur 'image de I’échantillon C la présence des « pits » observés sur la Figure 79 b).
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Figure 81. Images AFM en surface de 'AlN, pour les échantillons a) MBE (éch. A) b) MOCVD (éch. B) c)
MOCVD (éch. C). L'image a) est tirée de la theése de Jean-Christophe Moreno.

Les valeurs mesurées pour les densités de dislocations et les rugosités sont reportées dans le Tableau
9 pour les différents types d’échantillons considérés ici. Le Tableau 9 précise aussi les différents para-
meétres de croissance de ces couches faites par MBE (A), et par MOCVD pour les deux autres (B et C).

Nous allons désormais nous intéresser dans la section suivante 4.1.3 a I'influence de l'interface AIN/Si
sur la qualité de la couche d’AIN elle-méme.

4.1.3 Etude de l'interface AIN/Si

Nous avons comparé ces trois différentes couches AIN/Si, en termes d’interfaces. Nous avons observé
chacune de ces interfaces en vue transverse (Figure 82). Les images HRSTEM faites sur les échantil-
lons A et B (resp. Figure 82 a) et b)), montrent une interface abrupte structuralement entre AIN et
Si, en MBE pour le premier et MOCVD pour le second. Pour ces deux échantillons, le passage d'une
structure cubique a wurtzite est net, et se fait sur 'espace d’une couche atomique. Pour I’échantillon
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C (Figure 82 c)) on observe la présence d’une couche de mauvaise qualité cristalline, voire amorphe
entre AIN et Si. Une interface AIN/Si MOCVD peut donc étre cristalline ou amorphe, et cela dépend
a priori des parametres de croissance utilisés.

Figure 82. Images STEM HAADF haute résolution d’interface AIN/Si a) MBE (éch. A) b) MOCVD (éch. B) et ¢)
MOCVD (éch. C). La zone délimitant le changement de structure visible est indiquée en bleue.

Nous avons également effectué des cartographies EELS sur chacune de ces interfaces, que I'on a en-
suite projeté selon des profils et quantifié chimiquement (voir chapitre II section 2.1.2). Ces profils
sont tracés sur les Figure 83, Figure 84, Figure 85 (correspondant respectivement aux images a), b)
et ¢) de la Figure 82). Le data-cube (voir chapitre II section 2.1.2) obtenu sur chaque interface nous
a permis de faire correspondre les positions des spectres EELS et des images en HRSTEM.
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Figure 83. Interface AIN/Si MBE (éch. A) étudiée en a) STEM HAADF et b) EELS dont la cartographie est pro-
jetée selon un profil, et la concentration des éléments Al, N et Si est normalisée a 1.
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Figure 84. Interface AIN/Si MOCVD (éch. B) étudiée en a) STEM HAADF et b) EELS dont la cartographie est
projetée selon un profil, et la concentration des éléments Al, N et Si est normalisée a 1.
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Figure 85. Interface AIN/Si MOCVD (éch. C) étudiée en a) STEM HAADF et b) EELS dont la cartographie est
projetée selon un profil, et la concentration des éléments Al, N et Si est normalisée a 1.

Dans le cas de l'interface de I'échantillon réalisé par MBE (Figure 83), on observe une interface
abrupte (HRSTEM) et qui s’étend sur 1,5 nm chimiquement (EELS). Dans le cas des échantillons
MOCVD (B et C), celle-ci s’étend respectivement sur 2 nm et sur 3 nm. L’étalement chimique de cette
interface est a relier a des mécanismes d’inter-diffusion. Il semble ainsi que la largeur de la zone de
diffusion dépende de la température de début de croissance d’AIN qui est de 800°C pour I’échantillon
MBE (A), 1010°C et 1050°C pour les échantillons MOCVD (B) et (C). La comparaison des couches B
et C semble montrer que la température de croissance ultérieure (resp. 1100°C et 1050°C) n’a pas
d’influence sur cette largeur interfaciale. Ces deux échantillons donnent lieu a des interfaces tres
différentes : I’échantillon C montre une interface structuralement perturbée, plus étalée chimique-
ment que ’échantillon B. Il apparait difficile d’expliquer ce comportement différent uniquement par
cette différence de température de nucléation somme toute assez faible. Ceci pourrait étre expliqué
par les parameétres autres que la température, tels que le rapport V/III ou la pression (cf. Tableau 9).
Ceci demanderait une étude en soi qui n’a pas été entreprise dans le cadre de cette these.

On peut se demander comment I’épitaxie est possible avec une interface quasi-amorphe telle que celle
de I'échantillon C. Deux possibilités sont alors a envisager. Il est d'une part possible que cette couche
interfaciale amorphe se forme ultérieurement pendant la croissance a haute température : ainsi on
peut imaginer que I'interface soit initialement cristalline pour ensuite s’amorphiser a plus haute tem-
pérature pendant la croissance. L’échantillon B infirme alors cette hypothese : la croissance d’AIN a
débuté a 1010°C mais s’est poursuivie a 1100°C. L’interface observée est, malgré ce recuit, parfaite-
ment abrupte, cristallographiquement parlant.
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Une autre possibilité est que cette couche soit présente dés le début de la croissance d’AIN. Dans ce
cas, il est difficile de comprendre la relation d’épitaxie entre AIN et Si. La Figure 86 a) illustre ce cas
de figure extréme, ol 'on observe une couche d’AIN/Si en MOCVD dont l'interface apparait amorphe
(croissance Jésus Zuniga Perez (CRHEA/CNRS)). Toutefois, une observation précise permet de mettre
en évidence certaines zones (indiquées en rouge sur la figure), ou des plans cristallins sont visibles
(Figure 86 a)). Ceci peut expliquer la relation épitaxiale malgré la présence d’une interface majori-
tairement amorphe, les petites zones cristallines servant de centres de nucléation pour les grains d’AIN
constituant la base des colonnes observées en Figure 78.

Figure 86. a) Interface AIN/Si MOCVD avec présence de couche interfaciale perturbée, et b) zone dont la rela-
tion épitaxiale semble visible.

4.1.4 Discussions

Les parametres de croissance et les valeurs mesurées sont résumés dans le Tableau 10. Notons que la
densité de dislocations pour I'échantillon B est estimée a partir de champ sombre en vue transverse
sur une lame TEM d’épaisseur connue.

Parameétres Echantillon A | Echantillon B Echantillon C
Procédé croissance MBE MOCVD MOCVD
Température (°C) 800-900 1010-1100 1050
Epaisseur (nm) 200 140 200
Pression (mbar) 100 40
Flux NH; (cm®/min) 465 500
Rapport V/III (MOCVD) 1250 2132
Nature d'interface observée Abrupte Abrupte Amorphe
Etalement de l'interface (nm) 1,5 2 3,5
Densité de dislocations (cm™@) | 3x10' (AFM) E;EglgugEll\gl)o: 3x10" (AFM)
Rugosité de surface AFM (nm) 0,270 0,406 0,490

Tableau 10. Comparatif des paramétres de croissance pour chaque échantillon et récapitulatif des observa-

tions.
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Nous avons donc vu que la croissance par MOCVD permet d’obtenir des grains d’AIN plus gros, et par
conséquent des densités de dislocations inférieures a celles des couches par MBE pour des épaisseurs
déposées équivalentes. En revanche, les couches sont plus rugueuses. De nombreux parametres ont
varié pour chaque croissance, mais il semble que la température de nucléation permette de donner
une tendance générale. En effet, plus la température de nucléation augmente, plus la densité de di-
slocations diminue (car la taille des grains augmente). Nous avons vu qu’a haute température la dif-
fusion des especes est plus importante en surface de Si, ce qui permet de former des gros grains. En
revanche, la couche sera plus rugueuse qu’avec une nucléation a basse température.

A ce stade une remarque s’impose. Sil'objectif recherché est d’avoir une couche tres lisse (par exemple
pour des structures HEMT ot la rugosité de I'interface joue un role important pour la diffusion des
porteurs), la croissance MBE sera préférée. Par contre, pour faire des dispositifs optiques, la faible
densité de dislocations en MOCVD reste un avantage. De plus, la vitesse de croissance offerte par la
MOCVD est largement supérieure, comme nous ’avons vu au chapitre I section 1.2.2.

Il faut toutefois noter que les caractéristiques discutées ici (densité de dislocations et rugosité) sont
celles de la couche de nucléation d’AlN, et pas celles de la couche finale de GaN. En ce qui concerne
la densité de dislocations, nous verrons dans la section 4.3 qu'une croissance 3D permet de la réduire
drastiquement.

La nature de l'interface AIN/Si est aussi un parametre important. Nous avons vu qu’en fonction des
parametres de croissance, et dont la température semble étre un acteur majoritaire, celle-ci peut-étre
soit parfaitement cristalline, soit perturbée voire amorphe. Cela en fait aussi un parametre a prendre
en compte lors de I'élaboration du dispositif. En effet, dans le cas de transistors, une interface abrupte
ne sera en aucun un avantage, alors qu'une interface perturbée voire amorphe peut permettre de
bloquer les éventuels courants de fuite.

4.2 Relaxation des contraintes

Nous avons vu dans la section 4.1 que la maitrise de la croissance de la couche de nucléation d’AIN
est importante selon I'application finale visée. Nous allons maintenant nous intéresser a la couche de
GaN épitaxiée sur cet AIN.

Le chapitre III nous a permis de voir que la gestion des contraintes est primordiale dans GaN afin
d’éviter tout risque de fissuration. Nous allons ici essayer de comprendre quels sont les mécanismes
mis en jeu lors de la relaxation des contraintes dans GaN. L’échantillon utilisé au cours de cette étude
est issu d’une croissance MBE, dont 'empilement est GaN (400 nm) / AIN (200 nm) / Si <110>.
L’AIN est épitaxié a 900°C, la couche de GaN a 800°C. L'orientation <110> du Si est intéressante en
raison de I'asymétrie du désaccord de maille qu’elle procure : le désaccord paramétrique est faible
dans une direction du plan (0,8% pour <11-20> AIN // <-110> Si), et important dans 'autre direc-
tion (18% pour <10-10> AIN // <001> Si). Nous reviendrons en détail sur ce point dans le chapitre
V. Nous verrons notamment dans ce chapitre que la microstructure est similaire pour cette orientation
a celle observée pour la croissance sur Si <111>.
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4.2.1 Mesures de déformations

Dans un premier temps, nous avons utilisé la technique de N-PED décrite au chapitre II (section
2.1.2), afin de mesurer en tout point la déformation dans I'empilement GaN/AIN. Le but est de com-
prendre comment évolue la contrainte dans ces matériaux lors de I'épitaxie alors que I'état de con-
trainte que nous mesurons est celui obtenu apres refroidissement. Nous avons ici utilisé une lame
préparée par FIB, d’épaisseur 150 nm, ce qui nous a permis de limiter au maximum les effets de
relaxation par les surfaces libres [49], tout en ayant un échantillon suffisamment fin pour mesurer sa
diffraction électronique.

Les clichés N-PED ont été acquis sur 'ensemble de 'empilement, avec un pas d’environ 2 nm, pour
obtenir des cartographies de 300X 20 points. Pour ces mesures de déformations, la référence est prise
dans le silicium du substrat, loin de I'interface. La Figure 76 est un profil de déformation dans le plan
(exx) projetée selon x. Les déformations représentées pour chacun des matériaux sont données par
rapport au méme matériau entierement relaxé en utilisant des valeurs de parameétres de maille de la
littérature (voir chapitre I section 1.1.1). On rappelle que la sensibilité de mesure est estimée a 0,05%
(voir chapitre II section 2.1.2).
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Figure 87. Déformation dans le plan pour 'empilement GaN/AIN/Si mesurée par N-PED et projeté selon c.

Nous avons pu tracer des profils de déformation dans les nitrures grace a la N-PED. Il faut garder a
I'esprit que ces déformations sont mesurées a température ambiante ; I'impact du refroidissement
post-croissance est ainsi nécessairement pris en compte dans les mesures, il est alors important pour
nous de le quantifier. On peut en premiére approximation estimer la déformation d’origine thermique
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et" d’un matériau (ou couche) déposé sur un substrat ne possédant pas le méme CTE, lors d’un chan-
gement de température (AT = T»-T1). On suppose que le parametre de maille de la couche s’adapte a
celui du substrat et ce, pendant toute la descente en température :

T,
gth = (@couche — Asubstrat) * AT (29)

Ty
Dans la suite, nous considérons que le terme @ oyche — Xsubstrar Y€StE constant en fonction de la tem-
pérature [24] [25] [26]. Nous avons pu en effet vérifier que la différence de CTE entre GaN et Si ou
entre AIN et Si ne varie que peu (<15%) dans la gamme 300K-1000K.

On peut alors exprimer la déformation thermique exercée par le substrat Si sur les couches de GaN
et I’AIN :

ey = (agan — as;)) X AT (30)
iy = (aan — as;)) X AT (3D

Avec AT = 800K, asi = 2,6X10° K, agax = 5,6X10° K, aany = 5,3%10° K*, nous pouvons estimer
th

la part des déformations due au CTE : el = +0,24% et ety = +0,16%, toutes deux en tension.

Il apparait alors que 0,24% de la déformation mesurée dans le plan pour GaN, et 0,16% de celle
mesurée dans AIN sont issues de la descente en température. Il s’agit d'une déformation en tension :
donc en retranchant ces valeurs a celles mesurées par N-PED, on peut alors tracer (Figure 88) un
nouveau profil de déformation, qui correspond a ce qu’il devait étre a la température de croissance
(« a chaud »).

Dans la couche d’AIN, on observe une mise en tension rapide en début de croissance, attribuable a la
coalescence de grains légerement désorientés sur les premiers nm [80], [108], [109] (autour de 0,3-
0,5% d’apres [82], avec de fortes variations en fonction du traitement de surface utilisé pour Si
[110]). La tension se stabilise ensuite sur un quasi plateau a 0,5%, 'AIN a alors une structure colon-
naire et ne relaxe quasiment pas sa contrainte, faute de mécanisme d’inclinaison de dislocations.
Ensuite, nous observons qu’en s’approchant de GaN, la tension dans ’AIN augmente de nouveau.

La déformation du GaN est trés forte en compression proche de I'interface avec AN, puis se résorbe
progressivement. GaN a un parametre de maille plus grand que celui d’AIN. Notons que la valeur en
déformation de GaN proche de I'interface (-1,5%) est plus faible que le désaccord paramétrique entre
les matériaux (2,5%).

Plusieurs hypothéses peuvent étre avancées :

- Les nombreuses dislocations présentes a I'interface expliquent une relaxation partielle mais
instantanée du parameétre de maille de GaN.

- AlN est en tension de 0,8% proche de l'interface avec GaN ; son parametre de maille est plus
important, donc le désaccord a rattraper est plus faible.

- La sonde utilisée par N-PED est large de 2 nm, ce qui implique un moyennage sur les valeurs
mesurées.
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Figure 88. Déformation dans le plan pour GaN et AIN & Teroissance €0 ayant retranché la contribution en tension
liée au refroidissement et aux différences de CTE.

La relaxation de GaN se poursuit jusqu’a atteindre des valeurs de déformation positives : le matériau
se retrouve en tension. La déformation dans GaN atteint finalement un plateau, dont la valeur maxi-
male se trouve autour de +0,1%. Cette valeur est significative car supérieure a la sensibilité de mesure
(0,05%). Au final, la mise en tension des matériaux n’est pas uniquement due a I’expansion thermique
infligée par le silicium : d’autres facteurs sont a prendre en compte. Nous allons pour cela corréler
ces mesures aux observations des défauts structuraux observés par microscopie en transmission, et
qui traduisent aussi directement ’état de contrainte du matériau a température de croissance.

4.2.2 Comportement des dislocations

Dans cette section, nous nous sommes intéressés au comportement et aux mécanismes de propagation
des défauts dans GaN/AIN, avec en particulier 'étude des dislocations dans ces matériaux. Les dislo-
cations se formant pendant la croissance, cela va ainsi nous donner des informations sur I'état de
contrainte a température de croissance. La technique idéale pour cela est 'imagerie TEM en champ
sombre. Les images en faisceau faible sont données sur la Figure 89. L’échantillon étudié a été préparé
en une lame mince par polissage biseau, ce qui nous a permis d’obtenir une épaisseur extrémement
faible en bord d’échantillon : ce point nous est tres utile ici pour I'observation des dislocations, dont
la densité est importante sur cet échantillon MBE.
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Dislocations inclinées

Figure 89. Images en faisceau faible de 'empilement GaN/AIN pour a) g=(0002) et b) g=(11-20), faisant
resp. apparaitre les dislocations a) a+c et ¢, b) a+c et a. La zone en blanc est agrandie sur la Figure 90.

Ces images nous permettent donc d’observer les dislocations a et a+c ; celles a composante ¢ étant
minoritaires. En pratique, les dislocations apparaissant a la fois sur la Figure 89 a) et Figure 89 b)
sont des dislocations a+c ; et celles qui sont uniquement visibles sur la Figure 89 b) sont des disloca-
tions a composante a. Différents mécanismes de propagation sont observés sur ces images.

En ce qui concerne la premiére couche de 'empilement, ’'AIN, les dislocations se propagent de facon
quasi verticale. Cela est a mettre en relation avec la structure colonnaire de '’AIN que nous avons
décrite dans la section 4.1.2.

Dans le matériau GaN, on observe deux mécanismes de propagation de dislocations permettant la
relaxation des contraintes. Dans chacun des cas, le pourcentage de contrainte relaxé sera proportion-
nel a la longueur du segment de la dislocation projetée dans le plan de l'interface [29]. On distin-
gue sur la Figure 89 :

- De nombreuses boucles de dislocations, qui correspondent a I'interaction entre dislocations
traversantes. La Figure 90 montre ces boucles ; la Figure 89 montre qu’elles sont essentielle-
ment présentes sur les 200 premiers nanomeétres de la couche de GaN.

- Des dislocations traversantes inclinées, comme on le voit sur la Figure 91. Celles-ci se redres-
sent progressivement, tout en restant inclinées.
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Interface
GaN/AIN

Figure 90. Zoom sur la Figure 89 b) laissant apparaitre de nombreuses boucles de dislocations dans GaN
(zones encerclées en jaune).

Interface
GaN/AIN

Figure 91. Zoom sur la Figure 89 b) laissant apparaitre des dislocations inclinées dans GaN (pointées en
rouge).

4.2.3 Discussions

Nous avons vu que la descente en température post-croissance induit une mise en tension de I'AIN et
du GaN, qui se traduit par un décalage sur les déformations dans les matériaux a température de
croissance : nous avons quantifié cette valeur. Il est alors intéressant d’observer ce que devient le
profil de déformation lors de la croissance, c’est-a-dire lorsqu’on soustrait les valeurs de déformations
thermiques " dues au CTE calculées précédemment. Le profil déduit & température de croissance
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est tracé sur la Figure 88.

On peut alors mettre en parallele sur la Figure 92 d’une part les images en champ sombre décrivant
la propagation des dislocations dans les nitrures, d’autre part le profil de déformations dans le plan
mesuré par N-PED, auquel on a retranché la contribution du CTE. Ces deux figures représentent donc
I'état du matériau lorsqu’il se trouve a température de croissance.
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Figure 92. Corrélation entre a) images en champ sombre de 'empilement GaN/AIN pour g=11-20 et b) profil
N-PED sans contribution CTE.

On peut ainsi établir une corrélation entre contraintes et microstructure :

- L’AIN est complétement relaxé a l'interface avec le Si, puis se met tres rapidement en tension.
De nombreux grains de petite taille (5-10 nm, cf. section 4.1.1) coalescent et contribuent a
cette mise en tension. Les dislocations sont pour la plupart traversantes et verticales : elles ne
permettent pas de relaxer la contrainte dans le matériau qui reste en tension. L’AIN voit en-
suite sa tension augmenter proche de l'interface avec GaN. Ce dernier phénomene est plus
difficile a interpréter. On peut évoquer la présence de nombreuses dislocations de rattrapage
de parametre de maille proche de 'interface (voir chapitre I section 1.3.2).

- Le matériau GaN est en compression proche de l'interface car il tend a adopter le parameétre
de maille dans le plan de ’'AIN. GaN relaxe progressivement grace a de nombreuses boucles
de dislocations formées dans les premiéres dizaines de nanométres et a la présence de dislo-
cations inclinées. Notons que certaines dislocations restent inclinées, et finissent par mettre
en tension le GaN (voir chapitre III section 3.6). Toutefois, et de maniéere générale les dislo-
cations se redressent progressivement, d’ot le plateau observé dans la déformation mesurée.

Les phénomenes de relaxation sont d’autant plus marqués que la densité de dislocations (boucles ou

-103 -



Chapitre IV Hétéroépitaxie de GaN sur Si : croissance par procédés MBE et MOCVD et caractérisations

inclinées) est importante. Il apparait donc que moins la couche de GaN contient de dislocations, moins
vite elle relaxera. Pour compenser la tension due au refroidissement, on a vu au chapitre III (section
3.6) qu’il est nécessaire d’avoir une couche en compression a température de croissance. Cette com-
pensation sera donc d’autant plus facile qu’il y aura moins de dislocations traversantes dans la couche.
La réduction de la densité de dislocations est donc non seulement primordiale pour optimiser les
propriétés optiques du matériau mais aussi pour limiter les phénomeénes de fissuration. Nous allons
voir dans la section 4.3 comment réduire fortement la densité de dislocations dans le matériau.

4.3 Croissance 3D de GaN

Les dislocations générées lors de I’épitaxie sont problématiques, principalement pour deux raisons :

- Elles constituent des centres de recombinaison non radiatifs qui vont se propager jusqu’aux
zones actives.

- De plus, comme nous I'avons vu précédemment, plus leur densité est importante plus la con-
trainte dans le matériau relaxe rapidement. Cela a pour effet d’engendrer des fissures lors du
refroidissement et oblige a avoir recours a des couches intercalaires de compensation de con-
traintes (voir chapitre III section 3.6).

Il est donc indispensable de réduire rapidement la densité de dislocations dans les nitrures : on pro-
cede alors a une croissance 3D, au moyen d’un traitement SixNy (voir chapitre III section 3.5.1). No-
tons que ce traitement a été effectué sur une couche d’AIN pour les échantillons étudiés. Nous allons
voir comment ce traitement permet de réduire la densité de dislocations et la contrainte dans GaN,
en améliorant ainsi les propriétés du matériau et en évitant sa fissuration.

Les échantillons étudiés sont nommés A et B. Ils sont tous les deux épitaxiés sur Si <110>. Seul le
procédé utilisé pour la premiere couche differe : pour I'échantillon A c’est un AIN MBE de 100 nm
d’épaisseur, pour I’échantillon B celui-ci est épitaxié en MOCVD. Un traitement SiN est ensuite effec-
tué en surface de 'AIN, et une couche de GaN de 2 um est finalement épitaxiée en MOCVD. Ils sont
schématisés sur la Figure 93. Notons que ’échantillon A a suivi une reprise de croissance dans un
autre bati (donc avec une remise a I'air), contrairement a I'échantillon B qui est resté sous vide pen-
dant toutes les étapes de croissance.
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GaN MOCVD 2 um GaN MOCVD 2 um

Traitement Si,N, —»

AIN MBE 100 nm AIN MOCVD 100 nm

Figure 93. Empilements correspondant aux échantillons étudiés dans cette section, a gauche I'échantillon A
(AIN MBE), a droite I’échantillon B (AIN MOCVD).

Nous avons, au cours de cette étude, souhaité corréler étude optique et structurale, les échantillons
ont ainsi été préparés exclusivement par polissage biseau, afin de garantir une qualité optimale. En
effet, si la préparation peut étre extrémement génante pour une étude TEM avec I'introduction de
nombreux artefacts, elle peut réduire a néant toute étude optique menée sur lame TEM, comme nous
I'avons vu au chapitre II (section 2.3).

4.3.1 Comportement des dislocations

Nous avons ici observé les mécanismes de propagation de dislocations dans GaN et AlIN, sur la Figure
94, avec des images en champ sombre pour g=(11-20) et g=(0002). Cela nous permet d’observer les
dislocations a, ¢ et a+c.
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Figure 94. Images en champ sombre d’une vue transverse de couche GaN MOCVD apres traitement SiN sur
AIN (éch. B). Conditions d’imagerie : a) g=(11-20) et b) g=(0002).

Regardons de plus prés comment se propagent les dislocations prés de I'interface GaN/AIN. Elles sont
représentées sur la Figure 95 pour g=(0002). Seules les dislocations a+c qui sont minoritaires (par
rapport aux a, voir chapitre I section 1.3.2) sont visibles. Le comportement des dislocations a est
équivalent mais leur tres grand nombre dans la couche d’AIN ne permet pas de les visualiser indivi-
duellement.

Comme vu précédemment, les dislocations traversantes dans AIN sont, hormis quelques boucles, quasi
exclusivement verticales. La grande majorité des dislocations est bloquée a I'interface GaN/AIN. En
réalité, elles forment des boucles qui se referment dans l'interface avec GaN ; quelques-unes d’entre
elles sont visibles sur la Figure 96.

Figure 95. Champ sombre proche de l'interface GaN/AIN MOCVD (éch. B), ici pour g=(0002).
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Figure 96. Champ sombre proche de l'interface GaN/AIN MOCVD (éch. B), ici pour g = (0002). Trois boucles
de dislocations sont pointées en bleu, orange et jaune.

Au niveau de I'interface GaN/AIN, on observe également quelques dislocations qui se propagent ver-
ticalement a travers l'interface, comme montré Figure 97.

La majeure partie des dislocations traversant l'interface s’incline brusquement et horizontalement des
les premieres centaines de nanometres de GaN : cela provient des mécanismes de croissance en trois
dimensions de celui-ci [94] (voir chapitre III section 3.5.1). Ce comportement est observé sur la Figure
98.

Figure 97. Dislocations traversant I'interface GaN/AIN (éch. B) indiquées en orange et vert, en champ sombre
pour g = (0002).
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Figure 98. Champ sombre au-dessus de l'interface GaN/AIN MOCVD avec traitement SiN (éch. B), pour a)
=(11-20) et b) g=(0002). Les indicateurs (bleu/rouge/jaune) sont des reperes pour les dislocations sur
chaque image.

Dans les dernieres centaines de nanometres de la couche de GaN, les dislocations restantes sont qua-
siment toutes verticales (Figure 99). Notons que les images de dislocations ne permettent pas de
déterminer directement pour quelle épaisseur la couche a completement coalescé et pour laquelle la
croissance reprend en deux dimensions [86].

4.3.2 De la nucléation a la coalescence

Nous avons vu que la plupart des dislocations qui proviennent de ’AIN et qui n’aboutissent pas dans
les ilots de GaN, se propagent pas dans celui-ci. C’est le traitement SiN qui permet de bloquer (et
courber) les dislocations a I'interface GaN/AIN.

Nous avons vu au cours du chapitre III (section 3.5.1) que les dislocations traversantes lorsque GaN
croit en 3D proviennent de deux mécanismes distincts. Il y a d’'une part celles qui se propagent au
centre d’un ilot, verticalement et sans rencontrer de facette (1-101) ; elles sont toutefois minoritaires.
Les dislocations traversantes majoritaires sont celles issues de joints de coalescence entre 2 ilots, dont
la croissance se poursuit en deux dimensions (comme montré sur la Figure 58 du chapitre III).

On en déduit que la morphologie des ilots de GaN va avoir une importance quant a la densité de
dislocations dans la couche coalescée. En effet, le schéma de la Figure 58 du chapitre III montre qu’il
est favorable d’avoir :
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- De petits ilots pour incliner les dislocations rapidement ;
- Des ilots espacés, afin de minimiser le nombre de joints de coalescence.

Commencons par observer ’évolution de la morphologie de la couche de GaN au cours de la crois-
sance. Celle-ci n’ayant pu étre observé sur les échantillons étudiés, elle est présentée pour des échan-
tillons ayant connu des parametres de croissance similaires. Des images MEB de ces deux échantillons
sont données sur la Figure 99, en vue de dessus, apres 120s de croissance de GaN a 1200°C. On
remarque la présence d’ilots, confirmant les mécanismes de croissance en 3D attendus [86] et décrits
dans le chapitre III (section 3.5.1). Les facettes visibles sont les plans (0001) et (1-101).

."‘. .. .
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WD = 4.9 mm Mag= 5.00KX C&A — WD = 4.7 mm Mag= 5.00KX C'GEA

Figure 99. Croissance 3D de GaN apres traitement SiN, sur une couche d’AIN MBE (a) et sur une couche d’AIN
MOCVD (b). Les deux surfaces d’AIN sont traitées SiN. Croissance GaN : 120s a 1010°C (température réelle).

On observe des ilots de GaN plus larges et plus proches spatialement pour ’échantillon avec I'AIN
MOCVD (similaire a B). Rappelons que celui-ci a eu une croissance entiérement par MOCVD, sans
remise a l'air, contrairement a I'échantillon similaire a A. Sur 'agrandissement Figure 99 b), il semble
y avoir deux populations de taille d’ilots : soit trés petits soit treés gros, ce qui est moins vrai pour le
cas de I’échantillon avec 'AIN MBE. On peut supposer que les gros ilots sont en fait des ilots déja
coalescés. De plus, le fait de voir de nombreux petits ilots conforte I'idée générale d’une plus forte
rugosité en MOCVD, comme nous 'avons vu dans la section 4.1.

La Figure 99 montre que les ilots sont plus espacés (et de taille plus homogene) dans le cas de la
croissance sur AIN MBE (éch. A, Figure 99 a)), les ilots sont par ailleurs plus petits que dans le cas
d’une croissance entierement en MOCVD (éch. B, Figure 99 b)). En suivant le raisonnement précé-
dent, la réduction de la densité de dislocations devrait étre plus importante dans le cas d'une crois-
sance « hybride » AIN MBE puis GaN MOCVD. C’est effectivement le cas. La densité de dislocations a
été mesurée par AFM sur chacun des échantillons A et B : 9,5x10° cm™ pour A et 8x10® cm™ pour
B : soit une baisse de respectivement 2 et 1 ordres de grandeur, si 'on reprend les densités mesurées
dans des AIN MBE et MOCVD dans la section 4.1. Ce résultat confirme d’une part que le mécanisme
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de réduction de la densité de dislocations est plus important lorsque les ilots de GaN sont petits et
éloignés entre eux. De plus, quel que soit le procédé de croissance d’AIN (MBE ou MOCVD), on mesure
donc des densités de dislocations équivalentes dans des couches épaisses de GaN.

On résume 'ensemble de ces mécanismes sur la Figure 100 :

- La grande majorité des dislocations traversantes dans AIN est bloquée a l'interface GaN/AIN.
Nous pouvons émettre deux hypotheses pour tenter d’expliquer leur blocage a I'interface : soit
c’est la présence de SiN qui empéche leur propagation dans GaN, soit la croissance latérale de
GaN permet de les courber dans le plan de I'interface (0001) ; celles-ci s’annihilent alors en
formant des boucles.

- Parmi les dislocations qui franchissent l'interface GaN/AIN, la majeure partie se courbe,
lorsqu’elles interceptent une facette de croissance latérale de GaN (voir chapitre III section
3.5.1). Celles-ci se courbent d’autant plus vite que les germes de nucléation de GaN sont petits
(Figure 100 b)). L’épaisseur sur laquelle se courbent ces dislocations dans le GaN est d’ailleurs
étroitement reliée a la taille des ilots de GaN. A la coalescence, soit ces dislocations interagis-
sent avec des dislocations provenant des ilots adjacents et s’annihilent, soit elles se courbent
verticalement et se propagent jusqu’a la surface. On peut aussi observer quelques dislocations
verticales situées au centre des ilots et qui ne se courbent pas, car elles ne rencontrent pas de
facette (10-11).
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Figure 100. Comportement des dislocations dans un empilement GaN/AIN avec traitement SiN, dans le cas de
a) gros ilots rapprochés, b) petits ilots éloignés entre eux.

4.3.3 Traitement SiN

Nous avons vu que le traitement induit une croissance en trois dimensions de GaN et permet une
forte réduction de la densité de dislocations dans ’empilement. Il est alors intéressant de connaitre
la structure de cette hétéro-interface. Celle-ci a été observée et est connue lorsque le traitement est
effectué au niveau d’une interface GaN/GaN (voir chapitre III section 3.5.1, [87]). En revanche elle
n’a jamais été observée directement dans une interface GaN/AIN.

La Figure 102 présente deux images haute résolution STEM de l'interface GaN/AIN, en axe de zone
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[10-10] (éch. B) et [11-20] (éch. A). Sur chacune des images Figure 101, on voit apparaitre les ré-
seaux cristallins d’AIN et de GaN, l'interface étant continue cristallographiquement parlant. Les
atomes de Ga étant plus lourds que ceux d’Al ils apparaissent plus clairs sur les images en HAADF.
On remarque alors que l'interface n’est pas totalement abrupte, mais étalée sur quelques couches
atomiques : cela est d’autant plus visible sur la Figure 101 a).
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Figure 101. Image STEM HAADF de l'interface GaN/AIN, en axes de zone a) 10-10 et b) 11-20.

Toutefois, une des images acquises a retenu notre attention, sur la Figure 102. Ici la structure apparait
discontinue a I'interface ; et pourrait correspondre a une monocouche dont la structure est différente.
En tracant sur la Figure 102 b) un profil d’intensité selon les plans c de 'image sur la Figure 102 a),
on observe une sous-intensité a I'interface, sur une monocouche atomique. Le mode d’imagerie utilisé
étant le STEM HAADF, cela peut traduire une variation chimique localisée. Notons que cette couche
n’est pas située a l'interface visible (contraste chimique HAADF) entre AIN et GaN. Cette image étant
la seule avec cette caractéristique, il nous est difficile de conclure sur I'existence d‘une couche SiN de
structure cristallographique différente de la structure wurtzite.
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Figure 102. a) Interface GaN/AIN apres dépdt SiN (éch. B), observé en axe de zone 10-10 en STEM HAADF et
b) profil d’intensité selon les plans c.

Un autre aspect étonnant de ces observations est lié a la présence d’atomes plus clairs en dessous de
I'interface qui devraient donc correspondre a des atomes de Ga. Sans autre observation pour I’étayer,
nous n’avons a 'heure actuelle pas d’explications raisonnables pour cette observation, mais ces images
en STEM HAADF montrent une chimie complexe a l'interface GaN / traitement SiN / AlIN, avec de
probables interdiffusions (ou ségrégation).

Nous avons ensuite effectué une analyse chimique par SIMS de cette interface. La Figure 103 présente
I'analyse SIMS obtenue sur I’échantillon A, a différentes échelles. La présence de Si est largement
détectée au niveau de linterface, avec une concentration maximale de 3x10% at/cm® (Figure 103
a)). On peut calculer la quantité de Si présente dans le volume en intégrant la courbe sur la Figure
103 (et en approximant celle-ci par un triangle) : 1,8 x10" at/cm2. La présence de ce pic pourrait
étre en partie due a la remise a l'air lors du changement de bati de croissance, le Si étant éventuelle-
ment présent dans I'atmosphere. Toutefois, les données de la littérature [111] montrent qu'une re-
mise a lair sans traitement SiN donne une concentration de Si de 'ordre de 1x 10" atomes/cm®. En
intégrant l'aire sous le pic, on obtiendrait une concentration de 2,5X%10' at/cm2. Le pic de Si que
nous observons est donc dii au traitement SiN. Par contre, cette sur-concentration en Si s’étale sur
une centaine de nanometres alors que dans le modele proposé par Markurt et al. [87] le silicium est
concentré dans une monocouche d’une structure SiGaN. Nos premieres observations HRSTEM ne
montrent pas la présence claire d’'une couche de structure différente de celle de la matrice wurtzite.

Notons aussi que le profil d’Al et Ga n’est pas abrupt a I'interface : il y a une zone d’interdiffusion
étalée sur une centaine de nanometres.
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Figure 103. Analyse SIMS a) a l'interface GaN/AIN, b) sur 'ensemble de la structure. Notons que la méthode
de détection nous permet d’étre quantitatif sur les éléments Si, O, C, H (indiqués en atomes/cm?®), mais pas
pour les autres éléments N, Al et Ga (indiqués en coups/s).

4.3.4 Etude de la variation de contrainte interne

Les images de la section 4.3.2 nous ont donné I’évolution de la morphologie de la couche jusqu’a
coalescence, ainsi qu'une visualisation de la propagation des dislocations. Nous allons ici nous inté-
resser a ’évolution de la contrainte dans le matériau dans différentes zones clés : dans la zone 3D
lorsque les ilots coalescent, et lors du passage 2D/3D. Les déformations ont été mesurées par N-PED.

Les germes de nucléation de GaN ne sont pas directement observables a partir des images en champ
sombre précédentes, toutefois de nombreuses dislocations s’inclinent a I'horizontale et vont poten-
tiellement contribuer a la relaxation de contrainte. C’est ce que nous allons mesurer ici.

On s’'intéresse ensuite a la déformation mesurée sur une zone plus importante selon I'axe de crois-
sance, comprenant croissance 2D et 3D. On obtient un profil de déformation dans le plan, décrit sur
la Figure 104. La référence pour les déformations est prise arbitrairement proche de Il'interface
GaN/AIN ; ce point n’est pas génant ici car nous souhaitons seulement avoir une évolution relative de
la déformation dans GaN.

Ce profil permet de mettre en avant deux régimes de déformation :

- Une premiere phase ol la déformation varie fortement, mais contribue globalement a relaxer
la contrainte de GaN. Les variations peuvent s’expliquer par la présence de nombreuses dislo-
cations dans les premiéres centaines de nm. Cette zone s’étend sur 900 nm et correspond a la
croissance 3D.
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- On observe ensuite une seconde phase pour laquelle la déformation dans GaN est constante,
et qui correspond a la zone pour laquelle la croissance se passe en 2D.

Les nombreuses dislocations inclinées dans le plan (0001) vont contribuer a la relaxation de la con-
trainte du matériau GaN (voir chapitre I section 1.3.2). Celui-ci tend alors vers son état relaxé a
température de croissance. La déformation se stabilise pour une épaisseur de a 900 nm avec appari-
tion d’un plateau : cela correspond au moment ou la couche a complétement coalescée, les méca-
nismes de croissance ne permettent plus d’incliner les dislocations et donc de relaxer la contrainte.
La croissance se poursuit en 2D, au cours de laquelle le GaN est proche de son état relaxé a tempéra-
ture de croissance. Ce point est problématique pour I'épitaxie, car lors du refroidissement le matériau
peut fissurer : il sera donc nécessaire d’utiliser des couches intercalaires d’AlGaN pour gérer la con-
trainte (cf. chapitre III section 3.6).

Interface
GaN/AIN

Croissance 3D Croissance 2D

0,20

0,15

0,10

0,05

0,00

-0,05

Déformation dans GaN (% - réf. arbitraire)

0,10 4+—s—vFbF—"-F—--TF—-""-—"TF—FT—"r—F——T——T——
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600

Position (nm)

Figure 104. Profil de déformation dans le plan (&) de GaN épitaxié par MOCVD. La référence est prise ar-
bitrairement dans le matériau.

4.3.5 Etude optique du dopage et des impuretés

Nous avons étudié les mécanismes de propagation des dislocations et I’évolution de la déformation
dans le plan pour une couche de GaN en croissance 3D. Il est intéressant d’étudier la réponse optique
du matériau, ce qui nous permettra notamment de corréler défauts structuraux et optiques. L'intérét
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pour nous ici sera de faire le lien entre la présence d’impuretés (par exemple dopage intrinseque)
dans GaN, en fonction des modes de croissance 3D puis 2D. La corrélation de deux techniques, ca-
thodoluminescence et microscopie TEM sera notre principal atout.

L’expérience a ici consisté a observer une lame TEM en cathodoluminescence a froid (proche de 7K),
avec une excitation a 10kV. Comme nous I'avons décrit au chapitre II (section 2.2.2), cela nous permet
d’améliorer la résolution spatiale en comparaison d’un échantillon massif du méme matériau. Nous
avons effectué un spectre en chaque point du balayage, de maniére a obtenir une cartographie de
luminescence.

a) Premiere zone analysée (épaisseur = env. 180-200 nm)

La Figure 105 donne un apercu de la zone sondée par TEM, ici par champ sombre. L'épaisseur de
lame (biseau) est estimée géométriquement a 180-200 nm. Sur 'ensemble des spectres CL acquis,
quatre pics apparaissent, correspondant aux transitions mises en jeu (voir chapitre I section 1.1.2), et
dont 'intensité variable en fonction de la zone sondée. Leur énergie est située a 2,91 ; 3,33 ; 3,47 ;
3,92 eV : on représente une cartographie d’intensité pour chacun des pics sur la Figure 106.

b}%f‘/-r—g:-l 1-20
/ / | —_—

[

|

Figure 105. Images en champ sombre sur la lame TEM de I'échantillon B (préparé en biseau), avec a)
g = (0002) et b) g = (11-20).
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b) 3.92eV 500nm

d) 3.47eV

Figure 106. Cartographie en intensité de la contribution associée a chaque pic, dont la position énergétique est
centrée a : a) 3,33 eV, b) 3,92 eV, c) 2,91 eV, d) 3,47 eV. Les curseurs blancs correspondent aux zones dont
les spectres sont affichés Figure 108.

Ces cartographies spectrales Figure 106 nous permettent de tirer des premiéres informations :

- Lepica 3,92 eV (indiqué en violet) correspond a un signal du aux défauts exclusivement dans
I'AIN [112]. Rappelons que la bande interdite du matériau est de 6,09 eV (a 10 K), il s’agit
donc bien ici de défauts dont les transitions sont dans le gap. D’apres [112] et [113], ils sont
attribués a des transitions entre une lacune Al et la bande de conduction (ou un donneur peu
profond). Cela nous permet en outre de déterminer la position de la couche d’AIN sur les
cartographies.

- Le pic a 3,47 eV (en bleu) proche de la valeur énergétique de la bande interdite de GaN. Il
s’agit d’'une transition de bord de bande de GaN [15].

- Le pic a 2,91 eV (en rouge) correspond a la bande bleue dans GaN [114], son élargissement
est assez prononcé (Figure 108) avec une largeur a mi-hauteur (FWHM) d’environ 250 meV.
Cette transition pourrait étre attribuée (cf. réf [15]) a des transitions entre bande de conduc-
tion (ou donneur peu profond) et un accepteur tel que des lacunes de Ga (Vc.). Notons aussi
que d’apres [15], celle-ci n’est présente que dans le cas de couches GaN épitaxiées par MOCVD
(ou HVPE), jamais par MBE.

- Le pic a 3,33 eV (en vert) est le plus difficile a interpréter. Sa présence a été observé pour
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différentes cartographies (non présentées ici), systématiquement proche de défauts visibles.
Elle pourrait correspondre a une transition liée a la présence de fautes d’empilement du type
I, dans le matériau. Dans la littérature celle-ci se situe dans la gamme 3,30-3,35 eV [15], et
possede une réplique phonon décalée de 90 meV vers les plus basses énergies, que 'on peut
observer sur la Figure 108.

- La Figure 106 d) laisse apparaitre des zones plus sombres : elles correspondent aux disloca-
tions, qui agissent comme de centres de recombinaison non- radiatifs. L’allure générale de ces
zones sombres nous permet alors de déterminer précisément sur la Figure 109 la zone analy-
sée par CL en corrélant avec la Figure 105.

- Enregardant en particulier les cartographies Figure 106 c) et d), on observe une complémen-
tarité spatiale d’intensité : quand 'une devient plus intense, 'autre perd en intensité. Ceci est
confirmé par la superposition des vues monochromatiques Figure 107, et semble lié aux
modes de croissance. Les spectres pour chacune des zones sont donnés sur la Figure 108. Ainsi
il apparait nettement que dans les 800 premiers nm de couche (zone bleue), le pic de bord de
bande de GaN y est systématiquement le plus intense. Dans cette zone et visiblement proche
de dislocations, on observe la présence du pic de défauts (en vert). Dans la partie supérieure
de la couche, le pic de bord de bande de GaN devient beaucoup moins intense, tandis qu'une
contribution de bande bleue apparait. On peut établir que cette zone correspond a la partie
de GaN en croissance 2D.

- Il est étonnant que la zone ou le pic de bord de bande est le plus intense soit située dans la
zone en croissance 3D, ou il y a le plus de défauts. D’apres [15], le dopage Si contribue a
augmenter l'intensité de ce pic. Cette hypothése est probable car nous avons vu précédemment
que le Si diffuse assez facilement dans la structure, d’'une part depuis le substrat (section 4.1)
et grace au réservoir de Si induit par le traitement SiN (section 4.3).

Figure 107. Somme des quatre cartographies monochromatiques de la Figure 106 (couleurs identiques).
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Figure 108. Spectre de luminescence correspondant aux cartographies de la Figure 106.

Figure 109. Correspondance entre a) image TEM et b) pic CL a 3,47 eV (a T=7K), permettant de visualiser le
réseau de dislocations (centres non radiatifs). Les zones correspondantes sont indiquées d’un astérisque.

Nous avons pu assez nettement discerner les zones en croissance 2D et 3D par leur luminescence
typique. Toutefois la zone étudiée était plutdt épaisse, et il est intéressant de sonder une partie de

lame plus fine pour obtenir plus d’informations.
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b) Seconde zone analysée (épaisseur = env. 50-70 nm)

La seconde zone analysée est présentée sur deux images TEM Figure 110 (champ sombre), dont

I'épaisseur est (comme précédemment) estimée a environ 50-70 nm.

Figure 110. Images en champ sombre sur la lame TEM de I’échantillon B (préparé en biseau), avec a)
g=(11-20) et b) g=(0002). Une zone repere est indiquée par un astérisque.

La seconde cartographie CL présente comme précédemment 4 pics, donc les contributions en intensité
sont présentées sur la Figure 111. Leur position énergétique est identique a celle mesurée précédem-
ment, sauf pour le pic de défauts dans GaN, ici a 3,37 eV et avec une composante a 3,53 eV également.
Les spectres typiques obtenus pour chacune des contributions Figure 111 sont donnés sur la Figure
112.

On peut ainsi compléter les observations précédentes :

- Un pic de luminescence est observé a 3,37 eV, un autre pic plus intense est observé a 3,53 eV.
Sa contribution est forte proche de dislocations traversantes (Figure 111 a)). Son énergie est
plus importante que le bord de bande de GaN (3,47 eV), il est alors possible que la contribu-
tion soit issue d'un alliage AlGaN, apres diffusion d’Al dans GaN. Le pic a 3,37 eV peut alors
correspondre soit a un défaut dans ’AlGaN, comme une faute d’empilement [15].

- Les contributions a 2,91 eV (bande bleue) et a 3,47 eV (bord de bande de GaN) sont ici aussi
complémentaires. Plus de détails sont toutefois visibles dans la zone inférieure de GaN, en
croissance 3D. En effet on observe des « ilots » de luminescence qui pourraient correspondre
aux ilots formés lors de la croissance de GaN. D’apres les travaux de [115], la croissance selon
les facettes (1-101) facilite I'incorporation d’impuretés dans le matériau telles que le carbone
(cf. analyse SIMS Figure 103 b)), ce qui peut expliquer 'apparition de la bande jaune [16]
[114].
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b) 3.92eV 500nm

Figure 111. Cartographie en intensité de la contribution associée a chaque pic, dont la position énergétique est
centrée a : a) 3,33 eV, b) 3,92 eV, c) 2,91 eV, d) 3,47 eV. Les curseurs blancs correspondent aux zones dont
les spectres sont affichés Figure 112.
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Figure 112. Spectre de luminescence correspondant aux cartographies de la Figure 111.
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Nous remarquons que la position du pic de bord de bande de GaN (DBE ou D°X) varie légérement
selon la zone d’émission. La cartographie en intensité de celui-ci mettant en avant les différentes
étapes de la croissance, on peut ainsi suivre I'évolution du pic en fonction des modes de croissance.
Sur la Figure 113, on a représenté la carte d’intensité du pic DX en fonction de la zone d’émission.

Ces valeurs sont typiques d’'un dopage n. Ici le matériau étant intrinseque, c’est 'élément Si qui diffuse
facilement dans les nitrures et devient dopant n. Rappelons que cette analyse est faite sur I'’échantillon

B, n’ayant pas subi de remise a I'air pendant la croissance et n’ayant donc pas de source externe pour
Si.

DX (eV)

Figure 113. Cartographie d’intensité du pic D°X de GaN (a4 T=7K). Sa position est indiquée pour différentes
zones dans la couche : les zones 1 et 2 sont dans un ilot (croissance 3D), les zones 3 et 4 correspondent a la
coalescence des ilots (croissance 3D), les zones 5 et 6 sont en croissance 2D.

4.3.6 Discussions

Nous avons étudié dans cette section une méthode efficace pour réduire la densité de dislocations
dans les nitrures. Ces couches a faible densité de dislocations sont de bons tremplins pour la nucléa-
tion de couches de gestion de la contrainte (AIN ou AlGaN). La faible densité de dislocations limitera
l'effet de leur courbure permettant ainsi de retarder au maximum la relaxation de la contrainte et
donc l'apparition de fissures. Méme si aucune modification de structure n’a été observée a I'interface
GaN/AIN, différents mécanismes ont été observés dans le comportement des dislocations.
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La majeure partie des dislocations traversantes dans AIN sont bloquées a l'interface avec GaN. Celle-
ci agit comme un filtre pour ces dislocations : elles se courbent et se propagent dans le plan de l'in-
terface (0001). Elles se recombinent alors et s’annihilent pour former des boucles.

Des ilots de GaN sont ensuite formés apres le traitement SiN : leur répartition est aléatoire, et la
dimension des ilots trés variables. Il nous a toutefois semblé voir une plus grande variété dans la taille
des ilots lorsque ceux-ci sont faits sur une couche d’AIN MOCVD. Cela peut s’expliquer par la rugosité
de couche qui est plus importante. Des dislocations traversantes d’AlN traversent I'interface dans les
zones ou nucléent les ilots de GaN. Il apparait donc important que les ilots soient le plus petits possible
et le plus éloignés entre eux, afin de réduire au maximum la densité de dislocations traversant I'in-
terface. L’analyse SIMS (directe) et la CL (indirecte) ont montré une diffusion importante du Si dans
GaN, en particulier sur la premiere centaine de nanometres.

La croissance se poursuit avec I'élargissement des ilots, dont les fronts de croissance sont alors les
facettes (1-101). La croissance est alors dite 3D. L’émission de bande bleue est plus importante dans
cette zone, ce qui laisse supposer une forte incorporation d’impuretés (par ex. carbone) par les facettes
(1-101). Lorsque les dislocations traversantes rencontrent une de ces facettes, elles se courbent dans
le plan de croissance (0001).

Deux cas de figure se présentent alors lorsque deux dislocations se rencontrent : soit elles s’annihilent
et forment une boucle, soit elles donnent lieu a un bras de dislocation qui se propage verticalement.

La croissance se poursuit et se termine en 2D ; les dislocations restantes sont celles qui ont traversé
un ilot de GaN sans rencontrer de facette (1-101), et celles qui ont interagi lors de 'élargissement des
ilots pour donner lieu a un nouveau bras de dislocation vertical. Ces derniéres sont celles majoritaire-
ment observées en surface.

4.4 Conclusion

Au cours de ce chapitre, nous avons tout d’abord étudié les mécanismes croissance de la couche de
nucléation d’AIN, élément systématique dans une structure GaN/Si. Nous avons vu que sa croissance
démarre sous forme d’ilots de quelques nanometres, qui vont ensuite s’élargir et coalescer, pour don-
ner a ’AIN sa structure colonnaire qui est a l'origine de ses nombreuses dislocations traversantes. La
densité de dislocations mesurée semble dépendre de paramétres tels que la température (et donc
indirectement du procédé de croissance). Ainsi, de plus hautes températures vont permettre un élar-
gissement plus conséquent des grains d’AIN, et donc une densité de dislocations réduite. En revanche,
la rugosité de couches est dans ce cas augmentée.

Nous avons ensuite corrélé I'évolution de la déformation dans une couche de GaN/AIN avec les mé-
canismes de propagations des dislocations dans celui-ci. Nous avons ainsi observé que les nombreuses
de dislocations ainsi que les dislocations inclinées contribuent a la relaxation progressive de la com-
pression induite par le désaccord paramétrique avec AIN (2,5%). Cependant, certaines dislocations
n‘ayant pas la force motrice pour se redresser et restant inclinées vont mettre progressivement le
matériau en tension a température de croissance, ce qui sur des couches épaisses peut engendrer des
fissures.
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Nous avons finalement étudié I'influence du traitement SiN sur une structure GaN/AIN/Si, son but
premier étant la réduction des dislocations dans la couche supérieure, ici GaN dont on cherche a
retarder la fissuration. Nous avons vu que cela se passe en plusieurs étapes, d'une part le blocage des
dislocations a l'interface avec la formation de nombreuses boucles, d’autre part la croissance 3D de
GaN permet d’éliminer une partie des dislocations ayant franchi I'interface.

Nous allons voir dans le chapitre V l'utilisation d’'une technique originale qui peut permettre a des
structures GaN/AIN de relaxer leurs contraintes, et réduire le nombre d’étapes de « stress enginee-
ring » dans les nitrures.
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Chapitre V. GaN sur substrat SOI

Comme nous I'avons vu précédemment, la croissance de GaN sur substrat Si est complexe, puisqu’elle
comporte de nombreuses étapes (couches de nucléation, intercalaires, etc.) qui sont nécessaires pour
parvenir a contrdler la densité de dislocation et éviter les fissurations, mais qui se révelent cotiteuses
en temps et financiérement. Une solution pour réduire cette complexité et les cofits associés est I'uti-
lisation d’'un substrat compliant facilitant la relaxation des contraintes (pendant la croissance ou
apres), et 'élimination des dislocations, comme cela a été étudié sur SiGe [100].

Dans cette étude, nous nous sommes intéressés au silicium sur isolant (en anglais : SOI ou « Silicon
On Insulator ») en tant que substrat pour les nitrures. Le SOI est une structure constituée d'un empi-
lement d'une couche de silicium (généralement de quelques dizaines de nm a quelques um d'épais-
seur) sur une couche d'isolant (SiO,), elle-méme reposant sur un substrat épais en Si. Différentes
études ont montré la faisabilité d’une épitaxie de couches nitrures sur SOI [101] [116] [117] [118]
[119].

Au cours de ce chapitre, nous allons dans un premier temps décrire les différents modeéles permettant
d’expliquer les phénomenes de compliance, avant de décrire les structures utilisées pour notre étude
et les résultats obtenus. Nous allons notamment essayer de comprendre s’il est possible d’établir un
transfert de contrainte entre les couches épitaxiées et ce substrat, et quel serait la contrainte résultante
dans les nitrures. Nous allons aussi relier cela a la répartition des défauts cristallins ; pour ces aspects
contraintes et défauts, la microscopie électronique en transmission est un excellent outil.

5.1 Modeles de compliance

5.1.1 Cas d’un substrat rigide standard

Dans le cas d’'une hétéroépitaxie sur un substrat épais et rigide, les contraintes sont supportées par la
couche épitaxiée. Dans un premier temps, la couche adopte le parameétre de maille du substrat et sa
déformation est alors définie par le désaccord paramétrique :
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fE=—=— (32)

Ou ay et a,. sont respectivement les parametres de maille standards (i.e. avant I'épitaxie) dans le plan
du substrat et de la couche épitaxiée. Avec la convention choisie, € > 0 si la couche est en tension ; €
< 0 pour une couche en compression.

On définit la densité d’énergie élastique w par unité de surface dans la couche qui augmente linéai-
rement avec son épaisseur, et suit la relation (voir chapitre I section 1.3.2) :

w=he’M (33)

Ou h correspond a I'épaisseur de couche et M au module d’Young biaxial de la couche. Ce dernier est
défini par :

M = (34)

Avec E le module d’Young et v le coefficient de Poisson du matériau.

A partir de 'équation exprimant la densité d’énergie, on observe que celle-ci augmente linéairement
avec I'épaisseur de couche déposée, jusqu’a une valeur critique w. qui correspond a une épaisseur
critique h.. Autrement dit, la couche emmagasine une certaine quantité d’énergie élastique, jusqu’a
un seuil a partir duquel des défauts sont générés. On souhaite ainsi repousser ce seuil au maximum (et
donc augmenter ’épaisseur critique) : une solution pour cela consiste a répartir les contraintes entre
substrat et couches.

5.1.2 Cas d’un substrat compliant

Considérons maintenant un substrat fin, d’épaisseur h; comparable a celle des couches épitaxiées.
L’application sera faite pour une couche d’AIN sur un substrat Si fin.

a) Compliance élastique

Contrairement au cas précédent, la couche épitaxiée ne sera plus seule a se déformer. La contrainte
est en effet partagée entre la couche épitaxiée et le substrat, qui partageraient un parametre de maille
commun a, a étant le parametre de maille dans le plan de I'interface.

On peut exprimer I'énergie élastique totale emmagasinée par le systeme, d’apres I'équation (33) :

Wiotale = Wsi + Wain (35)
Soit :
_ 2 2
Weotate = hsi €°siMsi + haiy € ainMain (36)
Avec :
—asi _ a—-aan
& = — etgyyy =
asi AAIN
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A l'équilibre, on aura :

aWtfotale =0 (37)
da

En combinant (36) et (37) on obtient alors :

Esi €AIN 38
0=2hg—Ms; + 2 hyyy — May (38)
Asi aain
Soit :
e = han asi Man . (39)
si = 7 AN
! hsi aqn Ms;
D’ou
_ haw (40)
a—ds;i = T The Kk (a—aqn)
Si
\ . si M
Ol on a posé k = —-SLZ4IN
a‘aiNn Msi
Ainsi on peut définir le parameétre de maille commun a l'interface par :
h
asi + K aan —ﬁ;N
0= i (41)
1+ x-AN
hs;

En prenant comme valeurs numériques (a 300K) : aan = 0,311 nm, as; = 0,543 nm, Ms; = 176 GPa,
Man = 431 GPa, on obtient k ~ 7,46.

Dans le cas classique d’un substrat massif, haw < hg; et 'on retrouve 'approximation du substrat rigide,
puisque le parametre a tend vers as;.

. . h \
Dans le cas d’un substrat fin, pour des épaisseurs comparables r‘l‘;”" ~ 1. Dans ce cas, le parametre a
Si

agsi+Ka
tend vers =S ——AW
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b) Compliance plastique

La compliance plastique suppose une interface libre ou quasi libre (ou au moins de faible énergie de
liaison) entre le substrat compliant et son support. Ainsi, dans un modeéle simple de relaxation par
boucle de dislocations (qui ne s’applique pas au sens strict dans notre cas, cf. chapitre I section 1.3.2)
les bras des dislocations de rattrapage de parameétre auront tendance a glisser vers cette interface de
plus faible énergie. C’est le phénomeéne dit de « force image » qui intervient, comme expliqué dans
[120] et illustré Figure 114.

Couche épitaxiée

Substrat compliant

MDD, de

Support Interface de faible énergie

Figure 114. Principe de la compliance plastique : glissement des dislocations a l'interface substrat com-
pliant/support.

Le SOI est ainsi un candidat intéressant, avec une interface Si/SiO; a priori fragile et de faible énergie.

Des résultats allant dans ce sens ont pu étre montrés par [100] dans le cas de structures Si-Ge relaxant
sur SOI (Figure 115, d’aprés [100]). Le film était ici du Sios2Geo1s €pitaxié sur SOI (Si/SiO./Si), au-
dela de I'épaisseur critique (hc) : 150 nm d’épaisseur, soit 7 fois supérieur a he = 22 nm pour cet
empilement. Dans ce cas, la présence de 'oxyde enterré a permis de relaxer le champ de contrainte
lié aux dislocations, en permettant le mouvement de leur ligne jusqu’a l'interface Si/SiO.. Le mouve-
ment des dislocations, engendre alors de la contrainte en compression dans le film fin de Si.

Figure 115. Image TEM de couche SiGe sur SOI, laissant apparaitre des dislocations se propageant dans le Si
substrat [100].
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5.2 Structures étudiées

5.2.1 Substrat SOI

Le substrat utilisé pour cette étude est le SOI dont la structure est ici composée d’un Si massif, le
support, d'une premiére couche de silice amorphe, puis d’'une couche de Si cristallin. Ce dernier cons-
tituera le substrat, et comme nous 'avons décrit dans les modeles précédents, il sera intéressant d’étu-
dier des structures lorsque cette couche est tres fine. Nous nous sommes ici particulierement intéres-
sés a I'étude de l'orientation <110> pour le Si supérieur.

- Intérét de I'orientation <110> pour épitaxier les nitrures
Afin d’étudier et mieux comprendre I'influence des phénomeénes de compliance, les couches nitrures
ont en effet été épitaxiées sur du silicium orienté <110>. Il a été montré dans [74] et [122] que, sur
ce type de substrat <110>, 'AIN s’épitaxie dans l'orientation c. Pour cette orientation particuliere
d’interface c-AIN / <110>-Si, le désaccord paramétrique est treés important dans 'une des directions
(18% lorsque <10-10> AIN // <001> Si) et faible pour celle perpendiculaire (moins de 1% pour
Porientation <11-20> AIN // <-110> Si) comme décrit dans [74].

On a donc ici pour un méme systéme la possibilité d’étudier I'influence que pourraient avoir la valeur
du désaccord paramétrique sur les phénomeénes de compliance.

(a) (b)
18% désaccord
i ; > Si[110]
Hexagonal f AIN * siL110)
[110] | Si [001]
T 0.8% désaccord
Cubique
v ©

Figure 116. Vue plane d’une interface AIN <0001> / Si <110>.

5.2.2 Structure des échantillons étudiés

Les couches nitrures ont été épitaxiées par MBE ou MOCVD au CRHEA-CNRS, sur des substrats SOI
avec différentes épaisseurs de Si supérieur (de 16 nm a 2 um) et d’oxyde (de 150 nm a 1 um). Par la
suite nous n’étudierons en détail que les échantillons de la série 1 (voir Tableau 11). Les autres échan-
tillons n’ont été utilisés qu’a titre de comparaison. Les croissances des échantillons références sont
faites sur silicium massif. Dans tous les cas, l'orientation du substrat est <110>, comme vu précé-
demment, afin d’étudier I'impact du désaccord paramétrique sur le phénomene de compliance.

Les échantillons étudiés sont décrits dans le Tableau 11.
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Série 1 Série 2
GaN 400 nm MBE 2 um MOCVD
Traitement SiN Non Oui
AIN 200 nm MBE 110 nm MBE
Si 16 nm <110> 16 nm <110>
Si02 150 nm | Amorphe | 150 nm Amorphe
Si massif Massif <001> Massif <001>

Tableau 11. Récapitulatif de chaque série d’échantillons utilisés.

On notera que le Si supérieur et le support massif ont des orientations cristallographiques différentes.
En effet, le support massif est orienté <001> qui est un standard en micro-électronique, facile a
obtenir et peu cher. La couche de Si fin, quant a elle est orientée <110>, pour les raisons d’épitaxie
détaillée précédemment. Dans la suite on nommera SOI <110> lorsque le Si supérieur est orienté
<110>, indépendamment de celle du Si massif sous I'oxyde.

5.3 Etude des déformations

5.3.1 Conditions expérimentales

Mesurer des déformations par microscopie TEM est une tache délicate : de petites fluctuations dans
I’échantillon (telle que I'épaisseur, par exemple) peuvent engendrer des variations dans les valeurs
mesurées. Afin d’anticiper au maximum les erreurs induites par la préparation TEM, la méthode re-
tenue sera ici le FIB, car elle permet notamment un meilleur controle de I'épaisseur de 1’échantillon.
En l'occurrence, il peut étre intéressant ici de mesurer la déformation sur des grandes zones de
I’échantillon, ot on préferera avoir une épaisseur constante afin de comparer plus facilement les zones
entre elles. De plus, cela permettra aussi de conserver la focalisation du faisceau sur I'’échantillon pour
chaque zone sondée.

On souhaite ici mesurer des profils de déformation selon différentes orientations, ce qui nécessite
pour chaque échantillon deux lames TEM : 'une orientée selon la direction d’interface AIN/Si de
faible désaccord paramétrique, 'autre pour le fort désaccord de maille. Elles seront par la suite res-
pectivement notées x et y, comme I'indique le schéma sur la Figure 117. Par convention, la direction
citée sera prise perpendiculairement a la direction d’observation (DO). Les échantillons sélectionnés
pour cette étude sont ceux de la série 1 (voir Tableau 11). Les deux lames sont ainsi extraites de
I’échantillon a 90° 'une de l'autre.
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GaN / AIN / SOI GaN / AIN / Si

GaN 400 nm GaN 400 nm
Si <110> 16 nm —» AIN 200 nm Sy 200 o DO = [1010]
Si0, 150 nm e-
&
Q\x>
N7
< Si <001> massif
4 .
QO
— /
Direction de faible désaccord Direction de fort désaccord
param. AIN/Si « x » param. AIN/Si « y »

Figure 117. Descriptif des échantillons étudiés et directions d’observation TEM.

La technique de FIB nous a permis de choisir I'épaisseur de I’échantillon, a priori nécessaire pour
réussir le compromis entre :

- Un échantillon suffisamment mince pour étre transparent aux électrons a 200kV (<200 nm),

- Mais aussi suffisamment épais pour minimiser les effets de relaxation en surface de la lame mince
et donc l'erreur sur les déformations mesurées [48], [62].

Une épaisseur de lame de 150 nm a donc été choisie avec ces critéres. Les deux lames TEM préparées
sur I’échantillon sur substrat SOI sont imagées en STEM HAADF Figure 118.
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Couches de protection ﬁ

z [0001] z [110] | z [0001] z [110]
[1120] tL—»x [1010] [110] tL—v x [001] [10-10] ;—» y [11-20] [001] i—' y [110]
GaN/AIN Si top GaN/AIN Si top
Direction de faible désaccord AIN/Si (x) Direction de fort désaccord AIN/Si (y)
— —

Figure 118. Image STEM HAADF des échantillons épitaxiés sur SOI pour chacune des orientations étudiées.

5.3.2 Résultats et discussions

a) Mesure des déformations dans AIN / Si

Intéressons-nous dans un premier temps a l'interface entre le substrat silicium fin et la couche de
nucléation d’AIN. Nous avons utilisé deux méthodes pour mesurer les déformations dans les maté-
riaux, décrites en détail dans le chapitre II (section 2.1.2) :

- La premiere technique est une mesure directe, elle consiste (a partir d'images haute résolu-
tion) a compter le nombre de dislocations d’interface. Celles-ci étant créées pendant la crois-
sance, cela nous renseigne sur le taux de relaxation a température de croissance.

- Laseconde technique est celle de N-PED (« Nanodiffraction Precession Electron Diffraction »),
qui nous renseigne sur I'état de contrainte apres refroidissement : on observe donc la résul-
tante de la croissance puis de la contraction thermique. Dans la suite on utilisera ces deux
techniques pour nos mesures, selon les besoins.

- Imagerie haute résolution

Regardons tout d’abord des images haute résolution STEM de cette interface, prises sur des larges
champs de vue afin d’avoir une meilleure statistique de comptage. Les images, prises dans chacune
des deux directions ont été filtrées dans I'espace de Fourier, pour ne laisser apparaitre que les plans
perpendiculaires a I'interface. Elles sont représentées sur les Figure 119 et Figure 120 pour les direc-
tions respectives de faible et fort désaccord paramétrique AIN/SOI.
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z [0001] z [110]
11_20; » x [10-10] _110 L x [001] Direction de faible désaccordparamétrique AIN/Si
AN Si '
(@)
(b) ©

{{A

Figure 119. Image STEM BF haute résolution (a) en champ large, (b) puis zoomée et (c) sa transformée de
Fourier spatiale, dans la direction d’interface AIN/Si de faible désaccord paramétrique (x).

z [0001] 7 [110]
10-10 y[11-20] 001 v [-110] Direction de fort désaccordparamétrique AIN/Si
. —_—
AIN Si
(a)
(b)

(A

Figure 120. Image STEM BF haute résolution (a) en champ large, (b) zoomée et (c) sa transformée de Fourier
spatiale, dans la direction d’interface AIN/Si de fort désaccord paramétrique (y).
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Une fois les transformées de Fourier (FFT) inverses obtenues, le comptage n’est pas immédiat du fait
du nombre importants de plans considérés. La solution adoptée consiste a tracer un profil d’intensité,
perpendiculaire a I'interface (pour AIN, et pour Si), puis de compter le nombre de pics, correspondant
au nombre de plans. Ces valeurs sont répertoriées dans le Tableau 12.

Direction d’interface | Fort désaccord param. y | Faible désaccord param. x
Matériau AIN Si AIN Si
Nombre de plans 955 784 1549 1543

Tableau 12. Comptage des plans perpendiculaires aux interfaces AIN / SOI <110>, pour les deux directions
interfaciales étudiées.

Comme vu au chapitre III (section 3.3), on observe une dislocation plutét tous les 4 plans de Si, ou
tous les 5 plans d’AIN. On peut donc affirmer que la couche d’AIN était quasiment relaxée a tempéra-
ture de croissance, pour cette orientation.

Concernant l'autre direction, il apparait une dislocation d’interface tous les 257 plans de Si ou tous

les 258 plans d’AIN. Or, le désaccord de maille AIN/Si étant de Aa/ a = 0,8% pour cette direction, on
s’attend a observer une dislocation tous les 125 plans d’AIN dans le cas d’une couche épitaxiée relaxée.
Ce n’est pas le cas ici : un nombre insuffisant de dislocations est généré a l'interface, la couche d’AIN
est ainsi en tension a température de croissance, dans la direction x (faible désaccord paramétrique).

- Cartographies et profils de déformations par N-PED

Nous étudions ensuite les déformations mesurées avec la technique de N-PED. On s’intéresse dans un
premier temps a la direction d’interface de faible désaccord paramétrique, avec des cartographies de
déformations dans le plan (ex), pour I’échantillon sur SOI (Figure 121 b)) et celles mesurées sur sa
référence sur Si massif (Figure 121 a)). Toutes deux sont représentées pour les mémes échelles de
déformations. Pour des raisons pratiques, la cartographie de I'échantillon sur Si massif est de taille
réduite mais ne géne pas l'interprétation. Rappelons aussi que la sensibilité de mesure est d’environ
0,05%, en dessous de cette mesure la déformation n’est pas significative et le matériau est considéré
comme étant relaxé.

Sur la Figure 121 a), pour I’échantillon sur Si massif on remarque une déformation dans I'AIN de
0,6% en tension. Une possible origine pour cette déformation pourrait étre la mise en tension des
ilots d’AIN lors de la croissance, augmentée de la déformation d’origine thermique dans AIN en raison
de la différence de CTE avec Si (soit 0,24%, cf. chapitre IV section 4.2.1). Le substrat de Si massif est
quant a lui relaxé proche de I'interface : sa déformation est inférieure a 0,05%.

Sur la Figure 121 b), pour I’échantillon sur SOI, on observe une déformation de -0,27%, en compres-
sion dans le Si fin de 16 nm. Concernant la couche d’AlN, celle-ci est en tension, d’une valeur légére-
ment inférieure a celle mesurée sur Si massif, ici de 0,5%. La réduction de la déformation dans AIN
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pourrait ici s’expliquer par un transfert (ou un partage) de contrainte entre AIN et Si.

Notre hypothése pour expliquer cela est qu’a température de croissance, la déformation dans 'AIN
sur SOI était effectivement supérieure a celle dans I'AIN sur Si, comme le montre le comptage des
dislocations d’interface (cf. section précédente). SiO, étant un matériau plus mou a haute tempéra-
ture, le Si a pu suivre partiellement la déformation imposée par AIN, qui le déforme alors en com-
pression. Cela se traduit donc par un transfert de contrainte, ou la déformation mesurée dans AIN est
légérement plus faible (-0,1%) que celle mesurée dans 'AIN sur Si massif.

a) AIN/BulkSi Exx b)  AIN/SOI
z [0001]
+0.5 % Tension
+0.6 % Tension x [1010]
z [110]
Relaxé x [001] -0.27 % Compression
Si0,
10 nm
Echelle pour les déformation (%) :
I g -
-3 -1.5 0 1.5 3

Compression < —> Tension

Figure 121. Cartographie de déformation N-PED dans le plan de I'interface AIN/Si, pour la direction de faible
désaccord paramétrique (&x).

Nous effectuons les méme types de mesure selon la direction y de fort désaccord paramétrique ; les
déformations pour AIN et Si (g,y) sont présentées sur la Figure 122. Selon cette orientation, et con-
trairement a précédemment, les déformations mesurées dans AIN sur Si et sur SOI sont trés proches,
I’écart est inférieur a la précision de mesure (0,05%). De plus, le Si supérieur du SOI n’est pas déformé
dans le plan dans cette direction.
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a) AIN/BulkSi Eyy b)  AIN/sOI
z [0001]
+0.6 % Tension y [1120]
+0.55% Tension
z [110]
Sio,
10 nm

Echelle pourles déformation (%) :

e .
-3 -1.5 0 1.5 3
Compression 4+— — Tension

Figure 122. Cartographie de déformation N-PED dans le plan de I'interface AIN/Si, pour la direction de faible
désaccord paramétrique ().

Le traitement par N-PED permet aussi d’extraire la rotation de la maille cristalline a partir des clichés
de diffraction. C’est la rotation pure entre clichés qui est mesurée ici, avec une référence prise aléa-
toirement dans le matériau : les valeurs obtenues sont ainsi relatives. Cela est notamment intéressant
en ce qui concerne la couche fine de Si supérieure. En effet, celle-ci présente des désorientations
angulaires prononcées, avec des variations allant jusqu’a 1,5°, comme le montre les Figure 123 (di-
rection y) et Figure 124 (direction x).

z [0001]
10 nm
- y [1120]
Echelle pour les rotations :
I a0 . .
-1° -0.5° 0° 0.5° 1°

Figure 123. Carte des rotations dans le Si supérieur, mesuré par N-PED autour de I'axe x, et représenté dans la
direction x (faible désaccord AIN/Si).
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z [0001]
10 nm ’
— x [1010]
Echelle pourles rotations :
L | u
-1° -0.5° 0° 0.5° 1°

Figure 124. Carte des rotations dans le Si supérieur, mesuré par N-PED autour de I'axe y, et représenté dans la
direction y (fort désaccord AIN/Si).

Les rotations mesurées dans AIN proviennent du tilt entre grains aux premiers stades de croissance
(voir chapitre III section 3.4.2). Celles mesurées dans le substrat Si sont cependant inattendues : nous
I'interprétons comme une ondulation de la couche de Si, traduction directe d'un mécanisme de re-
laxation de contrainte [123] [124]. Cette observation a pu étre confirmée grace a des images en haute
résolution, comme le montre la Figure 125. Une image haute résolution a été prise proche de l'inter-
face AIN/Si, ici dans la direction de faire désaccord paramétrique. Des transformées de Fourier (FFT)
ont été faites a trois positions proches du Si : la rotation de la FFT est alors évidente, et confirme
I'ondulation dans le plan du Si substrat.
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Direction de faible désaccord AIN/Si

z [0001] z [110]
[11-20] ;_, x [10-10] [-110] i—» x [001]
GaN/AIN Si

Figure 125. Image HRSTEM AIN / SOI, et évolution de la transformée de Fourier dans Si.

b) Mesures de déformations dans les nitrures GaN / AIN

Regardons maintenant de plus pres les déformations mesurées dans les nitrures en fonction de ’épais-
seur de couche de GaN. Comme précédemment, nous avons étudié 'influence du désaccord paramé-
trique AIN/Si en ayant recours a des Si orientés <110>, et I'influence du type de substrat, Si ou SOI.

Les Figure 126 a) et b) montrent les profils de déformations mesurés dans les couches de nitrures,
chacune en fonction de la direction analysée (x ou y) pour le cas Si (Figure 126 a)) et pour le cas SOI
(Figure 126). On retrouve de facon générale le comportement détaillé au chapitre IV section 4.2.1.
Sur la Figure 126 a) on a tracé la déformation dans AIN et GaN sur substrat Si. Pour chacune des
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orientations, la déformation dans AIN proche de Si débute a 0,5%, puis se stabilise sur un quasi pla-
teau a 0,7%. Uniquement la déformation d’AIN dans la direction y décroit alors 1égérement jusqu’a
0,5%. Dans les deux cas, celle-ci croit de nouveau proche de l'interface AIN/GaN avec augmentation
du parametre de maille. La différence de comportement sur ces deux courbes (et entre les deux di-
rections d’interface), au milieu de la couche d’AIN s’explique probablement par les comportements de
dislocations dans la zone observée ; la seule différence de désaccord paramétrique AIN/Si n’explique
pas ce phénomene. La déformation dans GaN débute a environ -1,5% (comme nous I’avons observé
au chapitre IV section 4.2.1) et cela pour les deux orientations. Celle-ci évolue ensuite de facon tres
similaire selon les deux axes tout en progressant dans GaN. Comme nous 'avons vu section 4.2.1, la
compression se résorbe progressivement puis la déformation passe en tension et se stabilise graduel-
lement.

Il est alors intéressant de noter que la différence de désaccord paramétrique entre AIN et Si n’a visi-
blement aucune influence sur la déformation dans les nitrures. Le comportement en déformation est
en effet identique a celui observé dans la section 4.2.1, pour les directions du plan.

La Figure 126 b) présente quant a elle les déformations mesurées dans le plan sur substrat SOI. Pour
des raisons pratiques, les déformations ont été mesurées en plusieurs fois, et nous n’avons pu accéder
a la déformation au cceur du matériau AIN ; cela n’entrave pas notre analyse.

Le comportement proche de I'interface AIN/Si a été discuté dans la section précédente. Le Si est dé-
formé de -0,27% en compression selon la direction x (de faible désaccord paramétrique), tandis que
la déformation dans AIN est inférieure a celle mesurée dans la direction y, et nous permet de supposer
qu'un transfert de contrainte se produit dans cette direction. Cependant, proche de linterface
GaN/AIN les déformations se superposent quasiment et le désaccord paramétrique n’a ici aussi plus
d’influence ; les déformations dans GaN sont elles aussi identiques.

a) b)
15+ C 154 C
— —
1,0 ] 1,0
J P
_ ;%Mf 1 ,, -
& 054 7 e w $ o5 ¢ PR
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3 M 3 1 /
a 2 k-
5 004 ,{,’ﬁ E 004= 7
5 7 - Sy ] | / © Sory
: 7 . six £ / SOIX
§ -0,5 " E -0,5 :
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£ ; £ v
a 1 ] A 1
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-210 T T T T T T T T T T T T T T 1 —2’0 T T T T T T T 1
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Figure 126. Comparatif des déformations mesurées a) sur substrat Si et b) sur substrat SOI en fonction de la
direction d’interface AIN/Si.
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Nous avons donc vu que le désaccord paramétrique entre AIN et Si a peu d’influence sur les déforma-
tions dans les matériaux. Nous pouvons maintenant comparer les déformations dans GaN et AIN en
fonction du substrat pour une direction d’observation donnée. Les déformations selon y sont présen-
tées sur la Figure 127.
1,5 -
1,0 -

0,5

0,0

-0,5 - _-".’:
- SOIY

" - SiY

-1,0 -

Déformation matériau (%)

1,5 - AIN i GaN

-2,0

0 100

T T T T T 1
200 300 400 500 600 700

Position (nm)

Figure 127. Comparatif des déformations mesurées selon la direction y en fonction du substrat.

Que ce soit proche de I'interface AIN/Si ou proche de l'interface GaN/AIN, les déformations dans le
plan mesurées selon la direction y sont tres proches ; la déformation dans GaN au sommet de la
couche est méme légérement supérieure dans le cas du SOI : 0,5% contre 0,4% pour celle épitaxiée
sur Si.

Finalement, cette étude nous a permis de voir que lorsqu’on s’intéresse a la déformation dans GaN, le
désaccord paramétrique entre AIN/Si, ainsi que la nature du substrat (Si ou SOI) n’ont pas de réelle
influence. Cela confirme aussi un point que nous avons évoqué dans le chapitre IV (section 4.2.3) :
la déformation dans le plan d’'une couche de GaN épitaxiée sur AIN/Si est essentiellement due au
comportement des dislocations dans celui-ci.

Nous avons pu mettre en évidence des effets, quoique faibles, de compliance élastique, et donc de
transfert de contrainte entre AIN et Si, uniquement dans le cas ol celui-ci est fin (SOI, ici 16 nm), et
dans le cas de faible désaccord paramétrique. Si cela a pu étre mis en évidence grace a la précision
de la technique utilisée, cet effet est trop restrictif pour avoir une incidence sur I'épitaxie des nitrures :
le substrat SOI demeure bien trop cher en comparaison au Si massif pour un intérét au final minime
sur la possibilité de retarder les fissurations du matériau. De plus, si 'orientation <110> du Si pré-
sente I'intérét d’avoir une direction d’interface avec AIN dont le désaccord paramétrique est faible,
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I'influence sur les déformations est elle aussi minime : on préférera donc généralement un substrat
orienté <111> pour I'épitaxie des nitrures, qui est plus standard et moins cher commercialement.

Nous avons observé I’évolution de la contrainte dans une structure GaN/AIN/SOI avec de possibles
mais faibles effets de compliance élastique ; il est alors intéressant de voir si la compliance plastique
est possible pour ce genre de systeme.

5.4  Etude des défauts

Nous avons ici voulu étudier la propagation des défauts dans les couches épitaxiées sur SOI et établir
une comparaison avec I'échantillon de référence sur Si massif. La Figure 128 montre des images pour
deux conditions de diffraction différentes : g=(11-20) et g=(0002), qui permettent d’imager respec-
tivement les dislocations a composante a et ¢ (voir chapitre II section 2.1.2). Le comportement observé
sur substrat Si est classique (Figure 128 c) et d)) : des dislocations sont générées a 'interface AIN/Si
et proviennent des désorientations entre les différents grains (tilt et twist), comme nous I'avons décrit
dans le chapitre IV (section 4.1.1). Le traitement SiN effectué a I'interface GaN/AIN permet d’éliminer
rapidement une grande partie des dislocations (comme détaillé dans les chapitres III et IV), tandis
que le substrat Si apparait totalement sombre : il est dépourvu de défauts.

Ce n’est plus le cas lorsque I'on s’intéresse a ’échantillon sur substrat SOI (Figure 128 a) et b)) : des
contrastes de diffraction assez nets apparaissent dans le Si supérieur.

Substrat SOI Substrat Si

a) A
GaN (2pm)

GaN (2pm)
4 -

, ﬁ:ﬁ Lkl .i:_“..x o0

Si (bulk)

-

|4 pii)
\ | 4 »
o e NSt i il

200 nm

Figure 128. Images faisceau faible d’empilements GaN/AIN/SOI et Si (Série 2) pour a) et ¢) g=(11-20) ; b) et
d) g=(0002).
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La Figure 129 montre une vue agrandie du champ sombre g=(0002) pour I'image d’AIN sur SOI, ou
les contrastes sont les plus prononcés. Bien que ceci soit a vérifier, il semble qu’apparaissent des
contrastes inclinés dans Si, comme indiqués par les fleches bleues dans la Figure 129. Il s’agirait alors
de contrastes liés a des défauts dans les plans denses (111), inclinés de 35° par rapport au plan (110)
[125], [126].

Figure 129. Image champ sombre faisceau faible g=(0002), pour un empilement GaN/AIN/SOI (Série 2, Fi-
gure 128 b)). L'orientation des plans (110) et (111) est aussi indiquée.

Il est a noter que ce type de contraste dans le Si supérieur n’apparait pas quand cette couche est plus
épaisse. La Figure 130 montre des images en champ clair et champ sombre pour une couche d’AIN de
50 nm épitaxiée par MBE sur SOI dont le substrat est épais de 100 nm (et orienté selon <110>). Les
contrastes dans le substrat sont visibles dans le Si en champ clair, et montrent la présence d’un champ
de contrainte a l'interface. Par contre aucun contraste n’est visible dans le Si. Ce fut le cas pour les
différentes épaisseurs de substrat supérieures observées et allant jusqu’a 2 um.

Finalement, sur la Figure 131 nous avons imagé des champs sombres (g = (0002)) sur I’échantillon
de la série 1. Sur celui-ci il n’apparait quasiment aucun contraste dans le Si supérieur du SOL. 1l est
alors intéressant de le comparer a I’échantillon de la série 2, dont le méme type de champ sombre
(g=(0002)) est imagé sur la Figure 129. En effet pour ces deux échantillons le substrat est du méme
type (Si <110> 16 nm sur un oxyde de 150 nm d’épaisseur), et hormis I’épaisseur d’AIN qui n’est pas
la méme (cf. Tableau 11), la seule différence est le procédé de croissance pour le GaN supérieur (MBE
pour la série 1 et MOCVD pour la série 2), et donc la température maximale de croissance. Celle-ci
est en effet plus importante pour I'échantillon de la série 2 (Figure 129), ce qui laisse a penser que la
formation de défauts dans le Si se ferait préférentiellement a des températures élevées (env. 1000°C)
ol l'oxyde SiO. est mécaniquement plus mou, et donc l'interface Si/SiO, de plus faible énergie (cf.
section 5.1).

Toutefois, les images seules expérimentales obtenues ne permettent pas de statuer quant a 'origine
exacte de ces contrastes. Leur présence semble néanmoins montrer I'existence d’'un phénomene de
compliance plastique, observé dans la direction de faible désaccord paramétrique (x), et pour laquelle
une relaxation incompléte de la couche d’AIN a été mise en évidence dans la section 5.3.
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GaN sur substrat SOI

Champ clair

S

Champ sombre - Faisceau faible

Figure 130. Images champ clair et champ sombre d’une couche d’AIN 50 nm sur SOI (Si supérieur orienté

a)
] g = (0002)

<110> 100 nm).

b) ] g = (0002)
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Figure 131. Image champ sombre faisceau faible g = (0002), pour un empilement GaN/AIN/SOI (Série 1).
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5.5 Conclusion

Au cours de ce chapitre, nous avons étudié l'intérét du substrat SOI pour effectuer des dépots de
couches nitrures, dans le but de réduire le nombre d’étapes lors de la croissance et réaliser des couches
de GaN sans fissures et plus épaisses.

Nous avons noté des effets de compliance élastique, traduits par un faible transfert de contrainte entre
AN et le Si supérieur du SOI. Cet effet est seulement vérifié dans le cas d'une interface dont le désac-
cord paramétrique est faible. L'effet de ce transfert de contrainte est au final trop limité pour avoir
une incidence sur la déformation mesurée dans GaN. Il est probable que la température de croissance
utilisée ait aussi son importance ; en effet les échantillons ont ici été épitaxiés par MBE. Dans le cas
d’une croissance par MOCVD, a plus haute température, il est tout a fait possible d’imaginer que la
silice puisse fluer plus facilement, et ainsi permettre de plus fortes déformations dans le Si. Cela
permettrait alors une compliance élastique plus importante. Nous n’avons pas pu étudier les défor-
mations dans la série 2 d’échantillons.

Nous avons au final pu observer un mode de relaxation original de la contrainte en tension par AIN :
le Si supérieur du SOI se déforme d’une part en compression, si le désaccord paramétrique est suffi-
samment faible (ici 0,8%) pour que I’épaisseur critique soit importante. De plus, nous avons observé
que celui-ci relaxe sa contrainte en ondulant dans les deux directions du plan.

La Figure 132 résume les déformations mesurées dans I’échantillon de GaN/AIN/SOL.

La compliance plastique a finalement été étudiée pour ces mémes structures, sans que nous puissions
apporter de réponse tranchée. Nous avons observé, par des images en champ sombre, des effets de
compliance plastique dans le Si supérieur du SOI lorsque celui-ci est de faible épaisseur (ici 16 nm),
que la température de croissance est importante (ici MOCVD a environ 1000°C). Si nos différentes
observations montrent donc clairement un effet de compliance avec I'apparition de contraste de dif-
fraction dans le Si du SOI, il est toutefois compliqué avec cette unique technique de dire que cela n’est
pas la conséquence de la déformation élastique observée précédemment (compression et ondulation).
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GaN 400 nm

AIN 200 nm

Si<110> 16 nm

$i0,150 nm

Figure 132. Bilan des déformations mesurées dans un échantillon de GaN/AIN sur substrat SOI.
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Conclusions générales et perspectives

Ce travail de thése a porté sur 'étude de 'hétéroépitaxie de GaN sur substrat Si, principalement en
vue de la réalisation de dispositifs optoélectroniques type LED. Il a été effectué au sein du laboratoire
des Composants pour I'Eclairage (LCE), sur la plateforme de Nanocaractérisation (PFNC) du CEA
LETI, ou les échantillons épitaxiés au laboratoire du CRHEA-CNRS ont été finement caractérisés.

Les progres effectués ces dix derniéres années concernant 'hétéroépitaxie de GaN sur Si ont permis
d’envisager des possibilités intéressantes quant a des dispositifs de type optoélectronique ou électro-
nique de puissance. Pour des applications type LED en particulier, il est nécessaire d’obtenir des
couches avec des densités de dislocations et rugosité de surface minimales. Les dislocations agissant
comme des centres de recombinaison non radiatifs, on va donc chercher a réduire leur densité, et
essayer de se rapprocher des valeurs obtenues sur substrat saphir, soit de I'ordre de 10°® disloca-
tions/cm2. Par ailleurs, une faible rugosité de surface permet d’obtenir des couches homogenes, no-
tamment en ce qui concerne les puits quantiques pour les applications LED, ou les interfaces dans le
cas des transistors HEMT.

L’hétéroépitaxie, en particulier de GaN sur Si, présente toutefois des caractéristiques gérées pendant
la croissance. Dans une premiére partie de ce travail nous avons analysé certains points clés de cette
croissance pour comprendre leur influence sur la qualité des couches finales, qualité définie par la
densité de dislocations et la rugosité.

La couche de nucléation d’AIN, nécessaire pour éviter le contact direct Ga-Si et le phénomene de
« melt-back etching », a été particulierement étudiée. Nous avons montré que les couches d’AIN ont
une structure colonnaire dont la taille des grains augmente avec la température, ce qui a pour effet
de réduire la densité de dislocations traversantes. Inversement, la rugosité de surface de la couche est
alors augmentée. En fonction de I'application visée, une croissance MBE (croissance basse tempéra-
ture : forte densité de dislocation et faible rugosité) ou MOCVD (croissance haute température : faible
densité de dislocations et forte rugosité) sera privilégiée. L'interface AIN/Si a également été analysée
pour différentes conditions de croissance. La croissance MOCVD haute température peut conduire a
la création d’une couche interfaciale principalement amorphe. Néanmoins, nous avons mis en évi-
dence la présence de régions cristallines de taille nanométrique dont la présence permet d’expliquer
la relation épitaxiale entre I'AIN et le Si.
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Nous avons ensuite étudié les mécanismes de relaxation des contraintes liées a la croissance épi-
taxiale, grace a l'utilisation conjointe de techniques de TEM permettant la mesure des déformations
et 'observation des défauts cristallins. Dans le cas d'une croissance bidimensionnelle, la relaxation se
fait par la formation de boucles de dislocation ainsi que par I'inclinaison des dislocations traversantes.
La persistance de I'inclinaison de ces dislocations au-dela de ’épaisseur nécessaire pour une relaxation
totale du GaN met progressivement le matériau en tension a température de croissance. Cette tension
résiduelle augmente la probabilité de fissuration des couches pendant la descente de la température
de croissance vers la température ambiante.

Un objectif majeur des études sur la croissance de GaN sur Si est la réduction du nombre de défauts
cristallins. Nous avons étudié en détail le procédé largement répandu de croissance 3D induit par un
traitement SiN pour le comprendre et déterminer son influence sur les contraintes dans les couches.
Les mécanismes de propagation des défauts observés ont montré qu’il est plus efficace d’avoir de
petits ilots de GaN, éloignés entre eux, afin de maximiser la réduction de dislocations.

La corrélation TEM-CL nous a permis de comprendre I'influence du mode de croissance sur les pro-
priétés optiques locales des couches. La CL nous a permis de relier I'absorption d'impuretés aux dif-
férents modes de croissance.

Certains résultats publiés dans la littérature [87] montrent que I'exposition de la surface de GaN a
des flux de Si et NHs (traitement SiN) conduit a la formation d’'une monocouche cristalline SiGaN3
responsable de la croissance 3D ultérieure. Nous avons cherché a mettre en évidence la présence
d’une telle couche dans le cas d’un traitement SiN de 'AIN. Nos résultats ne nous permettent pas de
conclure quant a I'existence d'une telle couche. Nous avons par contre observé un enrichissement en
Si sur une centaine de nanomeétre apres le traitement SiN.

Dans une seconde partie de ce travail, nous nous sommes intéressés a '’évaluation d’un substrat alter-
natif pour la croissance du GaN, le SOI, substrat prometteur pour encaisser les contraintes liées a
I'hétéroépitaxie des nitrures par des effets de compliance. Au final les déformations et les densités de
défauts mesurés sur SOI sont trés similaires a celles obtenues Si massif. Toutefois deux points intéres-
sants ont été mis en évidence :

- Dans le cas de faible désaccord paramétriques, la compliance élastique semble possible. Le
SOI peut donc se révéler intéressant pour des structures restant suffisamment fines.

- Des effets de compliance ont été observés a haute température de croissance, et cela peut
constituer un axe de recherche futur. En effet, a haute température la silice peut devenir vis-
queuse et donc présenter des propriétés adéquates pour la compliance.

Les résultats matériaux de cette thése ont permis de mieux comprendre les mécanismes régissant la
croissance de GaN sur Si. Cette compréhension fine peut permettre d’ouvrir la voie a de nouveaux
procédés de croissance. Ainsi, on peut imaginer une structure relativement fine comprenant une
couche de nucléation d’AIN réalisée par MBE (faible rugosité), un traitement SiN permettant de de
réduire fortement et rapidement la densité de dislocations (petits ilots pendant la croissance 3D
MOCVD), une couche intercalaire d’AIN permettant de mettre en compression la couche finale de
GaN. Cette couche restera en compression vu la faible densité de dislocations traversantes.

Nous avons évalué la croissance sur substrat SOI qui, pour le moment, n’a pas donné de résultats
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probants en terme de qualité. Pour continuer dans cette voie, il serait nécessaire d’utiliser une crois-
sance haute température pour bénéficier des propriétés de compliance de ce type de substrat.

L’obtention de ces résultats n’a été possible que grace a I'utilisation corrélée de différentes techniques
avancées de microscopie électronique. La technique N-PED développée dans cette thése pour les ma-
tériaux nitrures a permis de relier les déformations aux observations des microstructures obtenues
par des techniques plus classiques sur un méme échantillon dans un microscope électronique en trans-
mission. La maitrise de la préparation des échantillons MET nous a également permis de corréler des
observations MET avec des expériences de CL réalisées dans un MEB. La poursuite du développement
de ces techniques et de leur emploi corrélé m’apparait fondamentale pour la compréhension des mé-
canismes qui régissent la croissance hétéroépitaxiale.
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Annexe Traitement des données N-PED

Dans cette annexe, quelques informations supplémentaires sur le traitement des clichés de diffraction
N-PED (voir section 2.1.2) sont données. Toutes les analyses des clichés N-PED de cette these ont été
réalisées par avec le script GEM_ED développé par Jean-Luc ROUVIERE au CEA-Grenoble. Ce script
est écrit dans le logiciel de traitement d'images DigitalMicrograph de la société Gatan. Le développe-
ment du script est réalisé dans le cadre du laboratoire commun entre le CEA-Grenoble et la compagnie
de microscope FEI. Le savoir-faire testé dans GEM_ED est transféré au logiciel commercial "epsilon"
de FEI et le détail de 1'algorithme utilisé ne peut donc pas étre entierement dévoilé. Toutefois, les
grandes lignes peuvent étre expliquées.

Jusqu'a tres récemment, le programme GEM_ED ne pouvait analyser que des clichés de diffraction
trés similaires, pratiquement « homothétiques » les uns par rapport aux autres (c'est le cas des clichés
de diffraction des matériaux GaN et AIN observés selon le méme axe d'observation). Jean-Luc ROU-
VIERE a développé son logiciel pour qu'il puisse traiter des clichés de diffraction tres différents comme
c'est le cas entre GaN et Si (cf. Figure 133). Le principe consiste a utiliser les parametres des matériaux
massifs (ces valeurs sont données dans le Tableau 1 du chapitre I) et a utiliser les relations géomé-
triques entre les différentes phases (la Figure 134 traite un exemple). GEM_ED permet maintenant
de mesurer les parametres de maille des réseaux de GaN et d'AIN en prenant comme référence le
substrat de Si, qui loin de l'interface avec les nitrures est supposé relaxé.

L'analyse des clichés de diffraction comporte 3 étapes :

- la détermination des différents types de clichés de diffraction et l'indexation des taches de
diffraction sur ces différents types de clichés (dans GEM_ED, chaque type de clichés est appelé
"phase")

- le positionnement du centre des taches de diffraction sur tous les clichés de diffraction

- le choix d'un cliché de référence et la mesure des déformations

Pour chaque type de clichés de diffraction, on définit deux vecteurs de diffraction g; et g (non coli-
néaires et appartenant au réseau réciproque). Les coordonnées de ces vecteurs exprimées dans le
repére de la caméra CCD définissent une matrice G :
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G = [glx gZx]

gly gZy (42)

De la méme facon, on définit une matrice Go correspondant au cliché référence.

La Figure 133 montre les clichés de diffraction obtenus, pour chacun des matériaux et chacune des
orientations étudiées. On rappelle que pour les structures étudiés (GaN/AIN/Si <110>), les deux
axes principaux sont <10-10> GaN // <001> Si et <11-20> GaN // <-110> Si (cf. section -).

Direction d’observation (DO)

[11-20] [10-10]

[-110] [100]

Figure 133. Clichés N-PED typiquement obtenus pour chacun des matériaux et chacun des orientations, dans
le cas typique d’un empilement GaN/AIN/Si <110>.

Pour simplifier 'explication qui suit, le cas de GaN et AIN sera traité de facon unique, leur cristallo-
graphie étant totalement similaire. Prenons dans un premier temps la direction d’observation [11-20]
du GaN. Les clichés de diffraction des matériaux sont donnés sur la Figure 134. Il est donc nécessaire
d’exprimer les vecteurs (g1, g2) dans la base nitrures, en fonction des vecteurs (g:’, g2’) dans la base
référence du Si :

{91 = (g1 +92") X Ot
aGaN\/§
Csi\/i

Ccan

(43)

kgz =(—g1"+92") %

-152 -



Annexe Traitement des données N-PED

Les parametres de maille de GaN, AIN et Si correspondent aux valeurs théoriques attendues a I'état
relaxé pour ces matériaux ; leurs valeurs sont rappelées dans le Tableau 1.

> R N

im
v
=

*®
1048
-~

®

GaN/AIN axe de zone [11-20] Si axe de zone [-110]

Figure 134. Clichés N-PED et vecteurs de diffraction (g1, g2) pour l'orientation [11-20] de GaN, et (g1, g2")
pour Si orienté [-110].

On procéde de la méme facon avec I'axe de zone [10-10] de GaN, dont les vecteurs de diffraction (g,
g2) peuvent étre exprimés en fonction des vecteurs (g1, g2’) dans la base référence Si (représentée
Figure 135) :

( , 2\/2(151'
g1 =91 X .
a
(44)
, ZX/ECSL'
kgz =02 X c
GaN
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GaN/AIN axe de zone [10-10] Si axe de zone [001]

Figure 135. Clichés N-PED et vecteurs de diffraction (g1, g2) pour l'orientation [10-10] de GaN, et (g:’, g2)
pour Si orienté [001].

Nous avons désormais I'expression de G et Go dans la méme base du réseau réciproque. A partir de
ces deux matrices, on peut exprimer la matrice des distorsions bidimensionnelles [127]:

D= (GH¢I -1 (45)

Ou I désigne la matrice identité, et T désigne la transposée d’'une matrice. Sauf indication contraire
dans le manuscrit, c’est le substrat Si qui a servi de référence pour les différentes mesures effectuées.
Cette matrice des distorsions permet de déterminer le tenseur des déformations ¢ et la matrice de
rotation, dans le plan (x, y) perpendiculaire au faisceau d’électrons :

1
£=E(D +DT)
1 (46)
Q=5 - D™
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