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Introduction générale 

Tout au long des 50 dernières années, le marché des composants pour l’électronique de 

puissance a connu un essor accéléré et ce phénomène devrait s’amplifier dans le futur. Cette branche 

de l’électronique concerne la conversion de l’énergie, i.e. la fourniture à une charge de l’énergie 

électrique dont elle a besoin et quand elle en a besoin. Les domaines d’application concernés sont 

multiples :  

- Le transport, le stockage, et le conditionnement de l’énergie électrique 

- Notamment pour les énergies renouvelables et les réseaux intelligents (smart grid), 

- Le marché des appareils mobiles, 

- L’électronique embarquée dans les véhicules, notamment la voiture électrique… 

En permanence, il est nécessaire de produire davantage de dispositifs redresseurs et commutateurs, 

avec de meilleures performances (rendement et puissance massique accrus) et à moindre coût [In-1] 

[In-2]. Depuis plus de 20 ans, pour un même type de composant, le gain de productivité obtenu par la 

communauté industrielle international est d’environ 15 % par an. 

La majorité des composants pour l’électronique de puissance est encore réalisée en silicium. 

Néanmoins, du fait de ses propriétés intrinsèques, ce semi-conducteur a atteint ses limites pour ce type 

d’applications. Le diamant reste un matériau très prometteur à terme mais son développement dans ce 

domaine est resté bloqué jusqu’à présent par l’absence d’un donneur ou accepteur léger. Deux semi-

conducteurs à large bande interdite, SiC et GaN, sont en compétition pour les prochaines générations 

de composants pour l’électronique de puissance. Le marché correspondant, pour ces deux matériaux, 

pourrait être de 1 milliard de dollars en 2020, année où une parité prix/performances entre le silicium 

et les nouvelles technologies SiC/GaN devrait être obtenue [In-3], et de 3.7 milliards de dollars en 

2025 [In-4]. Le SiC monocristallin est développé depuis plusieurs dizaines d’année et des composants 

pour l’électronique de puissance sont commercialisés depuis longtemps (Diode Schottky 1700V 25A 

(Infineon) en 1999 ; JFET SiC (Infineon) en 2000 [In-1]). Ce matériau est désormais arrivé à un 

premier stade de maturité technologique. Néanmoins, le prix des substrats de 4H-SiC reste élevé (au 

moins 10 fois supérieur à celui du Si), ce qui renchérit le cout des composants. Le GaN commence à 

constituer une alternative prometteuse pour ce marché. Il est utilisé, depuis de nombreuses années, 

dans l’industrie de l’optoélectronique, en particulier pour la fabrication de diodes électroluminescentes 

(DEL) et de lasers. Or, il possède également bon nombre des qualités requises pour son utilisation en 

électronique de puissance : grand gap (3.43 eV à 300K), fort champ critique et vitesse de saturation 

des électrons élevée [I-5]. Par ailleurs, la réalisation d’hétérostructures AlGaN/GaN ou InAlN/GaN est 

possible, ouvrant la voie à des transistors HEMT fonctionnant à tensions élevées, particulièrement 

rapides et d’ailleurs déjà  utilisés dans des amplificateurs pour hyperfréquences. 
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L’idée d’utiliser le GaN en électronique de puissance n’est pas récente. Néanmoins, son 

développement s’est heurté à de nombreuses difficultés, un des principaux verrous technologiques 

étant le manque de substrats de GaN de grande taille, de qualité cristalline compatible avec la 

fabrication de composants. En effet, les techniques standard de cristallogenèse, basées sur l’utilisation 

d’un bain du matériau fondu (méthodes Czochralski, Bridgman), sont inapplicables au GaN, en raison 

de la gigantesque pression d’équilibre de N2 au-dessus du nitrure à sa température de fusion (2220°C). 

Des techniques de cristallogenèse alternatives (cf. chapitre I) ont été développées, mais les dimensions 

des cristaux obtenus jusqu’à présent demeurent très limitées, et les coûts prohibitifs. Pour augmenter 

les surfaces disponibles et abaisser les coûts, les études se sont focalisées sur l’hétéro-épitaxie du GaN 

sur divers substrats, en privilégiant le saphir et le silicium. Cette approche, si elle permet la production 

de pseudo-substrats de GaN de grand diamètre (jusqu’à 8 pouces), a pour corollaire la génération 

d’une forte densité de défauts (dislocations…) au sein du nitrure, du fait de son désaccord de maille 

avec le substrat et de leur dilatations thermiques différentes. De nombreux travaux d’ingénierie des 

interfaces ont été conduits afin de réduire la défectuosité du matériau. La qualité cristalline actuelle 

des hétéro-épitaxies de GaN apparait désormais compatible avec la fabrication de composants 

performants.   

Afin de dynamiser la recherche nationale autour de ce nitrure et de permettre la mise sur le 

marché de composants de puissance, plusieurs projets se sont succédés en France. Les sociétés 

STMicroelectronics, OMMIC, PICOGIGA, SILTRONIX et les laboratoires LMP et CHREA ont lancé 

en 2007 le projet G
2
REC (Grand Gap RECtifier). Ce dernier visait à créer une nouvelle filière 

d’électronique de puissance, pour des applications industrielles et grand public, afin d’abaisser la 

consommation d’énergie des équipements électriques. Il s’agissait de commencer à développer des 

diodes Schottky de puissance en GaN hétéroépitaxié sur substrat de Si. Un des volets du programme   

« Tours 2015 » a pris le relais en 2012. Ce projet d’Investissement d’Avenir a regroupé, autour de la 

société STMicroelectronics (site de Tours), le CEA LETI ainsi que 13 laboratoires associés au CNRS 

(LMI, Ampère, GREMI, GREMAN, …). Son objectif a été de développer des composants nouveaux 

destinés à la maîtrise avancée de l'énergie dans les dispositifs électroniques [In-6]. L’un des axes de ce 

programme, dans lequel se sont inscrits ces travaux de thèse, est le développement de diodes 

(redresseurs) Schottky en GaN, de tenue en tension 600V et 1200V.  

Les topologies trop simplistes de composants de puissance peuvent générer, en certaines zones 

très localisées, de très forts pics de champ électrique, capables de les détruire. C’est pourquoi 

l’introduction, dans le design de ces composants, de zones dites de « protection périphérique » s’avère 

indispensable. Pour les redresseurs Schottky Si et SiC, il s’agit de caissons de type p, implémentés par 

dopage localisé à l’intérieur d’une matrice de type n. Cependant, le dopage localisé de type p du GaN 

n’est pas encore bien maitrisé.  
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La technique utilisée pour les composants en SiC, qui fait appel à l’implantation ionique de 

l’élément accepteur, pose problème dans le cas de GaN. En effet, en raison de la forte liaison Ga-N, 

l’implantation du dopant p (le Mg) nécessite des ions hautement énergétiques, générant de forts 

dommages dans le nitrure. La guérison du cristal, ainsi que l’activation du Mg, requièrent des 

températures de recuit trop élevées par rapport à la stabilité du GaN, nécessitant une protection de 

surface de ce dernier, qui reste encore insuffisamment maîtrisée. Réaliser les caissons de protection 

périphérique par une croissance épitaxiale localisée de GaN de type p pourrait constituer une solution 

alternative. Le rôle du LMI, dans le cadre du projet Tours 2015, a été d’étudier la croissance 

localisée de ces caissons de GaN de type p afin d’assurer la protection périphérique des 

redresseurs Schottky 600-1200V.  

Le LMI a déjà travaillé sur la protection périphérique de composants de puissance en SiC. La 

possibilité de fabriquer des caissons de SiC très dopés de type p (par l’Al) a été démontrée, via une 

homo-épitaxie localisée de 4H-SiC par la technique de transport Vapeur-Liquide-Solide (VLS). Le 

concept de base consiste à créer une phase liquide localisée Al-Si, par fusion d’une bicouche de ces 2 

éléments, puis de l’alimenter en carbone par du propane afin de faire croitre du SiC dopé Al. Au cours 

de la présente étude, nous avons cherché à transposer, en l’adaptant, cette approche VLS au système 

Ga-Mg-N. Ainsi, nos principaux objectifs ont été d’étudier la croissance homo-épitaxiale de GaN dopé 

au Mg, reposant sur l’alimentation en azote (ou nitruration) d’une phase liquide Ga-Mg, et de chercher 

à localiser cette croissance dans des tranchées gravées au sein d’un germe de GaN de type n. Nous 

préciserons plus loin les avantages potentiels d’une telle approche. 

Dans le chapitre I, après avoir décrit les principales propriétés du GaN, nous exposerons ses 

différents procédés de croissance (cristallogenèse et épitaxie), en détaillant tout particulièrement les 

méthodes en phase liquide. Un focus sera ensuite mis sur les techniques d’épitaxie localisée de ce 

nitrure. Puis, nous aborderons la problématique centrale du dopage de GaN. Après une rapide revue de 

ses principaux dopants de type n et p, nous nous focaliserons sur son dopage p par le Mg, en précisant 

les problématiques afférentes à l’incorporation de cet élément. La question du dopage localisé de type 

p de GaN sera ensuite discutée. Puis, nous présenterons quelques applications du GaN dans le 

domaine de l’électronique, en ciblant plus particulièrement les composants de puissance visés dans le 

programme Tours 2015. Nous terminerons ce chapitre en détaillant les enjeux et le contexte de notre 

étude expérimentale.  

Le chapitre II mettra en lumière les principales problématiques et quelques points clés de la 

technique de croissance de type VLS proposée. Dans un premier temps, nous résumerons les données 

disponibles, dans la littérature, sur le système Ga-Mg-N.  
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Puis, nous justifierons l’approche CVD choisie pour constituer un liquide Ga-Mg, avant de 

discuter certaines caractéristiques de cette phase liquide. Nous nous focaliserons ensuite sur l’étape de 

nitruration, en posant en particulier la problématique de la stabilité du GaN et de la solubilité de 

l’azote dans le liquide.  

À la lumière des données bibliographiques, nous préciserons la fenêtre de conditions 

expérimentales pertinente. Nous détaillerons enfin l’approche envisagée pour localiser la croissance, 

qui repose sur l’utilisation d’un masque dur.  

Le chapitre III sera consacré à la présentation et la discussion des résultats de croissances VLS 

de GaN, réalisées dans une première configuration simplifiée : en l’absence du dopant Mg (i.e. dans un 

liquide constitué de Ga pur) et dans une configuration non localisée. Différents modèles de croissance 

seront proposés, selon la nature du gaz porteur (H2 ou Ar) utilisé lors de l’étape de nitruration. 

Enfin, le chapitre IV résumera les résultats des croissances de GaN dopé au Mg, sous la forme 

de structures épitaxiales sub-micrométriques ou de pseudo-films. La plupart des résultats discutés 

correspondront à des croissances VLS non localisées. Néanmoins, la problématique de la localisation 

de la croissance sera abordée en fin de chapitre. Nous y discuterons en particulier les résultats d’études 

préliminaires de divers matériaux de masque : SiO2, BCx et BCxNy. 
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Introduction 

Ce premier chapitre présente tout d’abord le nitrure de gallium en tant que semi-conducteur. 

La première partie décrit ses principales propriétés. Ensuite, on dresse l’état d’avancement de la 

croissance massive, ainsi que de l’épitaxie pleine plaque et localisée. Une seconde partie aborde le 

dopage du GaN, en développant d’avantage le dopage par le Magnésium. Dans cette partie, nous 

abordons également la problématique de la croissance localisée de GaN de type p. Quelques 

applications du GaN semi-conducteur (transistor HEMT, diode Schottky) sont également évoquées 

brièvement. Dans la dernière partie du chapitre, le contexte de l’étude est précisé : protection 

périphérique, homo-épitaxie VLS de 4H-SiC de type p, positionnement dans le programme                 

« Tours 2015 ».  
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1. Propriétés du GaN  

1.1. Structure cristalline 

Le nitrure de gallium cristallise sous la forme de 2 polytypes principaux.  

La structure cristalline la plus stable est la phase hexagonale (2H-GaN) dite de type würtzite. 

S’il est commun de décrire cette structure à l’aide d’une maille conventionnelle à haute symétrie en 

forme de prisme droit à base hexagonale, la maille la plus simple est en fait un prisme droit à base 

losange (Figure I-1 b). Les positions des atomes sont pour l’un (Ga ou N) : (0 0 0) (8 sommets) et (2/3 

1/3 1/2), et pour l’autre (N ou Ga) : (0 0 5/8) (4 atomes sur les arrêtes) et (2/3 1/3 1/8). La structure 

würtzite peut également être décrite comme une succession de plans (0001) aux cotes 0, 1/8,            

1/2, 5/8, … alternativement peuplés d’ions Ga et N, ou comme un empilement compact ABABAB de 

bicouches ayant GaN comme motif selon la direction [0001] (Figure I-1 d et f). Pour une structure 

würtzite idéale, le rapport c/a =√8/3 =1.633. Dans la réalité, c/a ≤ 1.633 (voir Tableau I-1).  

La structure cubique (3C-GaN) ou zinc-blende est thermodynamiquement instable mais peut 

être obtenue dans certaines conditions de croissance spécifiques. En particulier, elle peut être stabilisée 

sous la forme d’une épitaxie sur certains substrats cubiques et/ou à basse température. Sa maille 

conventionnelle est un cube (Figure I-1 a). L’un des atomes est placé aux sommets et aux centres des 

faces alors que l’autre atome est au centre de la moitié des 8 petits cubes de côté a/2. La structure zinc-

blende peut également être décrite comme une succession de plans (n n n), alternativement peuplés 

d’atomes Ga et N ou comme un empilement compact ABCABCABC de bicouches ayant GaN comme 

motif, selon la direction [111]. (Figure I-1 c et e).  

Ces deux structures cristallines sont proches, l’entourage cristallographique d’un atome donné 

ne variant qu’à partir du 3
e
 voisin.  

 

Figure I-1 : Représentation des structures zinc-blende ((a)-(c)-(e)) et wurtzite ((b)-(d)-(f)). En (b), la maille simple de la 

structure est mise en évidence en bleu. En (a) et (b), des environnements tétraédriques sont colorés en vert. Les différentes 

bicouches atomiques sont présentées en figure (c), (d), (e) et (f) (d’après [I-1] [I-2 [I-3]). 
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Zinc-blende Würtzite 

Paramètres de maille 

(nm) 
a=0.45027 

a=0.31891 
c/a=1.626 

c=0.51855 

Tableau I-1: Paramètres de maille des 2 structures cristallines du GaN [I-4] 

Le GaN possède également un 3
e
 polytype, de type NaCl, stable uniquement à haute pression 

(>30 GPa) [I-5]. Ce polytype étant assez exotique, nous ne l’évoquerons pas davantage ici. 

Dans les 2 structures précédentes, on peut remarquer que les configurations locales autour 

d’un atome Ga ou N peuvent être décrites par une disposition tétraédrique, type sp
3
, centrée sur 

l’atome en question (voir Figure I-1 et Figure I-2). Chaque liaison, de longueur  195 pm, est forte    

(Eliaison  2.26 eV) et partiellement ionique, avec un coefficient d’ionicité proche de 0.387 dans 

l’échelle de Pauling [I-6].  

 

Figure I-2 : Représentation d’un tétraèdre de Ga-N. (Note : les 2 éléments peuvent être intervertis).  

L’azote étant plus électronégatif que le gallium, on peut considérer que l’atome d’azote est 

porteur d’une charge électronique supplémentaire δ
-
 alors que celui de gallium accuse un déficit 

correspondant à une charge δ
+
. Chaque liaison Ga-N présente un moment dipolaire.  

 

Figure I-3 : Représentation de la polarisation de la liaison Ga-N 

On peut observer, sur la Figure I-1, que la maille du 2H-GaN n’a pas de centre d’inversion. Les 

surfaces (0001) et (0001̅) sont différentes. Sur la surface (0001), appelée « face Ga », les atomes 

métalliques, qui ont un caractère électropositif, présentent schématiquement une liaison pendante qui 

pointe perpendiculairement à la surface. Sur la surface (0001̅) nommée « face N », ce sont les atomes 

N à caractère électronégatif qui présentent une liaison pendante qui pointe perpendiculairement à la 

surface (voir Figure I-4).  
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Il en résulte des énergies de surface et des réactivités dissemblables, ce qui entraine des 

propriétés physico-chimiques différentes [I-7]. Les cinétiques de croissance peuvent varier [I-7]. Par 

exemple, en phase liquide, la croissance est plus rapide sur une face de polarité Ga [I-8]. De même, 

l’efficacité du dopage et l’incorporation d’impuretés peuvent dépendre de la polarité de surface [I-7] 

[I-9]. La décomposition est également influencée par la polarité de la surface [I-10]. Certains de ces 

mécanismes (croissance, dopage, décomposition) seront développés dans la suite de ce manuscrit.  

 

Figure I-4: Les différentes faces du 2H-GaN (d’après [I-11]) 

De plus, on pourra noter que, dans le cristal hexagonal GaN (2H-GaN) le prisme de la maille 

est comprimé selon l’axe < c > (c/a < 1.633), par les forces électrostatiques entre espèces ioniques. 

Dans la maille simple, les barycentres des charges + (l’atome de Ga) et – (isobarycentre des atomes 

d’N) ne sont pas confondus. Une polarisation spontanée en découle. Celle-ci est orientée dans le sens 

de [0001̅], i.e. dirigée de la face Ga et vers la face N. Sa valeur est de 0.029 C.m
-2

 ce qui correspond à 

un champ électrique interne très fort, de l’ordre du MV.cm
-1

. Cette polarisation induisant un champ 

électrique, des charges électriques sont attirées par sa surface (charges + pour face Ga ; charges - pour 

face N). Elles viennent compenser le champ de polarisation et minimiser l’énergie électrostatique 

globale.  

Le GaN cubique est isotrope donc il ne présente pas de polarisation spontanée (les barycentres 

des charges + et – sont confondus). 

 De plus, ces deux polytypes de GaN sont piézoélectriques. Si le matériau est contraint, une 

polarisation additionnelle vient s’ajouter à la polarisation spontanée, parallèlement à [0001] pour     

2H-GaN, et à [111] pour 3C-GaN. Ces phénomènes sont exploités au sein d’hétéro-structures 

AlGaN/GaN pour la réalisation de transistors HEMT sans dopage intentionnel (voir partie HEMT 

§4.1). 
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Figure I-5: Représentation d’un tétraèdre de Ga-N et des différentes polarisations.  
La polarisation piézo-électrique représentée est compressive.  

Notre étude portant principalement sur le GaN de type wurtzite, nous détaillerons par la suite 

plus particulièrement les propriétés de ce polytype. 

 

1.2. Propriétés électroniques et thermiques 

Pour les deux polytypes principaux, la structure de bande du nitrure de gallium correspond à 

un gap direct. Le sommet de ses bandes de valence et le minimum de sa bande de conduction sont 

situés au centre de la première zone de Brillouin (Figure I-6). La valeur de son énergie de bande 

interdite est de 3.42 eV pour le 2H-GaN et 3.2 eV pour le 3C-GaN (voir Tableau I-2). Ces largeurs de 

bande interdite, élevées par rapport à la plupart des semi-conducteurs usuels, ont pour conséquence 

une faible densité intrinsèque de porteurs, même à haute température. 

 

Figure I-6: Zone de Brillouin [I-12], structures de bande complètes [I-13] et simplifiées [I-12]                                           

du GaN cubique et hexagonal.  
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Pour les deux polytypes, la bande de conduction est unique et les bandes de valence sont 

multiples. Les rayons de courbure de ces dernières étant différents, on peut différencier des « trous 

légers » et des « trous lourds » qui ont des masses effectives différentes. Les structures de bandes 

présentées sont celles des cristaux parfaits. Les contraintes pouvant s’appliquer sur une couche hétéro-

épitaxiée de GaN peuvent induire des modifications de celles-ci et des propriétés qui en découlent. 

La valeur de la masse effective est un des principaux paramètres déterminant la mobilité 

électronique d’un porteur. Pour le 2H-GaN, on peut noter que la mobilité des trous est très faible par 

rapport à celle des électrons, ce qui pose des problèmes pour les composants bipolaires. Des modèles 

ont été développés afin de décrire l’évolution de la mobilité avec la température et/ou la concentration 

en porteurs. 

 

Figure I-7 : Evolution de la mobilité des électrons à 300 K en fonction de la concentration électronique dans 2H-GaN 

selon Schwierz et Mnatsakanov [I-13]. 

Propriétés Si GaAs 3C-SiC 
4H-

SiC 

6H-

SiC 

2H-

GaN 

3c-

GaN 
Diamant 

Energie de bande 

interdite à 300K (eV) 

1.2 1.43 2.4 3.26 2.9 3.42 3.2 5.5 

indirect direct indirect indirect indirect direct direct indirect 

Conductivité 

thermique  

(W.cm
-1

K
-1

) 

1.5 0.46 5 4.9 4.9 1.3 1.3 20 

Champ de claquage 

pour ND=10
17 

cm
-3

  

(MV.cm
-1

) 

0.25 0.4 1 2.2 2.5 3-5 5 10 

Mobilité des 

électrons   à 300K - 

ND=10
15 

cm
-3

 

(cm
2
V

-1
 s

-1
) 

1200 8500 1000 900 800 900 1000 2200 

Mobilité des trous         

à 300K - NA=10
15

cm
-3

  

(cm
2
V

-1
s

-1
) 

600 400 40 115 90 30 30 1600 

Vitesse de saturation 

des électrons  

(10
7 
cm.s

-1
) 

1 2 2.5 2 2 2.5 2.5 2.7 

Permittivité relative 11.7 12.5 9.7 10 9.6 9.5 9.7 5.7 

Tableau I-2: Propriétés physiques à température ambiante des principaux matériaux semi-conducteurs pour 

l’électronique de puissance [I-14].  
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Ces études permettent de mettre en évidence une chute de la mobilité à haute concentration de 

porteurs (>10
16

-10
17

 cm
-3

), les porteurs se heurtant aux défauts et aux centres chargés (Figure I-7). La 

majorité des études montrent que, vers 300K, la mobilité décroit avec l’augmentation de la 

température [I-15]. Cette tendance est simplement expliquée par l’augmentation des collisions avec les 

phonons (dominants à haute température). 

La conductivité thermique du 2H-GaN hétéro-épitaxial de 2017 est proche de 1.3 W.K
-1

.cm
-1

. 

La valeur théorique de la conductivité thermique de cristaux de GaN est un peu plus élevée, proche de            

2 W.K
-1

.cm
-1

, mais les monocristaux massifs de GaN sont encore rares et chers. Comme de simples 

élévations de température de 20°C au niveau de la couche active peuvent détériorer les propriétés d’un 

dispositif, et surtout sa durée de vie, il est important en électronique de puissance d’utiliser des semi-

conducteurs dotés d’une conductivité thermique élevée. On peut voir, sur le Tableau I-2, que la 

conductivité thermique du nitrure de gallium est bien plus élevée que celle du GaAs, légèrement plus 

faible que celle du silicium, mais beaucoup plus faible que celle des SiC 

 On peut également remarquer, toujours dans le Tableau I-2, que le GaN présente une assez 

forte mobilité de ses électrons et un champ de claquage élevé. Ces deux paramètres sont à la base des 

potentialités du GaN pour les applications en électronique de puissance. Les propriétés du GaN sont 

bien supérieures à celles du silicium ou de GaAs, et sont comparables à celles du SiC. Le GaN et le 

4H-SiC sont concurrents pour les applications en électronique de puissance. Un des avantages du GaN 

est de pouvoir réaliser des hétérojonctions « pseudomorphiques » à grand Gap AlGaN/GaN ou               

InAlN/GaN, caractérisées par la présence d’un gaz 2D d’électrons à l’interface, ce qui permet la 

réalisation de transistors FETs à hétérojonctions appelés « HEMT » (voir §4.1). Il est important de 

noter que les propriétés du diamant sont a priori les plus intéressantes, faisant théoriquement de ce 

matériau le semi-conducteur le plus prometteur pour ces applications. Cependant l’absence d’élément 

dopant léger bloque toujours la démonstration de composants performants fonctionnant autour de la 

température ambiante ou au-dessous. 

 

1.3. Propriétés thermodynamiques 

En raison de la force de la liaison Ga-N (Eliaison = 2.26 eV), le GaN est très stable 

chimiquement ce qui lui permet d’être utilisé dans des environnements agressifs.  

La Figure I-8 présente les diagrammes de phase Ga-N calculés par Davidov et al. [I-16] à 

plusieurs pressions (d’azote) entre Patm et 7.6 GPa. Il est à noter que certaines valeurs utilisées pour le 

calcul (enthalpie de formation, température de décomposition estimée) varient beaucoup selon les 

publications et/ou la qualité du GaN étudié. Le fait le plus important à noter sur cette figure est 

l’évaporation préférentielle de l’azote à partir de la surface du cristal. À pression atmosphérique, le 

graphique montre que cette évaporation par décomposition péritectique commence à 780°C, mais il est 

noté dans la publication que cette température  peut varier entre 720°C et 950°C, voire même plus 
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pour certaines couches épitaxiales. En tendance générale, plus la pression en azote est élevée, plus le 

GaN est stable, et sa température de décomposition élevée. Cette étude a calculé qu’à partir de 6 GPa, 

le GaN(s) devient liquide à Tfus= 2520°C avant décomposition. Plus récemment, une nouvelle valeur 

(Tfus = 2220°C à 6 GPa) a été proposée à partir de résultats expérimentaux [I-17]. 

 

Figure I-8: Diagrammes binaires Ga-N calculés à diverses pressions de N2 [I-16] 

 En pratique, cette température n’est jamais atteinte à cause de la très forte pression à maintenir 

en élément azote à haute température sous la forme de N2. La liaison NN étant très stable, il faut une 

forte pression de ce gaz pour disposer d’assez d’azote atomique afin de maintenir un équilibre 

dynamique au niveau de la surface du cristal (i.e. compenser les désorptions d’atomes d’azote par 

autant d’adsorptions). En 1984, Karpinski et al ont déterminé la pression d’équilibre de diazote au-

dessus du système Ga(l)/GaN(s), en fonction de la température, à des températures élevées [I-18]  

(voir Figure I-9). Elle a été calculée à partir de modèles de type Arrhenius et comparée à des données 

expérimentales.  

 

Figure I-9 : Pression d’équilibre de diazote au-dessus du système Ga(l)-GaN(s) en fonction de la température,  

déterminée par Karpinski et al. [I-19]. 

Par analogie avec d’autres cristaux ayant la même énergie de liaison, on estime que la 

température à maintenir en surface de germe pour obtenir une croissance cristalline de GaN de haute 

qualité avec une vitesse de croissance de 1 mm / h se situerait vers 2000°C. A cette température, la 

pression de N2 à appliquer pour stabiliser le GaN est supérieure à 6 GPa. 
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Cette contrainte rend irréalisable la croissance de cristaux massifs de GaN à partir d’un bain de 

GaN fondu. Il n’existe pas, pour GaN, l’équivalent des techniques classiques de cristallogenèse telles 

que les méthodes Czochralski ou Bridgman utilisées pour le silicium, le germanium, et pour de 

nombreux semi-conducteurs III-V (GaAs, InP, GaP, GaSb, ...). La cristallogenèse de GaN nécessite 

donc la mise en œuvre de techniques alternatives qui seront évoquées au paragraphe 2. 

 

1.4. Disponibilité des éléments azote et gallium 

S’il est évident que l’élément azote est inépuisable à l’échelle humaine, il peut être intéressant 

de se pencher sur la disponibilité de l’élément gallium. 

Le métal gallium a été découvert par le chimiste Paul-Émile Lecoq de Boisbaudran en 1875. Il 

sert principalement à l’élaboration de matériaux semi-conducteurs III-V (GaAs, GaN, GaP, …) pour 

l’électronique et l’optoélectronique. Il est également utilisé pour d’autres applications de niche : 

thermométrie et lubrification haute température, fibres optiques, panneaux solaires Cu(Ga,In)Se2, 

traitement médicaux, industrie nucléaire, additifs alimentaires (E312), …. [I-20].  

Le gallium est présent dans la bauxite (entre 30 et 80 g de Ga par tonne). Il est donc un sous-

produit de l’industrie d’aluminium. Au total, on estime actuellement que 1.6 Mt de gallium seraient 

contenus dans les minerais de bauxite connus. Il est également présent dans des minerais de zinc, mais 

son extraction à partir de cette source est actuellement trop coûteuse. Le gallium peut être également 

récupéré à partir des cendres produites par la combustion du charbon [I-20]. 

Comme le gallium est extrait avec l’aluminium (95% de la production du gallium                  

selon [I-21]), de grandes quantités sont produites chaque année (proches de la centaine de tonnes). Les 

producteurs de bauxite sont nombreux et les principaux sont l’Australie, la Chine, le Brésil et l’Inde. 

Les capacités de production actuelles du gallium sont de 184 tonnes/an, utilisées à 42% (2009) [I-21], 

alors que moins de 1% du gallium présent dans la bauxite est récupéré. Il n’y a donc pas de problème 

de ressource primaire au niveau mondial. 

Le besoin en gallium devrait être dopé par ses applications très prometteuses (DEL, 

électronique, panneaux solaires en CIGS), avec une demande pouvant être estimée à plus de 500 t/an 

d’ici 2030, i.e. 5 fois la production annuelle de 2009. Il pourrait y avoir momentanément des 

difficultés d’approvisionnement, le temps que l’industrie d’extraction et de transformation s’adapte à 

la demande [I-21]. 

Il n’y a plus de producteur de gallium purifié en France depuis l’arrêt de l’usine de GEO 

gallium. Si les producteurs de ce métal sont nombreux, la Chine est devenue le premier fournisseur 

mondial de gallium. Il pourrait être dangereux de laisser la Chine exercer un monopole sur le gallium, 

les enjeux stratégiques associés très importants [I-21]. 
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2.  Croissance de GaN 

Une grande partie des dispositifs optiques et électroniques mettent en œuvre une couche active 

épitaxiée sur un substrat. En ce qui concerne le GaN, l’homo et l’hétéro-épitaxie ont chacune leurs 

avantages et leurs inconvénients. L’homo-épitaxie permet la croissance de couches de bonne qualité 

cristalline, mais la disponibilité et/ou le coût des substrats peuvent poser problèmes pour la plupart des 

applications.  

Comme les techniques usuelles de cristallogenèse (Czochralski ou Bridgman) ne peuvent pas 

être appliquées au GaN (voir §1.3), des techniques alternatives pour faire croître des cristaux massifs 

ont été développées. Malheureusement, malgré de nombreuses recherches passées et encore en cours, 

celles-ci, présentées au §2.2, ne permettent toujours pas, à ce jour, d’obtenir des substrats GaN de 

taille/qualité/coût acceptables pour des applications en grandes séries. Comme le développement des 

premières applications de masse, principalement les diodes LED pour l’éclairage et l’affichage, 

nécessitait le dépôt de couches actives sur des grandes surfaces, des techniques de croissance hétéro-

épitaxiale ont été développées (MOCVD : § 2.3.1, EJM : §2.4 et HVPE pour les couches épaisses : 

§2.3.2). La qualité des couches hétéro-épitaxiées dépend grandement du choix du substrat (§2.1.1) et 

des couches « buffers »(§2.1.2) permettant de réduire les contraintes. Le principal avantage de 

l’hétéro-épitaxie de GaN est la possibilité d’utiliser des substrats Si ou Saphir disponibles en grandes 

tailles, haute qualité et faible coût. Mais il y a aussi de nombreux désavantages à utiliser ces substrats : 

désaccords de maille, incompatibilité chimique entre le substrat et la couche, présence de « micro-

nano-pipes » dans les cristaux de saphir, ….  

 

2.1. Problématique de l’hétéro-épitaxie de GaN  

 Les substrats potentiels 2.1.1.

Afin d’épitaxier des couches de grande qualité à faible coût, le choix du substrat est crucial. 

Quand la couche et le substrat ont des systèmes cristallins et/ou des distances inter-atomiques 

différentes, il faut gérer les contraintes de désadaptation et éviter les fissurations. Pour choisir le 

substrat le plus adapté, plusieurs éléments sont à prendre en compte.  

L’un des principaux paramètres est la différence de paramètre de maille. Puisque le substrat 

est plus épais que la couche mince, il impose son paramètre de maille aux premiers stades de l’hétéro-

épitaxie, ce qui engendre des contraintes dans la couche épitaxiée (voir Figure I-10).  Si les paramètres 

de maille du substrat dans le plan de croissance sont plus petits (resp. plus grands) que ceux de la 

couche mince, cette dernière est en compression (resp. en tension).  
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Figure I-10 : Effet du désaccord de maille sur la déformation élastique d’une couche [I-1]. 

À partir d’une certaine épaisseur appelée « épaisseur critique », pouvant être très faible 

(parfois dès la première monocouche), la contrainte se relaxe plastiquement par la formation de 

dislocations. Certaines sont dites traversantes si elles se propagent jusqu’à la surface de la couche. Une 

forte densité de dislocations dans la couche active peut réduire les performances électriques du 

composant.  

 Les différences de coefficients d’expansion thermique (C.E.T.) sont également 

problématiques. La croissance étant réalisée à une température plutôt élevée (typiquement vers 1000-

1100°C pour le GaN industriel), les paramètres de maille de la couche et de son substrat vont tendre à 

diminuer au cours du refroidissement post-épitaxie. Si les différences de C.E.T. sont trop importantes, 

il peut y avoir une courbure significative du système couche-substrat et, au-delà d’une certaine 

épaisseur, des fissurations de la couche, tout particulièrement si elle est mise en tension lors du 

refroidissement. 

 De plus, il est nécessaire que les substrats puissent supporter les contraintes du dépôt : 

température élevée, atmosphère réductrice (souvent H2), haute concentration de NH3 (selon la 

technique). Egalement, selon les applications visées, certains substrats ont des propriétés pouvant être 

rédhibitoires  (caractère isolant, …).  

Nous avons listé ci-dessous les principaux substrats utilisés pour l’hétéro-épitaxie de GaN 

(0001) :  

- α-Al2O3 (0001) = saphir 

- Si (111) 

- 4H-SiC (0001)   

- 2H-AlN (0001) hétéro-épitaxial 

Les différentes propriétés de ces matériaux sont résumées dans le tableau ci-dessous. Les 

différents systèmes GaN/substrat seront ensuite discutés.  
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l 

(0001) 

2H-AlN 

(0001) 

4H-SiC 

(0001) 

Si 

(111) 

2H-GaN 

(0001) 

Rhombohédrique 
Hexagonal 

Wûrtzite 
Hexagonal 

Cubique 

Diamant 
Hexagonal 

Wûrtzite 

Paramètres de maille 

(nm) à 300K 

a : 0.4758 a : 0.3111 a : 0.3081 a : 0.5431 a : 0.3186 

c : 1.2991 c : 0.4979 c : 1.5117 - c : 0.5175 

Δd/d (%) 

Désaccord de maille 

relatif au 2H-GaN 

- 13.8 -2.7 - 3.3 + 20.5 - 

GaN en 

compression 

GaN en 

compression 

GaN en 

compression 

GaN en  

tension 
- 

      

CET (10
-6

.K
-1

) 
a : 6.66-9.03 a : 2.9 a : 4.46 2.616 a : 5.59 

c : 5.0 c : 3.4 c : 4.16 - c : 3.17 

Rapport CET 

relatif au GaN  

selon (001) 

1.34 0.52 0.8 0.47 - 

Compression au 

refroidissement 

Tension au 

refroidissement 

Tension au 

refroidissement 

Tension au 

refroidissement 
- 

      

Conductivité 

thermique 
Kth @ 300K  

(W.K
-1

.m
-1

) 

25 300 490 160 230 

Conduction 

Electrique 
Isolant Isolant 

Conducteur 

ou semi-

isolant 

Conducteur Conducteur 

      

Module d'Young 

(GPa) 
470 / 331 130 324 

Coefficient de 

Poisson ν13 
0.25 / 0.21 0.28 0.18 

Indice optique à 

300K (633 nm) 
1.76 / 2.1 3.5 2.35 

Densité de 

dislocations (cm
-2

) 
<100 > 10

6
 cm

-2
 < 10

4
 cm

-2
 < 100 

<10
6
 (ELO) 

< 1000 

Ammono 

Tableau I-3: Tableau résumant les propriétés du 2H-GaN et de ses substrats potentiels [I-14]. 

L’AlN(0001) et le 4H-SiC(0001) ont un désaccord de maille relativement faible avec le       

2H-GaN. Par contre, ceux de l’Al2O3(0001) et du Si(111) sont plus élevés, ce qui entraine une plus 

forte densité de dislocations dans les couches de GaN épitaxiées. Le 4H-SiC a un coefficient 

d’expansion thermique un peu plus faible que celui du 2H-GaN. Malgré cela, la couche déposée risque 

de se fissurer au refroidissement à cause d’une contrainte interne en tension, ce qui limite l’épaisseur 

déposée à quelques micromètres. Cette difficulté est encore plus forte avec AlN et Si comme substrat. 

L’expansion thermique de l’Al2O3 est plus prononcée que celle du GaN ce qui entraine également des 

contraintes au refroidissement, mais celles-ci sont compressives et donc une épaisseur de GaN plus 

importante peut-être épitaxiée. Pour l’électronique, un substrat conducteur (SiC dopé, Si) permet de 

prendre un contact électrique en face arrière du substrat, ce qui simplifie la topologie du composant. 
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Malgré ses bonnes propriétés, le 4H-SiC reste peu usité comme substrat pour le GaN car ce 

type de substrats est encore très onéreux. Son usage reste limité soit à la réalisation de transistors 

HEMT pour applications militaires ou spatiales, soit à la fabrication de diodes LED, mais uniquement 

par le groupe industriel Cree, qui dispose à la fois de la production interne des substrats SiC et de celle 

des composants LED.  

L’AlN possède également de bonnes propriétés mais il n’existe pas, à l’heure actuelle, de 

substrat AlN massif de grand diamètre et avec une qualité cristalline suffisante. Le saphir est un 

substrat peu onéreux disponible en grande taille, mais son intérêt est réduit par son caractère isolant et 

sa conductivité thermique relativement faible.  

Pour l’électronique de puissance, le silicium semble le substrat le plus intéressant, non pas 

pour ses propriétés intrinsèques, mais parce que ce matériau est omniprésent dans l’industrie 

électronique. Des substrats de très bonne qualité cristalline sont disponibles à faible coût et sous de 

multiples orientations de surface. Cependant, les surfaces de Si doivent être protégées du gallium car 

ces deux éléments forment un eutectique Ga-Si à bas point de fusion (Figure I-11). De plus, on a vu 

ci-dessus que les propriétés (désaccords paramétriques et thermiques les plus élevés, tension au 

refroidissement) n’étaient pas très favorables. Néanmoins, différentes techniques de nitruration et de 

buffer permettent de faire tampon entre le substrat et le GaN (§2.1.2 ci-dessous). Cela permet de 

diminuer la densité de dislocations et d’augmenter l’épaisseur maximale de GaN épitaxié.  

 

 

 

 
Figure I-11 : Image de microscopie optique d’un défaut 

circulaire dû à la réaction entre Ga et Si [I-22]. 

 

  Buffers pour l’hétéro-épitaxie de GaN sur Si 2.1.2.

En hétéro-épitaxie, la différence de paramètre de maille entre la couche mince et le substrat 

génère une forte densité de dislocations (10
7
 à 10

11
 cm

-2 
[I-14][I-23][I-24]) selon le substrat et la 

technique de croissance. Les germes que nous avons utilisés dans notre étude de l’homo-épitaxie VLS 

de GaN, dont nous détaillerons les caractéristiques dans le chapitre III, sont des couches hétéro-

épitaxiales de GaN sur Si(111). C’est pourquoi nous nous focaliserons dans ce paragraphe sur le 

système GaN/Si en précisant les méthodes utilisées pour adapter le GaN à son substrat. 

Pour réduire les contraintes induites par le désaccord de maille et les contraintes au 

refroidissement, une ou généralement plusieurs couches d’adaptation (couches tampon ou « buffer ») 

doivent être insérées à l’interface GaN/substrat.  

De très nombreux types de « buffers » ont été testés depuis de nombreuses années : AlN [I-

22], AlGaN [I-25], 3C-SiC [I-26], ZnO [I-27], SiNx [I-28], …  



19 
 

2.1.2.1. AlN 

Le nitrure d’aluminium semble actuellement le meilleur buffer pour le GaN/Si. Il met le GaN 

en stress compressif, ce qui permet de compenser la tension lors du refroidissement et de diminuer la 

densité de fissures [I-22]. De plus, l’AlN permet de former une barrière chimique entre Ga et Si, et 

ainsi d’éviter la formation de défauts circulaires (cf. Figure I-11) induit par des réactions qui sont 

destructives pour la couche de GaN. Enfin, ce buffer permet d’éviter la pollution du GaN par le 

silicium, qui est un donneur léger dans GaN [I-22]. 

 

Figure I-12 : Image TEM en coupe d’une structure AlGaN/GaN crue sur substrat Si avec un buffer AlN [I-29].  

2.1.2.2. Buffer composite 

Des buffers composés de couches de matériaux différents peuvent aussi être utilisés. Avec un 

substrat Si, un buffer AlN / 3C-SiC est parfois mis en œuvre. Le SiC peut être réalisé par carburation 

du silicium [I-30] et/ou par croissance CVD [I-31]. Les couches épitaxiées sur un buffer composite de 

AlN / 3C-SiC ont des propriétés différentes de celles épitaxiées directement sur AlN. Tout d’abord, le 

buffer composite permet de faire croitre une plus grande épaisseur (supérieure à 1 µm) de GaN sans 

formation de fissures [I-29]. De plus, des analyses (ex. PL dans le Tableau I-4), montrent que les 

couches épitaxiées sur AlN / 3C-SiC / Si ont une meilleure qualité cristalline que celles crues sur buffer 

AlN sans SiC intermédiaire. Les raisons probables de l’amélioration de la qualité du GaN qui croît sur 

cette couche de 3C-SiC sont la faible différence de paramètres de maille entre 3C-SiC et 2H-GaN       

( 3-4 %) et la valeur intermédiaire du coefficient de dilatation thermique de AlN (4.5×10
-6

 K
-1

). Par 

contre, les couches crues sur cet empilement ont une surface plus rugueuse (voir Figure I-13 [I-29]). 

 

Figure I-13: Images TEM de la tranche d’échantillons 

(a) AlGaN/GaN/AlN/3C-SiC/Si 

(b) AlGaN/GaN/AlN /Si [I-29]. 

 

Tableau I-4 : Tableau comparatif d’un 

film AlGaN/GaN cru sur AlN/3C-SiC 

avec un même film cru sur AlN [I-29]. 
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Un buffer composite AlxGa1-xN/AlN permet également d’améliorer les couches de GaN. Pour 

celui-ci, l’optimisation comprend l’ajustement couplé du pourcentage d’aluminium et des épaisseurs 

des couches. Certaines études fixent cette fraction en Al optimale pour leur couche à 0.11 [I-25] alors 

que pour d’autres, l’optimum se situe entre 0.3 et 0.6 [I-32]. Un buffer AlxGa(1-x)N/AlN permet de 

diminuer plus graduellement la différence de dilatation thermique entre couche et substrat [I-33], et de 

minimiser ainsi la densité de fissures. La couche intermédiaire d’AlxGa1-xN permet d’accommoder le 

le désaccord de maille entre GaN et AlN afin de diminuer la densité de dislocations [I-25].  

 

2.1.2.3. Super-réseaux 

Des super-réseaux composés de multiples alternances de bi-couches AlN/GaN ont également 

été utilisés comme buffers, généralement en sus de buffers composites. Ils conduisent à une relaxation 

des contraintes ce qui permet de faire croitre plusieurs microns de GaN sans fissures [I-34][I-35]. De 

plus, ces super-réseaux induisent une contrainte compressive qui compense en partie la contrainte en 

tension dans la couche de GaN, ce qui améliore la qualité cristalline de la couche [I-34][I-35]. Le 

super-réseau permet aussi de diminuer la densité de dislocations en en déviant certaines. Une 

publication annonce une réduction de 10
10

 à 2.5×10
9
 cm

-2
 [I-36]. D’autres super-réseaux avec 

AlGaN/GaN ont aussi été développés [I-37]. 

 

Figure I- 14 : (a) exemple d’empilement complexe pour réaliser des couches épaisses de grande qualité [I-37] 

 (b) image TEM de la tranche d’un échantillon avec un buffer AlN et un super-réseau de 30 alternances AlN/GaN. 

(c)  Agrandissement focalisé sur le super-réseau [I-38]. 

Ces super-réseaux, et toute l’ingénierie des buffers, permettent aux épitaxieurs la croissance de 

plusieurs microns de GaN sans fissures. Ces structures nécessitent une ingénierie de croissance 

complexe, avec de nombreux paramètres à maîtriser. Si on en connait le principe, explicité ci-dessus, 

les recettes précises sont propres à chaque épitaxieur qui les garde souvent secrètes. 

Si ces buffers permettent d’épitaxier des couches de plusieurs microns de GaN et de diminuer 

notablement la densité de dislocations, celle-ci reste cependant très élevée (>10
9 

cm
-2

). Afin de 

diminuer encore cette densité, des techniques basées sur la croissance sélective / dirigée (ELO, 
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PENDEO) ont été développées. Elles permettent d’obtenir des densités de dislocations de l’ordre de 

10
5
-10

6
 cm

-2
. Nous en parlerons plus en détails au §2.5.3.2.  

 

2.2. Cristallogenèse et épitaxie de GaN en phase 

liquide 

 High Pressure Solution Growth 2.2.1.

Pour réaliser la cristallogenèse de GaN, l’idée la plus évidente est de mettre en contact Ga(l) 

et N2(g) à haute température. Pour faire croitre des cristaux massifs, il est nécessaire d’obtenir une 

vitesse de croissance suffisamment élevée et, pour cela, une solubilité de l’ordre de quelques pourcents 

est préférable. Or, il se trouve que la solubilité de l’azote dans le gallium est très faible                      

(voir Figure I-15), et il est donc nécessaire de travailler à température élevée. Cependant, même à 

1700°C, la solubilité reste basse, proche de 0.5 at%. De plus, on a vu précédemment (§ 1.3), qu’à forte 

température, une très forte pression de diazote est nécessaire pour stabiliser GaN.  

 

Figure I-15: Solubilité de N dans Ga (à 1000-1700 °C) calculée pour une solution idéale [I-39]. 

La solubilité à 1700°C est inférieure à 1at%. Les symboles carrés représentent des résultats expérimentaux. 

Dès 1975, Madar et al. ont fait croitre à 1200°C, sous des pressions de N2 de 0.8 GPa, des 

cristaux de GaN de faibles dimensions (< 1 mm) en formes de plaquettes ou d’aiguilles [I-40]. Depuis 

les années 80, la croissance HPSG (High Pressure Solution Growth) est principalement étudiée à 

l’institut des hautes pressions de l'Académie Polonaise des Sciences, et au sein de l’ex société 

AMMONO. Cette équipe a développé, au fil des ans, de nombreux bâtis de croissance HPSG.  

Cette technique consiste à exposer un bain de gallium liquide à une forte pression de diazote 

(Figure I-16). Un gradient de température est créé au sein du liquide. La croissance se fait en 3 étapes :  

1) Adsorption dissociative de N2 à la surface du métal 

2) Dissolution et transport de l’azote de la région chaude vers la région froide du liquide 

3) Cristallisation du GaN dans les zones de sursaturation (en zone froide). 
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Figure I-16 : Schéma de principe de la technique HPSG avec cristallisation spontanée, d’après [I-19]. 

La technique HPSG permet de réaliser, par germination spontanée, la croissance de cristaux 

entre 1300 et 1600°C sous des pressions de N2 comprises entre 8 et 17 kbar. Comme la vitesse de 

croissance est faible, les durées sont longues (de l’ordre de la centaine d’heures).  

La morphologie des cristaux obtenus en nucléation spontanée dépend de la pression, de la 

température et de la sursaturation au cours de la croissance. Cette sursaturation peut être modulée en 

faisant varier le gradient de température.  

Pour des conditions proches de la courbe d’équilibre P(N2) = f(T), i.e. à faible sursaturation 

en N, avec un gradient de température d’environ 10K/cm, la croissance est plus lente selon [0001], ce 

qui conduit à la formation de cristaux en formes de plaquettes hexagonales. La technique HPSG 

permet d’obtenir des plaquettes de surface inférieure à 3 cm² et de 150 µm d’épaisseur (voir             

Figure I-17). La vitesse de croissance est inférieure à 0.1 mm/h, même selon la direction favorable                

 < 101̅0 >. La densité de dislocations est très faible (10-100 cm
-2

), et les cristaux présentent une 

bonne qualité cristalline. La largeur à mi-hauteur (FWHM pour Full Width at Half Maximum) de la 

raie de diffraction DRX (0004) en « oméga scan » (rocking-curve) est de l'ordre de 30 arcsec pour des 

cristaux de largeur 1 à 3 mm. Pour des cristaux de plus grande taille, le pic se démultiplie, indiquant le 

développement d’une mosaïcité [I-41].  

Lorsque la sursaturation est augmentée (par l’intermédiaire du gradient de température), la 

vitesse de croissance augmente (0.5-1 mm/h), mais la qualité cristalline est dégradée (FWHM du 

même pic : 50 arcsec).  

Pour des sursaturations plus élevées, des prismes allongés suivant l’axe c sont 

majoritairement obtenus (voir Figure I-17). La cristallinité de ces cristaux est équivalente à celle des 

plaquettes, mais ils sont souvent creux et de nombreux défauts (boucles de dislocations, inclusions de 

Ga) les rendent noirs.  

 

Figure I-17 : Cristaux de 2H-GaN crus par HPSG 

(a) et (b) Plaquettes ; (c) et (d) Aiguilles (d’après [I-19]). 



23 
 

 La croissance HPSG permet également l’épaississement de cristaux ou de couches de GaN. 

Des couches de plusieurs centaines de micromètres ont été déposées sur des cristaux spontanément 

crus par HPSG, puis polis, ou sur des pseudo-substrats de GaN (obtenus par hétéro-épitaxie) avec des 

diamètres allant jusqu’à 2 pouces, issus de diverses techniques de synthèse. La vitesse de croissance 

peut aller jusqu’à 10 µm/h. La densité de dislocations diminue avec l’épaisseur crue (voir Figure I-21 

p26), selon la densité originelle au sein du germe (environ 1 ordre de grandeur ; ex : passage de 8-

10×10
8 
cm

-3
 à 3-5×10

7 
cm

-3
 après 40 µm de croissance [I-19]).  

 Les cristaux et les couches obtenus présentent un fort dopage résiduel de type n                 

(qqs 10
19

 cm
-3

 ; mobilité < 60 cm²/V.s), attribué à une forte incorporation d’oxygène [I-42]. En effet, il 

semble qu’il n’existe pas de barrière de potentiel pour la dissociation du dioxygène en surface du 

gallium, mais uniquement pour la dissolution de l’O atomique dans le Ga.  

 Des essais de dopage au magnésium ont été réalisés avec cette technique, en utilisant un 

liquide Ga-Mg [I-43].  Les résultats obtenus seront détaillés au paragraphe 3.2.2.  

 

 Méthode Na flux 2.2.2.

La croissance HPSG permet des croissances de bonne qualité, mais elle est limitée par la très 

faible solubilité de N dans Ga, qui impose des hautes températures et donc, par voie de conséquence, 

de très fortes pressions de N2. Afin de diminuer température et pression de croissance, l’équipe de 

Yaname et al. a eu, en 1998, l’idée de rajouter du sodium au sein de la phase liquide
 
[I-44][I-45]. La 

variante technique résultante est appelée « Méthode Na-flux ». On verra, dans cette partie, que cette 

technique, régulièrement améliorée, permet la croissance de cristaux de plus grande taille et ouvre la 

voie à des épitaxies plus rapides que la croissance HPSG.  

 

2.2.2.1. Cristaux obtenus par nucléation spontanée 

 
Initialement, l’équipe de Yaname et al. a expérimenté des phases liquides obtenues à partir 

d’azoture de sodium (NaN3) et de gallium. Dans le liquide, le composé NaN3 se décompose en Na et 

en azote à partir d’environ 300°C [I-46], permettant une alimentation en azote plus efficace qu’à partir 

de N2. Les formes des cristaux (prismes, plaquettes ou grains) varient selon la température, la pression 

et le ratio molaire 𝑟𝑁𝑎 =
𝑁𝑎

𝐺𝑎+𝑁𝑎
 . 

Ce système a été optimisé afin de gagner des degrés de liberté :  

- ajout de sodium métallique au liquide. L’azote provient toujours de NaN3(s), mais la 

pression P(N2) est indépendante de la fraction molaire de Na. 

- phase liquide créée à partir de Na-Ga métallique et alimentation externe en N2(g)  

(P(N2) reste constant durant la croissance). 

- Ga(l) alimenté par des vapeurs de Na au fur et à mesure de la croissance (méthode « Na 

vapor ») [I-47]. 
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L’ajout de sodium permet d’augmenter la vitesse de croissance et ainsi de diminuer 

température et pression. Les différentes croissances ont eu lieu entre 650 et 900°C, à des pressions 

comprises entre 15 et 1100 bars. Le ratio rNa varie entre 0.6 et 0.83.  

 
Figure I-18 : Comparaison des conditions de croissance de GaN par les techniques Na-flux et HPSG et positionnement 

par rapport à la courbe de pression d’équilibre de N2 [I-46].  

L’augmentation des vitesses de croissances en présence de Na est probablement due à une 

amélioration de l’efficacité de la décomposition de N2 en surface de l’alliage liquide. Un modèle a été 

proposé dans lequel le sodium fournit un ou des électrons au N2, ce qui affaiblit la liaison NN. 

L’azote atomique ainsi créé permet la croissance à de plus faibles températures et pressions [I-46]. 

Des cristaux millimétriques sont obtenus, en régime de nucléation spontanée, par les 

différentes variantes de la méthode Na-flux : prismes de 1.2 mm de large et 3 mm de long [I-47] ; 

plaquettes 6×4×0.25 mm
3 

[I-48]. Les qualités cristallines sont assez bonnes (FWHM de 55 arcsec). En 

général, la qualité cristalline diminue lorsque la vitesse de croissance augmente (par exemple : FWHM 

de 112 arcsec selon [10-10] à 0.38 µm/h, mais de plus de 360 arcsec à 2 µm/h [I-49]) 

L’ajout d’autres éléments, en faibles quantités (<1%), dans la phase liquide, en sus du Ga et de 

Na, a été testé pour améliorer la maitrise de la croissance. Le lithium et le calcium permettent 

d’augmenter la solubilité de l’azote dans la phase liquide [I-50], et d’augmenter la vitesse de 

croissance ou de diminuer la pression d’azote. Le ratio N/Ga peut être augmenté, ce qui permet de 

réduire la densité des lacunes d’azote, et également de changer la forme des cristaux [I-51]. Un 

changement de morphologie est également observé lors de croissances avec ajout de Ba dans la phase 

liquide [I-51]. De plus, cet additif permet de supprimer la formation de cavités dans les prismes [I-52].  

 
2.2.2.2. Croissance sur germe : élargissement des cristaux 

On a vu que diverses variantes de techniques « Na-flux » ont permis la croissance de cristaux 

millimétriques en nucléation spontanée. Afin d’augmenter encore la taille des cristaux obtenus, une 

reprise d’épitaxie peut être réalisée avec des paramètres différents.  

Afin d’augmenter la vitesse de croissance, il faut augmenter la sursaturation en N, ce qui tend 

à dégrader la qualité cristalline [I-53]. Par ailleurs, au-delà d’un seuil limite de sursaturation, la vitesse 
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de croissance chute en raison de la formation d’une croute poly-cristalline en surface du liquide. Deux 

voies permettent d’inhiber ce phénomène :  

- l’augmentation de la température, qui accroit la solubilité de l’azote et la mobilité 

atomique sur le front de croissance. 

- l’ajout de quelques at% de C dans la phase liquide [I-54]. Des études par SIMS ont montré 

que ce dernier ne s’incorpore pas significativement dans le cristal GaN.  

La technique Na-flux permet la reprise d’épitaxie avec une vitesse de croissance pouvant 

atteindre 30 µm/h et avec une bonne cristallinité (FWHM (0002) : 70 arcsec). On peut passer de 

cristaux millimétriques à des cristaux centimétriques (Figure I-19 a) [I-55]. Comme évoqué dans le 

§2.2.2.1, des additifs Ba, Li ou Ca peuvent être ajoutés au liquide en faibles quantités (<1%) pour 

modifier les caractéristiques de la croissance.  

 

Figure I-19 : Cristaux obtenus après une reprise d’épitaxie par la technique Na-flux 

(a) cristal de 8.6 mm × 5 mm cru dans un liquide Ga-Na-C. Le germe se trouve en insert [I-55] 

(b) Cristal obtenu dans un liquide Ga-Na-Ca-Li-C .Le germe sombre est observable par transparence,  

(c) Cristal obtenu dans un liquide Ga-Na-Ba-C. 

Des croissances homo-épitaxiales ont également été réalisées sur des germes de GaN 

(GaN/saphir épitaxié par MOCVD ou pseudo-substrat GaN obtenu par HVPE [I-53][I-56]). Sur des 

substrats crus par HVPE, les épitaxies par méthode Na-flux peuvent être réalisées sur 2 et 4 pouces de 

diamètre (Figure I-20) [I-57]. Des couches de 3 mm en épaisseur ont été déposées sur des substrats de 

diamètre 2 pouces [I-54] Après croissance, le germe peut être retiré par rodage et/ou attaque par 

plasma.   

 

Figure I-20 : GaN épitaxié par Na-flux sur germe GaN cru par HVPE (conditions non optimisées) 

(a) Substrat 2 pouces    (b) Substrat 4 pouces     

(c) couche de 750 µm d’épaisseur polie sur les 2 faces afin de détacher le germe [I-57]. 
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L’homo-épitaxie « Na-flux » permet de diminuer fortement la densité de dislocations 

comparativement au germe de GaN. En effet, au fur et à mesure de l’épaississement du GaN épitaxié, 

la densité de dislocations se réduit du fait de la courbure des lignes de dislocations (cf. Figure I-21). 

Ainsi, à partir d’une couche-germe de GaN/saphir (~10
8
-10

9
 dislocations.cm

-
² [I-58][I-59]), on peut 

obtenir, après épitaxie de quelques dizaines de microns une densité de dislocations réduite à ~10
6 

cm
-2

 

et, après quelques millimètres, une valeur comprise entre 10
2
 et 8×10

4 
cm

-2
 suivant la zone. 

 

Figure I-21 : (a) Schéma illustrant la diminution de la densité de dislocations avec l’épaisseur épitaxiée [I-19]. 

(b) Image TEM  d’une couche de GaN épitaxiée par méthode Na-flux sur un germe de GaN cru par MOCVD.  

Elle illustre la courbure des dislocations à l’interface [I-58]. 

 

 Les couches n.i.d. obtenues sont dopées de type n avec une concentration en porteurs de 

l’ordre de 10
16 

cm
-3

 et une mobilité proche de 900 cm² V
-1

.cm
-1

. Ce dopage peut être attribué à une 

incorporation non intentionnelle de silicium et d’oxygène (pouvant provenir du creuset en alumine    

[I-59]) et/ou à des lacunes d’azote [I-57]. Il faut néanmoins souligner que le matériau GaN obtenu par 

la méthode Na-flux présente les plus faibles niveaux de contamination en oxygène ( 10
16

 cm
-3

) parmi 

toutes les techniques de croissance en phase liquide. Cela pourrait être la conséquence d’un effet 

« getter » joué par le sodium. 

 

 Low Pressure Solution Growth 2.2.3.

La technique LPSG (Low Pressure Solution Growth) permet une croissance de GaN en phase 

liquide à pression atmosphérique. Pour cela une source d’azote actif plus efficace que N2, l’ammoniac 

NH3, est utilisée. Dans cette molécule, la liaison N-H est plus faible (391 kJ/mol) ; elle se dissocie 

donc plus facilement à la surface du liquide. 

La courbe explicitant la pression d’équilibre de N2 au-dessus de GaN en fonction de la 

température a déjà été montrée et exploitée. Une étude similaire a été faite sous une atmosphère de 

NH3 + H2. La Figure I-22 représente les pressions d’équilibre de N2 et de NH3 (dilué dans H2) au-

dessus du système Ga(l)-GaN(s), et précise les domaines de travail pour les principales techniques de 
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croissance en phase liquide. L’atmosphère NH3 + H2 permet la croissance en phase liquide de GaN à 

pression atmosphérique, et à des températures modérées. 

 

Figure I-22: Pressions d’équilibre de N2 (en haut) et de NH3 (dilué dans H2) (en bas) au-dessus du système 

GaN(s)-Ga(l). Les conditions expérimentales typiquement utilisées en LPSG sont mises en parallèle avec celles associées à 

d’autres techniques de croissance en phase liquide [I-60]. 

 

2.2.3.1. Croissance dans le Ga pur 

 
Les premières croissances LPSG ont été réalisées par Logan et Thurmond au début des années 

1970 [I-61]. Dans des bains de Ga pur, elles ont eu lieu à des températures comprises entre 850 et 

1050°C. Elles ont permis la croissance de cristaux millimétriques et des croissances hétéro-épitaxiales 

sur saphir. D’autres cristaux millimétriques ont été crus à 930°C, sous une pression partielle de NH3 de 

1×10
-3

atm  [I-62]. On peut également noter la croissance, en 1999, de poudres de GaN (granulométrie 

moyenne inférieure à 10 µm), en faisant buller de l’ammoniac dans du gallium liquide maintenu entre 

900 et 980°C [I-63]. Des couches de GaN de qualité médiocre ont été hétéro-épitaxiées à 960°C sur 

6H-SiC par Tanaka et al [I-64]. Une couche plus homogène a été obtenue en faisant tourner le substrat 

qui était partiellement immergé. 

 

2.2.3.2. Croissance avec additif 

 
- Différents additifs utilisés 

 
Afin d’optimiser la croissance, l’ajout au gallium de divers additifs métalliques a été testé : Bi 

[I-61] [I-65], Sn [I-19], Ge [I-66], Au [I-67], Ag [I-67]. Des études ont montré que l’ajout de certains 

de ces additifs (Sn, Ge) permettait d’augmenter de plusieurs ordres de grandeur la solubilité de l’azote 

dans le liquide (Figure I-23). 
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Figure I-23 : Solubilité de l’azote dans des liquides à base de Ga.  

À gauche, graphique représentant cette solubilité en fonction de la température dans différents systèmes.  

À droite, tableau résumant des valeurs issues de différentes études [I-19]. 

- Croissance dans un liquide Ga-Ge 

La croissance LPSG a été étudiée, à Erlangen, par Meissner et al. avec l’ajout d’additifs afin 

d’augmenter la solubilité de l’azote dans la phase liquide. Leurs travaux les plus anciens rapportent la 

croissance de cristaux de GaN dans un liquide contenant du Ga et un additif non explicité 

(probablement Ge) dans une atmosphère contenant NH3 [I-68]. Des plaquettes ont pu être obtenues à 

une température aussi basse que 600°C. Leurs dimensions latérales pouvaient atteindre 5 mm, pour 

une épaisseur de 0.1 mm. Une forte pollution des cristaux par le silicium (vers 2.5×10
20 

cm
-3

) a été 

mise en évidence (creuset en quartz). À des températures plus élevées (entre 900 et 1050°C), la 

morphologie des cristaux peut être influencée par la température et par le ratio N/Ga, directement relié 

à la sursaturation en N. Plusieurs types de cristaux peuvent être obtenus dans le creuset au cours de la 

même manipulation, ce qui semble montrer que la sursaturation en azote est hétérogène.  

Des reprises d’épitaxie ont aussi été étudiées sur des couches de 2-3 µm de GaN hétéro-

épitaxiées par MOCVD sur substrats saphir [I-66][I-69][I-70]. Celles-ci ont eu lieu dans un liquide 

Ga+Ge (à 25 at% de Ge), à des températures entre 800 et 1020°C, avec une pression partielle de NH3 

(dilué dans H2) de 1.5 à 25 mbar. Pour une croissance longue (>100 h) à PNH3=1,8 mbar et à 960°C, la 

vitesse de croissance est d’environ 0.1 µm/h [I-66]. Le réacteur utilisé est représenté en Figure I-24. Il 

est similaire, hormis le creuset, à celui utilisé pour la croissance de cristaux plus massifs. 

 
Figure I-24: Réacteur utilisé par Meissner et al. [I-66] pour l’homo-épitaxie de GaN par LPSG. 
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Il est nécessaire de bien paramétrer la sursaturation en N (par la pression de NH3) et la 

température. Une zone, dite de « Ostwald-Miers », a été identifiée pour laquelle on a uniquement 

croissance épitaxiale (zone C, Figure I-25). Si, à une température donnée, la pression de NH3 est trop 

faible (i.e. en l’absence d’une sursaturation en N), on observe une dissolution de la couche-germe 

(zone B). Au contraire, si la pression d’ammoniac est trop élevée (sursaturation en N excessive), on a, 

en plus de la croissance épitaxiale sur le germe, une nucléation spontanée parasite de cristaux de GaN 

sur les parois du creuset (zone D) [I-66][I-69]. 

 
Figure I-25 : À gauche, localisation sur un diagramme (T, PNH3) des différents régimes possibles lors d’essais de 

croissance homo-épitaxiale de GaN dans un liquide Ga-Ge par la technique LPSG, d’après [I-66].  

À droite : illustration de ces différents régimes, d’après [I-69]. 

La Figure I-26 illustre les étapes successives de la croissance. Initialement, il se produit en 

surface du germe de GaN une nucléation aléatoire d’îlots orientés, ayant une structure hexagonale. 

Ceux-ci grossissent principalement par croissance latérale, jusqu’à obtention d’une couche complète 

coalescée, pour une épaisseur d’environ 1 µm. Ensuite la couche croît en épaisseur [I-66][I-70]. 

 
Figure I-26 : Etapes successives de l’homo-épitaxie de GaN par la technique LPSG [I-66].  

(a) Avant croissance, (b) t = 5h, (c) t = 7h30, (d) t =10h. 

Des couches de GaN ont été épitaxiées sur des germes de diamètres 2 ou 3 pouces [I-66]. 

Leurs surfaces sont plus rugueuses que celle du germe. Des macro-défauts sont visibles sur cette 

surface. Des îlots hexagonaux et des défauts circulaires sont éliminables par polissage. Mais des 

dépressions de la surface et des marques d’une coalescence insuffisante ne peuvent être supprimées 

après croissance. Comme pour d’autres croissances en phase liquide (voir Figure I-21), la croissance 
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LPSG permet de diminuer la densité de dislocations [I-66], la croissance latérale des îlots permettant 

la déviation de ces dernières. 

Les couches obtenues par LPSG, à partir d’un liquide Ga-Ge, sont de type n, avec une 

concentration en porteurs proche de 4×10
19

 cm
-3

 et une mobilité électronique de 70-80 cm²/V.s. Des 

mesures SIMS ont montré que le Ge s’incorpore fortement à la couche ([Ge] =9×10
19

 at.cm
-3

), et ont 

également mis en évidence de fortes pollutions en silicium et en oxygène ([Si] = 1×10
18

 at.cm
-3

 ;       

[O] = 3×10
18

 at.cm
-3

). D’autres polluants sont aussi détectés : H, Al, B, C [I-66]. Ces pollutions 

adviennent probablement pendant la croissance (attaque des matériaux par le liquide ou par le H2). De 

grandes précautions sont prises pour éviter des pollutions externes (pompage à  ~ 10
-6

mbar ; recuit 

sous vide à 100°C) [I-66][I-69]. 

 Meissner et al. ont également effectué des expériences similaires (Ga-Ge, 900 - 1020°C) sur 

différents substrats AlN. Ces croissances, non optimisées, ont montré que la nucléation et la croissance 

dépendent de l’orientation du substrat et de sa morphologie de surface [I-71]. 

   

- Croissance dans un liquide Ga-Bi  

Le Bismuth a aussi été utilisé comme additif pour la LPSG par Klemenz [I-65] et, auparavant, 

par Logan et Thurmond [I-61]. Ces croissances ont été réalisées sur saphir et sur GaN cru par HVPE. 

Pour Logan et Thurmond, ce métal permet de diminuer les nucléations spontanées parasites. Le 

mécanisme de croissance est similaire à celui décrit ci-dessus dans un liquide Ga-Ge. La vitesse de 

croissance à 900°C est entre 0.5 à 2 nm/min. 

 

- Autres additifs 

Certains additifs métalliques nobles (Au, Ag) permettent aussi d’optimiser les croissances 

LPSG. Ils peuvent être associés à d’autres éléments précédemment décrits, essentiellement pour 

moduler les propriétés physiques du liquide. Par exemple, en augmentant suffisamment la densité du 

liquide, les particules de GaN, éventuellement formées par nucléation spontanée, flottent et ne 

perturbent plus la croissance épitaxiale sur le germe. Cela permet d’éviter la formation de dépressions 

en surface des couches obtenues [I-67]. 

 

 Liquid Phase ElectroEpitaxy   2.2.4.

La méthode d’électromigration en phase liquide (ou Liquid Phase Electro Epitaxy, i.e. LPEE) 

a été utilisée pour de nombreux semi-conducteurs [I-72][I-73] avant d’être appliquée au GaN [I-74]. 

Nous avons vu (§2.2.3) que la technique LPSG permet la croissance de couches de bonne qualité, mais 

que cette croissance est lente (typiquement ~ 0.1 µm/h). Dans un bâti de LPEE, le transport des atomes 

d’azote au sein du liquide est assisté par un champ électrique, ce qui permet d’accélérer la croissance. 

Pour ce faire, deux électrodes sont placées dans la solution. La phase liquide est une solution de       

Ga-Ge (à 25 at% de Ge) et la phase gazeuse, de l’ammoniac dilué dans de l’hydrogène, à pression 
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atmosphérique. Pour des croissances réalisées à 960°C sur une couche-germe de GaN/saphir, il a été 

observé que la vitesse de croissance augmente avec le courant appliqué et que cette vitesse peut être 

plus que doublée par rapport à la méthode LPSG. 

 

 Utilisation d’une source plasma d’azote 2.2.5.

Afin d’abaisser encore les pressions et les températures de croissance, il est nécessaire 

d’utiliser une source d’azote plus active. C’est ce qui a motivé les études basées sur la mise en œuvre 

de plasmas alimentés en N2 ou NH3. Le plasma est généré à partir d’une excitation électromagnétique 

dans un gaz maintenu à basse pression (P << Patm). Sa composition dépend fortement des paramètres 

(T, P) et de la méthode de génération (décharge continue (DC), radiofréquence (RF), micro-onde 

(MW), Résonnance Electronique Cyclotron (ECR), …). Un tel plasma contient différents types 

d’espèces réactives secondaires, souvent instables et dans des états plus ou moins excités. Dans un 

plasma généré à partir de N2, on peut ainsi trouver de l’azote atomique N et des ions, en particulier 

N2
+
. Ces espèces pourraient être plus solubles dans le gallium liquide que ne le sont celles issues de la 

réaction directe entre N2 et le gallium liquide [I-75].  

Des croissances en phase liquide à partir d’un bain de gallium et d’un plasma azoté (source 

micro-onde et N2) ont permis d’obtenir, par nucléation spontanée, des microcristaux de GaN, à une 

température comprise entre 600 et 700°C et à une pression de quelques millibars (Figure I-27 a)       

[I-76]. Dans cette gamme de températures, une croissance sous plasma N2 aboutit à une agrégation peu 

cohérente de cristallites de GaN alors que, sous plasma N2-H2, des films cristallins coalescés de GaN 

peuvent être déposés à une vitesse de 0.6 µm/h [I-77] (Figure I-27 b). L’hydrogène du plasma permet 

de diminuer la vitesse de croissance, et aussi de réduire l’oxyde de gallium présent en surface du 

gallium liquide [I-77].  

 

Figure I-27 : (a) Microcristaux et (b) couches minces crus entre 600 et 700°C, sous une pression totale de quelques 

millibars, dans un bain de gallium alimenté en azote par un plasma [I-76][I-77]. 

Cette approche peut être couplée à celle décrite au paragraphe précédent. Ainsi, une source 

plasma peut être ajoutée à un dispositif de croissance LPEE (§2.2.4) afin de combiner une haute 

concentration d’azote actif à un transport plus efficace des espèces azotées depuis la surface du liquide 

vers le germe, évitant l’apparition d’une cristallisation spontanée parasite. La Figure I-28a montre le 

schéma de principe d’un réacteur de PAEE (Plasma Assisted ElectroEpitaxy) [I-75][I-78][I-79]. Cette 

technique a permis de démontrer une croissance de GaN dès 450°C (voir Figure I-28 b) [I-75][I-79], 
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mais la plupart des croissances se font vers 650°C sous des pressions de quelques mPa. Des épitaxies 

ont été réalisées sur GaN / saphir et sur saphir, mais à de très faibles vitesses (par exemple, 2 nm/h à 

500°C) [I-79].  

 

Figure I-28 : Schéma de principe d’un réacteur PAEE et morphologie de surface 

 d’une couche de GaN déposée par PAEE, d’après [I-75]. 

 

 Croissance ammono-thermale 2.2.6.

La méthode ammono-thermale est une technique inspirée de la croissance hydrothermale des 

cristaux de quartz. De la matière première de GaN, sous forme de cristallites (poudre [I-80], petits 

cristaux issus de croissances HVPE [I-81]), est placée dans un réacteur que l’on remplit ensuite de 

NH3. Durant la croissance, on place le réacteur dans le domaine où NH3 est un fluide supercritique (T 

entre 400-600°C, P entre 100-300 MPa). Le GaN est dissout et les espèces résultantes sont transporté 

par convexion dans une autre région du réacteur où le germe est placé. Dans cette zone, leur solubilité 

est moindre, la solution est saturée, et une croissance peut se produire.  

 

Pour améliorer la solubilité de GaN dans l’ammoniac supercritique, des minéraux sont souvent 

ajoutés dans le réacteur. Selon leurs caractéristiques chimiques, ils permettent la formation d’ions 

NH2
-
 ou NH4

+
. Les croissances sont alors appelées respectivement ammono-basiques ou ammono-

acides. D’autres minéralisateurs ne forment ni NH2
-
, ni NH4

+ 
: ils sont appelés neutres. Dans les 

croissances ammono-acides, la solubilité des espèces transportées augmente avec la température, donc 

la zone de croissance est maintenue à une température inférieure à celle de la zone de dissolution. Au 

contraire, pour les croissances ammono-basiques, la solubilité est rétrograde [I-81], elle diminue 

lorsque la température augmente. La zone de croissance est donc placée à une température supérieure 

à celle de la zone de dissolution. 
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Figure I-29: Schéma de principe d’un réacteur ammono-thermal (ici ammono-basique) de GaN [I-82].  

La méthode ammono-thermale permet une croissance bien contrôlée, reproductible, de 

cristaux de tailles relativement grandes, jusqu’à 50 mm environ, et de haute qualité. Cependant, cette 

croissance se déroulant à basse température, elle est lente. Du point de vue de la productivité, ce défaut 

peut-être en partie atténué par le fait qu’il est possible de réaliser la croissance de plusieurs cristaux en 

même temps dans le même réacteur. 

Par nucléation spontanée en voie ammono-acide, des cristaux de dimensions allant de 10 µm 

jusqu’à quelques millimètres se forment dans l’autoclave [I-83]. Des cristaux issus de croissances 

HVPE [I-84] et des couches minces [I-85][I-86] ont également été utilisés comme germes pour 

élargissement ou reprises d’épitaxies (voir Figure I-30). Les croissances ammono-acides permettent 

d’obtenir du GaN hexagonal et/ou cubique selon les conditions (températures, minéralisateurs) [I-87]. 

On observe, sur la Figure I-31, que la phase cubique est synthétisée à basse température et que l’ion 

auxiliaire de l’élément minéralisateur (Cl, Br, I) a aussi un effet sur la croissance. 

 

Figure I-30 : Couche de 0.5 mm d’épaisseur de GaN 

déposée par voie ammono-acide sur un substrat de 

diamètre 2 pouces issu d’une croissance HVPE [I-86].  

 

Figure I-31: Polytype et rendement obtenus selon les 

différentes conditions de croissance ammono-acide     

[I-86]. 

 

En majorité, les croissances ammono-thermales se font à l’aide de minéralisateurs basiques   

[I-82][I-88][I-89][I-90][I-91]. Par croissance ammono-basique, on obtient toujours du GaN hexagonal.  

L’équipe de Dwilinski et de la société Ammono ont réalisé de nombreuses études qui ont 

permis la croissance épitaxiale de monocristaux GaN 1 et 2 pouces de très bonne qualité cristalline. En 

effet, en DRX (rocking-curve), ces cristaux présentent en effet, des largeurs à mi-hauteur inférieures à       
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20 arcsec et des densités de dislocations inférieures à 5×10
4 
cm

-2
 [I-82][I-88][I-90][I-91]. La vitesse de 

croissance est d’environ 10 µm/h. Ces substrats permettent des reprises d’épitaxie de bonne qualité (22 

arcsec ; densité de dislocations < 5×10
4 
cm

-2
), et sans contraintes [I-88].  

D’autres études ont été réalisées pour augmenter la vitesse de croissance et la pureté, sans 

détériorer la qualité. Une enceinte en argent a été introduite dans le réacteur pour éviter le contact 

entre l’ammoniac supercritique et l’autoclave, ce qui permet de réduire les pollutions. La vitesse de 

croissance a été augmentée jusqu’à 344 ± 30 µm/jour selon la direction < c > et 46 ± 2 µm/jour selon 

la direction < m >, avec une qualité cristalline comparable au germe et une concentration en oxygène 

comparable à celle de la source de GaN (environ 10
19

 at.cm
-3

) [I-89]. 

 

 Conclusions sur la croissance de GaN en phase liquide 2.2.7.

Les propriétés des meilleurs cristaux et des couches obtenus par croissance en phase liquide 

sont résumées dans le Tableau I-5.  

Méthode 
Pression Température Taille FWHM Densité de 

dislocations (bar) (°C) 
 

arcsec 

HPSG 

Cristaux 
8-17 × 10

3
 

(N2) 
1300-1600 

<3 cm² 30 10-100 cm
-2

 

Reprise 

épitaxie 
2'' / 

Diminution par 

rapport au germe 

Na flux 

Cristaux 
15 - 1100 

(N2) 
650-900 

8 mm² 55 100-10000 cm
-2

 

Reprise 

épitaxie 
4" / 

Diminution par 

rapport au germe 

LPSG 

Cristaux 
1.5 - 25×10

-3
 

(NH3) 
800-1050 

5 mm² / / 

Reprise 

épitaxie 
3" 

 
Diminution par 

rapport au germe 

Ammono-

thermale 

Cristaux 

1 - 3×10
3
 400-600 

mm² / / 

Reprise 

épitaxie 
2"  20 <5×10

4 
cm

-2
 

Tableau I-5 : Synthèse des principaux résultats obtenus par les techniques de croissance en phase liquide.  

Les croissances en phase liquide permettent la croissance de cristaux et de couches de bonne 

qualité structurale : faibles FWHM mesurées en DRX, faibles densités de dislocations. La qualité des 

couches épitaxiées dépend de la qualité du germe, mais on observe généralement une diminution de la 

densité de dislocations comparativement au germe. 

Par contre, du fait de conditions expérimentales sévères (P et T élevées), la technique HPSG 

nécessite des appareillages lourds et un environnement sécurisé coûteux. La mise en œuvre de la 

méthode ammono-thermale est également délicate. Certains réactifs peuvent aussi être dangereux (Na, 

NH3). De plus, malgré les précautions prises, le GaN obtenu présente une forte concentration en 

impuretés, en particulier en oxygène, ce qui induit systématiquement un fort dopage de type n. En 

outre, malgré l’optimisation des conditions de croissance et en dépit de l’ajout d’additifs métalliques, 

la solubilité de l’azote dans la phase liquide demeure limitée, ce qui rend ces croissances lentes. 
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2.3. Dépôt chimique en phase vapeur (CVD) 

Après avoir décrit les diverses techniques de croissance en phase liquide, nous nous 

focaliserons dans ce paragraphe, sur les croissances réalisées à partir d’une phase vapeur, à pression 

atmosphérique ou sous basse pression. Selon le principe général d’une croissance CVD (Chemical 

Vapor Deposition), des précurseurs moléculaires gazeux sont introduits dans le réacteur et certains 

éléments issus de ces précurseurs se déposent sur le substrat. Souvent, la décomposition des 

précurseurs moléculaires est obtenue par craquage thermique, et parfois assistée par un plasma. 

Les croissances en phase vapeur sont très variées et elles permettent une très large gamme de 

vitesses de croissance (typiquement entre 100 nm/h et 100 µm/h pour le GaN). Cette amplitude est liée 

au très grand nombre de paramètres gouvernant la croissance, dont l’un des principaux est le choix des 

précurseurs. Les précurseurs les plus utilisés pour les éléments Ga et N sont très variés : 

 

Précurseurs du gallium :  

- Chlorure : GaCl (synthèse in-situ) 

- Organo-métalliques : Ga(CH3)3, Ga(C2H5)3 

- Oxyde : Ga2O

Précurseurs de l’azote :  

- Hydrure : NH3 

- Hydrazines : N(CH3)2-NH2 : DMHy    

             (CH3)3C-NH-NH2: tBHy 

 

- Espèces issues d’un plasma alimenté en N2 

ou en NH3
 
Pour une épitaxie de haute pureté, à épaisseur et composition contrôlées, les meilleurs 

précurseurs sont les organométalliques (§2.3.1). Pour une épitaxie très rapide (> 30 µm/h), le meilleur 

choix est le GaCl, précurseur stable uniquement à haute température et qui doit être synthétisé in-situ 

dans le réacteur. Avec celui-ci, le « procédé HVPE » permet de réaliser des croissances très rapides, 

rendant possible la fabrication de substrats de GaN massif (voir §2.3.2). Des croissances CVD peuvent 

également être réalisées à partir de vapeur de Ga2O (issu de Ga2O3) et de NH3 [I-92], mais l’inévitable 

pollution en O qui en résulte est rédhibitoire pour la synthèse de GaN de type p.  

Sauf craquage par plasma, le diazote n’est pas utilisable comme source d’azote, car la triple 

liaison NN est trop forte. Cette molécule est très peu dissociée, même pour T = 2000°C. Le 

précurseur d’azote le moins toxique et le plus répandu est le NH3. On verra également ci-dessous que 

des précurseurs d’azote plus actifs sont aussi utilisés : surtout des hydrazines des espèces générées 

dans des plasmas.  

 

 Croissance en Phase Vapeur aux OrganoMétalliques 2.3.1.

(MOCVD) 
 

Pour les croissances MOCVD (MetalOrganic Chemical Vapor Deposition), les précurseurs les 

plus utilisés sont le triméthylgallium (TMG) [I-93][I-94] ou le triéthylgallium (TEG) [I-95][I-96], pour 

le métal Ga, et principalement l’ammoniac NH3 pour l’azote,. Les organométalliques sont des 

molécules disponibles en très haute pureté, mais de coût élevé (qqs dizaines d’euros par gramme). 
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Elles sont pyrophoriques et réagissent violemment au contact de l’eau. Les croissances s’effectuent à 

pression atmosphérique [I-97][I-98,] ou, plus souvent, à basse pression [I-29][I-93][I-94], à des 

températures comprises entre 900 [I-99] et 1150°C [I-100]. Les gaz porteurs sont généralement H2 

et/ou N2. Les réactions et les intermédiaires réactionnels régissant cette croissance sont nombreux et 

complexes [I-19], mais le bilan réactionnel global peut se schématiser simplement : 

(𝐶2𝐻5)3𝐺𝑎 +
3

2
𝐻2

      
→ 𝐺𝑎 + 3𝐶2𝐻6   (I-1) 

𝐺𝑎 + 𝑁𝐻3
      
→  𝐺𝑎𝑁 +

3

2
𝐻2   (I-2) 

 Pour cette technique, les flux d’ammoniac nécessaires sont très importants (de quelques slm à 

quelques dizaines de slm, selon les équipements) [I-93][I-94], à cause du faible rendement de craquage 

de cette molécule. Le rapport dit « V/III » entre les flux des précurseurs V (azote) et III (gallium) doit 

être très élevé (de quelques 10
2
 à plus de 10

4
 selon les réacteurs).  

 

Figure I-32 : Schéma de principe d’un réacteur MOCVD basse pression permettant le dépôt de GaN (et AlN) [I-101]. 

Les vitesses de croissances en MOCVD sont relativement faibles, de l’ordre de quelques 

micromètres par heure. Dans des conditions de croissance extrême (i.e. avec un très fort flux de 

TMG), une vitesse maximale de 30 µm.h
-1

 a pu être obtenue par Nishino et al. [I-102]. Cette 

technique, bien maitrisée industriellement, peut être réalisée dans des réacteurs de grande capacité (au 

moins jusqu’à 60 plaques de diamètre 2 pouces en 2017).  

La qualité cristalline des couches de GaN déposées par hétéro-épitaxie MOCVD est moins 

bonne que celle des meilleurs échantillons synthétisés en phase liquide. La largeur à mi-hauteur des 

raies de diffraction (0002) est variable, entre plusieurs dizaines et plusieurs centaines d’arcsec selon le 

substrat utilisé et les procédures mises en œuvre. De plus, du fait de l’hétéro-épitaxie, la densité de 

dislocations est forte (voir § 2.1.1), typiquement située vers 10
9
 cm

-2
 en 2017 [I-37][I-38][I-103].  

La technique MOCVD permet un meilleur contrôle de la pureté du matériau que les 

croissances en phase liquide. Il existe des précurseurs organométalliques commerciaux de grande 

pureté (qualité « électronique ») et chaque gaz est être purifié par un purificateur spécial commercial. 
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De plus, l’utilisation d’une atmosphère réductrice aide à réduire les pollutions en carbone et oxygène 

[I-14]. Malgré tout, de nombreuses couches présentent une concentration résiduelle nette en donneurs 

supérieure à 10
17 

cm
-3

, principalement due à une pollution par les éléments O et Si pouvant provenir de 

l’attaque de pièces en quartz du réacteur [I-101] ou de l’ammoniac [I-104][I-105].  

 

D’autres sources d’azote plus actives, comme la DiMéthylHydrazine (DMHy) [I-106]            

[I-107][I-108][I-109] et la TertioButylHydrazine (TBHy) [I-108][I-109][I-110], ont été étudiées. La 

décomposition de ces molécules est plus efficace. Elles permettent de travailler à des rapports V/III 

bien plus faibles, et d’abaisser également la température de croissance (respectivement jusqu’à 550 et 

700°C). Les expériences de croissance citées ont eu lieu à des pressions inférieures à la pression 

atmosphérique. Les vitesses de croissances sont faibles. Selon les conditions, elles varient de 0.1 à 1 

µm/h [I-106][I-110]. Les couches obtenues avec la DMHy présentent fréquemment une forte 

contamination au carbone [I-107][I-110], jusqu’à plusieurs dizaines de pourcents dans certaines 

conditions [I-107]. Le même problème affecte, mais dans une moindre mesure, les croissances 

réalisées avec la TBHy [I-108]. Il faut noter que l’utilisation de la DMHy est très réglementée, du fait 

du caractère cancérogène et mutagène potentiel de cette molécule et aussi parce que ses vapeurs sont 

facilement inflammables, voire explosives. 

 

Une variante avec plasma permet de réaliser des croissances CVD à plus basse température (T 

< 900°C) [I-111][I-112], en utilisant un plasma alimenté en N2 [I-113][I-114] ou en NH3 [I-115]. 

L’utilisation du plasma nécessite une faible pression [I-116] : quelques centaines de mbar [I-117] ou, 

plus souvent, des pressions encore plus basses [I-118][I-119]. Par ce type d’approche, des couches de 

GaN ont été épitaxiées à 700-800°C sur saphir [I-111]. A plus basse température, la croissance 

PAMOCVD (Plasma Assisted MOCVD) conduit, à des couches amorphes ([I-115] vers 200°C sur 

saphir)  ou poly-cristallines (environ 600°C sur saphir [I-119], ou environ 400°C sur verre recouvert 

de cuivre [I-114], ou encore à 450°C sur graphite fortement orienté [I-113]). 

L’ajout d’un plasma de H2 permet d’améliorer la qualité cristalline [I-118][I-119] et autorise 

une épitaxie du GaN sur saphir dès 170°C [I-118]. Les vitesses de croissance typiques en PAMOCVD 

sont de quelques centaines de nm/h [I-111][I-119][I-120]  

 

La qualité des couches épitaxiales de GaN dépend fortement du type de substrat : 

-  La qualité cristalline des couches de GaN épitaxiées par MOCVD sur saphir reste médiocre 

(FWHM (0002) > 100 arcsec) ([I-121]). La densité de dislocations diminue avec l’épaisseur 

déposée sur le germe : > 10
8 
cm

-2 
au niveau du germe, descendant jusqu’à 4×10

5 
cm

-2
 pour des 

couches de 3.5 mm d’épaisseur. 

- La qualité est meilleure pour les couches déposées sur SiC [I-122], mais ce type de substrat 

reste très onéreux et disponible auprès d’un nombre très réduit de fournisseurs. 
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- Elle est, par contre, moins bonne sur silicium [I-38], substrat dont les principaux avantages 

sont sa qualité cristalline, sa large maturité industrielle, et sa disponibilité en diamètre jusqu’à     

300 mm (voire 450 mm) auprès d’un grand nombre de fournisseurs, 

- La qualité cristalline des couches homo-épitaxiales de GaN sur substrats issus de croissances 

en phase liquide (croissance ammono-thermale, croissance HPSG) est la meilleure de toutes 

(FWHM (0002) ≈ 20 arcsec) [I-121]. Pour de faibles épaisseurs de GaN, la densité de 

dislocations reste faible (similaire à celle du germe). Mais elle peut augmenter avec l’épaisseur 

pour atteindre ≈ 10
6
 cm

-2
 pour une épaisseur de 1 mm, peut-être à cause de la différence de 

niveau de dopage entre couche et substrat.  

 

 Epitaxie en phase vapeur aux halogénures (HVPE) 2.3.2.

 La technique HVPE (Halide Vapour Phase Epitaxy) est une technique de croissance en phase 

vapeur pour laquelle au moins un des précurseurs d’élément électropositif est un halogénure. Dans le 

cas de la croissance du GaN, le précurseur du gallium est le mono-chlorure de gallium (GaCl). Elle est 

très développée pour la réalisation de substrats épais utilisés pour les composants LED et laser.  

 Comme le GaCl est instable à température ambiante, il est synthétisé in-situ, dans une enceinte 

connectée au réacteur (Figure I- 33). Du HCl entraîné par un gaz porteur réagit, entre 700 et 900°C, 

avec du Ga fondu pour former du mono-chlorure de gallium GaCl selon l’équation :  

𝐺𝑎 +  𝐻𝐶𝑙 →  𝐺𝑎𝐶𝑙 +  
1

2
𝐻2   (I-3) 

  

Figure I- 33 : Schéma de principe d’un réacteur d’épitaxie HVPE de GaN. 

Les produits de cette réaction sont transportés vers une seconde enceinte à murs chauds, 

maintenue à des températures comprises entre 950 et 1100°C. Un flux élevé de NH3, dilué dans un gaz 

porteur (N2 et/ou H2) y est également introduit et les 2 espèces réagissent, selon l’équation ci-dessous, 

pour former du GaN  qui se dépose sur le germe.  

𝐺𝑎𝐶𝑙 + 𝑁𝐻3 →  𝐺𝑎𝑁 +  𝐻𝐶𝑙 + 𝐻2   (I-4) 
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Les vitesses de croissance obtenues par cette technique sont très élevées, classiquement 

comprises entre 100 et 200 µm/h [I-123][I-124][I-125]. Certaines équipes ont développé des 

conditions permettant d’obtenir une vitesse de croissance de 500 µm/h [I-126]. Cela permet de réaliser 

des croissances épitaxiales de GaN de plusieurs millimètres d’épaisseur sur des couches-germes de 

GaN (généralement GaN hétéro-épitaxié par MOCVD sur saphir ou synthétisé en phase liquide)                  

(Figure I-34 a), qui peuvent conduire à la formation de cristaux massifs (boules). Après croissance, il 

est possible de séparer la couche épaisse de son substrat, et de récupérer des substrats HVPE 

« autosupportés », tels ceux vendus par la société Lumilog (groupe Saint Gobain) (Figure I-34 b). Des 

couches autosupportées de GaN fabriquées par cette technique sont disponibles commercialement en 

diamètre 50 mm et des démonstrations en laboratoire ont été publiées avec des diamètres allant jusqu’à 

6 pouces [I-127][I-128]. 

   

Figure I-34 : à gauche, couche épaisse de GaN épitaxiée sur un substrat GaN ammono [I-129]. 

À droite, photographie d’une boule d’épaisseur 3mm synthétisée par HVPE [I-125]. 

2.4. Epitaxie par Jet Moléculaire 

La technique d’épitaxie par jet moléculaire EJM (ou Molecular Beam Epitaxy, MBE) permet 

de faire croitre des couches de GaN à partir d’un ou plusieurs faisceaux moléculaires. Du fait de la 

pureté requise au niveau du cristal semi-conducteur déposé (<< ppm), la technique exige un vide très 

poussé (10
-9

 à 10
-11

 mbar), ce qui nécessite un lourd équipement : trio de pompes, enceinte étanche, 

panneaux cryogéniques pour adsorber les atomes résiduels, ... L’ultravide permet d’utiliser des 

techniques de caractérisation in-situ nécessitant un faisceau d’électrons. En particulier, le suivi des 

épitaxies par RHEED (« Reflection High Energy Electron Diffraction » ou « Diffraction d’électrons de 

haute énergie en configuration de réflexion ») permet un excellent contrôle du mode de croissance, au 

moins pour les phases de calibration. 
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Figure I- 35: Schéma de principe d’un réacteur EJM [I-130]. 

Les sources de matière sont de plusieurs types selon les propriétés des molécules. Pour les 

éléments à forte tension de vapeur, on utilise une cellule de Knudsen dans laquelle le composé est 

simplement chauffé. Le flux moléculaire est obtenu par effusion à travers un orifice. Ce type de cellule 

est utilisé pour le gallium [I-131][I-132][I-133] à des températures autour de 1000°C. 

Pour des molécules gazeuses comme NH3, une source gazeuse à pyrolyse permet de les 

décomposer. Pour d’autres gaz comme le diazote, il est nécessaire d’utiliser un plasma [I-131][I-132]. 

Le flux issu des sources condensées varie fortement avec la température. Il est donc important de 

mettre en place un contrôle très précis de la température de la cellule. La pression dans le réacteur 

étant très faible, les atomes émis par les sources (de N ou de Ga) vont en majorité s’adsorber à la 

surface du substrat ou sur les parois du réacteur sans avoir subi de collision.  

Il existe une technique hybride noté OMEJM (ou MOMBE pour Metal Organic MBE) alliant 

des sources plasma pour l’élément azoté avec des flux organométalliques d’éléments du groupe III.  

 

Ces techniques permettent la croissance de GaN à des températures plus basses que la 

MOCVD. Les températures de substrat varient de 550°C [I-132] à 1000°C [I-134], même si, en 

majorité, les croissances ont lieu entre 650 et 800°C. La vitesse de croissance est faible, le plus 

souvent inférieure à 2 µm/h, ce qui limite l’épaisseur des couches épitaxiées. Comme précédemment, 

la qualité des couches varie selon le substrat utilisé. La pollution des couches reste significative, avec 

une concentration en oxygène difficilement inférieure à 10
16

 cm
-3

 [I-101][I-135][I-136]. La société 

Riber a développé, en lien avec le CHREA, un réacteur de production permettant l’épitaxie de GaN 

sur des substrats de diamètre 8 pouces [I-137].  
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2.5. Epitaxie localisée de GaN 

 Croissance de boites quantiques par nitruration de 2.5.1.

gouttes de Ga 
 

La voie usuelle de synthèse de boites quantiques (QDs) met en œuvre un mode de croissance 

de type Stranski-Krastanow. Dans le cas du GaN, le germe approprié est généralement l’AlN ou 

l’AlGaN. La croissance débute par la formation d’une très fine couche de mouillage puis, au-delà 

d’une épaisseur critique correspondant à quelques monocouches [I-138][I-139], la relaxation élastique 

de la contrainte accumulée en raison du désaccord de maille conduit à la formation d’îlots 3D. 

 

La nitruration de gouttelettes de Ga (ou « Droplet Epitaxy ») permet la croissance de boîtes 

quantiques de GaN sur une plus large gamme de germes (substrats ou buffers) qu’avec une croissance 

de type Stanski-Krastanov. En effet, cette approche ne requiert pas la formation d’une couche de 

mouillage et elle est applicable à tout type de germe, à partir du moment où les énergies de surface et 

d’interface du Ga sont plus élevées que l’énergie de surface du germe. Cette méthode consiste à 

nitrurer des gouttelettes de Ga liquide, préalablement déposées sur le germe. Cette technique implique 

une croissance en phase liquide, donc proche de l’équilibre thermodynamique, qui permet d’obtenir un 

matériau de boîtes quantiques de meilleure qualité cristalline [I-140]. Elle permet également de mieux 

contrôler les dimensions (distribution en tailles plus étroite) et la densité surfacique des QDs [I-141]. 

Les paramètres clés de cette méthode sont : la distribution en taille des gouttelettes, modulée par la 

quantité de gallium déposée et la température du substrat, ainsi que les conditions de nitruration 

(source d’azote, température,…). La croissance d’îlots quantiques par cette technique a été étudiée sur 

différentes surfaces : Silicium (111) [I-142], SiO2 [I-140], SiNx [I-143][I-144][I-145], Al2O3 [I-146], 

Al(Ga)N [I-141][I-147][I-148], et 6H-SiC [I-149].  

Dépôt du Ga : 

En MBE, les gouttelettes de gallium sont déposées à l’aide d’un jet moléculaire de gallium 

obtenu à partir d’une cellule de Knudsen. En MOCVD, la source de gallium est un précurseur 

organométallique (TMG). Pour la formation de boîtes quantiques, le dépôt de gallium est limité à une 

épaisseur équivalente variant typiquement entre une fraction de monocouche et quelques monocouches 

La forte énergie de cohésion entre les atomes de gallium conduit à la formation d’un tapis de 

gouttelettes [I-141]. Une épaisseur de 0.3 à 3 ML conduit à des gouttelettes de 20 à 300 nm, avec une 

évolution contraire de la densité surfacique de ces gouttelettes [I-140][I-141][I-143].  

Nitruration des gouttelettes : 

En MBE, la croissance des îlots quantiques par nitruration du Ga est réalisée en utilisant 

diverses sources d’azote. Dans la majorité des études, la croissance s’effectue à l’aide d’une source 

plasma alimentée en N2, à des températures variant entre 400°C et 700°C [I-132][I-140][I-144]. Une 
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source gazeuse d’ammoniac [I-143] ou un jet moléculaire supersonique d’ammoniac [I-149][I-150] 

ont également été utilisés pour nitrurer le Ga dans les mêmes gammes de températures. Le surplus 

éventuel de Ga peut être évaporé sous vide à plus haute température [I-141]. 

Deux mécanismes distincts de croissance par « Droplet Epitaxy » en MBE, avec une source 

plasma d’azote, ont été avancés. Certains évoquent une sursaturation de la goutte de gallium par 

l’azote, qui induit une cristallisation du GaN sur toute l’interface Liquide/Solide, autrement dit un 

mécanisme de croissance VLS « standard » [I-141][I-149]. D’autres mettent en avant une nucléation 

préférentielle du GaN en périphérie de la gouttelette. Au fur et à mesure de la croissance, le gallium 

s’étale alors progressivement sur le GaN formé. Au final, on génère un plot de GaN de dimensions 

latérales supérieures au diamètre de la gouttelette initiale [I-143].  

 

Figure I-36 : Schéma de la progression de la formation du GaN lors de la nitruration de gouttelettes par plasma d’azote 

(puissance du plasma : 400 W) [I-144]. 

Plus rarement, la croissance de QDs par nitruration de gouttes de Ga par l’ammoniac en 

réacteur MOCVD, à pression atmosphérique, a été rapportée [I-147][I-148]. Sur des surfaces 

d’AlGaN, Gherasimova et al. ont réalisé la nitruration à 600°C, sous un flux élevé de 2 slm de NH3    

[I-147]. L’utilisation de flux plus faibles (< 100 sccm) se traduit par une forte réduction de la densité 

surfacique des boîtes, en raison de la mobilité de surface plus élevée du Ga. Tsai et al. ont exploré des 

températures de nitruration plus élevées (900-1050°C) pour des épitaxies sur germe AlN/saphir          

[I-148]. 

En conclusion, on pourra souligner que la croissance homo-épitaxiale de boîtes quantiques de 

GaN par Droplet Epitaxy n’a jamais été rapportée. De plus, le dopage intentionnel de ces boîtes 

quantiques, par l’incorporation d’un élément dopant dans les gouttes de Ga, n’a pas été publié.  

 

 Croissance VLS de nano-fils, tubes et bâtonnets 2.5.2.

 

Figure I-37: Images MEB de nano-fils obtenus (a) par LP-MOCVD à 900°, avec catalyseur Au [I-151], (b) par CVD à 

950°C avec catalyseur Ni [I-152] et (c) par CVD à 1000°C avec catalyseur Fe [I-153]. 
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Les nano-fils, nanotubes, … sont des objets pour lesquels une des dimensions n’est pas de 

taille nanométrique. Ceux-ci sont très étudiés car leurs propriétés sont très prometteuses que ce soit 

pour des applications en optique ou en nanoélectronique. 

Des croissances de nano-fils de GaN ont été réalisées par de multiples équipes et de 

nombreuses techniques, dont la plupart sont basées sur un mécanisme de croissance VLS. Certains 

éléments d’une phase gazeuse contenant de l’azote et du gallium s’incorporent à une phase liquide 

métallique contenant un catalyseur Au [I-154], Ni [I-155], Fe [I-153], Ge [I-156] et/ou Ga [I-151], qui 

prend la forme de gouttelettes. L’alimentation de la phase gazeuse en Ga et en N est réalisée par 

diverses techniques : Ablation Laser Pulsée PLA [I-154], évaporation thermique [I-155] ou CVD [I-

151][I-156]. La croissance VLS a lieu à partir de la goutte de liquide : la concentration en N et en Ga 

augmente dans la goutte de catalyseur jusqu’à atteindre la sursaturation nécessaire à la cristallisation 

de GaN. Celle-ci a lieu sous la goutte de catalyseur (voir Figure I-37 et Figure I-38), à l’interface 

Liquide/Solide, la gouttelette se positionnant alors au sommet du fil. Le diamètre du nano-fil formé est 

lié à celui de la goutte de catalyseur, une variation du second induisant une variation, dans le même 

sens, du premier. 

 
Figure I-38 : Schéma basique explicatif de la croissance de nano-fils de GaN par VLS [I-14]. 

D’autres techniques permettent de faire croitre ce type d’objets : croissance MBE sans 

catalyseur [I-157], nitruration par NH3 d’un empilement de multiples bicouches Ga2O3/Mg [I-158]    

[I-159], mais aussi une croissance sélective reposant sur l’utilisation d’un masque (cf. §2.5.3). 

 

 Croissance sélective de GaN  2.5.3.

Le principe de la croissance sélective (Selective Area Growth ou SAG) repose sur l’utilisation 

d’un masque dur. Ce dernier est déposé en surface du germe, puis ouvert, généralement par une 

opération de photolithographie suivie d’une gravure sèche ou humide. La nature du masque et les 

conditions de dépôt de GaN sont optimisées afin d’obtenir la meilleure sélectivité possible de la 

croissance, idéalement une nucléation uniquement localisée dans les ouvertures du masque.  
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Pour le matériau GaN, la technique SAG a été essentiellement mise en œuvre pour 2 types 

d’applications :  

- L’épitaxie de nano-objets 

- L’obtention de couches minces de GaN, avec une densité de dislocations réduite, par les 

méthodes « ELO » (Epitaxial Lateral Overgrowth) ou « PENDEO ». 

 

2.5.3.1. Croissance de nano et micro-objets (approche bottom-up)  

La technique SAG a l’avantage de permettre un positionnement précis des nano ou micro-

objets : fils, bâtonnets pyramides, piliers… L’absence de catalyseur métallique supprime une source 

potentielle de pollution du matériau.  

 La SAG de nano-fils et nano-bâtonnets de GaN (Figure I-39) est réalisée par MBE ou par 

MOCVD, en utilisant divers matériaux de masques que nous détaillerons plus loin. En MBE, les 

croissances ont typiquement lieu à des températures entre 800 et 1000°C [I-160][I-161][I-162]. 

L’utilisation de plasmas peut permettre d’abaisser la température à 600-800°C [I-163]. La croissance 

latérale étant négligeable par cette technique, les diamètres des nano-fils restent proches de ceux des 

ouvertures dans le masque. La croissance latérale étant favorisée en MOCVD dans la plupart des 

conditions, le maintien de la géométrie des nano-fils ou bâtonnets au sortir du masque est 

problématique. Des fils peuvent être tout de même être obtenus en confinant la croissance dans le 

masque, puis en gravant ce dernier [I-164][I-165]. Depuis une dizaine d’années, diverses techniques 

ont été développées pour réaliser l’épitaxie sélective de fils de GaN par MOCVD : la croissance         

(i) pulsée [I-166], (ii) sous faible rapport V/III [I-167][I-168] ou (iii) sous un mélange H2 + N2 (gaz 

porteur) et éventuellement avec injection de silane [I-169][I-170]. 

 

Figure I-39: Nano-fils obtenus par SAG par : (a) MBE [I-161]   

(b) MOCVD par méthode pulsée [I-166].  

D’autres formes de nano ou micro-objets peuvent être observées, comme des pyramides ou 

des piliers à base hexagonale, par MOCVD [I-171][I-172][I-173] ou par MBE [I-174] (Figure I-40). 

Par MOVPE, les pyramides sont obtenues sur une large gamme de conditions de croissance, à partir 

d’ouvertures circulaires ou hexagonales.  
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Figure I-40: Autres nano ou micro-objets cru par SAG. (a) Nano-pyramides crues par MOVPE (avec puits quantiques 

InGaN/GaN sur les faces) [I-172] ; (b) Micro-piliers par MOVPE [I-173].  

2.5.3.2. SAG de GaN appliquée à la croissance ELO ou à la 

PENDEO-épitaxie  

La SAG permet également de réaliser des structures pour des processus de type ELO [I-175] 

[I-176][I-177] ou PENDEO [I-178][I-179] (du latin « être suspendu »). Dans ces structures, la 

sélectivité est utilisée, non pas dans le but de localiser au final la croissance, mais afin d’obtenir une 

couche continue présentant une densité de dislocations réduite comparativement à son germe. Les 

schémas de principe des 2 techniques sont rappelés en Figure I-41. La succession des étapes est à lire 

du haut vers le bas. 

Des masques de matériaux métalliques ou céramiques amorphes (SiO2, SiNx, W…) sont 

déposés sur un germe de GaN, puis sont ouverts pour former des rubans ou des motifs de formes 

diverses. Pour la croissance PENDEO, des étapes technologiques supplémentaires sont nécessaires.  

Une reprise de croissance sélective est réalisée, par MOCVD ou HVPE, initiée dans les 

ouvertures du masque. Les conditions de croissance sont modulées pour favoriser la croissance latérale 

au-dessus du masque. La coalescence des structures formées conduit à la formation d’une couche 

continue, qui peut ensuite être épaissie. Les régions masquées stoppent une partie des dislocations 

émergeant du germe et, au niveau des ouvertures, beaucoup de dislocations sont déviées par la 

croissance latérale. La densité moyenne de dislocations peut ainsi être fortement réduite, pour atteindre 

typiquement la gamme 10
5 
- 10

6 
cm

-2
. 
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Figure I-41 : Schémas de principe des croissances de GaN par les techniques ELO et PENDEO. 

 

2.5.3.3. Matériaux de masquage utilisés 

Propriétés requises :  

Pour pouvoir réaliser les structures précédemment décrites, le choix de la nature du matériau 

de masque est crucial. Le masque doit pouvoir être déposé sur le germe, avec une bonne adhérence à 

ce dernier, et être gravé pour réaliser les ouvertures. Il doit bien entendu supporter les conditions de 

croissance du GaN, et permettre une excellente sélectivité de la croissance. Pour les applications 

nécessitant le retrait du masque, celui-ci doit pouvoir être gravé sélectivement par voie sèche 

(plasmas) ou, de préférence, par voie humide. De surcroit, certaines applications peuvent interdire 

l’utilisation de certains matériaux de masquage. Par exemple, si des masques métalliques sont parfois 

utilisés au stade de la recherche, ils ne sont  généralement pas acceptables pour de nombreuses 

applications en électronique. 
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Masque de silice SiO2 (ou SiOx) :  

Le masque de silice a été le plus utilisé pour la SAG de GaN. Il a été mis en œuvre, dans le 

cadre des techniques ELO ou PENDEO, sur différents germes (GaN/AlN/6H–SiC, GaN/AlN/Si, 

GaN/saphir), par MOCVD [I-175][I-176] et par HVPE [I-177].  

Ce type de masque a aussi été utilisé pour faire croitre des nano-objets :  

- Par MOCVD : sur saphir [I-169][I-180], GaN [I-164][I-170] ou AlN [I-171][I-181]) 

- Par HVPE : sur GaN [I-182][I-183] 

- Par MBE : sur Si [I-184] et AlN [I-163]. 

Dans des conditions optimisées, il permet une excellente sélectivité de la croissance. La 

formation de GaN polycristallin peut cependant être observée, en surface du masque, si l’on s’écarte 

des conditions idéales (sursaturation trop forte ou mobilité atomique trop faible), par exemple si la 

température de croissance par MBE est trop basse [I-185]. 

Si ce genre de masque est stable lors de croissances MOCVD et MBE, il supporte très mal les 

croissances en phase liquide. Dans les conditions de croissance HPSG, à haute température et haute 

pression de N2, une couche de 200 nm de silice déposé par pulvérisation est dissoute par le Ga liquide 

[I-186]. La dissolution complète d’un masque de 360 nm de silice (déposé par voie sol-gel) dans une 

phase liquide Ga-Ge a également été rapportée lors d’une croissance LPEE d’une heure à 960°C       

[I-187].  

Masque de nitrure de silicium (SiNx) :  

Ce matériau de masquage est également beaucoup usité pour des croissances sélectives. Il est 

employé dans le cadre des techniques ELO/PENDEO sur Si (avec différents buffers) [I-179][I-188]. Il 

sert également à faire croître des nano-objets :  

- Par MOCVD : Nano-fils sur AlN [I-189], GaN [I-165][I-168] ou Saphir [I-167][I-190]. 

- Par MBE : nano-bâtonnets sur Saphir [I-191], GaN ou Si [I-192] ; nano-fils sur AlN [I-189]      

[I-160]. 

Dans des conditions optimisées, un masque SiNx permet des croissances avec une parfaite 

sélectivité par MOCVD [I-189] et MBE [I-160].  

Comme la silice, le masque de SiNx est dissous lors d’une croissance HPSG [I-186][I-193]. En 

LPEE, le masque déposé par pulvérisation n’est pas attaqué lors de la croissance dans un liquide     

Ga-Ge, mais la croissance n’est pas sélective (formation de GaN polycristallin sur le masque) [I-187]. 

 

Masque saphir (Al2O3) :  

Des études préliminaires montrent qu’un masque d’Al2O3  permet en LPEE la SAG de micro-

rubans de GaN. Après 20 h dans un liquide Ga-Ge à 960°C, le masque déposé sur un germe 

GaN/saphir n’est pas dégradé et on observe une excellente sélectivité de la croissance [I-187]. 

Néanmoins, pour des applications nécessitant le retrait du masque, l’utilisation de ce matériau est plus 
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problématique. Par voie humide, sa gravure sélective n’est pas envisageable lorsqu’un substrat de Si 

ou de saphir est utilisé. Par voie sèche, une bonne sélectivité de la gravure du masque par rapport à 

celle de GaN peut être obtenue en RIE avec une chimie à base de CHF3. 

 

Masque titane (Ti) :  

Des masques de titane sont utilisés en MBE pour réaliser des nano-fils [I-161][I-162] sur GaN 

ainsi que des motifs rayés sur Si [I-194] ou sur GaN [I-185]. Ce masque est parfaitement sélectif pour 

cette technique au-delà d’une certaine température de croissance [I-162][I-194]. 

 

Masque tungstène (W):   

Des croissances sélectives peuvent être réalisées avec ce matériau de masquage. Des structures 

ELO [I-195][I-196] ou la SAG de bandes triangulaires [I-197] ont ainsi été démontrées par CVD sur 

des couches-germe de GaN. 

De plus, certaines études montrent que ce matériau pourrait supporter certaines configurations 

de croissance en phase liquide. En HPSG, ce matériau a tenu durant 5 h à 1700 K au contact du Ga, 

mais des grains de W recristallisé ont été observés, ainsi que des croissances parasites de GaN [I-193]. 

En LPEE dans un liquide Ga-Ge, un masque de 100 nm de W a tenu sur une faible durée (1h), mais il 

a été est dissout lors de croissances plus longues (20h) [I-187]. 

Un inconvénient du tungstène est qu’il exerce un effet catalytique sur la décomposition du 

GaN au-dessus de 500°C [I-196][I-198]. La nitruration du masque de tungstène (formation de WNx) 

par NH3 au-dessus de 600°C résout ce problème, permettant son utilisation pour des croissances ELO 

[I-196].  

 

2.5.3.4. Risques de pollution par le masque 

Nous avons vu que les masques en SiOx et SiNx sont les plus utilisés pour réaliser la 

croissance de nano-objets. Plusieurs équipes ont mis en évidence la pollution de ces objets par les 

éléments constitutifs du masque. Ainsi, des nano-colonnes épitaxiées sélectivement avec un masque 

SiNx en MBE [I-190] ou en MOCVD [I-191] ont subi une contamination par le Si du masque. En 

outre, des nano-pyramides épitaxiées en MOCVD avec un masque SiO2 [I-199] présentaient une 

pollution par ces 2 éléments. Ces effets sont dus à une diffusion à courte distance des éléments du 

masque dans le GaN [I-199]. Si et O étant des dopants de type n, cette pollution est problématique 

pour la croissance localisée de GaN de type p.   
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3. Dopage de GaN 

3.1. Dopants du GaN  

Non intentionnellement dopés, les matériaux GaN les plus purs à ce jour sont toujours de    

type n (avec n ≈ 10
14 

- 10
16 

cm
-3

) à cause de la pollution par l’oxygène et, peut-être aussi, par le 

carbone et à la présence de lacunes d’azote qui pourraient être électriquement actives (hypothèse 

controversée) . La possibilité de stabiliser, dans le volume de GaN, une concentration significative de 

lacunes d’azote reste un point sur lequel il reste des incertitudes.  

Le nitrure de gallium est considéré comme difficile à doper, surtout de type p. Il est nécessaire 

de bien choisir les dopants. On peut réaliser un dopage de type n en substituant un atome d’azote par 

un élément de la colonne VI (par exemple : dopage par l’oxygène ou le soufre) et un dopage de type p 

en substituant un atome de gallium par un élément de la colonne II (exemple : dopage par Mg ou Ca). 

Les éléments de la colonne IV permettent un dopage n et/ou p selon qu’ils remplacent Ga ou N. 

D’autres critères interviennent dans le choix d’un élément dopant. En particulier, une valeur de 

rayon atomique et une électronégativité proches de celle de l’atome à remplacer sont des facteurs 

souvent pertinents. La toxicité est aussi un paramètre à prendre en compte. 

Il est important de préciser que, pour plusieurs dopants (principalement des accepteurs), les 

modèles hydrogénoïdes simples ne s’appliquent pas, les énergies d’ionisation ne sont pas bien connues 

ou font encore objet de débat. Pour la plupart, les caractérisations réalisées sont basées sur l’utilisation 

de la photoluminescence, et l’interprétation des spectres est parfois difficile.  

Il semble que la situation électrique réelle est compliquée du fait de la formation de complexes 

autour de l’élément dopant (plutôt pour les accepteurs) et/ou de l’intervention de mécanismes 

additionnels liés aux particularités de la structure de bande (ex : centres DX pour les donneurs). 

 

 Dopage n 3.1.1.

Les principaux dopants donneurs du GaN sont listés dans le tableau ci-dessous :  

Donneur 

Dopants 

Energie 

d'ionisation 

(meV) 

Site 

préférentiel 

Concentration électronique 

maximale (cm-3) 

Si 28 Ga 5×1020 

O 30 N 7×1019  [I-200]  

S 48 N 5 x 1018 

Ge 30 [I-201] Ga 3 x 10
20

 [I-202] 

Te 50 N 1 x 1018 

Tableau I-6 : Les principaux dopants n du GaN (d’après [I-203] sauf indication contraire).  
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Le dopant n le plus utilisé est le silicium, principalement pour des raisons pratiques et 

historiques. En MOCVD, la molécule précurseur usuelle est le silane, disponible facilement en haute 

pureté. Cette molécule sans moment dipolaire électrique ne donne lieu à aucun effet « mémoire » 

significatif. En MBE, il est relativement facile de contrôler les faibles flux moléculaires correspondant 

au dopage par le silicium en réalisant une évaporation à partir du silicium liquide ou solide. La limite 

de solubilité du Si dans GaN à température ambiante est de ~ 10
20 

cm
-3

. Un taux de dopage 

correspondant à une concentration électronique supérieure à 6×10
19 

cm
-3

 entraîne une dégradation 

importante de la qualité cristalline [I-202]. Pour des couches hétéro-épitaxiales de GaN, même à un 

plus faible niveau de dopage (dès 10
18

 cm
-3

), on peut observer, par DRX, l’apparition de contraintes en 

tension d’une ampleur inattendue dans la couche. Il a été montré que cette contrainte est due à la 

formation parasite d’agrégats de SiNx, localisés au niveau des émergences de dislocations [I-202]. Ces 

contraintes supplémentaires, dues au dopage Si, réduisent l’épaisseur maximale des couches de GaN 

que l’on peut épitaxier sur substrat de Si sans générer des fissures [I-204][I-205].  

S, Ge et Te sont des éléments également utilisés comme dopants n. Le Ge apparait comme une 

alternative très intéressante au Si. Son énergie d’ionisation est similaire. Il présente l’avantage de 

posséder un rayon atomique très voisin de celui du Ga, ce qui limite la déformation locale de la maille 

induite par son incorporation. Par ailleurs, il ne forme pas d’agrégats autour des défauts émergents. 

Ainsi, dans le cas de l’hétéro-épitaxie de GaN sur Si, le dopage Ge n’induit pas d’augmentation de la 

contrainte en tension de la couche [I-202]. Des niveaux de dopage de quelques 10
20

 cm
-3

 peuvent être 

obtenus sans dégradation du matériau. 

L’oxygène est un dopant n du GaN (énergie d’ionisation 30 meV). Sa solubilité dans GaN est 

limitée, de l’ordre de 1×10
19 

cm
-3

. Si le GaN est facilement contaminé par l’oxygène de manière non 

intentionnelle [I-206], ce-dernier est peu usité comme dopant car, durant les recuits de contacts 

ohmiques, l’oxygène peut diffuser et être absorbé par le contact métallique, classiquement réalisé en 

TiAl. De plus, dans des couches très fortement dopées à l’oxygène, des microcavités sont observés à la 

surface. Elles sont associées à la précipitation d’oxyde Ga2O3. Ces cavités sont probablement 

responsables d’une faible mobilité électronique pour ces couches [I-200]. 

Il a été soupçonné que les lacunes d’azote pourraient induire un dopage n, et elles ont 

longtemps été considérées comme à l’origine du dopage n résiduel du matériau GaN. Néanmoins, cette 

interprétation est fortement controversée, et il semble n’exister aucune preuve indiscutable de 

l’implication de lacunes d’azote dans un processus de dopage de type n. Pour ce qui concerne le 

dopage involontaire de type n des échantillons de GaN, tout semble indiquer que le donneur impliqué 

était en fait l‘oxygène. Quand des systèmes de filtration et purification performants sont devenus 

disponibles, le niveau de dopage de type n est descendu à des valeurs faibles, souvent inférieures à 

10
16

 cm
-3

 (environ 100 ppb) en 2017. Par ailleurs, des études théoriques ont montré que, dans un 

matériau de type n, l’énergie de formation d’une lacune d’azote serait trop élevée pour que l’on puisse 
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en incorporer significativement lors de la croissance du GaN [I-3]. Par contre, dans un matériau p, la 

formation de ces lacunes serait favorisée, entrainant une compensation parasite du dopage de type p.  

 

 Dopage p 3.1.2.

Si le dopage de type n est assez facile à réaliser, du fait du dopage résiduel du GaN et des 

énergies d’ionisation plus faibles, le dopage de type p est plus difficile à maitriser.  

Accepteur 

Dopants 

Energie 

d'ionisation 

(meV) 

Site 

préférentiel 

Concentration maximale 

en trous (cm-3) 

Ca 165  Ga   [I-207] ≈ 5 × 1018 

Mg 170  Ga qqs 1018  

Be 60 à 250 [I-208] Ga 2 × 1019 [I-209] 

C 200-250 N   [I-210] type n 

Zn 340 [I-211] Ga / 

Tableau I-7 : les principaux dopants p du GaN (issu de [I-203], sauf indication contraire). 

Le dopant de type p de GaN le plus utilisé est le Mg. La limite de solubilité de cet élément 

dans GaN (cf. paragraphe 3.3.1) est généralement estimée à quelques 10
19

 cm
-3

. L’inconvénient 

majeur de ce dopant est son énergie d’ionisation élevée, de l’ordre de 200 meV. En conséquence, le 

taux d’ionisation des accepteurs Mg à température ambiante n’est que de l’ordre du pourcent. Ainsi, 

pour obtenir une densité de trous de 10
18 

cm
-3

, il est théoriquement nécessaire d’incorporer une 

concentration en magnésium supérieure à quelques 10
19 

cm
-3

. Certaines études théoriques [I-212]       

[I-213] et quelques résultats expérimentaux (détaillés plus loin) suggèrent cependant que l’énergie 

d’ionisation effective diminuerait aux fortes teneurs en Mg, du fait de la constitution d’une bande de 

niveaux accepteurs au lieu d’un niveau discret. Ce phénomène est illustré en Figure I- 42 : , extraite 

des travaux de Brochen et al. [I-213].Nous reviendrons plus en détail, au paragraphe 3.3, sur les 

difficultés propres au dopage par le Mg. Malgré ces inconvénients, le Mg demeure aujourd’hui le 

meilleur choix de dopant p du GaN [I-214]. 
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Figure I- 42 : Evolution de l’énergie d’ionisation des accepteurs MgGa en fonction de leur concentration dans GaN, 

d’après [I-213]. 

Le béryllium a été étudié comme une alternative potentielle au Mg. Des calculs théoriques ont 

en effet conclu que, parmi les éléments des colonnes I et II, seul le Be constituait une alternative viable 

au Mg [I-215], en prenant en compte la solubilité, l’énergie d’ionisation, la possible insertion en site 

interstitiel et la compensation. La valeur de l’énergie d’ionisation de cet accepteur est controversée. 

Certaines études théoriques [I-216] et expérimentales [I-217] ont suggéré une énergie d’ionisation 

beaucoup plus faible que celle du Mg, aussi basse que 60 meV [I-208], ce qui a focalisé l’attention sur 

cet élément. Cette énergie d’ionisation réduite permettrait ainsi l’obtention de concentrations en trous 

plus élevées, à concentration en dopant égale [I-218][I-219][I-220]. En revanche, d’autres études font 

état d’une énergie d’ionisation similaire [I-215][I-221], voire plus élevée [I-221][I-222] que celle du 

Mg. Par ailleurs, la limite de solubilité théorique du Be dans GaN est plus faible que celle du Mg, ce 

qui est en grande partie attribuable à sa plus forte différence de rayon atomique avec le Ga. Cependant, 

la formation de complexes (Be-H, Be-O) tendrait à favoriser son incorporation [I-223]. Un autre 

inconvénient du Be est son aptitude à s’incorporer en site interstitiel, du fait de sa taille réduite. Le Be 

interstitiel a une énergie de formation comparable à celle du Be substitutionnel en site Ga. Or, il est 

prédit que le Be interstitiel forme un donneur double conduisant à une auto-compensation des 

accepteurs BeGa. Enfin, la forte toxicité des composés du béryllium [I-224] constitue aussi un frein à 

l’utilisation de ce dopant. 

Des expériences de dopage ont aussi été réalisées avec le calcium [I-203][I-207][I-225]. Son 

énergie d’activation est proche de celle du magnésium.  

Le carbone (élément de la colonne IV) est un dopant amphotère (CGa est de type n, CN est de 

type p). Dans la littérature, il est, le plus souvent, considéré comme un accepteur léger avec une 

énergie d’activation de 200-250 meV [I-226][I-227]. Le dopage au carbone entraine, dans la plupart 

des publications, l’obtention d’un GaN semi-isolant [I-227][I-228], d’ailleurs utilisé en tant que tel 
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comme sous-couche de canal dans certains transistors HEMT. Ce dopant CN est en partie compensé 

par des dopants n [I-228] et par CGa [I-227][I-229].  

La formation de niveaux accepteurs du Zn a été mise en évidence, avec une énergie 

d’ionisation de 340 meV [I-211], mais l’obtention d’une conduction de type p de GaN n’a pas été 

démontrée avec le Zn. Des couches de GaN dopées par d’autres métaux de transitions de la même 

ligne (Ti, V, Cr, Fe, …) ont aussi été synthétisées [I-211][I-230][I-231]. Le dopage par la plupart de 

ces métaux de transition induit également la création de niveaux profonds. Les centres profonds 

réduisent la densité de porteurs mobiles, leur mobilité, et le champ de claquage. Le dopage avec 

certains de ces métaux peut permettre au GaN d’acquérir des propriétés magnétiques [I-232][I-233] ou 

de le rendre isolant. 

 

3.2. Croissance non localisée de GaN de type p 

Le dopage in-situ consiste à ajouter les espèces dopantes lors de la synthèse du matériau. Il 

faut prévoir des sources/précurseurs adaptés aux dopants et au type de dépôt. L’utilisation du Be 

comme dopant de type p sera évoquée dans une première partie. Puis, nous traiterons la mise en œuvre 

du dopant le plus usuel, le Mg, par HVPE, MBE, MOCVD et en phase liquide. 

 Dopage p par le Be  3.2.1.

Des croissances en phase liquide de GaN:Be ont été réalisées.  

En HPSG (1500°C et 1.5 GPa de N2), des bains de Ga(l) incorporant 0.1 à 1 at% de Be ont 

permis d’obtenir des plaquettes de GaN millimétriques, avec une concentration en Be de quelques   

10
19 

cm
-3

 [I-208][I-234]. En raison d’une très forte contamination par l’oxygène, ces cristaux étaient, 

soit de type n, soit très résistifs.  

De la poudre (cristaux micrométriques) a également été synthétisée, à pression atmosphérique, 

dans un bain de Ga-Be (0.19 at % en Be) à 1200°C sous un flux de NH3 [I-235].  

De nombreuses couches de GaN:Be ont été épitaxiées en MBE. Du béryllium solide, chauffé à 

environ 1000°C, sert alors de source de dopage [I-209]. Des concentrations en Be dans la gamme      

1-5×10
19 

cm
-3

 [I-236][I-237], et en trous jusqu’à 1.8×10
19 

cm
-3

, ont été démontrées [I-209].  

 

 Dopage p par le Mg 3.2.2.

La croissance HPSG permet de synthétiser des cristaux de quelques dizaines de millimètres 

carrés, de grande qualité cristalline, mais non intentionnellement dopés à l’oxygène à des 

concentrations de qqs 10
19

 à 10
20

 cm
-3

. Il en résulte une forte conductivité de type n du matériau. Les 

cristaux de GaN:Mg sont élaborés entre 1400 et 1700°C, sous 1.2 à 2 GPa de N2, dans un liquide    

Ga-Mg dont la teneur en Mg varie typiquement entre 0.2 et 0.5 at.% [I-43]. La concentration en Mg 
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incorporé dans ces cristaux (mesurée par SIMS) varie de qqs 10
18

 à qqs 10
19 

cm
-3

. Aux plus forts 

dopages, elle devient ainsi similaire à celle de l’oxygène. Il en résulte une très forte compensation 

électronique, à l’origine du caractère semi-isolant de la plupart des cristaux obtenus [I-43][I-238]. Les 

cristaux modérément dopés demeurent conducteurs, mais de type n comme le matériau nid [I-238]. Le 

dopage par le Mg, en substitution au Ga, induit une diminution des paramètres de maille (a et c) 

supérieure à 0.1% pour une concentration en Mg de l’ordre de 10
19

 cm
-3

 [I-43].  

Des couches résistives de GaN:Mg (300-400 µm en 200-300 h) ont également été épitaxiées 

par HPSG sur des germes de GaN produits par HVPE. La phase liquide avait une teneur en Mg de    

0.1 at %. Des précipités de MgO ont été observés à l’interface avec le germe [I-239].  

En LPSG, des micro-cristallites de GaN:Mg ont été élaborées entre 1000 et 1200°C. Le Mg 

était introduit dans l’alliage à partir du métal [I-240] ou de poudre de MgCl2 [I-241]. La phase liquide 

incorporait jusqu’à 2 at% de Mg, mais aucune information n’a été fournie sur le niveau de dopage des 

cristaux obtenus. Dans les croissances à partir de MgCl2, une augmentation de la vitesse de croissance 

et de la taille des cristaux ont été mises en évidence. Des études complémentaires, avec des poudres de 

Mg3N2 et GaCl2, ont permis de montrer que les deux éléments Mg et Cl contribuent à accélérer la 

cinétique de croissance [I-241]. Un tel effet de la présence du chlore sur la vitesse de croissance est 

également observé en HVPE.  

 

Figure I-43 : Images MEB de microcristaux élaborés : (a) sans Mg, (b) avec 0.34% en masse de Mg dans le liquide 

 et (c) avec 1.7% en masse de Mg  [I-241]. 

En MBE, la source de Mg pour le dopage est une cellule de Knudsen contenant du magnésium 

métallique chauffé entre 220 et 450°C [I-242][I-243]. Cette technique permet d’obtenir, de façon 

reproductible, des concentrations en Mg de quelques 10
19

 à quelques 10
20 

cm
-3

. Les concentrations 

maximales en trous dans GaN correspondantes sont très inférieures, voisines de 10
18

 cm
-3

, en raison du 

faible taux d’ionisation du Mg à température ambiante. Quelques études isolées ont fait état de 

densités de trous encore plus élevées (p  10
19 

cm
-3

) [I-213][I-244][I-245]. En particulier, un taux 

d’ionisation important du Mg (~ 10% à l’ambiante) a été revendiqué par Bhattacharyya et al., pour des 

couches épitaxiées dans des conditions très riches en Ga, conduisant à une dissolution du Mg dans le 

Ga liquide en excès présent en surface sous forme liquide [I-244]. Comme nous l’avons souligné plus 

haut, un tel taux d’ionisation s’explique vraisemblablement par une forte diminution de l’énergie 

d’ionisation effective du Mg aux plus forts dopages. 
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En MOVCD, le bis(CycloPentadienyl)Magnésium (Cp2Mg) est le principal précurseur utilisé 

pour le dopage au Mg [I-246][I-247][I-248], même si le bis(MéthylCycloPentadienyl)Magnésium 

(MeCp)2Mg) constitue une alternative possible [I-249]. On observe que la concentration en Mg 

incorporé est proportionnelle au flux de précurseur [I-248][I-250], même si une saturation est parfois 

observée [I-246]. Des études montrent que les croissances MOCVD sous gaz porteur N2 conduisent à 

une plus grande concentration de Mg que sous gaz porteur H2, mais une part moins importante des 

accepteurs devient électriquement actif. Cette baisse pourrait être reliée à une qualité structurale 

moindre, pouvant être partiellement due à la plus forte concentration en Mg [I-251]. Par MOCVD, une 

concentration en Mg jusqu’à 10
20 

cm
-3

 peut être obtenue, ainsi que des concentrations en trous allant 

jusqu’à 6×10
17 

cm
-3

 (pour [Mg] = 2×10
19 

cm
-3

) [I-252].  

Des couches épaisses de GaN:Mg ont également été synthétisées sur des substrats de silice par 

HVPE [I-253]. L’élément dopant est, dans ce cas, introduit dans la bain de gallium qui est, dans ce 

cas, un alliage fondu de Ga-Mg (à 0.1 at% en Mg). L’incorporation du Mg est confirmée par des 

méthodes optiques 

Dans le paragraphe suivant, nous détaillerons les difficultés spécifiques du dopage p par le 

Mg. 

 

3.3. Spécificités du dopage au Mg de GaN 

 Solubilité du Mg dans GaN 3.3.1.

Une des principales difficultés du dopage de GaN par le Mg réside dans la question de la 

solubilité de cet élément. La solubilité d’une impureté substitutionnelle dépend de la similarité 

chimique et de la différence de taille entre l’atome dopant (Mg) et l’atome occupant normalement le 

site hôte (Ga). Le dépassement de la limite de solubilité peut conduire à la formation d’autres phases, à 

une ségrégation ou une précipitation, ou encore à une substitution sur le « mauvais » site. Dans le cas 

du Mg, la limite de solubilité semble être atteinte lorsque la formation de la phase Mg3N2 commence à 

entrer en compétition avec celle de GaN [I-214][I-254]. 

Dans le 2H-GaN, la concentration totale en chacun des atomes Ga et N est proche de 4×10
22

 

at.cm
-3

. La limite de solubilité du Mg dans GaN a été estimée à seulement quelques 10
19

 cm
-3

 [I-254]. 

La formation de précipités de Mg3N2, conduisant à une perte de cristallinité des couches de GaN, a été 

rapportée pour des concentrations en Mg supérieures à 10
20

 cm
-3 

[I-255]. Hansen et al. ont également 

observé par TEM des précipités riches en Mg, uniformément distribués dans des couches de type p au 

sein de structures laser [I-256]. Cette faible limite de solubilité a été identifiée comme le principal 

facteur limitant les niveaux de dopage p de GaN accessibles avec le Mg [I-257], en conjugaison avec 

l’énergie d’ionisation élevée de l’accepteur Mg. 

Il faut cependant souligner que l’incorporation de certaines impuretés (H, O), ayant une forte 

affinité pour le Mg, est susceptible d’augmenter la limite de solubilité effective du Mg. 
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 Ségrégation de surface du Mg et défauts induits 3.3.2.

En cours de croissance, le Mg tend à ségréger à la surface de GaN [I-258][I-259], ce qui 

contribue à complexifier la maîtrise du dopage. Il en résulte, localement, la formation de régions riches 

en Mg, dans lesquelles la limite de solubilité du Mg peut être dépassée plus rapidement que si le Mg 

était distribué uniformément. Cet excédent de Mg peut conduire à la formation de défauts [I-258]. Ces 

défauts peuvent provoquer une inversion de polarité du film de GaN (passage d’une polarité Ga à une 

polarité N ou inversement) (Figure I-44 a-b). De tels défauts, appelés parois de domaines d’inversion 

(Inversion Domain Boundary ou IDB), ont été observés lors de la croissance de GaN fortement dopé 

au Mg, par MBE [I-260] ou par MOVPE [I-261][I-262], ou suite à une simple exposition à un fort flux 

de Mg lors d’une interruption de croissance [I-263][I-264]. La diminution du flux de Mg fait intervenir 

l’inversion plus tardivement. Ces parois d’inversion peuvent être orientées suivant la direction de 

croissance (domaines d’inversion colonnaires) ou se situer dans un plan basal. Diverses études ont 

conclu qu’elles étaient constituées de « briques » de Mg3N2 [I-254]. 

 

Figure I-44 : Images TEM de parois d’inversion dans des échantillons GaN fortement dopés au Mg et épitaxiés par MBE, 

d’après [I-260]. 

Dans le cas spécifique des croissances par MOCVD, la formation et la propagation de parois 

d’inversion conduisent à l’apparition de défauts pyramidaux (Figure I-45). Ceux-ci se forment 

typiquement pour des concentrations en Mg supérieures à quelques 10
19 

cm
-3

 [I-249][I-258]. Leur base 

est hexagonale, leurs facettes latérales correspondent à la famille de plans {1 1 -2 3} et elles pointent 

dans la direction [0001̅] [I-249]. La forme adoptée par ces défauts est liée au fait que la présence de 

Mg accentue la vitesse de croissance de GaN suivant certaines directions cristallographiques et ralentit 

la croissance dans d’autres directions [I-265]. 

 

Figure I-45: Image TEM d’un défaut pyramidal [I-249].  
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 Pour des niveaux d’incorporation du Mg encore plus élevés (supérieurs à quelques 10
20 

cm
-3

), 

un changement de polytype a également été mis en évidence lors de croissances par MBE, avec une 

transition d’un GaN hexagonal, de polarité N, vers un GaN cubique [I-260] (Figure I-46). 

 

Figure I-46 : Image TEM montrant un changement de polytype (2H-GaN  3C-GaN) au sein d’une couche de GaN très 

fortement dopée au Mg, épitaxiée par MBE ; d’après Pezzagna et al. [I-260]. 

D’une façon plus générale, avec une concentration croissante en Mg, la surface des couches 

tend à se rugosifier et leur qualité cristalline se dégrade, comme l’atteste l’élargissement de leurs raies 

de DRX [I-266]. Ces tendances ont été généralement attribuées à la distorsion du réseau induite par la 

substitution du Mg au Ga, en raison de son rayon atomique nettement plus faible. Cette distorsion 

génère des dislocations et favorise une croissance tridimensionnelle. 

 

 Passivation par l’hydrogène 3.3.3.

Parmi les impuretés pouvant induire un dopage non intentionnel de GaN et limiter la 

concentration en trous, on peut tout particulier mettre en avant l’oxygène et l’hydrogène. 

L’incorporation d’oxygène conduit à une compensation du dopage p lié au Mg. La forte affinité du Mg 

pour l’oxygène tend à favoriser l’incorporation de ce dernier. Il faut néanmoins souligner qu’un co-

dopage par le Mg et l’O, avec des ratios [Mg]/[O] bien définis, a permis l’obtention de couches de 

GaN présentant des concentrations en trous très élevées (p ≈ 2×10
18

 cm
-3

) [I-267][I-268]. Cet effet a 

été attribué à une réduction de l’énergie d’ionisation de l’accepteur Mg et/ou à une limitation de 

l’auto-compensation du Mg. 

Dans le paragraphe suivant, nous allons nous focaliser uniquement sur la problématique de 

l’incorporation de l’hydrogène. 

3.3.3.1. Complexes Mg-H 

 
Les efforts pour produire du GaN de type p par MOCVD sont longtemps restés infructueux, ce 

qui a bloqué le développement des composants opto-électroniques en GaN tout au long des années 

1970 et 1980. Il a fallu attendre 1989 pour que le groupe d’Akasaki, à Nagoya, découvre qu’un 

traitement post-croissance de films de GaN dopés Mg par irradiation avec un faisceau d’électrons de 
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basse énergie (LEEBI) produisait une conductivité de type p, avec p ≈ 2×10
16

 cm
-3

, et une mobilité des 

trous de 8 cm
2
/V.s [I-269]. En 1991, Nakamura a confirmé ces résultats et obtenu une conductivité de 

type p dans GaN par LEEBI avec p ≈ 3×10
18

 cm
-3

 et trous ~ 9 cm
2
/Vs [I-270]. En 1992, le groupe de 

Nakamura a montré qu’un recuit thermique sous N2 du GaN dopé au Mg permettait également 

l’obtention d’une conductivité de type p [I-271]. L’importance des conséquences bénéfiques de ces 

travaux a conduit à l’attribution du Prix Nobel 2014 à leurs auteurs. L’inactivité électrique des 

accepteurs Mg dans les couches "brutes de croissance" a été attribuée à leur passivation par 

l’hydrogène au cours de la croissance MOCVD. La source principale d’incorporation d’hydrogène 

atomique est alors le craquage de l’ammoniac, introduit en grande quantité dans la chambre de 

croissance. L’hydrogène forme des complexes avec le Mg, qui peuvent être dissociés par un traitement 

LEEBI ou par un recuit thermique approprié [I-272][I-273]. Ce mécanisme a été confirmé par le 

succès de l’obtention de couches "brutes de croissance" de GaN de type p par MBE, dans un 

environnement sans H, éliminant ainsi la nécessité d’une activation des accepteurs [I-274]. Il faut 

souligner que la passivation des accepteurs par l’hydrogène est un phénomène souvent rencontré lors 

de la croissance MOCVD des semi-conducteurs III-V, par exemple lors de la croissance de GaAs:C.  

La passivation du Mg par l’hydrogène en MOVPE a été étudiée plus finement par Castiglia et 

al., en analysant (par SIMS et par des mesures électriques) des couches diversement dopées, avant et 

après recuit d’activation sous N2 (Figure I-47) [I-275].  

À des niveaux de dopage modérés, Mg et H s’incorporent en concentrations très voisines, sous 

la forme de complexes Mg-H. Les complexes majoritaires présentent une faible énergie de liaison 

(estimée à 0.7 eV), et donc un caractère métastable. Ils peuvent, par conséquent, se dissocier à une 

température modérée (dès 300°C) lors d’un recuit d’activation post-croissance [I-275][I-214], ce qui 

permet une activation complète des accepteurs. La structure de ce complexe est inusuelle : l’hydrogène 

n’est pas lié au Mg, mais à l’atome d’azote voisin de l’accepteur [I-214]. La formation de tels 

complexes apparait, au final, comme bénéfique : elle favoriserait en effet l’incorporation du Mg, tout 

en inhibant la formation de lacunes d’azote, moins favorables énergétiquement, qui pourraient 

constituer une source de compensation du dopage p.  

Par contre, aux fortes teneurs en Mg (> qqs 10
19

 cm
-3

), l’incorporation de l’hydrogène sature 

(Figure I-47 a). Ce phénomène s’accompagne d’une perte d’efficacité quasi complète des recuits sous 

N2, conduisant à une forte diminution de la concentration nette en niveaux accepteurs NA-ND      

(Figure I-47 b), i.e. à un dopage moins efficace (Figure I-47 c). Ces tendances sont interprétées 

comme liées à la formation d’un second type de complexes Mg-H, qui devient prédominant aux fortes 

concentrations en Mg. Ces complexes sont stables, insensible aux recuits, et électriquement inactifs.  
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Figure I-47 : (a) Concentration en H initiale ([H]0) et après recuit d’activation sous N2 ([H]A) en fonction de la 

concentration en Mg. (b) NA-ND et [H]0 - [H]A en fonction de [Mg]. (c) Rendement du dopage en fonction de [Mg].  

Issu de [I-275]. 

3.3.3.2. Recuits d’activation de l’accepteur MgGa 

  
Un recuit post-croissance permet de dissocier les complexes Mg-H et d’activer l’accepteur 

MgGa. Comme nous l’avons vu, un recuit à basse température (~300°C) suffit à dissocier le complexe 

Mg-H métastable, prédominant à des concentrations en Mg modérées. Néanmoins, de plus hautes 

températures sont nécessaires à l’exo-diffusion de l’hydrogène vers la surface de GaN ou vers le 

substrat, ou à sa neutralisation sur des défauts étendus. Sinon, les complexes se reconstituent lors du 

refroidissement [I-276]. 

Les recuits les plus courants s’effectuent sous une atmosphère de N2, à des températures 

comprises en général entre 600°C et 850°C. Plus la température augmente, plus le recuit est efficace, 

ce qui permet d’en réduire la durée, mais plus la désorption de l’azote est favorisée, conduisant à une 

décomposition de surface de GaN. Il est donc nécessaire de se plier à un compromis entre efficacité du 

recuit et préservation de la surface. Ce type de recuit peut être réalisé in-situ dans les réacteurs 

MOCVD, ou ex-situ en four résistif traditionnel, ou encore dans un four de recuit thermique rapide 

(RTA). Le recours à des recuits rapides peut permettre de limiter la désorption de l’azote à haute 

température et la diffusion éventuelle du dopant.  

 Il a été démontré qu’en présence de dioxygène, les complexes Mg-H sont dissociés et l’exo-

diffusion de l’hydrogène est exacerbée en raison de la formation de molécules d’eau [I-277][I-278]. 
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Les recuits sous O2 permettent une activation plus efficace du Mg (résistance plus faible et plus forte 

concentration en trous) à des températures plus basses. Néanmoins, le recuit en présence d’O2 peut 

former en surface un oxyde GaOx, qui peut cependant être gravé facilement par attaque acide. 

Certaines équipes réalisent des recuits sous air [I-279]. 

Afin d’améliorer l’activation des dopants sans trop endommager le GaN, des recuits en 

plusieurs étapes ont été mis en place. Ainsi, une étape de quelques minutes à basse température (350-

700°C), permettant la dissociation des complexes, peut être suivie d’une courte étape à plus haute 

température (> 750°C), afin d’exo-diffuser l’hydrogène [I-276][I-280]. D’autres équipes réalisent une 

première étape afin d’activer les dopants, puis une seconde à plus basse température afin de guérir les 

défauts résultants [I-278][I-281].  

Comme pour les buffers, il n’y a pas de recette ultime pour le recuit d’activation. Il y a de très 

nombreuses formules développées avec plusieurs étapes, à diverses températures, sous différentes 

atmosphères. Chaque équipe a développé le recuit le mieux adapté à son matériau et à ses applications.  

 

 Compensation par des défauts 3.3.4.

 
Quelle que soit la technique de croissance de GaN:Mg adoptée (MOVPE, MBE,…), les études 

expérimentales rapportent que la concentration en trous augmente avec une incorporation croissante en 

Mg, jusqu’à une concentration en Mg dans la gamme 10
19 

- 10
20

 cm
-3

, puis subit une diminution 

prononcée (Figure I- 48) [I-213][I-282][I-252]. Un mécanisme de compensation, basé sur des défauts 

ponctuels intrinsèques (lacunes d’azote : VN) ou liés au Mg (Mg interstitiel, complexe MgGa-VN…), est 

généralement invoqué pour expliquer la chute de la concentration en trous aux forts taux de dopage   

[I-214][I-283][I-282]. En effet, l’augmentation du niveau de dopage par le Mg induit un abaissement 

du niveau de Fermi de GaN, favorisant la formation de défauts ponctuels de charge opposée [I-214]. 

En particulier, des études théoriques suggèrent que le Mg peut acquérir un caractère amphotère 

prononcé aux forts dopages, s’incorporant comme un accepteur, mais aussi comme un double donneur 

en site interstitiel [I-283]. L’émergence d’une bande de photoluminescence autour de ~ 2.8 eV dans les 

couches de GaN fortement dopées au Mg, attribuée à une recombinaison de paires Donneur Profond – 

Accepteur, est souvent considérée comme une signature du défaut donneur à l’origine de cette 

compensation [I-252][I-284]. 

Pour des couches épitaxiées par MOVPE, la chute de la concentration en trous aux fortes 

concentrations en Mg s’accompagne de la formation d’une forte densité de domaines d’inversion 

pyramidaux, liés à l’inclusion de Mg3N2 (cf. §3.3.1), et de la formation de complexes Mg-H stables, 

peu/pas sensibles aux recuits post-croissance (cf. §3.3.3.2). Certaines études ont ainsi conclu que les 

domaines d’inversion pouvaient être impliqués dans le phénomène de compensation observé [I-285]. 

D’un autre côté, si la formation de complexes Mg-H stables réduit l’efficacité des forts dopages au Mg 

par MOVPE, elle ne peut expliquer à elle-seule l’évolution de la concentration en trous observée, 
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d’autant plus qu’une évolution similaire est observée en MBE, dans un environnement privé 

d’hydrogène. 

 

Figure I- 48: Densité de trous (p) en fonction de la concentration en Mg pour une couche épitaxiée par MOCVD (après 

recuit de dissociation des complexes Mg-H) [I-282]. Des tendances similaires sont obtenues par MBE. 

 La combinaison de l’énergie d’ionisation élevée du Mg, de sa solubilité réduite (qqs 10
20 

cm
-3

), 

et de la compensation de son dopage, limite à quelques 10
18 

cm
-3 

les concentrations en trous obtenues 

d’une manière certaine et reproductible.  

 

3.4. Dopage localisé de type p par le magnésium 

 Croissance sélective par utilisation de masques 3.4.1.

À notre connaissance, les seules études publiées faisant référence à une croissance sélective de 

GaN dopé au Mg réalisée directement, dans les ouvertures d’un masque, sur un germe de GaN (homo-

épitaxie) ou sur un buffer (hétéro-épitaxie), sont les travaux de Beaumont et al. [I-265]. Ces travaux 

(Figure I-49) ont démontré : 

- La sélectivité de la croissance MBE homo-épitaxiale de GaN:Mg avec un masque SiNx     

- Une promotion de la croissance latérale, au-dessus du masque, induite par la présence du Mg 

- Cependant, aucune caractérisation des propriétés électriques du matériau obtenu n’a été 

fournie (nature des porteurs majoritaires, concentration en porteurs, mobilité). La question 

d’une pollution éventuelle par le masque n’a pas été abordée. Au final, l’obtention ou non 

d’un matériau de type p n’est pas éclaircie. 

 

Figure I-49: Homo-épitaxie sélective de GaN par MBE avec un masque de SiNx [I-265]. 

(a) Croissance de GaN non intentionnellement dopé et (b) Croissance de GaN dopé au Mg. 

En présence de Mg, la croissance latérale au-dessus du masque est fortement favorisée. 
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Des reprises d’épitaxie de GaN:Mg de type p par MOCVD sélective ont été réalisées, pour la 

fabrication de dispositifs optiques (LED), sur des micro-bâtonnets de GaN [I-286][I-287]. Dans ces 

dispositifs, le cœur des bâtonnets, en GaN fortement dopé n, était entouré de plusieurs coquilles 

diversement dopées, le p-GaN constituant la coquille externe (Figure I-50). Un masque d’oxyde SiOx 

a été utilisé pour la croissance sélective de l’ensemble de la structure LED. Des caractérisations 

optiques montrent des bandes caractéristiques d’un fort dopage p associé à des effets de compensation 

[I-287][I-288]. Aucune analyse d’une éventuelle contamination du p-GaN par des éléments constitutifs 

du masque n’a été fournie, de telle sorte que rien n’exclut la présence de pollutions locales près des 

bords du masque. Dans le cadre de la fabrication, sur substrat 6H-SiC, de structures laser à micro-

facettes hexagonales (HMF), à multi-puits quantiques d’InGaN et barrières d’AlGaN, une reprise 

d’épitaxie de GaN:Mg de type p, sélective par rapport au substrat de 6H-SiC, a été réalisée par 

MOCVD, pour former les facettes-miroir du laser   [I-289][I-290]. Les caractéristiques électriques du 

p-GaN (concentration en trous, mobilité) n’ont pas été précisées. Il faut souligner que ces différents 

travaux ne montrent pas une croissance localisée directe du GaN de type p. 

  

Figure I-50 : Schéma de la structure cœur-coquilles d’un micro-bâtonnet LED [I-286]. 

Il faut également souligner qu’aucune étude de croissance sélective de GaN dopé par d’autres 

accepteurs (Be, Ca…) n’a été publiée.  

En conclusion, la croissance localisée directe de GaN de type p n’a jamais été démontrée, 

à notre connaissance. 

Toutes les autres études publiées sur la croissance sélective/localisée (détaillées au §2.5.3) 

concernent le GaN de type n, généralement non intentionnellement dopé. Dans ce cas de figure, 

l’utilisation de matériaux de masquage à base de Si ou d’O, tels SiO2 ou SiNx, n’est pas rédhibitoire 

car ceux-ci ne constituent pas des sources potentielles de compensation du dopage de type n. 

 

 Dopage localisé par diffusion thermique 3.4.2.

La technique de diffusion thermique est une technique de dopage localisé consistant à faire 

diffuser, à haute température, un dopant à partir de la surface du semi-conducteur. Cette technique est 



63 
 

très utilisée pour le silicium. Elle l’est beaucoup moins dans le GaN à cause de la faible diffusivité des 

dopants dans ce matériau et des hautes températures nécessaires.  

Pan et al. ont dopé, de façon non localisée, des couches de GaN n.i.d. (avec une concentration 

électronique de 3×10
18

 cm
-3

) par diffusion de Mg sur une profondeur de 200 nm durant 1 h à 1100°C 

[I-291]. Une concentration en trous de 3×10
15

 cm
-3

 a été obtenue, mais la température utilisée lors du 

processus a endommagé la surface du GaN.  

Le dopage par diffusion réalisé par Yang et al. a permis, à partir d’une couche n.i.d. dopée n, 

d’obtenir une conductivité de type p après 6 h de diffusion à 900°C et un recuit de la couche de 5 min 

à 950°C [I-292]. Le profil SIMS en profondeur de la concentration en Mg dans la couche est présenté 

en Figure I-51. Celle-ci diminue avec la profondeur mais ce gradient de [Mg] est inhérent au procédé. 

La concentration en trous a été mesuré par effet Hall (concentration en trous dans la gamme                 

1 × 10
16

 cm
-3 

 - 2 × 10
17

 cm
-3

) mais cette mesure ne tient pas compte de l’hétérogénéité du dopage en 

profondeur.  

  

 

 

 

 

Figure I-51 : Profil SIMS en profondeur de la 

concentration en Mg au sein d’une couche dopée  

 par diffusion [I-292].  

Un recuit d’activation de cristaux de GaN sous une haute pression de N2 et en présence de 

vapeurs de Mg permet d’augmenter la concentration en magnésium. Cette augmentation est attribuée à 

une diffusion accélérée au niveau des dislocations [I-238]. 

D’une manière générale, pour du GaN hétéro-épitaxial, le fait que la diffusion de Mg puisse 

être accentuée autour des dislocations, pose des problèmes de reproductibilité et impose que la 

technique soit optimisée pour chaque couche [I-293]. 

Un masque peut permettre de localiser le dopage par diffusion. Néanmoins, la diffusion des 

dopants se faisant dans toutes les directions, la localisation du dopage n’est pas parfaite                     

(voir Figure I-52) [I-294]. 

 

Figure I-52: Schéma illustrant les limites de la localisation du dopage par la technique de diffusion thermique.  
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Même si, dans le GaN, la diffusion de Mg est malaisée, elle peut permettre un dopage de GaN. 

Néanmoins, les températures nécessaires, la difficulté de contrôle - surtout dans un matériau hétéro-

épitaxié à très forte densité de défauts cristallins - la mauvaise reproductibilité, ainsi que les limites en 

termes de localisation, ne rendent pas cette technique très performante pour le GaN. Et de fait, elle 

n’est presque pas utilisée. 

 

 Dopage localisé par implantation ionique (I2) 3.4.1.

3.4.1.1. Principe 

 
Le dopage localisé peut également être réalisé par implantation ionique. C’est un procédé 

rapide, reproductible et couramment utilisé, sur divers matériaux, dans l’industrie de la 

microélectronique.  

Cette technique consiste à introduire les dopants dans le semi-conducteur via un faisceau 

d’ions qui bombarde la surface. Plus l’énergie des ions est élevée, plus ils pénètrent profondément 

dans la couche (voir Figure I-53 a), mais plus ils causent des dégâts au cours de leur implantation. Du 

fait de la forte densité atomique dans le cristal, le pouvoir de pénétration des ions dans le GaN est 

beaucoup plus faible que dans le silicium. Pour implanter des ions à quelques centaines de 

nanomètres, il est nécessaire d’utiliser des énergies de plusieurs centaines de keV [I-295], supérieures 

à celles accessibles dans des implanteurs industriels standards. 

Le dopage par I² à une énergie donnée est localisé autour d’une profondeur qui dépend de cette 

énergie. Afin de réaliser un dopage à peu près homogène sur une épaisseur importante, il est 

nécessaire de réaliser plusieurs implantations avec différentes énergies (voir Figure I-53). 

 

Figure I-53 : (a) Concentration en Mg implanté en fonction de la profondeur pour plusieurs conditions d’implantation.   

2 doses à des énergies différentes permettent un dopage sur une plus grande profondeur [I-296].  (b) Concentration en Mg 

implanté en fonction de la profondeur pour une I2 de 5 doses d’ions Mg à de multiples énergies entre 20 et 1816 keV.  

Au total, on obtient un dopage sur une profondeur supérieure au µm [I-297]. 

Le passage des ions entraine une dégradation du réseau cristallin (voir Figure I-54). Les 

défauts créés sont principalement des lacunes d’azote et de Ga et des déplacements d’atomes de Ga et 

N en sites interstitiels. Aux plus fortes dose et énergie, on peut même observer l’apparition de 

dislocations ou une amorphisation de la couche (à partir de 3.6×10
15

 cm
-2

, dans GaN, à température 

ambiante) [I-295]. Ces défauts créent des niveaux profonds qui peuvent compenser le dopage, agir 

comme des pièges pour les porteurs, et donc dégrader les propriétés (électroniques et optiques) des 
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matériaux. De surcroît, après l’étape d’implantation, les dopants ne sont pas dans les sites appropriés, 

mais ils sont distribués aléatoirement dans les différents sites disponibles du matériau. Par conséquent, 

la couche implantée est presque toujours résistive avant traitement d’activation.  

 

Figure I-54: Explication schématique du principe de l’implantation ionique [I-298]. 

C’est pourquoi un recuit d’activation est nécessaire, après une implantation ionique.  

 

3.4.1.2. Recuit post I² 

 
Ce recuit a 2 buts. Le premier est d’activer les dopants, i.e. ceux-ci doivent migrer vers les 

sites appropriés (Mg en substitution sur le site Ga). Le second est de guérir le cristal d’au moins une 

partie des dégradations issues de l’implantation. Durant ce recuit post-implantation, les dopants 

migrent vers les sites substitutionnels et de multiples phénomènes contribuent à une réparation 

partielle des dommages : reconstruction de liaisons rompues, migration de défauts, annihilation de 

certains défauts par recombinaisons, expulsion de certaines impuretés, dissociation de groupes de 

défauts, ... Si le premier processus peut se faire à des températures modérées, on considère en général 

qu’un recuit au 2/3 de la température absolue de fusion (soit environ (2/3) x 2800  1870 K  1600°C 

pour le GaN) est nécessaire pour obtenir une recristallisation optimale d’un matériau. 

Malheureusement, la surface du GaN se dégrade à des températures beaucoup plus basses [I-297] 

(voir § 1.3) ce qui peut générer d’autres défauts.  

Les recuits se font à une température moindre (typiquement entre 1050°C et 1150°C), 

généralement dans des fours RTA, afin de limiter les durées d’exposition aux fortes températures.  

Durant le recuit, une très forte surpression de N2 peut limiter la décomposition. Quelques 

travaux de recuit de GaN implanté Zn à 1550°C en autoclave sous environ 1.6 GPa [I-299] ont été 

publiés, mais cette méthode est difficilement industrialisable à coût abordable. 

Afin de limiter la décomposition, une autre technique consiste à placer, lors du recuit, une 

tranche sacrificielle tête-bêche avec le substrat à traiter, ce qui permet de minimiser la décomposition 

de la face à protéger, en créant une surpression locale de N2 [I-300][I-301]. Des recuits à 1100-1200°C 

pendant 10s de plaques de GaN:Mg implanté par P [I-300] ou de GaN n.i.d. co-implanté par Mg et N 

Be et N [I-301], ont abouti à une activation de dopants. 

Cette dernière méthode a des désavantages. Elle consomme un matériau sacrificiel onéreux. 

Elle induit une légère décomposition de la surface à traiter, principalement sur les bords, et on a des 

risques de contaminations provenant de la plaque sacrificielle et/ou d’agressions mécaniques par 
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frottement de la plaque sacrificielle sur la plaque à traiter. L’idéal serait de disposer de plaques 

sacrificielles plus grandes que celles à traiter (coût supplémentaire) et de repolir et/ou ré-

épitaxier/recharger systématiquement la plaque sacrificielle après chaque opération de traitement (coût 

prohibitif pour la plupart des applications). 

La plupart des publications montrent une activation des dopants, mais rarement l’état de la 

surface. Or, une surface fortement dégradée (forte rugosité, trous) est rédhibitoire pour la réalisation de 

composants électroniques performants et fiables. De plus, les recuits peuvent engendrer des lacunes 

d’azote, avec une possible activité compensatrice pour le dopage de type p.  

Pour protéger la surface, une technique efficace est l’encapsulation, i.e. le dépôt, avant le 

recuit, d’une couche de protection (cap-layer) sur le GaN. Celle-ci doit répondre à de nombreuses 

contraintes et spécifications [I-295]. Les « cap-layers » les plus utilisées sont : AlN [I-302][I-303],    

w-BN, Si3N4 [I-304], SiO2 [I-302][I-305], Al2O3. Pour l’implantation du Mg, il est nécessaire de se 

prémunir contre la contamination de dopants n (Si, O). L’AlN pourrait être un bon matériau de « cap-

layer » pour le p-GaN mais les couches épaisses de ce matériau craquent et peuvent être fortement 

dégradées lors de recuits à haute température [I-302]. 

Le GREMAN a développé une cap-layer hybride SiOx/AlN/GaN, permettant un recuit sans 

trop de dégradations [I-306]. La couche d’AlN peu épaisse (19 nm) n’est pas fissurée. Elle permet 

donc de faire barrière à une pollution Si et O issue de la couche supérieure de 200 nm d’oxyde de 

silicium. Cette couche est efficace pour la protection du GaN lors de recuits RTA sous N2 (35 pics de 

5 s à 1180°C). Post-recuit, les auteurs ont observé la guérison d’une partie des défauts, une activation 

en PL, aucune détérioration ni présence de trous sur la surface, mais des propriétés électriques 

médiocres.  

 

3.4.1.3. Conclusion sur l’I² du Mg 

 
 À cause des défauts qu’elle engendre, l’implantation ne permet de réaliser au maximum que 

des incorporations en Mg de l’ordre de quelques 10
19 

cm
-3

. De surcroit, les températures de recuit post 

implantation étant limitées par la stabilité du matériau et/ou par celle de la (des) couche(s) de 

protection, la mise en site du Mg implanté et la guérison du cristal ne sont que partielles. C’est 

pourquoi il est nécessaire de faire un compromis entre la densité de Mg activé et l’endommagement du 

matériau. De plus, les défauts et les contaminations de type n compensent facilement un faible dopage 

de type p, ce qui explique que, si l’on observe parfois une activation du Mg implanté en 

photoluminescence, on obtient rarement une conduction de trous et une surface non détériorée.  



67 
 

4. Applications du GaN en électronique de 
puissance 

Le GaN est un semi-conducteur à grand gap direct. Dans les années 90, ont été développées 

les diodes électroluminescentes basées sur ce semi-conducteur. Des couches de GaN sont aussi 

présentes dans certaines diodes lasers pour le visible et l’UV. L’électronique de puissance est 

également un domaine d’application de ce matériau. Dans cette partie, nous aborderons très 

brièvement les transistors HEMT et les redresseurs Schottky.   

 

4.1. Transistor HEMT 

Les transistors HEMT (High-Electron-Mobility Transistor ou Modulation Doped FET – 

MODFET - ou TEGFET ou HFET) sont des dispositifs utilisant une hétérojonction.  À cette interface 

entre 2 matériaux ayant des bandes d’énergie différentes, les électrons sont confinés dans un puits de 

potentiel, ce qui permet d’obtenir un « gaz bidimensionnel 2D ».  Pour les HEMT de type n avec du 

GaN, l’hétérojonction choisie est AlxGa1-xN/GaN ou AlxIn1-xN/GaN. 

 

On rappelle que la polarisation spontanée du GaN est de -0.029 C.m
-2

 (selon [0001]). Celle de 

l’AlN est de -0.081 C.m
-2

 (même orientation) et celle de l’AlxGa1-xN peut être estimée par une 

interpolation linéaire :  

Psp,AlxGa1−xN(x) = −(0.05 ×  x) − 0.029     C.m
−2   (I-5) 

De plus, comme AlN et GaN, le composé ternaire AlxGa1-xN a un caractère piézoélectrique 

i.e., sous contrainte, la couche de ce matériau présente une polarisation piézoélectrique (selon [0001]), 

qui s’ajoute à la polarisation spontanée. L’atome d’Al étant plus petit que celui de Ga, les paramètres 

de maille de l’AlxGa1-xN relaxé sont plus petits que ceux du GaN. La couche du matériau ternaire 

AlxGa1-xN épitaxié sur  GaN  étant très mince (quelques dizaines de nanomètres), le GaN impose son 

paramètre de maille dans le plan de croissance et la couche d’AlxGa1-xN est contrainte. Lorsque la 

couche d’AlxGa1-xN est en tension, comme elle l’est lorsqu’elle est épitaxiée sur une couche de GaN, 

la polarisation piézoélectrique est parallèle à  la direction [0001]  et elle pointe de la face « III » vers la 

face « V », comme la polarisation spontanée.  

 Lorsque la croissance est selon l’axe [0001], c.à.d. si la couche est épitaxiée avec une surface 

de polarité « Ga », la somme des charges de polarisation à l’hétéro-interface est positive. Si on 

suppose la couche GaN non contrainte, on observe une polarisation à l’interface :  

∆P = PSP,   AlxGa1−xN + PPE,   AlxGa1−xN − PSP,GaN   (Projection selon [0001̅])   (I-6) 

 Des électrons vont alors venir compenser la charge positive issue des polarisations à 

l’interface. La densité surfacique de ceux-ci est de : 
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Ns = −
∆P

e
          e étant la charge de l’électron : e  -1.602×10

-19 
C    (I-7) 

 

Figure I- 55: Vecteurs et charges de polarisation dans une hétérojonction AlGaN/GaN  

d’après [I-307]. 

 On rappelle que les largeurs de bandes interdites du GaN et de l’AlN sont respectivement de 

3.4 et 6.2 eV et que les composés AlGaN ont des valeurs de gap comprises entre ces 2 valeurs 

extrêmes. 

La mise en contact de ces 2 matériaux crée une discontinuité au niveau des bandes de 

conduction et de valence, entrainant la création d’un puit de potentiel dans lequel des électrons libres 

peuvent venir se confiner.  La polarisation en volume permet d’obtenir sans dopage des densités de 

porteurs libres d’environ 1×10
13 

cm
-2

 avec des mobilités électroniques pouvant atteindre                 

2000 cm
2
.V

-1
.s

-1
 à température ambiante. Le contrôle des profils de bande des hétéro-structures  

AlGaN / GaN est assuré par une modulation spatiale de la concentration en aluminium. 
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Figure I- 56: Densité de charges, champ électrique et structure de bandes d’un transistor HEMT GaN/AlGaN,  

d’après [I- 307]. 

Les porteurs n’étant pas dus au dopage, on évite les centres chargés diffusants correspondant 

aux atomes dopants ionisés, et les mobilités de ces porteurs sont plus élevées. Cela permet de diminuer 

les temps de transit des dispositifs et ainsi de travailler à plus haute fréquence. Pour la même raison, la 

densité de porteurs est presque insensible à la température, contrairement à la mobilité qui est affectée 

par les collisions des porteurs avec les phonons. La densité de porteurs dans le canal 2D peut être 

ajustée par la teneur en Al de la couche de ternaire ainsi que par l’épaisseur de cette couche ternaire.  

 Ce transistor HEMT est un transistor « latéral », les 3 électrodes (Grille, Source et Drain) étant 

situées sur la même face du substrat. 
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Figure I-57 : Schéma de principe d’un transistor HEMT et position du canal 2D. 

Pour les HEMT à canal n, le gaz 2D d’électrons permet de relier le drain et la source, 

constitués de métaux créant des contacts ohmiques.  Ce courant peut être modulé en appliquant une 

tension sur la grille (constituée d’un métal créant un contact Schottky sur AlxGa1-xN). Ainsi, une 

tension négative sur cette dernière électrode vide le canal de ses électrons jusqu’à obtention d’un 

courant très faible (pincement du canal).  

Les transistors HEMT sont utilisés dans de très nombreuses applications hautes fréquences       

(> 1 GHz) : technologies de communication sans fil (téléphonie mobile, communication spatiale), 

radar et contre-mesures (1-18 GHz),… Ils pourraient l’être dans des fours à micro-onde si on arrivait à 

produire ces transistors à moindre coût. Des amplificateurs fonctionnant à plus à haute tension, donc à 

plus forte impédance, permettent de réduire la taille des systèmes et de diminuer les pertes en énergie. 

 

4.2. Diode Schottky 
 

La diode Schottky ou redresseur Schottky est un composant incontournable dans les 

applications de puissance et on la retrouve dans une forte proportion de convertisseurs. Elle permet 

d’engendrer moins de pertes d’énergie que la diode bipolaire (PN), donc moins de chaleur à dissiper, 

nécessitant donc des radiateurs plus petits. De plus, la diode Schottky est un composant de test très 

simple et performant pour caractériser un matériau semi-conducteur. 

 Les diodes Schottky sont basées sur une jonction entre un métal et un semi-conducteur 

faiblement dopé coté métal et fortement dopé de l’autre coté. Ces dispositifs ne mettent en jeu qu’un 

seul type de porteur, des électrons dans le cas d’une diode Schottky réalisé avec un semi-conducteur 

de type n. La densité du second type de porteur peut être considérée  comme négligeable. Si la plupart 

des diodes Schottky sont réalisées à partir de semi-conducteur de type n, il existe des diodes 

constituées à partir de semi-conducteur p (par exemple du diamant [I-308]). Dans la suite, nous ne 

considérerons que le cas de diodes Schottky sur semiconducteur de type n, qui est celui sur lequel sont 

réalisées des diodes Schottky sur GaN.. 
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Figure I-58: À gauche, représentation schématique d’une diode Schottky simpliste ;  

à droite, structure de bande à l’interface métal/semi-conducteur sans polarisation externe. 

Le contact Schottky est le lieu d’une émission thermo-ionique d’électrons (i.e. provoquée par 

les vibrations des atomes dues à l’énergie thermique) entre le métal et le semi-conducteur. Si les 

électrons du métal sont plus nombreux, ceux du semi-conducteur ont une énergie supérieure. A 

l’équilibre, les flux s’équilibrent.  

Lorsque l’on applique une polarisation positive du métal par rapport au semi-conducteur, 

l’émission des électrons du SC vers le métal est plus importante et un courant important peut circuler 

(voir Figure I-59 à droite). En polarisation inverse modérée, un faible courant d’électrons circule ; il 

est dû à l’émission d’électrons du métal vers le semi-conducteur (voir Figure I-59 à gauche).   

 

Figure I-59 : En bas, graphique I=f(V) pour diode Schottky (et comparaison avec la diode PN). En haut, structure de 

bande en polarisation directe (à droite) et en inverse (à gauche). 

 Comme il n’y a qu’un seul type de porteur, la charge stockée dans le semi-conducteur en 

conduction directe est minimale, et les commutations sont très rapides  
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En électronique de puissance, les avantages des redresseurs Schottky par rapport aux 

redresseurs basés sur des jonctions pn sont :  

 un faible temps et de faibles pertes de commutation,  

 une faible tension de seuil. 

Cependant, à cause des barrières moins élevées, le courant de fuite des diodes Schottky est 

supérieur à celui diodes PIN, ce qui augmente les pertes à l’état bloqué, et limite la tenue en tension 

(voir Figure I-59 en bas). 

 

5. Contexte et objectifs de la thèse 

5.1. Nécessité d’une protection périphérique des 

composants de puissance 
 

Lorsque qu’une diode sans aucune protection périphérique est polarisée en inverse, on peut 

observer, par simulation numérique, un fort resserrement des lignes équipotentielles près des zones de 

jonction. Ce resserrement correspond à un champ électrique localement beaucoup plus fort que le 

champ moyen, qui peut provoquer une destruction prématurée du dispositif.  

 

Figure I-60 : Simulation des équipotentielles près de la jonction d’une diode PiN  

sans protection périphérique [I-309]. 

La protection périphérique rassemble l’ensemble des dispositifs permettant de limiter les 

phénomènes de concentration de champ électrique au niveau des singularités géométriques présentes 

dans la structure du composant (arrêtes principalement). Nous nous limiterons ci-dessous à la 

présentation des deux principaux dispositifs de protection périphériques en usage, qui correspondent à 

ceux visés pour les applications de cette thèse. Il s‘agit des anneaux de garde et de la jonction 

superficielle peu dopée, souvent appelée  « JTE »  pour « Junction Termination Extension ». Les deux 

sont basés sur des zones de dopage localisées. 
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 Anneaux de garde 5.1.1.

Un simple anneau de garde permet de limiter la courbure des singularités géométriques au 

niveau du contact Schottky. L’effet de concentration du champ électrique en est réduit. L’anneau est 

constitué, au moins sur sa périphérie, de GaN fortement dopé de type inverse à celui du matériau de la 

couche active de la diode (p+ pour une diode Schottky réalisé sur semi-conducteur de type n).  

Les caractéristiques des anneaux : hauteur, largeur, dopage, nombre, doivent être adaptés par 

rapport à la structure de la diode. Ces paramètres peuvent être optimisés par simulation numérique.  

 

Figure I-61 : Topologie de protection périphérique de diode Schottky par un anneau de garde 

 JTE (Junction Termination Extension) 5.1.2.

Dans une structure JTE, une zone à faible dopage est insérée près de la surface du semi-

conducteur, entre une zone fortement dopée et une zone faiblement dopée de type inverse. Pour une 

tension de polarisation donnée, la région déplétée dans la zone insérée permet d’étaler le profil de 

champ, ce qui aboutit à une valeur maximale de champ électrique plus faible que dans la structure sans 

JTE. 

Un effet fonctionnellement similaire peut-être obtenu par insertion d’anneaux de garde 

multiples, flottants en potentiels. La tension inverse est répartie sur plusieurs zones de charge d’espace 

au lieu d’une seule. 

 

Figure I-62 : Cartes de dopage dans des structures de protection périphérique pour diode p+/n- : 

JTE (à gauche) et anneaux flottants (à droite)) [I-310]. 
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Figure I-63 : Proposition d’une l’association JTE + anneaux de garde  

pour une diode Schottky GaN (projet Tours 2015). 

5.2. Antécédent : homo-épitaxie VLS localisée du 

4H-SiC au LMI 

Dans notre laboratoire a été développée une technique d’homo-épitaxie pleine plaque ou 

localisée de 4H-SiC très fortement dopé p par l’aluminium. En effet, le dopage p du SiC par 

implantation ionique n’est pas parfaitement maitrisé, même s’il est actuellement utilisé pour réaliser 

des composants. De nombreux défauts cristallins crées ne sont pas totalement guéris et le taux 

d'activation des dopants reste faible. On a vu que, dans le cas du GaN, l’implantation ionique n’a pas 

permis jusqu’à ce jour d’obtenir une conduction p en maintenant une surface non dégradée.  

Le principe général de la croissance VLS repose, dans ce cas, sur la carburation par le propane 

d’un alliage liquide Al-Si. Pour l’épitaxie localisée, une bicouche Al/Si est déposé par PVD sous la 

forme de motifs séparés, disposés sur la surface d’un substrat de 4H-SiC, recouvrant le fond de 

cuvettes qui ont été préalablement gravées. L’épaisseur totale du dépôt est inférieure à 5 µm [I-311] et 

les épaisseurs relatives d’Al et de Si permettent de fixer la composition initiale de l’alliage Al-Si (30-

50% Si). Des opérations de lithographie et de gravure (voir Figure I-64) permettent de localiser ce 

dépôt uniquement à l’intérieur des cuvettes. 

 

Figure I-64 : Préparation des échantillons pour l’épitaxie VLS localisée de SiC:Al [I-312]. 

L’échantillon est ensuite introduit dans un réacteur CVD. L’empilement Al/Si fond à partir de 

577°C et forme une phase liquide. Si la montée en température (sous gaz porteur H2 ou Ar) s’effectue 

en présence de propane, aucun phénomène de démouillage du liquide n’est observé. Autrement dit, on 
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forme des phases liquides Al-Si dont les contours épousent ceux de l’empilement initial. La croissance 

VLS s’effectue à une température de 900 à 1200°C, en alimentant en carbone la phase liquide grâce à 

un flux de quelques sccm de propane. 

 

Figure I-65 : Représentation schématique du principe de l’homo-épitaxie VLS localisée de SiC:Al [I-312]. 

Le propane gazeux, transporté jusqu’à l’interface vapeur/liquide, y est craqué, et le carbone est 

dissout dans le liquide. Ce carbone est transporté par diffusion jusqu’à l’interface liquide/solide. A 

partir du carbone et du silicium de la phase liquide, le SiC cristallise à cette interface. Une partie de 

l’aluminium de la phase liquide s’incorpore dans le réseau cristallin du SiC ce qui permet obtenir un 

dopage de type p+. 

 

Figure I-66 : Mécanisme de l’épitaxie VLS de SiC:Al [I-312]. 

 Après croissance, l’alliage Al-Si résiduel est attaqué par un mélange d’acides (HCl, HF et 

HNO3). 

Dans des conditions optimisées, on obtient un dépôt de SiC conforme à l’empilement Si-Al 

initial et ce, quelle que soit la forme (circulaire, rectangulaire, …) ou les dimensions latérales des 

cuvettes gravées (de 10 à 900 μm) (cf. Figure I-67). 

 



76 
 

  

Figure I-67 : Images MEB de motifs après épitaxie VLS 

localisée de SiC:Al [I-312]. 

 

 

Figure I-68 : Image MEB typique de la surface d’une 

couche SiC:Al après épitaxie VLS localisée optimisée  

[I-312]. La croissance s’effectue par chevauchement de 

marches (step-bunching). 

 

 

 La croissance permet d’obtenir une épaisseur de 1 µm [I-311] avec des vitesses de croissance 

de quelques µm/h [I-312]. La croissance VLS localisée de SiC:Al aboutit à un très fort dopage, avec 

des concentrations en Al de l’ordre de quelques 10
20 

cm
-3

, mesurées par SIMS. De plus, des mesures 

par effet Hall ont montré une activation des dopants proche de 100% [I-312].  

Sur de telles couches de SiC épitaxiées par VLS, des diodes p+/n- ont été fabriquées et des 

mesures électriques réalisées. Des tensions de seuil d’environ 3 V, normales pour des diodes pn en 

4H-SiC, ont été obtenues dans certaines conditions. Une valeur aussi élevée n’avait jamais été obtenue 

pour des couches de SiC épitaxiées à une température aussi basse et sans recuit post-croissance. Cette 

valeur, ainsi que le faible courant de fuite et la tenue en tension en polarisation inverse démontrent la 

bonne qualité électrique de la jonction p-n [I-311]. Cette technique a démontré des potentialités pour 

réaliser une épitaxie localisée et conforme de couches de SiC très fortement dopées de type P, à des 

températures plus faibles qu’avec les techniques de croissance classiques (CVD essentiellement).  

 

5.3. Le programme Tours 2015 

Le projet « Tours 2015 » est un programme de recherche et développement (R&D) coopératif 

sélectionné dans le cadre du premier appel à projets "Nanoélectronique" des Investissements d’Avenir. 

Ce programme mettant en jeu le site de Tours (37) de la société STMicroelectronics, le CEA et 13 

laboratoires du CNRS (LMI, Ampère, GREMAN, GREMI, IMN, …) a un budget de 164 millions 
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d’euros (investissement de 103 millions d'euros). Il a été lancé le 02/01/2012 pour une durée de 5 ans 

et demi.  

L’objet de « Tours 2015 » est l’étude et le développement de composants destinés à la maitrise 

avancée de l'énergie dans les équipements et systèmes électroniques et également le renforcement des 

liens entre industrie et recherche. Cette thèse s’inscrit dans le cadre d’un des 3 axes de développement 

qui ont été choisis : l’axe 1 - développement de composants en nitrure de gallium pour l’électronique 

de puissance.  

L’objectif a été de développer des diodes Schottky 600 V ainsi que des diodes 1200 V.  Pour 

réaliser ces dispositifs en nitrure de gallium, de nombreux défis technologiques ont été relevés, à la 

fois au niveau de la croissance du matériau, de la structure du composant, et du processus de 

fabrication de ces composants. La mission première du LMI dans ce programme a été de réaliser le 

dopage localisé de type p+ (NA > 3×10
19

 cm
-3

) sur une épaisseur de quelques centaines de nanomètres 

pour la protection périphérique, en compétition avec des études menées dans le même programme sur 

l’implantation ionique dans GaN. L’application visée est la réalisation de zones p+ sous la forme 

d’anneaux de garde, et de caissons de type JBS (Junction Barrier Schottky) sous le contact Schottky. 

 
Figure I-69 : Anneau de garde et caissons p+ dans une structure de redresseur de type « JBS ». 

5.4. Voie proposée pour réaliser la protection 
périphérique de composants GaN  

Il a été proposé de réaliser ce fort dopage p localisé de GaN par une technique de transport 

VLS, similaire à celle développée précédemment au LMI pour la croissance de 4H-SiC.  

 

Pour GaN, l’idée directrice a été de réaliser une croissance VLS dans un liquide Ga-Mg, en 

utilisant l’ammoniac NH3 comme précurseur d’azote. Cependant, il n’a pas été possible de transposer 

directement à GaN l’approche développée pour localiser le liquide Al-Si dans le cas de la croissance 

VLS de SiC:Al. En effet, dans ce dernier cas, une bicouche Si/Al était préalablement déposée par 

évaporation sous vide, puis gravée. Pour la VLS de GaN, le dépôt d’une bicouche Ga/Mg n’est pas 

envisageable, le Ga devenant liquide à une température proche de l’ambiante (fusion à 29°C). 

Nous discuterons, dans le chapitre suivant, les différentes alternatives envisagées pour 

constituer le liquide Ga-Mg et nous présenterons la voie finalement retenue.  
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Introduction 

Nous avons vu, dans le chapitre précédent, que l’obtention d’un matériau GaN fortement dopé 

de type p se heurte à un certain nombre de difficultés. Néanmoins, dans des conditions optimisées, la 

croissance de couches de GaN dopées Mg et présentant des concentrations en trous atteignant          

10
18

 cm
-3

 a pu être réalisée. En revanche, le dopage localisé de type p de GaN, nécessaire à la 

protection périphérique des composants de puissance en GaN, n’est pas, à notre connaissance, 

maîtrisé. L’implantation ionique des accepteurs est délicate à cause de la force de la liaison Ga-N et de 

l’instabilité du semi-conducteur à haute température. La croissance localisée de GaN de type n est 

obtenue via l’utilisation de masques durs (oxyde, nitrure, métal) et la réalisation d’une croissance 

sélective. Pour l’obtention d’un dopage de type p, l’utilisation de tels masques en MOCVD ou en 

MBE pose des problèmes de contamination, à cause de l’incorporation dans le GaN des éléments 

constitutifs du masque. De plus, si la croissance est réalisée en phase liquide et à des températures 

assez élevées, de nombreux matériaux de masque sont dissous dans l’alliage à base de gallium. Le but 

de cette thèse est de réaliser une croissance localisée de GaN fortement dopé de type p, par une 

technique de croissance VLS et à relativement basse température. 

Inspiré de la technique de croissance VLS localisée de SiC:Al développée au LMI                 

(cf. chapitre I p. 74) ainsi que des croissances HPSG de GaN:Mg dans un liquide Ga-Mg                     

(cf. chapitre I p. 53), le procédé de croissance que nous allons étudier, illustré en Figure II- 1, repose 

sur le principe suivant :  

- 1) La création d’une phase liquide, constituée très majoritairement de gallium et qui 

renfermera l’élément dopant (Mg).  

- 2) L’alimentation en azote du liquide Ga-Mg par l’injection d’un flux d’ammoniac dans la 

chambre de croissance. Dans un mécanisme de croissance VLS, le craquage de 

l’ammoniac à l’interface Vapeur-Liquide conduira à une dissolution d’azote dans le 

liquide. Sous l’effet d’une sursaturation locale en azote, une cristallisation de GaN sera 

obtenue à l’interface Liquide/Solide. Cette étape sera appelée « nitruration ». 

 

Figure II- 1: Principe de base de l’approche VLS développée dans notre étude.  
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En se référant aux résultats obtenus par la technique HPSG, le magnésium devrait pouvoir 

s’incorporer au GaN en forte concentration. Rappelons également ici que la technique VLS a déjà 

démontré son aptitude à l’obtention de très forts niveaux de dopage p par l’Al dans SiC. 

En utilisant l’ammoniac comme source d’azote, la croissance pourra s’effectuer à pression 

atmosphérique. Par ailleurs, en limitant la température de croissance, les pressions partielles 

d’ammoniac nécessaires à l’établissement d’une sursaturation en N devraient être modérées et une plus 

grande variété de matériaux de masque pourra être envisagée pour localiser la croissance. 

Dans la première partie de ce chapitre, le système Ga-Mg-N sera examiné et nous mettrons en 

évidence son adéquation à la réalisation d’une croissance VLS de GaN à « basse » température. 

Ensuite, nous discuterons les différentes voies envisagées pour déposer l’alliage Ga-Mg en surface du 

germe de GaN et nous justifierons la voie finalement retenue. Puis, nous discuterons l’ensemble des 

points clef assurant le contrôle de la croissance VLS : mouillage et stabilité du liquide, solubilité de 

l’azote, flux de NH3 nécessaires, stabilité du germe… 
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1. Constitution de la phase liquide Ga-Mg  

La technique que nous proposons dans cette thèse, pour réaliser un dopage localisé de type p 

de GaN, est basée sur la nitruration d’une phase liquide constituée de gallium et de magnésium. Dans 

cette partie, nous allons, en premier lieu, étudier le système Ga-Mg-N, en nous basant sur les 

diagrammes binaires établis (Ga-N, Ga-Mg) ou ébauchés (Mg-N). Nous préciserons, en particulier, les 

composés susceptibles de se former dans nos conditions expérimentales. Dans un deuxième temps, les 

différentes voies initialement envisagées pour déposer le Ga et le Mg seront discutées, avant de 

détailler l’approche finalement retenue. 

1.1. Le système Ga-Mg-N 

Une recherche bibliographique approfondie nous a conduits à la conclusion qu’il n’existait, 

dans la littérature, aucune référence à l’établissement de diagrammes ternaires Ga-Mg-N. Il est donc 

nécessaire d’étudier les diagrammes binaires.  

Le diagramme binaire Ga-N a déjà été présenté au chapitre précédent (figure I-8 p. 13). Le 

nitrure de gallium GaN est le seul composé solide susceptible de se former dans ce système binaire. 

Dans ce paragraphe, nous analyserons dans un premier temps le diagramme binaire Ga-Mg. Puis, nous 

nous intéresserons au système Mg-N. Enfin, nous évoquerons les rares composés ternaires référencés 

dans la littérature.  

1.1.1. Le système binaire Ga-Mg 

Le diagramme binaire Ga-Mg est présenté ci-dessous (Figure II-2). 

 

Figure II-2: Diagramme binaire Gallium-Magnésium [II-1]. 
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On retrouve, sur les axes verticaux du diagramme, la température de fusion des deux métaux 

(TGa= 29.7°C ; TMg=650°C) et on peut considérer, en première approximation, que la température de 

fusion de l’alliage augmente avec la teneur en magnésium. Néanmoins, le diagramme est assez 

complexe, avec la présence de 5 composés définis (Ga5Mg2, Ga2Mg, GaMg, GaMg2 et Ga2Mg5)  et de 

points singuliers. Les composés définis correspondent à diverses compositions, et sont susceptibles de 

se former, à température modérée, dès une faible quantité de magnésium. Les points singuliers sont de 

3 natures : eutectiques, péritectiques et points congruents. Ils sont marqués sur la Figure II-2 et listés 

ci-dessous [I-2]: 

o Eutectiques :  

xMg
L =0.812 et T=420°C :  L ↔ SSMg + Ga2Mg5  

xMg
L =0.522 et T=366°C :  L ↔ GaMg2 + GaMg 

xMg
L =0.001 et T=30°C :  L ↔ Ga +  Ga5Mg2 

o Péritectiques :  

xMg
L =0.658 et T=447°C :  L + Ga2Mg5 ↔ GaMg2 

xMg
L =0.329 et T=280°C :  L + GaMg ↔ Ga2Mg  

xMg
L =0.134 et T=203°C :  L + Ga2Mg ↔ Ga5Mg2  

o Points congruents : 

xMg
L =0.5 et T=367°C :  L ↔ GaMg 

xMg
L =0.714 et T=460°C :  L ↔ Ga2Mg5 

La mise en œuvre d’un processus VLS nécessite qu’une phase liquide homogène puisse être 

obtenue à la température à laquelle s’effectuera la nitruration. On observe, sur le diagramme Ga-Mg, 

qu’il sera possible de former un tel liquide à relativement basse température. Ainsi, l’alliage Ga-Mg 

sera liquide en toutes proportions pour une température supérieure à 650°C. De plus, si on se restreint 

à des compositions d’alliage riches en Ga (vraisemblablement compatibles avec l’obtention d’un fort 

dopage Mg de GaN), les températures minimales d’obtention d’un liquide homogène seront alors 

inférieures à 400°C.  

1.1.2. Le système binaire Mg-N 

Aucun diagramme Mg-N détaillé n’a été trouvé, car des données sont manquantes. Seule une 

ébauche est présentée en Figure II-3 [I-3]. La localisation de la courbe de solidus (Mg) est inconnue. 

Les courbes de liquidus de (Mg) et Mg3N2 sont apparemment indéterminées. Dans le système 

condensé, Mg3N2 est en équilibre avec Mg (saturé en azote).  
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Figure II-3 : Ebauche de diagramme binaire Mg-N [I-3]. 

L’azoture de magnésium, MgN6, a été positionné sur ce diagramme en dépit du fait que celui-

ci n’a pas été, à notre connaissance, observé en équilibre avec Mg3N2 ni avec aucun autre nitrure. Il 

est, en général, synthétisé par des protocoles de chimie organique. La structure de ce composé ionique 

est présentée en Figure II-4. Il ne devrait pas être présent dans nos couches. 

 

Figure II-4:Formule développée de l’azoture de magnésium MgN6. 

Mg3N2 est le seul nitrure de magnésium susceptible de se former par les techniques de 

croissance de couches minces. De la poudre de ce composé peut être synthétisée par réaction entre Mg 

et N2 à partir de 550°C [II-4] ou entre ce métal et NH3 à 800°C [II-5]. Nous avons vu, dans le       

chapitre I (p. 55), que ce nitrure est susceptible de se former dans des couches de GaN très fortement 

dopées par Mg, lorsque la limite de solubilité du Mg est dépassée. Il peut être utilisé comme agent 

nitrurant pour la réalisation de nitrures (nitrures de terres rares, MgSiN2, AlN) ou comme catalyseur 

pour la synthèse de c-BN ou Si3N4. Mg3N2 cristallise sous la forme cristallographique cubique avec un 

paramètre de maille a=0.9936 nm, avec une structure anti-bixbyite et un groupe d’espace Ia  (voir 

Figure II-5) [II-6]. Certaines études suggèrent la présence d’autres phases allotropiques de Mg3N2 à 

Patm (transitions à 550 et 788°C)  [II-4].  

 

Figure II-5: Structure anti-bixbyite de Mg3N2 [II-6]. 
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1.1.3. Composés ternaires identifiés dans le système Ga-Mg-N  

Outre les composés binaires précédemment évoqués, deux composés ternaires ont été 

identifiés dans la littérature : Mg3GaN3 et Ga0.25Mg0.25N. 

1.1.3.1. Mg3GaN3 

Le nitrure double Mg3GaN3 a été identifié par Verdier et al. en 1970 [I-7]. Celui-ci le 

synthétisait par réaction entre GaN et Mg3N2 à 930°C dans un tube de silice. Plus récemment, sa 

synthèse a été réalisée à 760°C, dans des ampoules de tantale, à partir de Mg, Ga et NaN3 [I-8]. La 

structure de ce semi-conducteur (Figure II-6) a été déterminée à partir de données de DRX. Des 

calculs théoriques ont suggéré que son énergie de bande interdite serait de 3 eV. Ce composé 

appartient au groupe d’espace 𝑅3̅m et ses paramètres de mailles sont : a = 0.3394 nm et c = 2.5854 

nm. Sa structure simulée est présentée en Figure II-6 

 

Figure II-6: Structure du Mg3GaN3 déduite de données DRX [I-8]. 

En l’absence de sodium, ce composé est synthétisé à des températures supérieures à celles de 

notre étude. Sa formation n’a pas été rapportée, à notre connaissance, lors de la croissance de GaN 

dans un liquide Ga-Mg (HPSG).  

1.1.3.2. Ga0.25Mg0.25N 

Un autre semi-conducteur, Ga0.25Mg0.25N, a été découvert par T. Suski en 1999 [II-9]. Des 

cristaux millimétriques hexagonaux ont été synthétisés par HPSG, à 1500°C sous 1.5 GPa de N2, à 

partir d’un liquide Ga-Mg contenant 1 at% de Mg. Ce semi-conducteur se caractérise par une énergie 

de bande interdite proche de 3.0 eV et possède une structure hexagonale avec a = 0.3277 nm et             

c = 1.6065 nm (cGa0.25Mg0.25N ≈ 3 × cGaN). Ce nitrure, synthétisé à très haute pression, ne devrait pas se 

former dans nos conditions expérimentales.  

 

1.1.4. Conclusions  

En conclusion, cette étude bibliographique du système Ga-Mg-N montre que : 

- À une température aussi basse que 370°C, l’alliage Ga-Mg forme un liquide homogène sur 

toute la gamme de compositions riches en Ga. En limitant la teneur en Mg à quelques 
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pourcents atomiques, la fusion est obtenue à des températures inférieures à 150°C. La 

croissance VLS est donc envisageable à basse température, à partir du moment où un craquage 

suffisant de l’ammoniac en surface du liquide et un transport de l’azote dissous à travers le 

liquide pourront être assurés. 

 

- Pour des températures inférieures, et en particulier au cours du refroidissement post-

croissance, divers composés définis sont susceptibles de se former. 

 

- Durant l’étape de nitruration, seuls 2 nitrures binaires GaN et Mg3N2 seront 

vraisemblablement susceptibles de se former. 

1.2. Choix de la voie d’obtention de la phase liquide 

Ga-Mg 

Pour générer et localiser une phase liquide Ga-Mg, l’approche utilisée pour la VLS localisée 

de SiC:Al, - i.e. le dépôt ex-situ d’une bicouche solide Si/Al par PVD -, n’était pas directement 

transposable car le Ga est liquide au voisinage de la température ambiante. 

 Pour contourner cette difficulté, nous avons d’abord cherché un moyen de déposer l’élément 

Ga par dépôt physique en phase vapeur (PVD), sous la forme d’un composé solide. La première voie 

envisagée a été de déposer un film d’alliage GaxMgy. La seconde voie explorée a été le dépôt d’un 

empilement constitué d’un film de Mg et d’un film d’un composé binaire GaxMy, M devant être un 

élément compatible avec la réalisation d’une croissance VLS de GaN de type p.  

Dans une première sous-partie, nous montrerons qu’aucune de ces 2 voies n’a pu finalement 

être retenue. Dans un second temps, nous présenterons la voie finalement adoptée, reposant sur le 

dépôt des 2 éléments par MOCVD. 

 

1.2.1. Dépôt ex-situ d’un film ou d’une bicouche par PVD  

1.2.1.1. Dépôt PVD d’un alliage GaxMgy 

Au vu du diagramme binaire Ga-Mg, un film solide de GaxMgy peut potentiellement être 

obtenu à température ambiante ou modérée, pour une teneur en Mg suffisamment élevée (> 30 at%). 

Un tel film formera une phase liquide homogène à plus haute température. Deux types de techniques 

PVD peuvent être envisagés pour déposer ce film: la pulvérisation ou l’évaporation. 

Nous avons exploré la disponibilité de cibles de pulvérisation en alliage GaxMgy. Il est apparu 

que de telles cibles n’étaient pas commercialisées, et ne pouvaient être réalisées à façon, ce qui nous a 

conduits à écarter cette première voie. 

Par évaporation, deux approches pouvaient potentiellement être envisagées :  

- i) la co-évaporation des deux métaux Ga et Mg. 
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- ii) l’évaporation d’un matériau source d’alliage Ga-Mg, préformé au laboratoire. 

Nous avons dû écarter la première approche, car les bâtis accessibles dans notre environnement 

de travail lyonnais (plateforme NanoLyon) ne permettaient pas de réaliser des co-évaporations. 

Pour étudier la faisabilité du dépôt par évaporation d’une source de Ga-Mg, le point-clé a été la 

comparaison des pressions de vapeur saturante des 2 métaux. Leurs valeurs peuvent être calculées en 

fonction de la température par les expressions suivantes :  

Pour le Ga liquide [II-10] :     log Pvs(atm) =
−13984

T
+ 6.754 − 0.3413 × log (T)     (II-1) 

Pour le Mg [II-10] : 

o Solide :    log Pvs(atm) =
−7813

T
+ 8.489 − 0.8253 × log (T)   (II-2) 

o Liquide (T>650°C) :  log Pvs(atm) =
−7550

T
+ 12.79 − 1.41 × log (T) (II-3)  

 Le Tableau II-1 compare les valeurs des tensions de vapeur de ces métaux à différentes 

températures. Bien que le Ga fonde à une température bien plus basse que le Mg, sa tension de vapeur 

est beaucoup plus faible. Le rapport de la tension de vapeur du Mg à celle du Ga est ainsi d’environ 

10
11

 à 300°C, 10
7
 à 600°C et 10

6
 à 800°C. Les tensions de vapeur des 2 éléments au-dessus d’alliages 

Ga-Mg ne sont pas connues, mais l’écart extrême entre leurs valeurs devrait être maintenu. Cela 

interdit, en pratique, l’obtention d’un film de GaxMgy (suffisamment riche en Ga) par évaporation d’un 

alliage source Ga-Mg. 

 

Tableau II-1 : Comparaison des tensions de vapeur du gallium et du magnésium à différentes températures. 

 Notons que, même si un dépôt de GaxMgy avait pu être réalisé dans un bâti PVD, se serait posé 

le problème de sa stabilité au contact de l’air lors des étapes technologiques (photolithographie, 

gravure,…) nécessaires à la localisation de l’alliage et lors du transfert vers le réacteur de croissance 

VLS. En effet, le Ga est connu pour s’oxyder facilement en Ga2O3 au contact de l’air [II-11]. De plus, 

le magnésium présente une très forte affinité pour l’oxygène [II-12]. On peut donc s’attendre à ce 

qu’un oxyde natif se forme en surface d’un film de GaxMgy au contact de l’air. Un tel oxyde ne 
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pourrait vraisemblablement pas être éliminé, avant croissance VLS, par une attaque acide sélective : 

toute solution qui attaquerait l’oxyde attaquerait probablement aussi le film de GaxMgy [II-11]. Or, la 

présence d’un tel oxyde de surface serait rédhibitoire pour la croissance de GaN de type p, l’oxygène 

étant un dopant n du GaN. Dans ces conditions, il aurait été nécessaire de protéger la surface du film 

en déposant par PVD une couche d’encapsulation, avec toutes les contraintes que cela suppose. 

1.2.1.2. Dépôt PVD d’une bi-couche Mg / GaxMy 

L’évaporation directe d’un film de GaxMgy n’étant pas réalisable, nous avons exploré une autre 

voie. Nous avons essayé d’identifier, dans la littérature, un composé binaire GaxMy (solution solide ou 

composé défini) qui pourrait être déposé en film mince par PVD et tel que l’introduction de l’élément 

M dans la phase liquide soit compatible avec la croissance de GaN de type p. Dans cette hypothèse, 

une bicouche Mg / GaxMy pourrait alors être déposée sur le germe de GaN, puis localisée par gravure. 

Le choix d’un tel binaire GaxMy devrait se conformer à un ensemble de critères : 

 Pouvoir être déposé à l’état solide par PVD (pulvérisation ou évaporation). 

 Former, à une température relativement basse (< 1000°C), une phase liquide                

Ga-Mg-M homogène, nécessaire à une croissance VLS. 

 GaN devrait être le composé le plus stable dans le système Ga-Mg-M-N, dans les 

conditions de croissance VLS envisagées. 

 L’élément M devrait être compatible avec l’obtention de GaN de type p, i.e. ne pas 

être un dopant de type n. De plus, dans le cadre de l’application visée (protection 

périphérique de composant), il ne devrait pas être une source potentielle de 

contamination du dispositif électronique. En particulier, on doit ainsi éviter les 

éléments susceptibles de générer des niveaux profonds dans GaN. 

 Cet élément ne devrait pas être trop toxique. 

 Du point de vue de la stabilité à l’air du binaire, plusieurs alternatives seraient 

acceptables : 

o un film de GaxMy difficilement oxydable 

o la formation d’un oxyde pouvant être attaqué sélectivement 

o la protection de surface du GaxMy par le dépôt PVD d’un film du matériau M.  

 

Une étude bibliographique approfondie a été menée, mais ne nous a pas permis d’identifier un 

élément M répondant à ces nombreux critères contraignants. 

 
En conclusion, ces études bibliographiques préliminaires ne nous ont pas permis 

d’identifier un moyen de déposer ex-situ à l’état solide, sous la forme d’un film ou d’une 

bicouche, les éléments Ga et Mg. 
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1.2.2. Dépôt in-situ par MOCVD d’un tapis de gouttelettes 

La voie d’un dépôt ex-situ par PVD ayant été écartée, nous nous sommes focalisés sur un 

dépôt in-situ, dans le réacteur VLS, des 2 éléments métalliques. Aussi, nous nous sommes 

naturellement orientés vers un dépôt en phase vapeur, et plus particulièrement par MOCVD, les 

précurseurs les plus courants (non oxygénés) du Ga et du Mg étant des organométalliques. 

Le choix d’une telle approche de dépôt in-situ présente l’avantage d’éliminer les risques de 

pollution à l’air de l’alliage Ga-Mg avant croissance VLS de GaN. En outre, les précurseurs 

organométalliques du Ga et du Mg sont disponibles commercialement en pureté dite « électronique », 

ce qui devrait permettre un meilleur contrôle de la pureté de l’alliage Ga-Mg comparativement à une 

voie PVD. 

En revanche, le dépôt MOCVD aura l’inconvénient de s’effectuer sur toute la surface du 

germe, ce qui n’offrira pas la possibilité de localiser le liquide Ga-Mg. Aussi, pour réaliser une 

croissance localisée de GaN par VLS, il sera nécessaire de recourir à l’utilisation d’un masque (cf.§ 

3.5). Par ailleurs, nous avons vu au chapitre précédent que le gallium se dépose, sur de nombreux 

substrats, sous la forme d’un tapis de gouttelettes. Leur formation est due à la forte énergie de 

cohésion entre les atomes de gallium [II-13]. La taille et la densité des gouttes sont contrôlées par la 

quantité de gallium déposée et la température du substrat [II-13]. Donc, sauf si le magnésium a un fort 

impact sur la conformation de l’alliage, notre phase liquide se présentera sous la forme d’une 

multitude de petites gouttelettes. Ce n’est pas la voie idéale pour l’obtention d’une couche continue 

car, après la phase de nitruration, on peut s’attendre à obtenir un tapis plus ou moins dense de plots de 

GaN dopé Mg. 

Cependant, une telle morphologie n’est pas nécessairement rédhibitoire pour l’application de 

protection périphérique visée dans cette étude. En effet, si le matériau obtenu est suffisamment dopé p 

dans une couche active peu dopée de type n, il pourrait alors ne pas être indispensable d’obtenir une 

couche continue de GaN:Mg. Des plots suffisamment dopés et en densité surfacique suffisamment 

élevée pourraient convenir.  Sous forte polarisation inverse, les zones de charges d’espace issues des 

jonctions PN associées à chaque plot pourraient se recouvrir et le profil de champ résultant assurer 

l’effet de protection requis, un peu à la manière des anneaux de garde flottants ou comme dans les 

diodes en configuration JBS, mais à plus petite échelle.  

 

Figure II-7: a) Equipotentielles autour d’une jonction pn connexe 

b) Raccordement des équipotentielles de jonctions pn séparées mais proches, en forte polarisation inverse. 
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La phase liquide étant constituée de gouttelettes, le principe de base de notre approche VLS 

est similaire à celui de la « Droplet Epitaxy » (DE) de GaN, décrite au premier chapitre. Cependant, 

contrairement à cette dernière, nous ne visons pas l’obtention de boîtes quantiques de GaN. Dans la 

mesure où nous cherchons à obtenir la meilleure couverture possible du germe par le GaN formé par 

croissance VLS, en visant idéalement une couche continue, nous déposerons des quantités de Ga bien 

plus élevées (de un ou deux ordres de grandeur) que pour la DE. De surcroît, nous chercherons à 

favoriser la coalescence des plots de GaN formés. Une autre spécificité de notre approche, 

comparativement à la DE, est l’introduction d’un élément dopant au sein des gouttes. 

La possibilité d’obtenir une couche de GaN continue, à partir de la nitruration de gouttes de 

Ga, a été démontrée par Gerlach et al. [I-14] sur substrat de 6H-SiC, dans des conditions s’écartant de 

celles de la DE d’îlots quantiques. La croissance s’effectuait à 630°C, dans un bâti MBE, en déposant 

des gouttes de Ga de diamètres assez élevés (100-200 nm), puis en utilisant comme source d’azote un 

faisceau d’ions N
+
 et N2

+
 hyperthermiques (i.e. de basse énergie). Dans ces conditions, la mobilité de 

surface du Ga est exacerbée, favorisant une croissance latérale 2D. Les films obtenus, d’épaisseur 30 à 

90 nm, présentaient une morphologie de surface « en mosaïque » résultant de la coalescence d’îlots et 

étaient constitués d’un mélange des 2 polytypes du GaN. Ce résultat, quoique obtenu dans des 

conditions très différentes (ultra-vide, source d’azote spécifique) de celles mises en œuvre dans notre 

approche VLS (pression atmosphérique, NH3), nous a conforté dans notre choix. 

 

Figure II-8: Images MEB (a) du tapis de gouttelettes de Ga déposées sur 6H-SiC et (b) du film de GaN obtenu après 

nitruration, d’après [II-14]. 

1.3. Choix des précurseurs pour le dépôt MOCVD de 

Ga et Mg 

1.3.1. Dépôt du gallium 

Les précurseurs standard du gallium sont les organométalliques : triméthylgallium (TMG) et 

triéthylgallium (TEG). Ils se présentent tous deux, à température ambiante, comme des liquides 

incolores pyrophoriques. La Figure II-9 présente leurs formules semi-développées et le Tableau II-2 

certaines de leurs propriétés physiques. 
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Figure II-9: Formules semi-développées du TMG et du 

TEG. 

 

 TMG TEG 
Formule C3H9Ga C6H15Ga 

T(fusion) -15°C -82.3°C 

T(ébullition) 55.7°C 143°C 

Tableau II-2: Propriétés des 2 précurseurs galleux [II-15]. 

En MOCVD, ces deux précurseurs sont mis en œuvre, à l’état liquide, dans des conteneurs ou 

« bulleurs » en acier inoxydable. Leurs vapeurs sont entrainées par un gaz porteur vers le réacteur de 

croissance. Le flux de précurseur est proportionnel au flux de gaz porteur, à la pression de vapeur 

saturante du liquide, et inversement proportionnel à la pression au sein du bulleur : 

𝐹𝑙𝑢𝑥 𝑝𝑟é𝑐𝑢𝑟𝑠𝑒𝑢𝑟 = 𝐹𝑙𝑢𝑥 𝑑𝑒 𝑔𝑎𝑧 𝑝𝑜𝑟𝑡𝑒𝑢𝑟 ×
𝑃𝑟𝑒𝑠𝑠𝑖𝑜𝑛 𝑑𝑒 𝑣𝑎𝑙𝑒𝑢𝑟 𝑠𝑎𝑡𝑢𝑟𝑎𝑛𝑡𝑒 𝑑𝑢 𝑝𝑟é𝑐𝑢𝑟𝑠𝑒𝑢𝑟

𝑃𝑟𝑒𝑠𝑠𝑖𝑜𝑛 𝑑𝑢 𝑐𝑜𝑛𝑡𝑒𝑛𝑒𝑢𝑟
  (II-4) 

 
Les expressions permettant le calcul des pressions de vapeur saturante des deux précurseurs à 

une température donnée sont précisées ci-dessous [II-16]. Un comparatif est présenté en Figure II-10. 

Notons que, pour le TMG, il faut différencier les tensions de vapeur à l’état solide et à l’état liquide 

(Tfusion = -15°C). 

- TMG solide : log(𝑃(𝑡𝑜𝑟𝑟)) = 10.56644 −
2362.2

𝑇(𝐾)
   (II-5) 

- TMG liquide : log(𝑃(𝑡𝑜𝑟𝑟)) = 8.224 −
2833.4

𝑇(𝐾)
− log (𝑇(𝐾))  (II-6) 

- TEG liquide : log(𝑃(𝑡𝑜𝑟𝑟)) = 8.224 −
2222

𝑇(𝐾)
    (II-7) 

 
Figure II-10: Tensions de vapeur en fonction de la température pour le TEG et le TMG [II-16]. 

Les quantités de Ga à déposer étant limitées, les flux de Ga utilisés resteront très modérés. Les 

tensions de vapeur nécessaires ont été estimées dans une gamme de valeurs comprises entre 1 et 10 

mbar. Pour le TEG, cela correspond à des températures d’utilisation entre -5°C et 25°C, facilement 

régulables avec un bain thermostaté. La mise en œuvre du TMG à l’état liquide imposerait de 

thermostater le bulleur à une température T > -15°C. Les tensions de vapeur correspondantes seraient 

alors supérieures à 50 mbar, bien au-delà de la gamme ciblée. 

De plus, diverses études portant sur la pyrolyse de ces précurseurs ont montré que le TEG 

présente l’avantage de se décomposer à plus basse température que le TMG. Sous une atmosphère de 
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H2, la molécule de TEG commence typiquement à se décomposer dès 300°C  [II-17], contre 400°C 

environ pour le TMG [II-18]. Il faut noter que, en pratique, l’efficacité de la pyrolyse dépend de la 

nature de l’atmosphère, de la pression, de la géométrie du réacteur et de la nature de la surface. Cela 

permet néanmoins, avec le TEG, d’envisager de réaliser le dépôt du Ga à relativement basse 

température, typiquement 400-500°C, pour limiter les dépôts parasites sur les parois de la chambre de 

croissance et les effets éventuels de réarrangement des gouttes. 

 Notre choix s’est donc tout naturellement arrêté sur le TEG. 

1.3.2. Dépôt du magnésium 

Pour le dépôt du magnésium, nous avons choisi comme précurseur le 

bis(MéthylCycloPentadienyl)Magnésium, que nous noterons MMCP. Sa formule topologique est 

présentée en Figure II-11.  

 

Figure II-11: Formule topologique du MMCP. 

Sa température de fusion est de 29°C. Il peut donc être mis en œuvre à l’état liquide, au-dessus 

de la température ambiante, dans un bulleur en inox. Nous l’avons sélectionné préférentiellement au 

bis(Cyclopentadienyl)Magnésium, précurseur utilisé classiquement pour le dopage Mg de GaN par 

MOCVD, car ce dernier a l’inconvénient de devoir être mis en œuvre à l’état solide (Tfusion=180°C) et 

de présenter de plus faibles tensions de vapeur. La tension de vapeur du MMCP peut être calculée par 

l’expression ci-dessous et son évolution en fonction de la température est représentée en Figure II- 12. 

 
 

 

 

𝑃𝑀𝑀𝐶𝑃(𝑇𝑜𝑟𝑟) = 10
7.3−

2358

𝑇(𝐾) (II-8) 

 

 

 

Figure II- 12: tension de vapeur du MMCP en fonction de 

la température.

Le précurseur MMCP a été utilisé pour la croissance de divers composés : MgO [II-19], 

ZnMgSe [II-20] [II-21], MgSe [II-21], ZnMgTe [II-22], MgTiO3 [II-23]. Lors de ces études, le bulleur 

était thermostaté à une température comprise entre 28 et 50°C. Les croissances ont pu être réalisées à 

400°C pour MgO [II-19] et 330°C pour MgSe et ZnMgSe [II-20] [II-21]. Cela démontre l’aptitude du 

précurseur MMCP à se décomposer à basse température.  
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2. Caractéristiques de la phase liquide 

Nous allons, dans ce paragraphe, discuter deux points clés pour la maitrise du procédé de 

croissance VLS : le mouillage du germe par la phase liquide et la stabilité en température du liquide 

Ga-Mg. 

 

2.1. Mouillage du germe par la phase liquide 

2.1.1. Généralités sur le mouillage d’une surface par un 

liquide 

Une gouttelette de gallium est caractérisée par sa taille et son angle de mouillage (ou angle de 

contact). Ce dernier permet de quantifier l’étalement de la phase liquide en contact avec une surface 

solide et une 3
éme

 phase fluide. Cet angle est formé par les trois phases (voir Figure II-13). 

 
Figure II-13 : Schéma définissant l’angle de mouillage d’une surface solide par une goutte de liquide. 

L’angle de mouillage peut être relié aux énergies des différentes interfaces σij par l’équation de 

Young :                                                    𝑐𝑜𝑠𝜃 =
σSV− σSL

σLV
  (II-9) 

 On définit Wa le travail d’adhésion d’une interface métal et We le travail de cohésion ci-

dessous :      𝑊𝑎 = 𝜎𝑆𝑉 + 𝜎𝐿𝑉 − 𝜎𝑆𝐿      (II-10)    et     𝑊𝑒 = 2 × σLV   (II-11). 

La combinaison de ces 2 équations donne l’équation de Young-Dupré :  

𝑊𝑎 =
𝑊𝑒

2
× (1 + 𝑐𝑜𝑠 𝜃)    ⇔   cos 𝜃 =

2𝑊𝑎

𝑊𝑒
− 1       (II-12) 

Les forces d’adhésion entre le liquide et le solide favorisent l’étalement du liquide alors que 

les forces de cohésion du liquide le défavorisent en réduisant l’extension des interfaces. Le mouillage 

est une compétition entre ces 2 forces.  

Il est d’usage de considérer le mouillage comme total lorsque le liquide s’étale totalement 

(Figure II-14a), partiel si l’angle de mouillage est aigu (Wa> 
𝑊𝑒

2
) (Figure II-14b) et de caractériser le 

liquide comme non mouillant sur cette surface si cette angle est obtus (Wa< 
𝑊𝑒

2
) (Figure II-14c). 

 
Figure II-14 : Les différents scénarii de mouillage. 
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 Le mouillage est influencé par la composition des 3 différentes phases. L’état de surface du 

substrat (rugosité, oxydation ou métallisation, structure cristallographique et polarité) est également un 

paramètre primordial. Il est aussi important de noter que le mouillage peut varier avec la température. 

Lorsqu’une réaction se produit à l’interface liquide/solide (dissolution, formation de 

composé(s) chimique(s)), le mouillage est alors dit « réactif ». La valeur de l’angle de mouillage peut 

être fortement affectée par cette réaction. Lors d’un mouillage non réactif, la cinétique d’étalement est 

très rapide alors que, dans le cas d’un mouillage réactif, la réaction peut être lente, donc le mouillage 

peut évoluer dans le temps [I-24]. 

 

2.1.2. Mouillage du Ga(l)/GaN(s) 

La croissance VLS est affectée par l’angle de mouillage du germe de GaN par la phase liquide. 

Cet impact du mouillage est particulièrement important dans la configuration qui sera la nôtre, i.e. le 

dépôt d’un tapis de gouttelettes de Ga de faibles diamètres. 

Dans une telle configuration, pouvant s’assimiler à une configuration dite de « goutte posée », la 

hauteur de liquide varie fortement de la périphérie de la goutte vers son centre. Or, dans un processus 

de croissance VLS, la hauteur du liquide est un paramètre crucial : son augmentation tend à diminuer 

la vitesse de croissance, car la distance de diffusion de l’azote dissous depuis la surface du liquide 

jusqu’au germe augmente. L’angle de mouillage va directement impacter la hauteur moyenne du 

liquide au sein des gouttes et donc les cinétiques de croissance de GaN (Figure II-15). Par ailleurs, il 

va également influer sur l’aire de l’interface Liquide/Solide, où la croissance VLS est supposée 

s’effectuer, et donc sur les dimensions des plots de GaN formés. Ainsi, plus l’angle de mouillage sera 

faible, plus la hauteur moyenne du liquide sera réduite et plus l’interface Liquide/Solide sera étendue, 

ce qui constituerait la configuration la plus favorable pour le procédé VLS. 

 

Figure II-15: Illustration de l’influence de l’augmentation de l’angle de mouillage, à volume de goutte constant, sur la 

hauteur maximale du liquide (h3>h2>h1) et l’aire de l’interface liquide-solide (S3<S2<S1). 

Peu de valeurs d’angle de mouillage de surfaces solides par du gallium liquide ont été 

publiées. De plus, une comparaison directe entre les différentes études peut s’avérer délicate, car un 

grand nombre de paramètres expérimentaux (température, pression, atmosphère, état de surface du 

solide…) peuvent influencer le mouillage. De telles études permettent tout de même d’avoir accès à un 

ordre de grandeur de ces angles. 



114 

 

Des mesures en température de l’angle de mouillage de diverses surfaces par des gouttes de 

Ga millimétriques ont été réalisées, à basse pression, par Naidich et al. [I-25]. Les résultats obtenus 

sont présentés en Figure II-16. Sur toutes les surfaces étudiées, et en particulier sur Saphir, le gallium 

s’est avéré peu mouillant (θ > 120°) et l’angle de mouillage mesuré diminuait faiblement avec 

l’augmentation de la température. 

 

Figure II-16 : Angle de mouillage du gallium sur divers 

substrats en fonction de la température : 1-saphir ; 2-

quartz ; 3-carbone vitreux ; 4-graphite [II-25]. 

 

Substrat 
Angle de 

mouillage (°) 
α-SiC* 118 à 800°C 

AlN fritté* 110 - 120 

Saphir 120 - 130 

Quartz 125 - 130 

Carbone vitreux 128 - 138 

Graphite 130 - 141 

Tableau II-3 : Récapitulatif des angles de mouillage de 

divers substrats par le Ga ([I-25]  *[I-26]). 

 

Un précédent doctorant au LMI, Stéphane Berckmans, avait réalisé une étude de mouillage du 

Ga liquide sur diverses surfaces, préalablement désoxydées [II-27] : 

- Substrat de 4H-SiC. 

- Couches de 3C/SiC épitaxiées par CVD sur Si (111) ou Si(100). 

- Couches de GaN(0001) épitaxiées par MOCVD sur Saphir (0001), de polarité Ga. 

- Couches de GaN(0001) épitaxiées par MBE sur Saphir (11-20), de polarité N. 

Les gouttes déposées étaient de tailles micrométriques ou sub-micrométriques, i.e. de 

dimensions comparables à celles mises en œuvre dans la présente étude. Les images MEB des tapis de 

gouttelettes de Ga déposées sur les diverses surfaces sont présentées en Figure II-17. Elles permettent 

d’observer les angles de mouillage dans les conditions d’observation spécifique au MEB classique 

(basse pression, échantillon localement chauffé à une température inconnue par le faisceau 

d’électrons). Les valeurs moyennes d’angles de mouillage, extraites de telles images, sont récapitulées 

dans le Tableau II-4. Cette étude confirme le caractère non-mouillant du Ga sur 3C-SiC (angle de 

mouillage > 90°). De plus, sur des surfaces de GaN épitaxié sur substrat Saphir, le mouillage s’est 

avéré également très médiocre, avec un angle voisin de 90°. On peut noter, sur ces images, une 

légère variation du mouillage selon les dimensions et la localisation des gouttes. Cela peut être attribué 

au blocage de la ligne triple vapeur-liquide-solide par la rugosité de surface ou par des hétérogénéités 

chimiques locales [II-24]. 
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Figure II-17 : Observations MEB (sur échantillons 

inclinés de 75°) de dépôts de gallium réalisés sur diverses 

surfaces.  a) sur une couche de 3C-SiC (111) / Si (100),    

b) un substrat de 6H-SiC,                                                      

c) une couche de GaN (MBE) / Al2O3,                                 

d) une couche de GaN (MOCVD) / Al2O3 [II-27]. 

 

 
 

Substrat  
Angle de 

mouillage (°) 
GaN(MBE)/Al2O3 90 

GaN(MOCVD)/Al2O3 93 

3C-SiC(111)/Si(111) 100 

3C-SiC(100)/Si(100) 125 

6H-SiC 90 

Tableau II-4 : Angles de mouillage moyens des 

gouttelettes de Ga sur divers substrats [II-27]. 

 
 
 
 

Comme nous l’avons vu précédemment, de nombreux paramètres peuvent affecter le mouillage 

par un liquide, et en particulier l’état de surface du substrat. Les valeurs de la littérature ne seront donc 

pas nécessairement directement transposables à notre étude. Cependant, le caractère très peu 

mouillant du Ga sur une surface de GaN est un fait acquis. Il est à noter que l’effet du Mg n’a pas 

été pris en compte dans ce paragraphe. Cet élément pourrait, selon la quantité introduite, modifier le 

mouillage par la phase liquide, et éventuellement favoriser un mouillage réactif. En particulier, une 

réactivité d’interface entre le germe de GaN et le liquide Ga-Mg n’est pas à écarter, si on prend en 

compte l’existence de divers composés définis dans le système Ga-Mg. À notre connaissance, aucune 

donnée sur le mouillage d’une surface par un liquide Ga-Mg n’a été publiée à ce jour. 

 

Notons enfin que la dissolution d’azote dans la phase liquide, pendant l’étape de nitruration, 

pourrait également modifier le mouillage. Divers chercheurs ont observé que, en présence d’azote 

dissous, les bains de Ga mouillaient très efficacement les surfaces solides. Ce phénomène a été mis en 

évidence dans le cadre de la croissance de GaN sous une atmosphère de N2 par HPSG [II-28] ou sous 

flux de NH3 par LPSG [II-29]. Dans le cas d’une croissance LPSG dans un liquide Ga-Ge, il a été 

observé que le mouillage des parois du creuset en quartz par le liquide s’améliorait fortement [II-30]. 

Dans certains cas, le liquide pouvait même déborder du creuset. L’hypothèse d’un effet surfactant de 

l’azote dissous a été avancée. Néanmoins, ce phénomène pourrait aussi s’expliquer par le fait que le 

gallium mouille mieux le GaN nouvellement formé que la surface initiale du creuset. 
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2.2. Evaporation des éléments de la phase liquide 

Lors de la croissance VLS, la phase liquide est soumise à des températures de plusieurs 

centaines de degrés. L’évaporation des éléments constitutifs du liquide est l’un des paramètres pouvant 

influencer la dimension des gouttes et leur composition. Sur ce dernier point, il faut noter que, lors de 

l’étape de nitruration, la croissance consommera majoritairement le Ga, ce qui tendra à enrichir 

progressivement en Mg le liquide. L’évaporation préférentielle du Mg peut contribuer à compenser 

cette tendance. 

 

2.2.1. Tensions de vapeur des métaux 

Nous avons vu précédemment que les tensions de vapeur des 2 métaux sont très différentes. Si 

celles du gallium restent très faibles aux températures de croissance visées (< 900°C), le magnésium 

métallique est, au contraire, très volatile (voir Tableau II-1). Une évaporation importante de Mg, 

depuis la phase liquide, au cours de la croissance VLS de GaN n’est donc pas à écarter. Il faut 

néanmoins moduler ce propos en rappelant que la tension de vapeur effective du Mg au-dessus d’un 

liquide Ga-Mg n’est pas connue et pourrait être significativement réduite comparativement à celle du 

Mg métallique. 

 

2.2.2. Evaporation sous la forme d’hydrures 

Le dihydrogène est l’un des gaz porteurs mis en œuvre au cours de cette étude. Celui-ci 

pourrait, aux températures ciblées (< 900°C), réagir avec le gallium et le magnésium pour former des 

hydrures GaHx et MgHx, potentiellement plus volatiles que les éléments métalliques. 

 

Les hydrures de gallium GaHx (x=1, 2 ou 3) sont principalement connus comme 

intermédiaires réactionnels lors de la croissance MOCVD de semi-conducteurs III-V à base de Ga 

((Al)Ga(In)As, (In)GaP,…) [II-31] [II-32]. Pour de telles croissances, le TMG ou le TEG est utilisé 

comme source de Ga, associé, pour les éléments V, à des hydrures comme l’arsine AsH3 ou la 

phosphine PH3. Plus directement, les hydrures de Ga ont aussi été utilisés comme précurseurs du Ga, 

associés à l’ammoniac, pour la croissance CVD de GaN [II-33] [II-34]. Dans ce dernier cas, les 

hydrures GaHx étaient synthétisés, in-situ, par réaction directe entre du Ga liquide et du dihydrogène, à 

une température voisine de 1000°C. 

 
Les hydrures de gallium font également partie des espèces détectées, en phase gazeuse, lors de 

la décomposition / attaque d’une couche de GaN sous un flux de H2 [II-35]. Dans cette étude, Rebey et 

al. ont déterminé, à différentes températures, les pressions partielles du Ga et de ses hydrures au-

dessus du GaN (Figure II-18). Sur toute la gamme de température étudiée, la présence des 3 hydrures 

a été mise en évidence. L’étude a conclu que, pour T< ~1000°C, l’espèce galleuse majoritaire était  
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GaH2 (g). Par exemple, à 700°C, la pression partielle de GaH2 (g) mesurée est supérieure d’un ordre de 

grandeur à celle du Ga (g). Au-delà de 1000°C, c’est le Ga (g) qui devient prédominant. 

 

 

 
 
 
 
 

Figure II-18 : Pressions partielles des hydrures GaHx  

et du Ga en fonction de la température, au-dessus d’une 

surface de GaN exposée à un flux de H2 [II-35]. 

 
 
 

 

La formation d’hydrures de gallium gazeux au cours de la croissance VLS, par réaction 

entre le Ga d’une part et le gaz porteur H2 (ou des hydrures formés par décomposition de NH3), 

d’autre part, semble donc très vraisemblable, particulièrement aux températures de nitruration 

les plus élevées. Ces espèces pourraient être majoritaires par rapport au Ga(g). 

 

L’hydrure de magnésium MgH2 (s) est un solide étudié pour le stockage de l’hydrogène. Sous 1 

bar de H2, ce composé est instable au-dessus de 300°C et se décompose pour former Mg (s) et H2 [II-

36]. 

La réaction en phase gazeuse entre le Mg, dans son état fondamental, et l’hydrogène pour 

former MgH2 (g) est inhibée en raison d’une haute barrière énergétique à l’insertion du Mg [II-37]. De 

plus, l’équation-bilan : Mg(g) + H2(g)  MgH2(g) est prédite comme étant endothermique [II-38]. La 

réaction n’est, en pratique, possible que si le Mg se trouve dans un état électronique excité [II-39]. Les 

mêmes limitations s’appliquent à la formation du radical MgH [II-40]. Dans nos conditions 

expérimentales, une formation significative d’hydrures de magnésium gazeux semble donc à priori à 

écarter. 

Mg (g) sera donc vraisemblablement l’espèce magnésienne dominante en phase gazeuse. 

 

3. Etape de Nitruration du liquide 

Dans cette partie, nous allons discuter quelques points-clés pour la maîtrise de l’étape de 

nitruration du liquide Ga-Mg. 
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3.1. Stabilité en température du GaN 

Nous avons vu, au chapitre I, que le nitrure de gallium ne pouvait atteindre, dans des 

conditions techniquement réalistes, sa température de fusion car celui-ci se décompose à des 

températures bien plus basses. Ainsi, la question de la stabilité du matériau GaN (germe et matériau 

épitaxié par VLS), en température et au contact du gaz porteur, va constituer un point-clé de notre 

étude. 

 

Sous vide ou sous une atmosphère de gaz inerte (N2, Ar), la décomposition de GaN débute 

typiquement à des températures supérieures à 900°C [II-41] [II-42]. Différents mécanismes ont été 

proposés pour rendre compte de ce phénomène, résumés par les équations-bilan ci-dessous [II-42] : 

2 𝐺𝑎𝑁(𝑠) →  2 𝐺𝑎(𝑔) + 𝑁2(𝑔)    (II-13) 

2 𝐺𝑎𝑁(𝑠) → 2 𝐺𝑎(𝑙) + 𝑁2(𝑔)  →  2 𝐺𝑎(𝑔)   (II-14) 

   𝐺𝑎𝑁(𝑠) → 𝐺𝑎𝑁(𝑔) 𝑜𝑢 [𝐺𝑎𝑁]𝑥 (𝑔)    (II-15)  

 

Des éléments de preuves expérimentales de l’existence de chacune de ces trois réactions ont 

été apportés. Néanmoins, sous gaz inerte, la formation de Ga et de N2 (g) (équations 13-14) apparait 

comme la voie prédominante. Dans ce dernier cas, l’étape cinétiquement limitante est généralement la 

formation d’une ad-molécule de N2, en surface de GaN, pour laquelle la barrière énergétique est élevée 

[II-42]. 

Il a été démontré que la décomposition de GaN commence à plus basse température et est plus 

rapide sous une atmosphère de H2 [II-42] [II-43] [II-44]. Ainsi, Jacob et al. ont observé un début de 

décomposition dès 600°C sous H2, contre 970°C sous Ar ou N2 dans les mêmes conditions 

expérimentales [II-44]. Ceci est généralement interprété par le fait que H2 assisterait la décomposition 

à travers la réaction : 

𝐺𝑎𝑁(𝑠) +
3

2
𝐻2(𝑔) → 𝐺𝑎(𝑙) + 𝑁𝐻3(𝑔)  (II-16) 

Autrement dit, la décomposition de GaN serait favorisée sous H2 du fait d’une désorption plus 

aisée de l’azote sous la forme de NH3(g) que sous la forme N2(g). L’ajout de N2 ou de NH3 dans 

l’atmosphère gazeuse de H2 tend à inhiber la décomposition de GaN [II-35] [II-42].  

 

Lorsque la vitesse de décomposition du GaN dépasse la vitesse de désorption du gallium, on 

observe une accumulation de ce métal en surface du nitrure, sous la forme de gouttelettes [II-42] [II-

43] [II-44] [II-45]. La formation de telles gouttelettes est généralement observée pour des recuits sous 

H2 au-dessus de 900°C. Néanmoins, Koleske et al. ont noté leur apparition lors d’un recuit sous H2 à 

810°C à pression réduite (150 Torr) [II-42]. Par ailleurs, leur formation est aussi avérée après des 

recuits de longue durée sous N2 (14h à 950°C) [II-42]. 
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Diverses études ont montré que la présence de Ga liquide en surface de GaN favorisait la 

décomposition de ce dernier, sous une atmosphère hydrogénée (H2 pur ou mélange avec N2 ou Ar) [II-

41] [II-42] [II-46] ou sous vide [II-41] [III-47]. Dans ce dernier cas, Schoonmaker et al. ont invoqué 

un effet catalytique du métal liquide sur la vaporisation de l’azote : les gouttes de Ga se satureraient en 

azote et l’évaporation de N2 s’effectuerait alors préférentiellement à l’interface liquide-gaz [III-47]. 

L’vov a émis l’hypothèse que la condensation de vapeurs de Ga à l’interface Ga(l)/GaN(s), se 

produisant simultanément à l’évaporation dissociative de GaN, diminuait fortement l’enthalpie de 

décomposition [II-47]. En atmosphère hydrogénée, d’autres effets ont été évoqués. La dissociation de 

H2 serait catalysée en surface du liquide, favorisant ainsi la fourniture d’H atomique nécessaire à la 

formation de NH3 [II-42]. Cela favoriserait aussi la formation d’ad-molécules de GaHx, dont la 

mobilité de surface est plus élevée que celle des adatomes de Ga [II-42]. 

 

En conclusion, si on utilise le dihydrogène comme gaz porteur, il faudra prendre en compte la 

possibilité d’une attaque/décomposition du GaN. Ce phénomène sera certainement, dans notre procédé 

VLS, l’un des principaux paramètres déterminant la limite haute de la température de nitruration. En 

pratique, il sera nécessaire d’analyser ce phénomène dans nos propres conditions expérimentales 

(pression atmosphérique, flux de gaz porteur,…) et pour nos surfaces de GaN. Sur ce dernier point, la 

qualité cristalline du matériau apparait comme un des paramètres-clé, les défauts (dislocations, 

nanopipes,…) constituant des sites d’attaque préférentielle. 

 

3.2. Solubilité de l’azote dans la phase liquide 

 La solubilité de l’azote dans le gallium pur, à pression atmosphérique et en présence de NH3, a 

été calculée par Grzegory et al. [II-49] pour des températures supérieures à 850°C. Ces calculs ont été 

réalisés en se basant sur leurs propres données, dans un environnement HPSG (haute pression et N2), 

ou sur les données de Thurmond et Logan [II-50] obtenues dans un contexte comparable au nôtre 

(pression atmosphérique, NH3 dilué dans H2). 

Nous avons extrapolé ces résultats à de plus basses températures, pertinentes pour notre étude 

de la croissance VLS de GaN. Les valeurs de solubilité correspondantes, exprimées en fractions 

molaires, sont données par les expressions suivantes et tracées en fonction de la température en Figure 

II- 19: 

log 𝑋𝑁 =  3.19 −
9890

𝑇(𝐾)
       Haute pression, Ga+N2     (II-17) 

log 𝑋𝑁 =  4.23 −
12450

𝑇(𝐾)
         1 bar, Ga+NH3     (II-18) 
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Figure II- 19 : Solubilité de l’azote en fonction de l’inverse de la température. Extrapolation à basse température des 

courbes de Gzegory et de Thormond et Logan. 

Quelques valeurs de solubilité ont été extraites, dans le Tableau II-5, dans la gamme de 

température ciblée. 

Température 
Solubilité de N dans Ga 

(en mol%) 

400°C 5 × 10-13  à  3 × 10-10 

500°C 1 × 10-10  à  3 × 10-8 

600°C 9 × 10-9  à  3 ×10-10 

700°C 3 × 10-7  à  1 × 10-5 

800°C 4 × 10-6  à  1 × 10-4 

900°C 4 × 10-5  à  6 × 10-4 

Tableau II-5 : Extraction de quelques valeurs de solubilité dans la gamme de température ciblée. 

 La solubilité de l’azote dans le gallium, dans la gamme de températures 400-900°C, est 

extrêmement faible. Ce fait n’est pas rédhibitoire dans le cadre de notre procédé VLS, pour lequel le 

liquide est alimenté en continu en azote par la phase gazeuse et où la quantité de liquide sera très 

réduite (gouttelettes). Il faut également noter que la faisabilité de la croissance VLS de SiC dans un 

liquide Si-Ge a été démontrée au LMI, malgré une très faible solubilité du carbone dans le liquide [II-

48]. 

 Comme nous l’avons discuté au chapitre I, aucune donnée sur la solubilité de l’azote dans un 

liquide Ga-Mg, ou même dans du magnésium fondu, n’a pu être obtenue dans la littérature. 

Néanmoins, par analogie avec l’effet de l’ajout d’autres additifs métalliques au Ga (cf chapitre I, 

p°27), la solubilité de l’azote pourrait être significativement modifiée avec l’ajout de Mg. 
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3.3.  Estimation du flux d’ammoniac nécessaire à la 
croissance de GaN 

 
Les courbes de Sun et al. [II-49], introduites au chapitre I, sont reproduites ci-dessous. Pour 

rappel, elles indiquent les pressions d’équilibre théoriques de N2 ou de NH3, au-dessus du système 

Ga(l)-GaN(s), en fonction de la température. Dans le cadre d’une croissance en phase liquide dans du 

Ga pur, ces courbes délimitent les domaines de dissolution et de cristallisation du GaN. Les pressions 

d’équilibre ont été calculées à partir de modèles de type Arrhenius [II-50]. Dans le cas de NH3, le tracé 

est limité de 850 à 1200°C, car c’est la gamme de températures dans laquelle la croissance de GaN en 

phase liquide a été le plus souvent étudiée avec ce précurseur de l’azote. 

 
Figure II-20 : Pressions d’équilibre théorique de N2 (haut, trait pointillé) et de NH3 dilué dans H2 (bas, trait plein), au-

dessus du système Ga(l)-GaN(s), suivant la température, d’après [II-49]. Les icones pleines représentent des conditions 

expérimentales pour lesquelles la croissance en phase liquide de GaN a été réalisée ; les icones creuses, celles pour 

lesquelles on a observé une dissolution du germe de GaN. 

 Il était pertinent, pour notre étude expérimentale, d’extrapoler la courbe de pression 

d’équilibre de NH3 à de plus basses températures. L’équation suivante a été extraite des données de 

Thurmond at Logan [II-50] : 

log 𝑃𝑁𝐻3 (𝑎𝑡𝑚) =  −0.909 −
2672

𝑇(𝐾)
   (II-19) 

La courbe correspondante est tracée ci-dessous (Figure II-21). 

 
Figure II-21: Extrapolation à plus basse température de la courbe de pression d’équilibre de NH3 au-dessus du système 

Ga(l) - GaN(s). 
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À partir de ces données, nous avons extrait les valeurs de pression d’équilibre de NH3 (notées 

P*NH3) à différentes températures, dans la gamme ciblée pour notre étude. Notre réacteur 

MOCVD/VLS fonctionnant à pression atmosphérique et sous un flux total de gaz porteur optimal de 

12 slm, nous avons calculé les débits standards de NH3 correspondants. Les valeurs obtenues sont 

résumées dans le tableau ci-dessous (Tableau II- 6). 

Température 𝑷𝑵𝑯𝟑
∗  

Débit de NH3 
correspondant  

(°C) (mbar) (sccm) 

400 0.01 0.1 

500 0.04 0.5 

600 0.11 1.3 

700 0.22 2.6 

800 0.40 4.8 

900 0.65 7.8 

Tableau II- 6 : Pression théorique d’équilibre de NH3 au-dessus du système Ga(l)-GaN(s) et débits standards de NH3 

correspondants, dans notre réacteur VLS, en fonction de la température. 

La croissance de GaN en phase liquide nécessite une sursaturation très modérée, contrairement 

aux croissances de types MOCVD ou MBE. Les valeurs calculées indiquent donc que, en première 

approximation, la croissance de GaN dans des gouttes de Ga nécessiterait l’utilisation de débits de 

NH3 typiquement de quelques dizaines de sccm. De tels débits sont bien plus faibles que ceux 

typiquement utilisés pour la croissance MOCVD de GaN (qqs slm à qqs dizaines de slm), réalisée à 

des températures supérieures à 1000°C. Le débitmètre de NH3 équipant notre réacteur a ainsi été 

calibré de façon à pouvoir réguler des débits compris entre quelques sccm et 150 sccm. 

 

3.4. Choix du gaz porteur 

Les principaux gaz porteurs mis en œuvre pour la croissance de GaN par MOCVD sont le 

dihydrogène H2, le diazote N2, ou leur mélange. 

H2 est le premier choix de gaz porteur que nous avons effectué. Son caractère réducteur 

constitue ici un atout majeur, la contamination par l’oxygène du matériau épitaxié par VLS devant être 

limitée au maximum. De plus, nos chambres de croissance en quartz ont été optimisées pour 

l’utilisation de ce gaz. En revanche, comme nous l’avons souligné plus haut, H2 est connu pour 

favoriser la décomposition du GaN, ce qui peut conduire à des difficultés pour stabiliser, au cours des 

croissances VLS, le germe de GaN et/ou le matériau épitaxié. 

 

Dans le but de stabiliser la surface du GaN, l’utilisation d’un gaz porteur inerte a été également 

envisagée. Nous n’avons pas choisi le diazote N2, pour des raisons essentiellement techniques. En 

effet, le seul gaz inerte purifié utilisé au sein de l’équipe était l’argon. Cela s’explique par le fait que le 
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carbure de silicium SiC est l’un des principaux semi-conducteurs sur lesquels l’équipe travaille. Or 

l’azote est un dopant de type n de SiC et l’utilisation de N2 doit donc être évitée pour ce matériau. De 

plus, aux températures relativement basses envisagées dans cette étude, nous n’attendions pas de 

différences significatives entre les 2 atmosphères inertes Ar et N2, que ce soit vis-à-vis de la stabilité 

de GaN ou de la sursaturation en azote du liquide. 

 

3.5. Localisation de la croissance 

Pour rappel, notre objectif est de réaliser la croissance localisée de GaN fortement dopé p 

(noté GaN P+) dans des tranchées gravées au sein d’une couche épitaxiale de GaN faiblement dopée 

de type n (notée GaN N-). Dans ce but, un certain nombre d’étapes successives seront nécessaires, 

illustrées en Figure II-22. 

 

Des étapes technologiques seront nécessaires à la préparation des germes avant croissance. 

Dans un premier temps, des tranchées devront être gravées au sein du germe de GaN N-, typiquement 

d’une profondeur autour de 1 µm. Dans le cadre du programme TOURS 2015, cette tâche incombe au 

laboratoire GREMI (ou, plus ponctuellement, au CEA-LETI). Comme le dépôt in-situ de la phase 

liquide de Ga-Mg par MOCVD ne peut être localisé dans ces tranchées, l’utilisation d’un masque dur 

s’avère indispensable à la localisation du GaN P+ formé par VLS. Ce masque devra être déposé par 

PVD ou CVD, puis ouvert, au niveau des tranchées, par gravure humide ou sèche (Figure II-22a). 

 

Lors de la mise en œuvre du procédé VLS, le dépôt MOCVD de Ga et de Mg n’étant pas, à 

priori, sélectif, les gouttelettes d’alliage se formeront sur toute la surface de l’échantillon (Figure II-

22b). Pendant l’étape de nitruration, deux possibilités pourraient se présenter : 

 
- i) Une parfaite sélectivité de la croissance VLS est obtenue, autrement dit GaN ne 

parvient pas à nucléer en surface du masque. Dans ce cas idéal (Figure II-22c), le masque 

pourra être ensuite retiré, après attaque du liquide résiduel, par gravure humide ou sèche 

selon la nature du matériau utilisé (Figure II-22d). 

- ii) La croissance n’est pas parfaitement sélective et du GaN se forme en surface du 

masque. Une telle situation ne sera pas rédhibitoire s’il est possible d’éliminer, par voie 

humide, le masque et le GaN présent à sa surface, par un procédé de type « lift-off ». 

 

Il faut souligner que, pour l’application « protection périphérique » ciblée, un remplissage 

complet des tranchées par le GaN P+ n’est pas nécessaire. Si le matériau GaN formé est suffisamment 

dopé, la formation d’une couche ou d’un tapis dense de plots d’une épaisseur /hauteur d’une centaine à 

quelques centaines de nanomètres devrait convenir. 
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Figure II-22: Principales étapes de la croissance localisée de GaN:Mg. 

Le matériau choisi comme masque devra satisfaire aux critères suivants : 

- Il devra être stable lors de la croissance VLS, au contact de la phase liquide et de 

l’atmosphère gazeuse. 

- Il ne devra pas être une source de contamination indésirable du GaN de type P+. En 

particulier, un risque fort de contamination est prévisible si l’on utilise un matériau 

contenant des éléments dopants donneurs dans GaN, tels Si ou O. 

- Idéalement, il devrait permettre une sélectivité de la croissance VLS. Si la croissance 

se révèle peu sélective, le masque devra pouvoir être gravé chimiquement. 

 

L’essentiel des résultats présentés dans ce manuscrit concernera l’étude de la croissance 

VLS non localisée de GaN. Quelques résultats préliminaires de croissance localisée seront 

présentés à la fin du chapitre IV. 
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 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons discuté les points clés qui vont gouverner notre procédé de 

croissance. Son principe de base consiste en la nitruration, sous un flux de NH3, d’un liquide contenant 

les éléments Ga et Mg. 

 

Une étude bibliographique du système Ga-Mg-N a permis de valider un certain nombre de 

conditions déterminantes quant à la faisabilité de notre procédé : 

- Il sera possible d’obtenir, à relativement basse température (< 300°C), un liquide Ga-Mg 

homogène, pour les compositions riches en Ga ciblées dans cette étude.  

- Parmi les différents nitrures identifiés, GaN et Mg3N2 apparaissent comme les seuls 

susceptibles de se former lors de l’étape de nitruration du liquide. D’autres espèces, en particulier des 

composés définis GaxMgy, pourront se former après croissance, lors du refroidissement de l’alliage 

résiduel. 

 

Le gallium étant liquide dès ~30°C, on ne peut pas déposer par PVD un empilement 

Mg(s)/Ga(s), par transposition directe du procédé développé pour SiC. Des alternatives ont été 

recherchées, en conservant l’idée de déposer à l’état solide les 2 éléments Ga et Mg, ex-situ, par voie 

PVD. Sur la base d’une étude bibliographique exhaustive et en prenant en compte des critères 

techniques, nous n’avons pas pu identifier de solution viable, basée sur le dépôt d’un alliage GaxMgy 

ou d’un composé binaire à base de Ga. Par conséquent, nous nous sommes orientés sur une approche 

alternative de dépôt in-situ des 2 éléments, en privilégiant une voie MOCVD. En évitant une 

exposition à l’air de l’alliage, après dépôt, et de par l’utilisation de précurseurs organométalliques de 

haute pureté, cette approche devrait, en théorie, permettre un meilleur contrôle de la pureté du liquide. 

Par contre, sauf si le Mg impacte fortement la conformation du liquide, ce dernier devrait se présenter 

sous la forme d’un tapis de gouttelettes. Il est donc probable que la nitruration de ces gouttelettes 

conduira à la formation de plots de GaN, plutôt que d’une couche continue. Ceci ne devrait pas être 

rédhibitoire pour l’application  visée (protection périphérique), à partir du moment où ces plots sont 

suffisamment dopés. Le triéthygallium (TEG) et le bis(MethylCycloPentadiényl)Magnésium  

(MMCP) ont été sélectionnés comme précurseurs, de par leur aptitude à se décomposer à relativement 

basse température et leurs tensions de vapeur appropriées. Nous ciblerons des températures de dépôt 

modérées, entre 400 et 500°C, afin d’éviter tout risque d’attaque du germe de GaN au contact de 

l’atmosphère gazeuse, mais aussi en vue de limiter l’évaporation du Mg, les dépôts parasites sur les 

parois de la chambre de croissance et la coalescence potentielle des gouttes d’alliage (murissement 

d’Ostwald…). 

 

 Les interactions entre le liquide Ga-Mg, le germe de GaN et l’atmosphère gazeuse devront être 

soigneusement étudiées. D’après la littérature, on peut s’attendre à observer un mouillage médiocre du 
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germe par le Ga liquide. Il sera ainsi crucial, en l’absence de données bibliographiques, de déterminer 

si l’introduction de Mg permettra ou non d’améliorer ce mouillage, en modifiant les énergies 

d’interface ou via l’existence de réactions interfaciales (dissolution, formation d’un composé 

intermétallique) entre le germe et le liquide. Le gaz porteur H2 pourrait également interagir avec le 

liquide Ga-Mg, et conduire à la formation d’hydrures galleux GaHx (g), susceptibles d’intervenir dans 

les mécanismes de croissance. 

 

Pour l’étape de nitruration, réalisée sous un flux de NH3 dilué dans un gaz porteur H2 ou Ar, la 

fenêtre de conditions expérimentales (T, flux de NH3,…) ciblée a pu être mieux cernée, en tenant 

compte des tendances suivantes, discutées dans ce chapitre :  

- La limite haute de la température de nitruration devrait être déterminée par la conjugaison de 

plusieurs facteurs : la stabilité en température de GaN (germe et matériau crû) et la forte 

volatilité du Mg. Pour ce qui concerne le premier point, l’analyse de la littérature suggère qu’il 

sera probablement plus critique sous gaz porteur H2 que sous atmosphère inerte. De plus, la 

présence de gouttelettes de Ga liquide en surface du germe apparait comme un facteur 

susceptible de catalyser la décomposition de GaN. 

- La limite basse de température devra être cernée expérimentalement. L’aptitude à alimenter 

en azote la phase liquide, par décomposition de l’ammoniac et transport des espèces azotées à 

travers le liquide (ou en surface de celui-ci), sera vraisemblablement le facteur limitant à basse 

température. L’influence de la température de croissance sur la qualité cristalline du matériau 

élaboré et l’incorporation du Mg devront aussi être prises en compte. 

- Sur ces bases, nous avons décidé d’explorer une gamme de températures comprises entre 

500°C et 900°C. 

- Par ailleurs, sur la base de données extraites de la littérature, les flux de NH3 adaptés à la 

croissance VLS de GaN ont pu être grossièrement estimés à quelques dizaines de sccm. 

 

Un point-clé du projet sera de démontrer l’aptitude à localiser le matériau GaN dopé Mg à 

l’intérieur de tranchées gravées dans un germe de GaN de type N-. Lors de la mise en œuvre de  notre 

procédé de croissance VLS, cela nécessitera l’utilisation d’un masque dur. Le dépôt sélectif du Ga et 

du Mg par MOCVD étant irréaliste, des gouttelettes d’alliage devraient se former sur toute la surface 

du germe, y compris en surface du masque. Le(s) matériau(x) de masquage sélectionné(s) devra 

répondre à un ensemble de critères. Il devra être stable au cours du procédé VLS et ne pas constituer 

une source de contamination indésirable du GaN. Idéalement, il permettra une croissance sélective ou, 

à défaut, pourra être attaqué par voie humide, afin d’éliminer par lift-off le GaN formé à sa surface.  
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Introduction 

Ce chapitre est consacré à la présentation des résultats obtenus sur la croissance de GaN n.i.d. 

à partir de gouttelettes de gallium. Nous débuterons celui-ci par la description des germes de GaN 

utilisés, du réacteur de dépôt, et de la procédure de croissance. Comme le phénomène de 

décomposition du GaN affecte amplement une partie de nos résultats, nous commencerons la 

description des résultats par une étude de recuit de nos germes. Le dépôt du gallium et les 

caractéristiques de la phase liquide feront également l’objet d’une partie.  Ensuite, les résultats de 

croissance VLS seront présentés, de manière comparative, sous gaz porteur H2 et sous gaz porteur Ar, 

en détaillant particulièrement l’influence des principaux paramètres de croissance. Enfin, un modèle 

de croissance sera proposé en lien avec les résultats antérieurs et les références bibliographiques.  
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1. Procédure de croissance  

1.1. Germes utilisés 

Les germes utilisés nous ont été fournis par la société STMicroelectronics. Ce sont des 

couches de nitrure de gallium hétéro-épitaxiées par MOCVD sur silicium. Le substrat de départ est 

une plaque de silicium monocristallin orienté (111) dont l’épaisseur est d’environ 1,3 mm. Cette forte 

épaisseur est choisie pour éviter de trop fortes déformations, en cours de croissance épitaxiale vers 

1100°C et surtout lors du refroidissement (voir chapitre I p 16). De plus, pour limiter au mieux ces 

déformations, un buffer est inséré entre le silicium et le GaN. La composition exacte de ce buffer ne 

nous a pas été communiquée. Cependant, de manière assez classique (voir chapitre I p 19), ce type de 

buffer comprend des alternances de couches d’AlN et/ou d’AlGaN isolantes, ce qui interdit le passage 

direct du courant électrique depuis le substrat de silicium vers le GaN. Au-dessus du buffer, deux 

couches de GaN sont épitaxiées successivement : d’abord une couche de GaN fortement dopée de type 

N
+
, d’épaisseur 2-3 µm, avec une concentration en donneurs  silicium de quelques 10

18 
at.cm

-3
, puis 

une couche dopée N
-
 ([Si]=10

15
-10

16 
at.cm

-3
), d’épaisseur 5-6 µm. Pour protéger les couches lors des 

étapes de découpe et de transport, une couche de 1 à 2 µm de SiO2 est déposée par PECVD. Elle est 

bien-évidemment retirée avant nos croissances (voir §1.3.1 p136). 

 

Figure III-1: Représentation schématique en coupe de l’empilement hétéro-épitaxial typique des germes de GaN utilisés 

pour l’étude (NB : avant croissance, le SiO2 est retiré par attaque HF).  

Différentes plaques de GaN/Si nous ont été livrées au cours de l’étude. Malgré de légères 

différences entre les échantillons (niveaux de dopage et/ou épaisseur des épitaxies), aucun effet 

attribuable aux disparités entre les épitaxies de départ n’a été observé.  

  Plusieurs opérations de  caractérisation préliminaire ont été réalisées sur ces échantillons 

avant utilisation (après gravure humide de la couche de SiO2), par les techniques suivantes: MEB, 

AFM, DRX.  

Les images MEB et AFM (Figure III-2) montrent une couche très lisse de GaN. L’image AFM 

révèle, comme attendu et conformément aux images disponibles dans la littérature, une structure en 

marches et larges terrasses. Sur cette image, on peut également distinguer des petits points sombres 
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qui correspondent à des émergences de défauts cristallins étendus. La densité de ceux-ci varie, d’un 

échantillon à un autre, sur les différents substrats utilisés tout au long de l’étude. On a vu dans le 

chapitre I (p 16) que, dans la littérature, on attribue ces émergences à des dislocations générées par les 

contraintes de désadaptation lors de l’hétéro-épitaxie, avec des densités le plus souvent comprises 

entre quelques 10
8
 et quelques 10

9 
cm

-2
, dans l’état de l’art actuel. 

 

Figure III-2: Images de la surface des germes de GaN utilisés. a) Image MEB et b) image AFM.  

 Quelques analyses en diffraction de rayons X ont permis de confirmer la structure et les 

directions cristallographiques des différentes couches. Sur la Figure III-3, on distingue bien les pics 

liés au GaN, ainsi que des pics liés à certaines couches d’AlN et d’AlGaN du buffer. Le GaN, et donc 

le buffer, sont clairement orientés selon la direction [0001] attendue. Ces couches de GaN sont donc 

de bons pseudo-substrats pour nos croissances par VLS. 

 

Figure III-3: Diffractogramme obtenu pour un des germes utilisés pour l’étude. 

1.2. Le réacteur 

Le réacteur dans lequel les expériences ont été réalisées a été conçu et monté au LMI, avant 

mon arrivée, sur la base d’un ancien réacteur MOCVD à mur froid. Il comprend une chambre de 
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croissance et un système d’alimentation en gaz. Des photographies de ce réacteur sont présentées en 

Figure III-4 et un synopsis simplifié est donné en Figure III-5.  

 

Figure III-4 : Photographies du réacteur de croissance.  

 

Figure III-5 : Synopsis simplifié du réacteur de croissance.  

1.2.1. Chambre de croissance  

La chambre de croissance est entourée d’un tube vertical en quartz. A l’intérieur de ce tube se 

trouve un suscepteur en graphite qui sert de porte-germe. Le chauffage de ce dernier est assuré par 

induction radio-fréquence (RF). Un générateur RF, fournissant une puissance maximale de 50 kW, est 

utilisé pour fournir l’énergie nécessaire au chauffage. La température est mesurée par un  

thermocouple situé à quelques millimètres sous la surface du suscepteur. Ce thermocouple est relié au 

système de régulation de la température qui contrôle la puissance délivrée par le générateur RF. Des 

mesures de calibration réalisées avec des échantillons d’AlSi (eutectique à 577°C) n’ont montré qu’un 

léger décalage de 10°C entre la température réelle sur le suscepteur et la température de consigne 

mesurée par le thermocouple. Toutes les températures présentées dans ce manuscrit sont les 
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températures de la consigne. Il faut également noter que la chambre de croissance n’est pas équipée 

d’un système permettant la rotation du suscepteur en graphite. 

 

Figure III-6 : Représentation schématique de la chambre de croissance du réacteur VLS. 

Lors du chargement d’un échantillon, le réacteur subit un cycle de pompage par des pompes, 

primaire puis secondaire, pour limiter la contamination en oxygène. Ensuite, il est rempli d’argon 

purifié pour faire remonter la pression à la pression atmosphérique qui est la pression de travail. À la 

fin de chaque cycle de chauffage, le système de régulation est coupé, laissant le retour à la température 

ambiante s’effectuer de manière naturelle sous gaz vecteur, sans intervention du système de régulation. 

À l’issue de chaque expérimentation de croissance, le réacteur subit un pompage par une pompe 

primaire, pour évacuer les traces de gaz réactifs, puis il est rempli d’argon purifié jusqu’au retour à la 

pression à la pression atmosphérique. L’échantillon peut alors être récupéré.  

 

1.2.2. Alimentation en gaz 

Le réacteur est alimenté en gaz par le haut. Ce gaz passe par une grille d’homogénéisation (en 

quartz) qui permet d’optimiser le mélange et l’écoulement. Dans les phases de repos ou de préparation 

avant croissance, le réacteur est balayé par un gaz neutre : argon ou dihydrogène. Dans les phases de 

croissance, c’est un mélange gazeux qui est introduit dans le réacteur, constitué majoritairement du 

gaz porteur (Ar ou H2) et minoritairement des précurseurs chimiques utilisés (TEG, MMCP, NH3) 
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(voir Figure III-5). Ce mélange est préparé et acheminé par un circuit comprenant une source par 

élément à déposer (Ga, Mg, N) et constitué de vannes et de contrôleurs, composants reliés entre eux 

par des tubes en acier inoxydable 316L électropoli. Chaque vanne autorise ou interdit l’injection d’un 

des précurseurs moléculaires vers le réacteur. Quand un gaz n’est pas injecté dans le réacteur, il est 

envoyé vers l’évent.  

Les arrivées générales des gaz argon et dihydrogène sont chacune munies de purificateurs en 

ligne pour diminuer les résiduels en oxygène et en carbone, élément dopants facilement incorporés 

dans GaN. Les débitmètres associés à l’ensemble de ces lignes donnent un débit total de gaz porteur de 

12 slm (standard litre par minutes) dans le réacteur.  

Pour l’élément N, le précurseur est l’ammoniac NH3, conditionné sous forme diluée (à 10%) 

dans H2, maintenu à haute pression dans un conteneur en acier muni d’une vanne d’arrêt et d’un 

détendeur. Cette source comprend essentiellement un contrôleur de débit massique qui permet de 

contrôler un débit effectif d’ammoniac compris entre 10 et 140 sccm (standard centimètre cube par 

minutes).  

Le précurseur du Ga, le TEG, est conditionné dans un conteneur en acier inox muni de 2 

vannes d’isolation. Ce conteneur est destiné à la fois à protéger de l’air le composé qui est 

pyrophorique, à le protéger des pollutions chimiques, et à protéger l’utilisateur vis-à-vis du précurseur 

qui peut être toxique. Afin d’entrainer ce composé à faible tension de vapeur, on fait buller du gaz 

porteur (quelques centaines de sccm) dans le conteneur à partir d’une alimentation principale. En aval, 

une alimentation secondaire en gaz porteur est destinée à diluer le gaz sortant du conteneur et à éviter 

les phénomènes de re-condensation du précurseur dans les lignes. Le conteneur est maintenu à 

température constante pour stabiliser la pression de vapeur du précurseur. La ligne de raccordement est 

chauffée, par un cordon chauffant, à une température supérieure à celle du conteneur, à nouveau pour 

réduire les risques de condensation. Les conditions d’utilisation du TEG ont été précisées auparavant 

(chapitre II, §1.3.1 p 110).  

Des lignes de gaz pour du silane et du germane sont également présentes dans le circuit de gaz 

pour permettre l’étude du dopage de type n du GaN. Elles n’ont pas été utilisées au cours de notre 

étude. 

 

1.3. Procédure de croissance 

1.3.1. Nettoyage des germes 

Nous avons vu que les échantillons reçus sont recouverts de silice, pour les protéger pendant le 

transport et la découpe. Avant la croissance, cette couche est retirée par attaque HF (solution à 48%) 

puis le substrat est rincé à l’eau désionisée dans un bain à ultrasons. Juste avant le chargement dans le 

réacteur, l’échantillon est nettoyé aux ultrasons dans du méthanol (pureté > 99,8%) durant 10 min pour 

enlever la pollution d’origine organique. Ensuite, il est trempé dans un bain d’acide chlorhydrique 
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(30%, ultra pur) pour supprimer une éventuelle couche d’oxyde natif. Enfin, l’échantillon est rincé 

dans de l’eau désionisée (résistivité 18.2 MΩ.cm), puis soufflé sous un flux d’argon. 

 

1.3.2. Introduction des germes dans la chambre 

Le bâti ne disposant pas d’un sas d’introduction, il est nécessaire d’ouvrir le réacteur à l’air 

pour placer les substrats. L’échantillon est systématiquement installé sur le côté gauche du suscepteur 

en graphite. En effet, en l’absence de rotation, l’expérience montre que, pour déposer des quantités 

reproductibles de gallium par CVD, il est nécessaire de placer les échantillons toujours au même 

endroit. Le suscepteur est ensuite introduit par le bas du réacteur (partie amovible) via une canne en 

quartz. 

Un pompage du réacteur est ensuite réalisé par une pompe primaire à palettes et une pompe 

turbomoléculaire. Le niveau de vide atteint est inférieur à 10
-5 

mbar, et celui-ci est maintenu durant 

une période d’environ 40 min, durant laquelle les lignes et les parois du réacteur sont chauffées par 

cordons chauffants ou par un pistolet chauffant. Le réacteur est alors rempli par le gaz porteur et 

maintenu sous flux de gaz porteur durant toute la durée de la manipulation. 

 

1.3.3. Procédure générale de croissance 

La croissance VLS de GaN n.i.d. est réalisée en 3 étapes (résumées en Figure III-7). 

 

Figure III-7 : Profil en température permettant de réaliser la croissance de plots de GaN à partir de gouttelettes de Ga et 

de visualiser les profils d’évolution des principaux paramètres. 
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Après la préparation du réacteur (pompage et dégazage, …), les échantillons sont chauffés à 

650°C sous un flux d’ammoniac pour désorber les espèces adsorbées restantes, notamment celles à 

base d’oxygène. La température est ensuite fixée à celle de dépôt du Ga (TTEG) et NH3 est ôté du 

réacteur. Après un temps de latence permettant la stabilisation de la température et l’évacuation de 

l’ammoniac, un flux de tri-éthyl-gallium (fTEG) est introduit dans le réacteur pendant une durée tTEG . À 

la fin de cette étape, la température est fixée à celle de la croissance de GaN (TN). Il est à noter que 

NH3 est introduit dans le réacteur dès le début de la rampe de montée en température vers TN. La 

nitruration se poursuit durant tout le palier (tN), avant que le chauffage ne soit arrêté et le flux 

d’ammoniac interrompu. 

Après croissance, les échantillons sont observés tels quels (ou « as-grown ») en MEB. S’il 

reste des résidus de gallium, ceux-ci sont retirés par une brève attaque à l’acide chlorhydrique (10 min 

dans HCl 37%). 

 Certains paramètres ont été fixés empiriquement, souvent par transposition de jeux de 

paramètres utilisés pour des projets antérieurs. Les vitesses de montée et de descente en température 

ont été fixées respectivement à 200 et 80°C/min, en prenant en compte les durées des transitions ainsi 

que l’inertie et les dépassements de consigne (ou « overshoot ») inhérents au système. De même, le 

débit du gaz porteur a été choisi à partir de résultats obtenus antérieurement à nos travaux. Les durées 

de purges et de stabilisation en température ont été fixées avec une marge importante par rapport aux 

durées de transit des gaz liées aux longueurs des lignes et aux temps de commutation. 

 

La croissance VLS de GaN n.i.d. se fait donc en 2 étapes successives :  

- Le dépôt de gouttelettes de GaN,  

- La nitruration de ces gouttelettes. 

Nous détaillerons séparément chacune de ces étapes dans ce chapitre, après avoir discuté de la 

stabilité du germe de GaN dans les conditions expérimentales de travail. 

 

2. Etude de la stabilité du germe 

Nous avons vu, dans le chapitre précédent, que le GaN se décomposait spontanément à haute 

température et pouvait aussi être attaqué par le dihydrogène. Ces phénomènes pouvant avoir lieu 

durant l’une ou plusieurs des étapes que subira le germe de GaN, nous avons réalisé une étude 

préalable, afin de mieux comprendre la stabilité de ces germes dans les conditions de manipulation. 
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2.1. Recuit sous flux de gaz porteur 

En premier lieu, des recuits sous 12 slm de H2 ont été réalisés à des températures allant de 500 

à 800°C durant une heure. Après ce traitement thermique, la morphologie des échantillons a été 

étudiée par MEB et/ou AFM. 

 

À 500°C, les surfaces de GaN ne semblent pas affectées (aucune rugosité ni gouttelette de Ga 

visible ; image non montrée). Par contre, à 600°C, les germes de GaN sont significativement attaqués 

comme en attestent les nombreuses gouttelettes, de 10 à 100 nm de diamètre, présentes à la surface 

(Figure III-8a et b). À 700°C, l’attaque semble fortement accrue comme le suggèrent les très grandes 

gouttes (de diamètres pouvant atteindre plusieurs microns) formées et la très forte rugosité de la 

surface entre celles-ci (Figure III-8c et d). 

 

Figure III-8: Images MEB de la surface des germes GaN/Si utilisés pour l’étude, après recuit de 1h sous H2.  

(a) et (b) à 600°C ; (c) et (d) à 700°C. 

Quand on remplace H2 par Ar comme gaz de recuit, cette dégradation de la surface du GaN 

n’est plus observée, même pour des températures aussi élevées que 800°C (Figure III-9). Les images 

AFM montrent en effet que la structure en marches et terrasses du germe n’est pas affectée, même 

autour des défauts cristallins émergents. 
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Figure III-9 : Images AFM de la surface d’un germe de GaN après un recuit d’ 1h à 800°C sous flux d’argon. 

(a) scan de 25×25 µm² et (b) scan de 2×2 µm². 

Clairement, dans nos conditions de recuit, H2 joue un rôle prépondérant dans la dégradation de 

la surface, en favorisant le départ de l’azote sous forme NHx. Cette attaque sélective de l’N laisse un 

excès de Ga à la surface, qui s’accumule et se regroupe pour former des gouttelettes. 

 

2.2. Effets stabilisateur de NH3 

Cependant, comme montré précédemment (Figure III-7), NH3 est toujours présent dans le 

réacteur à haute température, que ce soit durant l’étape de recuit du germe avant dépôt des gouttes de 

Ga ou pendant la croissance VLS. L’idée (voir chapitre II) est, en effet, de stabiliser la surface de GaN 

en compensant la perte de l’N (par attaque sous H2) par un apport d’N supplémentaire (NH3). Pour 

confirmer cela, des recuits sous H2 + NH3 ont été réalisés (Figure III-10). On observe bien que 

l’attaque du GaN est totalement inhibée jusqu’à 700°C, alors qu’à 800°C des gouttes de Ga se forment 

et la surface commence à se rugosifier. 

 

Figure III-10 : Images MEB des germes utilisés pour l’étude, après recuit de 1h sous H2 et 20 sccm de NH3. 

Recuit (a) à 700°C et (b) à 800°C. 

a)
b)

b)
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2.3. Effet catalytique du Ga 

La bibliographie du chapitre II a également montré que la présence de gallium pouvait avoir 

un effet catalytique sur la décomposition du GaN sous vide ou en présence de H2. Pour étudier l’effet 

catalytique de ce métal dans des conditions proches de nos croissances, nous avons réalisé des recuits 

de 60 min sous H2 ou sous Ar, en présence d’un dépôt « standard » de Ga (eeq = 30 nm) (voir §3 ci-

après). Les images MEB de la surface de ces échantillons sont présentées en Figure III-11 et          

Figure III-12. 

 

Sous hydrogène, on observe une attaque du germe dès 600°C, un peu plus prononcée que sans 

gouttes initiales de Ga (Figure III-8). À 700°C, l’attaque est toujours présente et aussi importante que 

sans gouttes initiales. 

 

Figure III-11 : Images MEB des germes utilisés pour l’étude, après dépôt de 30 nm de Ga puis recuit de 1h sous H2. 

 (a) et (b) recuit à 600°C ;  (c) et (d) recuit à 700°C.      

Sous Ar, aucun effet significatif n’est observé à 700°C (image non présentée). Mais, à 800°C, 

l’effet catalytique du gallium sur la décomposition du GaN commence à se faire sentir comme le 

montre la rugosité apparente sur la Figure III-12b. 
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Figure III-12 : Images MEB de germes après dépôt de 30 nm de Ga et recuit à 800°C sous Ar durant 1h. 

On peut, dans tous les cas, observer la coalescence des gouttelettes de gallium alimentée par 

les atomes de Ga produits par la décomposition du GaN. 

 

2.4. Conclusions de cette étude 

Les études de recuit montrent que l’attaque du GaN sous gaz porteur H2 commence dès 

600°C. Si celle-ci est inhibée par l’introduction de 20 sccm de NH3 pour T ≤ 800°C, elle est par contre 

catalysée par le gallium pré-déposé. Ces résultats sont conformes à ceux de la bibliographie. Ils 

suggèrent que la décomposition du GaN par attaque du H2 pourrait interférer sur la croissance VLS en 

raison de l’effet catalytique du Ga liquide. Par exemple, la présence résiduelle éventuelle des gouttes 

de Ga après nitruration ne sera pas forcément à interpréter comme une réaction incomplète de 

nitruration, car pouvant résulter aussi de l’attaque du germe. L’utilisation d’Ar comme gaz vecteur 

semble plus prometteuse en termes de stabilité du germe GaN, même avec des gouttes de Ga présentes 

en surface. Par contre, il faudra également vérifier que ce bénéfice se conserve aussi pour l’étape de 

nitruration. Ceci fera l’objet d’une étude en partie 6.  

3. Etude du dépôt de gallium.  

3.1. Procédure et conditions de dépôt 

La procédure utilisée pour l’étude du dépôt du Ga sur les germes de GaN / Si est résumée ci-

après (Figure III-13). Elle correspond à la procédure générale pour la croissance VLS, présentée en 

Figure III-7, stoppée à la fin de l’étape 2. On remarquera que les dépôts de Ga ont toujours été 

effectués sous H2, même quand la nitruration est ensuite réalisée sous Ar, ceci dans le but de toujours 
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commencer les nitrurations avec des quantités et des couvertures identiques en Ga. Les échantillons 

obtenus ont été systématiquement observés par MEB. 

 

Figure III-13 : Profil thermique utilisé pour l’étude du dépôt du gallium. 

En se basant sur les résultats de l’étude de la stabilité de nos germes au contact de H2, la 

température de dépôt du Ga doit être inférieure à 600°C, pour éviter la décomposition catalytique du 

GaN. En tenant compte des températures de décomposition du TEG (voir chapitre II), nous avons 

exploré (dans une étude préliminaire non détaillée ici) des gammes de température de 450 à 550°C 

pour déposer le Ga. Différentes tendances générales se sont dégagées : 

- La vitesse de dépôt augmente fortement avec la température. Cela indique que le dépôt CVD 

s’effectue en régime réactionnel, i.e. que la vitesse de dépôt est limitée par les cinétiques des 

réactions de surface (décomposition du TEG). L’augmentation de la température accentue 

aussi les dépôts parasites sur les parois du réacteur. 

 

- La diminution de la température dégrade l’homogénéité en épaisseur et la reproductibilité du 

dépôt, car celui-ci devient très sensible à l’état de surface local. C’est souvent le cas quand 

l’on travaille en régime réactionnel. 

 

Le meilleur compromis en termes de vitesse et d’homogénéité/reproductibilité du dépôt 

de Ga, tout en conservant une durée de vie raisonnable du réacteur, a été obtenu à 500°C, avec 

un flux de TEG fixé à 0.27 sccm. Pour obtenir  ce flux, nous maintenons le précurseur galleux à 5°C 

et nous envoyons un flux de bullage de 100 sccm de H2.  
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3.2. Caractéristiques des dépôts de Ga obtenus  

 En conservant les conditions ci-dessous, la quantité de Ga déposée a été modulée en faisant 

varier la durée tTEG du dépôt (Tableau III-1). Des images MEB en vue plane des dépôts correspondants 

sont présentées en Figure III-14. 

Références 
fTEG 

(sccm) 

tTEG 

(min) 

nTEG total injecté 

(µmol) 

Dépôt A 0.27 6 66 

Dépôt B 0.27 18 198 

Dépôt C 0.27 30 330 

Tableau III-1: Conditions utilisées pour les dépôts de gallium réalisés à 500°C.  

 

Figure III-14 : Images MEB de la surface des 3 dépôts de gallium référencés dans le Tableau III-1. Chaque colonne 

correspond à un grandissement différent. 

La température de fusion du Ga étant de 29°C, il est bien sûr à l’état liquide à la température 

de dépôt. Après refroidissement à l’ambiante, les gouttes de Ga doivent solidifier (sauf peut-être en été 

à Lyon !). Si ces gouttes semblent liquides lors des observations MEB, cela est dû à l’échauffement 

local induit par le faisceau électronique, qui doit aisément chauffer la surface au-delà de 29°C. 

Comme discuté au chapitre II (p. 108), en raison de la forte énergie de cohésion entre les 

atomes de Ga, le dépôt forme un tapis de petites gouttelettes, présentant une forme de calottes 
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sphéroïdales. La valeur moyenne de l’angle de mouillage du germe de GaN par les gouttelettes de Ga 

liquide a été grossièrement estimée grâce à des images MEB prises en inclinant le porte-échantillon 

(Figure III-15). L’angle de mouillage moyen est typiquement compris entre 80 et 90°, ce qui est 

caractéristique d’un mouillage très médiocre. Ces mesures confirment les valeurs rapportées dans la 

littérature (voir chapitre II p 114). Rappelons que la température peut influencer la valeur de l’angle de 

mouillage. La valeur estimée est donc caractéristique du mouillage dans les conditions d’observation 

en MEB, et pas nécessairement en fin de dépôt du Ga à 500°C. De plus, lors de la nitruration, 

l’environnement chimique sera différent du fait de la présence de NH3 dans la phase gazeuse et donc 

d’azote potentiellement dissout dans la phase liquide. 

 

Figure III-15 : Images MEB obtenues en inclinant le porte-échantillon. 

(a) Dépôt A (tTEG = 6’) : tilt 70°  et   (b) Dépôt B (tTEG = 18’) : tilt 50° 

Ces images permettent une évaluation de l’angle de mouillage du germe par les gouttelettes. 

La durée du dépôt permet de contrôler la distribution en tailles des gouttes. Une étude 

statistique de la distribution de leurs dimensions latérales moyennes a été réalisée, en utilisant des 

images MEB en vue plane et le logiciel d’analyse d’images « AnalySIS ». Pour chaque échantillon, 

environ un millier de gouttes ont été ainsi comptabilisées. Les histogrammes obtenus pour les dépôts 

A, B et C sont représentés en Figure III-16. Quelle que soit la durée du dépôt, la distribution en tailles 

des gouttes présente un caractère bimodal. La population correspondant aux gouttes les plus larges 

(mode 2) est minoritaire en nombre, mais contribuera majoritairement à l’épitaxie VLS de GaN. C’est 

pourquoi elle sera principalement étudiée. 
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Figure III-16 : Histogrammes illustrant la distribution de la dimension latérale moyenne des gouttelettes, pour les 

différentes durées de dépôt explorées. 

Le Tableau III-2 résume les différents paramètres déduits de cette étude statistique. Nous y 

avons ainsi noté la densité surfacique et la dimension latérale moyenne des gouttes du mode 2. Par 

soucis de simplification, nous emploierons le terme « diamètre » pour désigner la dimension latérale 

des gouttelettes, bien que celles-ci ne soient pas exactement assimilables à des demi-sphères. Avec 

l’augmentation de la durée de dépôt, le diamètre moyen de ces gouttes augmente de 180 à 935 nm, 

tandis que leur densité surfacique diminue de 16 à 0.8 gouttes/cm
2
. Par suite, nous avons pu estimer 

l’épaisseur équivalente de chaque dépôt de Ga, correspondant à son épaisseur virtuelle s’il s’était 

formé un film bidimensionnel au lieu de gouttes. L’épaisseur équivalente (eéq) a été calculée en 

divisant le volume total de Ga déposé par la surface correspondante. Le volume de chaque gouttelette 

a été estimé en considérant ces gouttelettes comme des hémisphères, c’est-à-dire présentant un angle 

de mouillage de 90° et de dimensions latérales égales à leur diamètre. L’évolution de eeq en fonction 

de la durée du dépôt est montrée en Figure III-17. On remarque une augmentation linéaire dès le début 

du dépôt, ce qui montre qu’il n’y a pas d’effet important d’amorçage (nucléation des gouttelettes), ni 

de catalyse de la décomposition du TEG par les gouttes. 

Référence 
tTEG       

(min) 

Gouttes du mode 2 
Epaisseur équivalente 

eeq (nm) 
« Diamètre » 
moyen (nm) 

Densité 
(gouttes/cm²) 

Dépôt A 6 180 1.6 × 109 30 

Dépôt B 18 540 2.4 × 108 110 

Dépôt C 30 935 8 × 107 190 

Tableau III-2 : Résultats des analyses statistiques réalisées pour les différents dépôts. 
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Figure III-17 : Graphique représentant l’épaisseur équivalente du dépôt de gallium  

en fonction de la durée du dépôt. 

La plupart des résultats de croissance VLS présentés dans la suite de la thèse 

correspondront à un dépôt de 6 min (dépôt A). 

Le Ga liquide n’est pas forcément inerte vis-à-vis du germe de GaN. On pourrait ainsi 

envisager une légère dissolution du GaN dans le Ga liquide. Pour clarifier ce point, nous avons analysé 

par AFM la surface d’un germe de GaN après attaque des gouttes dans une solution de HCl (Figure 

III-18). Sur cette image, on retrouve la surface initiale (structure en marches et terrasses), mais aucune 

emprunte de goutte n’est observée, ce qui démontre l’inertie du GaN vis-à-vis du Ga liquide à 500°C. 

Cette inertie est à relier à la très faible solubilité de l’azote dans le Ga liquide, comme mentionné au 

chapitre II. D’ailleurs, cette absence d’interaction est probablement une des raisons du mauvais 

mouillage du Ga liquide sur GaN. 

 

 
 
 
 
 

 
 
 
 

Figure III-18 : Observation de la surface du germe de 

GaN après attaque, dans une solution de HCl, des 

gouttelettes de Ga correspondant au dépôt A. 
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3.3. Conclusion 

Nous avons étudié, dans cette partie, la première phase de la croissance VLS, i.e. le dépôt 

MOCVD de gallium liquide à partir de TEG. Des paramètres de dépôts ont été fixés : « TTEG = 500°C, 

fTEG = 0.27 sccm », afin de réaliser un compromis entre vitesse et homogénéité/reproductibilité du 

dépôt de gallium. Ils ne varieront pas dans toute la suite de ce manuscrit. Quand nous voudrons 

moduler la quantité de gallium déposée, nous ne jouerons que sur la durée de l’injection du TEG 

(tTEG). 

Sur nos germes de GaN, le gallium se dépose en gouttelettes ayant un fort angle de mouillage 

(proche de 90°) avec une statistique de tailles de gouttes bimodale. La durée de dépôt de 6 min, qui 

sera la plus employée par la suite, induit la formation de gouttes d’environ 200 nm de diamètre moyen. 

Les prochaines parties présenteront l’étude de la nitruration de ces gouttes. 

 

4. Croissance VLS de GaN sous gaz porteur H2  

 

Après avoir optimisé les conditions de dépôt de gouttelettes de Ga, nous avons exploré la 

nitruration de ces gouttelettes (étape 3), autrement dit l’étape de croissance VLS proprement dite. La 

procédure utilisée a été décrite précédemment (cf. Figure III-7). 

 

Les principaux paramètres dont nous avons étudié l’influence sont : 

- la température de nitruration (TN), 

- le flux d’ammoniac utilisé (fNH3), 

- la durée (tN) du palier de nitruration, 

- la quantité de Ga déposée (eéq) i.e. la taille moyenne des gouttelettes. 

 

4.1. Influence de la température de nitruration 

L’influence de la température de nitruration a été étudiée, en maintenant constants le flux 

d’ammoniac (20 sccm) et la durée du palier de nitruration (60 min). Les différents paramètres de ces 

expériences sont résumés dans le tableau ci-après. Les morphologies de surface des échantillons 

obtenus, observés as-grown (i.e. sans attaque des résidus éventuels de Ga), sont présentées en Figure 

III-19.  
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Dépôt de gallium Nitruration 

Conditions du dépôt A : 

(cf. §3.2) 

- fTEG = 0.27 sccm 

- tTEG = 6 min 

- TTEG = 500°C 

- eeq (Ga) = 30 nm 

fNH3 = 20 sccm 

tN = 60 min 

TN = 500°C  N1 

TN = 600°C  N2 

TN = 700°C  N3 

TN = 800°C  N4 

Tableau III-3 : Récapitulatif des paramètres de croissance utilisés. 

 

Figure III-19 : Images MEB de la surface d'échantillons « as-grown » obtenus après nitruration de 60 minutes, sous 20 

sccm de NH3, à diverses températures: (a) TN = 500°C (N1), (b) TN = 600°C (N2), (c) TN = 700°C (N3) et                            

(d) TN = 800°C (N4). Une épaisseur équivalente de 30 nm de Ga a été déposée avant nitruration. 

 Après nitruration à 500°C (Figure III-19a), i.e. à la même température que le dépôt du 

gallium, on observe des plots de GaN présentant un facettage hexagonal faiblement prononcé. Leur 

distribution en tailles est similaire à celle des gouttelettes de Ga initiales. Cela suggère que chaque plot 

résulte de la nitruration d’une goutte initiale de Ga et que ces gouttes n’ont pas subi de réarrangement 

ou de coalescence significative au cours de ce processus. Les plus larges de ces plots semblent creusés 

au centre. Une attaque acide dans une solution de HCl permet de mieux révéler ces plots creux (Figure 

III-20), ce qui suggère que la conversion du Ga en GaN n’était que partielle : il restait du Ga liquide au 

centre des anneaux après 1h de nitruration. Pour les gouttelettes de plus faibles dimensions (d < ≈150 

nm), la conversion en GaN semble complète et les plots obtenus sont apparemment pleins. 
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Figure III-20: Image MEB de la surface de l’échantillon N1 (Figure III-19a), après gravure humide des résidus de Ga. 

Après nitruration à 600°C (échantillon N2), la distribution en tailles des structures de GaN 

formées évolue fortement (Figure III-19b). Outre des plots et anneaux dont les dimensions présentent 

une bonne corrélation avec les diamètres initiaux des gouttes, des anneaux de dimensions latérales 

beaucoup plus élevées sont également observés. Les diamètres de ces anneaux peuvent atteindre 500 

nm et certains présentent des formes allongées dont les dimensions peuvent aller jusqu’à 650 nm. Ces 

observations suggèrent qu’un processus de réarrangement/coalescence des gouttelettes de Ga initiales 

s’est produit. Par comparaison avec l’échantillon N1, cette coalescence apparait comme une 

conséquence de l’augmentation de la température de nitruration. L’absence de résidu de Ga significatif 

en surface de l’échantillon suggère une conversion complète du gallium. Seuls les plots de faibles 

diamètres (< 150 nm) sont pleins. On remarque également que, plus les dimensions latérales des 

structures de GaN (donc des gouttes initiales de Ga) sont élevées, plus la croissance s’est localisée à 

leur périphérie, laissant un cœur creux de plus en plus large. Les parois externes des structures de GaN 

présentent un facettage hexagonal très prononcé et les orientations, dans le plan (0001), des différentes 

facettes sont identiques d’une structure à l’autre. Cela suggère que les plots/anneaux devraient être 

constitués de GaN de polytype hexagonal (wurtzite), en relation d’épitaxie avec le germe de GaN. Si 

du GaN cubique (seul autre forme cristalline stable du GaN) était déposé, on s’attendrait en effet à des 

structures de symétrie d’ordre 3 (triangles par exemple) pour l’orientation (111) du c-GaN. On observe 

enfin que, pour les anneaux de dimensions les plus élevées, les parois internes présentent également un 

certain degré de facettage hexagonal. 

 Lorsque l’on augmente la température de nitruration à 700°C (N3) (Figure III-19c), des 

structures en forme d’anneaux irréguliers, peu ou pas facettés, sont obtenues. Leurs dimensions 

latérales varient typiquement entre 200 nm et 700 nm, autrement dit les anneaux sont en grande 

majorité plus larges que les gouttelettes initiales. Cela montre que la tendance à la coalescence des 
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gouttes initiales s’est encore accentuée. Par ailleurs, de très nombreuses gouttelettes de très petite taille 

(qqs dizaines de nm) peuvent être observées en surface de l’échantillon. Ces gouttelettes sont 

principalement localisées le long des anneaux de GaN et dans leur région centrale. Les observations en 

MEB, après attaque du Ga (Figure III-21), montrent que les régions centrales des structures de GaN ne 

sont pas vides. La croissance n’est donc pas uniquement localisée en périphérie, mais une croissance 

plus lente s’est produite à l’intérieur des anneaux. 

 

Figure III-21: Image MEB de la surface de l’échantillon N3 (cf Figure III-19c) après gravure humide du Ga. 

Lorsque la température de nitruration est de 800°C, la morphologie résultante est très 

différente. La surface est couverte de structures irrégulières, de dimensions et de formes très variées 

(Figure III-19d). De plus, on observe une grande quantité de gallium, sous la forme de gouttes de 

dimensions variant entre 50 nm et 1 µm (Figure III-22). 

 

Figure III-22 : Image MEB, à plus faible grandissement, de de la surface de l’échantillon N4 avec nitruration à 800°C 

(cf. Figure III-19d). La présence en surface de larges gouttes de Ga est mise en évidence. 
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Lorsque l’on met en parallèle les images MEB de l’échantillon N4 avec celles d’un germe de 

GaN ayant subi un recuit de 60 min sous H2 à 700°C (Figure III-8c-d, §2.1 p 139), on note de 

nombreuses similarités. Des billes de gallium de différentes tailles sont présentes sur une surface 

parsemée de petits monticules de formes irrégulières. Or, nous avons vu précédemment (cf § 2.2 p 

140) qu’un flux de 20 sccm d’ammoniac ne permettait pas de stabiliser complètement la surface du 

germe de GaN, lors d’un recuit de 60 min sous H2 à 800°C réalisé en l’absence de Ga liquide déposé 

en surface. Nous avons également montré que la décomposition du germe était catalysée par la 

présence de gouttelettes de ce métal. Donc, lors d’une nitruration à 800°C sous gaz porteur H2 avec 

un flux de 20 sccm de NH3, l’attaque du germe de GaN (et du GaN éventuellement formé) par le 

dihydrogène apparaît comme le processus dominant. 

Afin d’essayer d’inhiber l’attaque de GaN par le dihydrogène, des expériences 

complémentaires ont été réalisées en augmentant le flux d’ammoniac jusqu’à 100 sccm. Nous avons 

également fait varier l’épaisseur équivalente de Ga déposée (de 30 à 190 nm). Malheureusement, sur 

toute la gamme de conditions expérimentales explorée, la compétition entre l’attaque de GaN et sa 

croissance à partir des gouttelettes n’a pas pu être significativement déplacée en faveur de la 

croissance. 

En conclusion de cette étude sur l’effet de la température, nous pouvons exclure des 

températures de nitruration aussi élevées que 800°C, car induisant une décomposition trop importante 

du germe. À l’inverse, des températures trop basses (500°C) ralentissent considérablement la cinétique 

de nitruration, ce qui rend le procédé peu viable en pratique. De plus, on peut émettre des doutes sur la 

qualité cristalline réalisable à des températures aussi basses. De ce fait, la suite de l’étude se focalisera 

sur les deux températures intermédiaires, i.e. 600 et 700°C, qui permettent d’envisager une croissance 

réaliste et de mieux comprendre les mécanismes mise en jeu lors de la nitruration. 

 

4.2. Nitruration à 600°C 

Cette température de 600°C est la seule ayant permis d’obtenir un dépôt de GaN exempt de Ga 

résiduel, tout en formant des plots facettés. Il est donc logique de l’étudier plus en détail, afin de 

mieux appréhender les mécanismes mis en jeu et, au final, d’optimiser la croissance à cette 

température. 

 

4.2.1. Effet de la durée de nitruration 

La durée de nitruration précédemment utilisée (60 min) était assez longue. Il est cependant 

envisageable qu’à 600°C la réaction soit complète bien avant cette durée. Nous avons donc exploré 

des temps de nitruration plus courts : tN = 0 min (échantillon N5), tN = 5 min (N6) et tN = 20 min (N7 

non présenté). Il est bon de rappeler ici que l’ammoniac est introduit dans le réacteur à 500°C, juste 
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après le dépôt du Ga, ce qui implique que la rampe de montée en température de 500 à 600°C (à 

200°C/min) s’effectue sous flux de NH3. C’est pour caractériser l’effet de cette montée en température 

sous NH3 que nous avons réalisé l’échantillon N5. En pratique, une fois 600°C atteint, cet échantillon 

a été immédiatement refroidi sous H2 seul. La Figure III-23 illustre les résultats obtenus, mis en 

parallèle avec l’échantillon N2 (tN = 60 min) décrit précédemment. 

 

Figure III-23 : Images MEB de la surface d’échantillons, après nitruration sous 20 sccm de NH3, pour différentes durées 

du palier à 600°C : (a) tN = 0 min (N5, as-grown), (b) idem (après attaque du Ga résiduel), (c) tN =5 min (N6, as-grown) et 

(d) tN = 60 min (N2, as-grown). L’épaisseur équivalente de Ga déposée est toujours de 30 nm. 

L’observation de la surface de N5, avant (Figure III-23a) et après (Figure III-23b) attaque du 

Ga résiduel, montre clairement que la germination de GaN se produit dans l’ensemble des gouttelettes, 

quelle que soit leur diamètre. Néanmoins, la croissance au cours de la rampe de montée en température 

est très limitée, i.e. seule une faible fraction du Ga résiduel est convertie en GaN. 

 

Figure III-24 : Analyses complémentaires de l’échantillon N5 correspondant à tN = 0 min. 

(a) Image MEB à fort grandissement ; (b) Image AFM. 
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Figure III-25 : Profils en hauteur pour 2 structures de l’image AFM montrée en Figure III-24b. 

La coalescence occasionnelle de quelques gouttes, initialement voisines, est observée (Figure 

III-23b et Figure III-24). Dans les larges gouttes ainsi formées, la nucléation et la croissance se 

localisent préférentiellement à l’extrême périphérie du liquide, i.e. le long de la ligne triple. Il en 

découle la formation d’anneaux de GaN, plus ou moins discontinus, de forme irrégulière et dont les 

parois sont très fines (quelques dizaines de nm). Des analyses quantitatives des images AFM ont 

montré que la hauteur de ces anneaux est inférieure à 10 nm (cf Figure III-24b et Figure III-25b). Pour 

les plus petites gouttes (diamètre < 200 nm), la croissance est plus limitée (hauteur 2-3 nm), mais plus 

homogène puisqu’elle semble s’effectuer sur toute l’interface Liquide/Solide. 

 

Après un palier de nitruration de 5 min, l’épaisseur et la hauteur des parois des anneaux ont 

fortement augmenté, traduisant la progression de la croissance du GaN. Dans les gouttes les plus 

petites, la conversion du Ga est déjà totale, formant des plots complètement ou presque totalement 

pleins. Par contre, la conversion du Ga en GaN demeure partielle dans les gouttes les plus larges: on 

observe encore du Ga résiduel localisé, sous la forme d’une goutte unique, au centre des anneaux de 

GaN formés. 

Après 20 min de palier (N7, image non présentée), la conversion du Ga est totale dans 

l’ensemble des gouttes, aucune trace de métal n’est observée et la surface est similaire à celle déjà 

décrite pour tN = 60 min (N2). 

 

4.2.2. Influence du flux d’ammoniac 

Les résultats décrits jusqu’à présent correspondaient à un flux d’ammoniac fixé à 20 sccm. Afin 

d’étudier l’influence de la sursaturation en azote sur le mode de croissance de GaN, nous avons réalisé 

une série de croissances en faisant varier ce flux d’ammoniac. Au cours de cette étude, nous avons 

maintenu constante la quantité de Ga déposée (eeq~ 30 nm) et la durée du palier de nitruration          

(60 min). Pour la croissance N8, le flux d’ammoniac est fixé à 10 sccm alors qu’il est de 30 sccm pour 

la manipulation N9. La croissance N2, déjà étudiée, correspond au flux intermédiaire (20 sccm). Les 

résultats obtenus sont résumés en Figure III-26. 
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Figure III-26: Images MEB de la surface d’échantillons après nitruration de 60 min à 600°C sous un flux de NH3 de :(a) 

10 sccm (N8), (b) 20 sccm (N2) et (c) 30 sccm (N9). Les images correspondent à des échantillons as-grown, sauf 

l’insert en fig. (a) qui montre la surface après attaque dans une solution de HCl. 

Quand on augmente le flux d’ammoniac de 20 à 30 sccm (Figure III-26b&c), on obtient 

toujours des plots ou des anneaux facettés. Cependant, on observe que la distribution en tailles des 

structures de GaN a évolué : leur diamètre moyen a nettement diminué. Cela suggère que la tendance 

des gouttes initiales de Ga à coalescer, au cours des premiers stades de la croissance, s’atténue avec 

l’augmentation de la sursaturation en N. Nous discuterons plus loin de l’origine de cette évolution, 

également observée à 700°C sur une plus large gamme de flux de NH3. Par ailleurs, si l’on compare 

des structures de diamètre similaire, on remarque que l’épaisseur des parois des anneaux diminue 

légèrement avec l’augmentation du flux de NH3. Par AFM, nous avons également mesuré une 

augmentation de leur hauteur moyenne. 

Par contre, lorsque le flux de NH3 est réduit de 20 à 10 sccm, on obtient cette fois des plots 

pleins, peu ou pas facettés, et recouverts de petites gouttes de Ga. On remarque également que la 

distribution en tailles des plots ainsi obtenus est similaire à celle des gouttes initiales, suggérant ainsi 

une certaine inhibition (inattendue) de la coalescence des gouttes. La présence de résidus de gallium 

liquide laisse à penser que la réaction de nitruration n’est pas complète sous 10 sccm de NH3, même au 

bout de 1h. Nous verrons plus loin que l’interprétation de ce résidu de Ga est peut-être plus complexe. 
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Ainsi, si l’on compare la forme et les dimensions des structures de GaN obtenues, on peut 

dégager une tendance générale. Plus la sursaturation en N augmente, plus la croissance semble 

localisée à la périphérie des gouttes, i.e. à proximité de la ligne triple, au détriment de la croissance à 

l’interface Liquide/Solide. On a des plots pleins pour un faible flux de NH3, puis des anneaux 

s’affinant avec l’augmentation du flux d’ammoniac. 

 

4.2.3. Influence de la quantité de Ga déposée 

À défaut d’obtenir une couche continue de GaN par VLS, l’obtention de plots pleins et sans 

résidus de Ga liquide semble un objectif intermédiaire intéressant et raisonnable. Nous n’avons 

observé ce type de morphologie que pour des flux de NH3 ≥ 20 sccm et pour les plus petites tailles de 

gouttes (< 150 nm). Afin de favoriser la formation de ce type de plots, nous avons réduit à 15 nm 

l’épaisseur équivalente de Ga déposée avant nitruration. Une épaisseur équivalente de 110 nm a aussi 

été testée afin d’explorer des conditions de part et d’autres du point de fonctionnement habituel. Ceci 

est résumé dans le Tableau III-4. Pour ces échantillons, nous avons réalisé des nitrurations de 60 min à 

600°C avec un flux d’ammoniac de 20 sccm. 

 

Référence 

Durée tTEG du 

dépôt de Ga 

(min) 

Epaisseur 

équivalente 

(nm) 

N10 3 ~ 15 

N2 6 30 

N11 18 110 

Tableau III-4 : Quantités de gallium déposées, pour les différents échantillons de la Figure III-27. 
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Figure III-27 : Images MEB de la surface d’échantillons as-grown, après nitruration de 60 min à 600°C, sous 20 sccm de 

NH3, d’une épaisseur équivalente de gallium de : (a) ≈15 nm (N10), (b) 30 nm (N2, pour rappel) et (c) 110 nm (N11). 

Sur les 3 échantillons, des plots facettés ayant des orientations (dans le plan) communes ont 

cru. En revanche, leur taille varie : elle augmente logiquement avec le diamètre des gouttes initiales, 

i.e. avec la quantité de gallium déposée. Sur l’échantillon N11, les grosses gouttes ont formé des 

anneaux de « diamètre » variant de 500 à 1000 nm. Pour l’échantillon avec la plus faible quantité de 

Ga (N10), les anneaux ont un diamètre compris entre 90 et 200 nm, avec un centre plus ou moins 

plein. De nombreux petits plots pleins (taille ≈ 50 nm) sont présents entre les anneaux. 

Ni la couverture du germe, ni la forme des plots n’ayant été améliorées, nous continuerons 

l’étude avec une quantité « standard » de Ga (6’ de dépôt, 0.27 sccm de TEG, 500°C). 

 

4.2.4. Caractérisation structurale du matériau obtenu 

L’observation de la morphologie des plots et anneaux crus à TN = 600°C et fNH3 ≥ 20 sccm 

suggère, du fait de leur facettage hexagonal et de leur orientation - dans le plan - commune, une 

croissance épitaxiale. Afin de confirmer cette assertion et de mieux caractériser la qualité cristalline de 
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notre matériau, nous avons observé certains échantillons en TEM. Pour cela, des lames minces ont été 

préparées selon le protocole suivant (illustré en Figure III- 28) : 

- 2 languettes sont découpées, dans chaque échantillon, selon 2 directions perpendiculaires, 

correspondant aux axes de zone [1 1̅ 0 0] et [1 1 2̅ 0]. 

- Les surfaces des 2 languettes sont collées l’une à l’autre. 

- Le « sandwich » ainsi obtenu est aminci par polissage mécanique, puis par amincissement 

ionique. 

 

Figure III- 28 : Illustration de la préparation des lames TEM.  

(a) Schéma de découpe des échantillons ; (b) Schéma de la lame TEM avant polissage ; c) Image MEB de la lame TEM 

Ce mode de préparation permet de réaliser, sur une même lame, une analyse par TEM du 

matériau crû par VLS selon les 2 axes de zones. Les images et les clichés de diffraction qui en 

résultent sont présentés en Figure III-29. 
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Figure III-29 : Images TEM pour l’échantillonN2 (issues de plusieurs lames). 

a-b-c-f : images à faible grandissement de différents plots ; d-e-g-h : images TEM à haute résolution ; 

i-j-k : clichés de diffraction électronique. 

Les images TEM à faible grandissement (Figure III-29 a, b, c et f) permettent l’observation de 

plots de différentes tailles. On retrouve en Figure III-29b la forme en anneau des plus gros plots. Ces 

structures ont une hauteur comprise entre 10 et 50 nm. 

On peut noter, sur toutes les images TEM, que les interfaces plots/germe (repérées par des 

flèches vertes) ne sont pas facilement discernables, ce qui corrobore l’hypothèse d’une croissance 

homo-épitaxiale. Pour s’en assurer totalement, il est nécessaire d’analyser les clichés de diffraction 
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électronique. Les Figure III-29 i-j montrent que le germe et le plot produisent des clichés très 

semblables, selon l’axe de zone [1 1̅ 0 0]. Le cliché de diffraction d’un autre plot, selon le même axe 

de zone, ainsi que les tableaux ayant permis son indexation sont présentés en Figure III-30. Le tableau 

de gauche (b) recense les mesures des distances rhkjl entre la tache centrale et les différentes taches 

périphériques ainsi que les rapports 
𝑟ℎ𝑘𝑗𝑙

𝑟𝑟𝑒𝑓
 (rref étant la distance la plus faible). Ces données sont 

comparées aux valeurs théoriques calculées pour le GaN hexagonal (tableau (c) de droite). Elles 

peuvent être calculées à partir des dhkjl, car rhkjl est inversement proportionnelle aux dhkjl suivant la 

relation (
𝑟ℎ𝑘𝑗𝑙

𝑟𝑟𝑒𝑓
=

𝜆×𝐿

𝑑ℎ𝑘𝑗𝑙

𝜆×𝐿

𝑑𝑟𝑒𝑓

=
𝑑𝑟𝑒𝑓

𝑑ℎ𝑘𝑗𝑙
). Une bonne concordance a été obtenue, en considérant [0 0 0 2̅] comme 

référence, ce qui permet de confirmer la structure hexagonale des plots de GaN et a permis 

l’indexation des taches sur le cliché de diffraction. D’autres indexations de cliché de diffraction, non 

présentées ici, ont été réalisées sur les plots, ainsi que sur le germe, indiquant à chaque fois une 

structure hexagonale. 

 

Figure III-30 : Images et tableaux permettant d’indexer un cliché de diffraction d’un plot issu de l’échantillon N2. 

Les images TEM à haute résolution (HR-TEM) (Figure III-30d-e et g-h) permettent de 

visualiser le réseau cristallin des plots. Selon les zones, on peut observer les rangées atomiques, mais 

le contraste et la qualité de l'image varient suivant l'épaisseur de matière. Des mesures réalisées sur les 

plots et sur le germe (Figure III-31) ont permis de déterminer la distance entre les lignes, de même 

contraste, observées sur l’image. Dans les plots, comme dans le germe, elles sont espacées de 0.26 nm, 

ce qui correspond à la distance inter-réticulaire d0002 pour le GaN hexagonal. 
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Figure III-31 : Image TEM d’un plot de l’échantillon N2 sur lequel des mesures de d0002 ont été réalisées.  

Sur les images TEM de la Figure III-29, le matériau crû par VLS apparait plus fauté que le 

germe. On observe la présence de défauts planaires, parallèles à la surface du germe, et donc le long 

des plans basaux (voir les lignes de contrastes différents). Ces défauts pourraient être des fautes 

d’empilement (BSFs, pour Basal plane Stacking Faults). On ne peut cependant pas exclure qu’il 

s’agisse d’autres défauts structuraux, tels que des dislocations basales, ou encore des parois séparant 

des domaines de polytype de GaN différent (inclusion de GaN cubique). Des informations 

complémentaires peuvent être obtenues par photoluminescence à basse température. Ceci sera détaillé 

au chapitre IV. On peut également observer, sur la Figure III-29h, la présence de fautes d’empilement 

orientées suivant d’autres directions. 

Il est important de noter que ces défauts étendus sont davantage visibles sur les images 

obtenues suivant l’axe de zone [1 1 2̅ 0]. Les clichés de diffraction électronique obtenus selon cet axe 

de zone (Figure III-29k) montrent l’apparition de taches supplémentaires (taches satellites) selon la 

direction <0001>. Elles pourraient être une signature de certains des défauts étendus observés. La 

formation de ces défauts, en forte densité, pourrait être une conséquence de la relativement faible 

température de nitruration. 

 

Ces analyses TEM permettent d’attester du caractère épitaxial de la croissance des plots 

formés à 600°C (interfaces peu marquées, indexation des clichés de diffraction, mesures de d0002). Par 

contre, elles révèlent également une très forte densité de défauts. On peut espérer une amélioration de 

la qualité cristalline avec l’augmentation de la température de croissance et/ou avec le dopage. 
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4.3. Nitruration à 700°C 

Comme pour la partie précédente, concernant la nitruration à 600°C, nous allons étudier la 

nitruration à 700°C en faisant varier les paramètres durée de nitruration (tN) et/ou flux d’ammoniac. 

Les résultats obtenus à 600°C ne suggérant pas une amélioration possible avec des gouttes plus petites 

ou plus grosses, nous ne ferons pas varier ce paramètres et conserverons eeq (Ga) = 30 nm. 

 

4.3.1. Effet de la durée de nitruration 

Nous avons fait varier la durée de nitruration de 0 à 60 min, en maintenant à 20 sccm le flux 

de NH3.  

Référence 
Durée tN du palier de 

nitruration à 700°C (min) 

N12 0 

N13 5 

N3 60 

Tableau III- 5 : Caractéristiques des différents échantillons étudiés. 

 

Figure III-32 : Images MEB de la surface d’échantillons GaN, pour différentes durées du palier de nitruration à 700°C.  

(a) tN = 0 min (N12, as-grown), (b) idem (après attaque du Ga résiduel), (c) tN = 5 min (N13) et (d) tN = 60 min (N3, pour 

rappel). Les images en insert des figures c-d montrent la surface après attaque du Ga. 
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Les images de la Figure III-32 a et b montrent la surface de l’échantillon N12, as-grown et après 

attaque du Ga résiduel, pour une durée nulle du palier de nitruration, i.e. une nitruration s’effectuant 

uniquement pendant les 60 s de montée en température de 500 à 700°C. Si l’on compare la 

morphologie obtenue à celle observée pour une montée en température stoppée à 600°C (Figure III-23 

et Figure III-24), plusieurs tendances se dégagent. Tout d’abord, en se basant sur l’évolution de la 

distribution en tailles des structures formées, la coalescence des gouttes initiales s’est nettement 

accentuée entre 600 et 700°C. Par ailleurs, la croissance à 700°C se localise essentiellement le long de 

la ligne triple, formant systématiquement des structures en forme d’anneaux très étroits et peu/pas 

facettés, en extrême périphérie des gouttes. Rappelons que, pour T < 700°C, la formation d’anneaux 

lors de la rampe de montée en température n’était observée que dans les gouttes les plus larges. Pour 

mieux comparer la quantité de GaN formée, des analyses AFM ont été réalisées et des profils en 

hauteur des anneaux formés en ont été extraits (Figure III-33). Typiquement, leur hauteur varie entre 

40 et 70 nm. L’épaisseur de leurs parois, évaluée sur les images MEB pour s’affranchir des effets de 

pointe afférents aux mesures AFM, est de quelques dizaines de nm. Par comparaison avec les résultats 

présentés au §4.2.1, il apparait clairement que la conversion du Ga en GaN s’est fortement accélérée 

au-dessus de 600°C. 

 

 

Figure III-33: Analyses complémentaires de l’échantillon N12. 

(a) Image MEB à plus fort grandissement, (b)-(c) Images AFM respectivement en représentation 2D et 3D, 

(d)-(e) Profils AFM en hauteur obtenus pour 2 anneaux de GaN. 

Contrairement à ce qui avait été observé à 600°C, la conversion du Ga apparait quasiment 

complète après un palier de nitruration de seulement 5 min à 700°C (Figure III-32c). Au cours de cette 

période, les anneaux de GaN croissent principalement en épaisseur et, dans une moindre mesure, en 

hauteur. Une croissance beaucoup plus limitée est également observée au centre des anneaux. 
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Globalement, la distribution des dimensions latérales des anneaux n’évolue pas par rapport à celle 

observée pour tN = 0. Cela s’explique par le fait que, dès que les gouttelettes de Ga se sont entourées 

d’anneaux de GaN pendant la rampe de montée en température, leur mobilité de surface est inhibée. 

Ainsi, aucun réarrangement ultérieur des gouttes par coalescence avec leurs proches voisines n’est 

alors possible. Une autre caractéristique de cet échantillon, déjà mentionnée pour l’échantillon N3, est 

la présence de multiples gouttelettes de très faible diamètre (qqs dizaines de nm) qui constellent la 

surface. Ces gouttelettes sont majoritairement observées le long des anneaux et dans leurs régions 

centrales. Si on compare avec toutes les observations précédentes d’échantillons présentant une 

nitruration incomplète (N1, N6, N12), et où les gouttes de Ga résiduelles sont assez grosses, 

l’échantillon N13 apparait clairement différent. La petite taille et la multiplicité de ces gouttes, ainsi 

que leurs localisations, suggèrent qu’elles ne correspondent pas à un résidu des gouttes initiales, 

progressivement consommées par la croissance de GaN. Cet argument est confirmé par le fait que la 

quantité globale de Ga présente en surface de l’échantillon augmente significativement lorsque la 

durée du palier de nitruration s’allonge de 5 à 60 min. 

En prenant en compte ces éléments et l’étude de stabilité du germe (§2), ainsi que les résultats 

obtenus à 800°C, nous attribuons la formation de ces gouttes de Ga à l’attaque par l’atmosphère H2 du 

matériau GaN formé par VLS, majoritairement, et éventuellement du germe de GaN. Ainsi, à 700°C et 

sous 20 sccm de NH3, la croissance de GaN et son attaque par le dihydrogène semblent être en 

compétition. Le fait que le matériau obtenu par VLS soit préférentiellement attaqué, par rapport au 

germe, s’explique probablement par sa moins bonne qualité cristalline. Les analyses TEM l’ont 

démontré dans le cas d’une nitruration réalisée à 600°C. Il est plus que probable que cela soit toujours 

le cas à 700°C, même si l’augmentation de la température de croissance pourrait améliorer la qualité 

cristalline. 

 

4.3.2. Influence du flux d’ammoniac 

Dans le paragraphe précédent, nous avons mis en évidence une compétition entre croissance et 

attaque de GaN, pour un flux de NH3 fixé à 20 sccm. À T ≥ 700°C, le paramètre-clé pour déplacer la 

balance entre croissance et attaque de GaN semble être la valeur du flux de NH3. L’augmentation du 

flux de NH3 (et donc de la sursaturation en azote) devrait, d’une part, tendre à limiter l’attaque de GaN 

par H2 et, d’autre part, augmenter la vitesse de conversion du Ga en GaN. Pour étudier ce paramètre, 

une série d’expériences a été réalisée en fixant à 60 min la durée du palier de nitruration à 700°C et en 

faisant varier le flux d’ammoniac utilisé sur plus d’un ordre de grandeur : de 10 à 140 sccm. Les 

images MEB correspondant à ces croissances sont présentées en Figure III-34. 

Comme attendu, la quantité de Ga observé en surface diminue avec l’augmentation du flux de 

NH3, confirmant une tendance à la stabilisation de la surface de GaN vis-à-vis de l’attaque par H2. 
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Néanmoins, même pour le flux le plus élevé testé (140 sccm, Figure III-34e), de nombreuses 

gouttelettes de dimensions nanométriques sont encore observées à très fort grandissement. 

La variation du flux d’ammoniac a également un impact majeur sur la distribution en tailles des 

structures de GaN formées. À flux élevé (Figure III-34g-h), les dimensions latérales des anneaux de 

GaN obtenus sont en bonne adéquation avec la distribution en tailles initiale des gouttes. Par contre, à 

plus faible flux de NH3 (Figure III-34a-b), la dimension moyenne des structures de GaN augmente 

sensiblement. Ceci est à relier au processus de coalescence des gouttes de Ga initiales, discuté plus 

haut : plus le flux d’ammoniac est élevé, moins ces gouttelettes tendent à coalescer. Cela s’explique 

par le fait que la nucléation et la croissance en périphérie de ces gouttes, durant la rampe de montée en 

température de 500 à 700°C, sont accélérés en raison de l’augmentation de la sursaturation en N. 

Ainsi, les gouttelettes de Ga sont bloquées plus tôt dans leur position finale, limitant ou empêchant 

leur coalescence. Cette tendance a déjà été soulignée, dans ce manuscrit, pour les nitrurations à 600°C, 

avec l’augmentation du flux de 20 à 30 sccm (cf §4.2.2). 

Par ailleurs, la valeur du flux d’ammoniac affecte fortement la balance entre la croissance le 

long de la ligne triple et la croissance purement VLS à l’interface Liq/Sol, si l’on se base sur 

l’observation des dénivelés existant entre la périphérie et le centre des structures de GaN formées. 

Comme cela avait déjà été noté à 600°C, plus la sursaturation en azote est élevée, plus la croissance 

tend à se localiser préférentiellement le long de la ligne triple, sous la forme d’anneaux. 
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Figure III-34 : Influence du flux de NH3 sur la morphologie des structures de GaN obtenues, pour des nitrurations de 60 min à 700°C: 

(a) fNH3 = 10 sccm, (b) 20 sccm, (c) 70 sccm et (d) 140 sccm. 

Les figures (e) à (h) correspondent respectivement aux mêmes échantillons, observés après attaque du Ga dans une solution de HCl. 
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L’optimum de cette série d’expériences semble être atteint pour un flux de NH3 autour de 70 

sccm. On obtient alors des anneaux présentant un certain degré de facettage hexagonal de leurs parois 

externes (moins prononcé qu’à 600°C) et une stabilité relative du matériau formé et du germe, qui se 

manifeste par la présence de seulement quelques gouttelettes de Ga en surface de l’échantillon. Pour 

mieux caractériser ce point de fonctionnement éventuel, nous avons réalisé une croissance 

complémentaire (réf. N17) en stoppant la nitruration sous 70 cccm de NH3 à la fin de la rampe de 

montée en température jusqu’à 700°C (i.e. tN = 0 min). Le résultat obtenu (Figure III-35) montre que 

la croissance est presque terminée à l’issue de la montée en température: seulement un peu de liquide 

est encore présent à l’intérieur des anneaux. Du Ga est également présent sous forme de petites 

gouttelettes sur les anneaux et sur le germe, preuve d’un début d’attaque du GaN par H2 (pendant la 

montée et/ou la descente en température). Au final, cette croissance préférentielle en périphérie et la 

compétition avec l’attaque du GaN rendent la croissance à 700°C, dans du Ga pur, moins pertinente 

qu’à 600°C pour notre objectif final. 

 

Figure III-35 : Etude complémentaire pour un flux de NH3 fixé à 70 sccm (croissance N17). 

La nitruration du Ga a été réalisée uniquement pendant les 60 secondes de montée en température de 500°C à 700°C. 

4.4. Conclusion 

La nitruration des gouttes de gallium sous gaz porteur H2 conduit à la croissance d’anneaux 

et/ou de plots de GaN. La vitesse de croissance augmente avec la température, mais, à partir de 700°C, 

elle est en compétition avec l’attaque du matériau épitaxié et du germe par H2. L’augmentation du flux 

d’ammoniac peut aider à stabiliser la croissance, mais cela a également un effet néfaste sur la 

localisation de la germination et de la croissance du GaN par VLS, en les favorisant le long de la ligne 

triple plutôt que sous la goutte. Le germe n’a pas réussi à être stabilisé à 800°C et aucun point de 

fonctionnement raisonnable n’a été trouvé à 700°C. Le seul point de fonctionnement qui se dégage, 

pour la croissance de GaN n.i.d., est une nitruration de 20 min à 600°C sous 20 sccm de NH3 et une 

quantité de Ga équivalente à une couche de 30 nm. Les analyses TEM ont confirmé le caractère 
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épitaxial des plots, mais ont également mis en évidence la présence de nombreux défauts cristallins, 

probablement dus à la faible température de croissance. L’augmentation de celle-ci étant 

essentiellement limitée par le phénomène d’attaque de GaN par le gaz porteur H2, nous avons décidé 

de tester son remplacement par l’argon lors de l’étape de nitruration du gallium. 

 

5. Nitruration du Ga sous gaz porteur Ar 

Les études précédentes ont montré certaines limites à l’utilisation du gaz porteur H2. Afin 

d’inhiber le phénomène d’attaque, nous proposons de le remplacer par l’Ar. Notre objectif est, 

idéalement, de trouver un meilleur point de fonctionnement que sous H2, favorisant une forte 

couverture par le dépôt et une bonne qualité cristalline. 

 

5.1. Procédure de croissance 

Le profil en température et les différentes atmosphères gazeuses utilisées au cours des 

croissances avec nitruration sous Ar sont résumés en Figure III-36. 

 

Figure III-36 : Profil en température des croissances avec nitruration sous gaz porteur Ar. 

NB : tlat correspond à des temps de latence. 

Le recuit initial à 650°C s’effectue toujours sous H2, afin de bénéficier de l’effet réducteur de 

ce gaz, bénéfique à l’élimination des absorbats oxygénés. Par ailleurs, les études réalisées sous H2 

n’ont pas mis en évidence d’attaque significative du germe pendant le dépôt CVD du Ga à 500°C. 
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Pour cette raison, et aussi par souci de comparaison avec l’étude sous H2, nous avons décidé de ne 

basculer le gaz porteur d’H2 à Ar qu’à la fin de l’étape 2, i.e. après dépôt des gouttes de Ga. Puis, 

comme pour les nitrurations sous H2, l’ammoniac est introduit au début de la rampe de montée en 

température et maintenu jusqu’à la fin du palier de nitruration (TN). Notons que cette introduction à 

basse température de l’ammoniac n’est pas justifiée ici par une instabilité du germe au contact de 

l’atmosphère, mais a plutôt pour but de limiter la coalescence des gouttes de Ga au cours de la rampe, 

phénomène quasi-systématiquement observé sous H2. Après l’étape de nitruration, le refroidissement 

s’effectue d’abord sous Ar pur jusqu’à environ 400°C, puis sous H2 afin de l’accélérer. 

 

5.2. Nitruration sous un flux de 20 sccm de NH3 

Afin de permettre une comparaison aisée avec les résultats sous H2, une première série de 

nitrurations sous Ar a été réalisée avec le flux d’ammoniac « standard » (20 sccm), pour une durée 

fixée à 60 min et eeq = 30 nm de Ga. 

 

5.2.1. Influence de la température 

Comme pour l’étude sous H2, nous avons fait varier la température TN du palier de nitruration 

entre 500°C et 800°C. Le Tableau III-6 indique les références des différentes croissances 

correspondantes. Leurs morphologies de surface, observées par MEB, sont présentées en Figure III-

37a-d, mises en parallèle avec les morphologies obtenues dans des conditions similaires mais sous H2 

(Figure III-37e-h). 

 

               TN  
               (°C) 

GP   

500 600 700 800 

Ar N18 N19 N20 N21 

Tableau III-6 : Références des croissances sous Ar présentées figure III-37.
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Figure III-37 : Images MEB de la surface d'échantillons as-grown obtenus après nitruration de 60 min, sous 20 sccm de NH3 dilué dans l’Ar, à diverses températures : (a) 500°C (N18), (b) 

600°C (N19), (c) 700°C (N20) et (d) 800°C (N21). Les résultats obtenus dans les mêmes conditions sous H2 sont rappelés respectivement en figs. (e) à (h).  
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En premier lieu, conformément à nos attentes, le remplacement de H2 par Ar comme gaz 

porteur tend bien à stabiliser, aux températures TN ≥ 700°C, les structures de GaN formées au cours de 

la nitruration, ainsi que la surface du germe. En effet, à 700°C, on note l’absence de gouttelettes en 

surface des « plots » de GaN crus sous Ar (Figure III-37c), alors que leur formation en grand nombre 

sous H2 (Figure III-37g) avait été reliée à une attaque du matériau par l’atmosphère gazeuse. À 800°C, 

le changement est encore plus spectaculaire. On évolue d’une morphologie de surface chaotique sous 

H2 (Figure III-37h), résultant d’une attaque prononcée du germe, vers la formation sous Ar de 

structures de GaN présentant un facettage externe hexagonal (Figure III-37d). Néanmoins, l’état de 

surface de ces structures semble assez chaotique, ce qui suggère que le GaN formé pourrait toujours 

subir une décomposition de surface sous Ar à 800°C, mais bien moins marquée que sous H2. 

Quelle que soit la température de nitruration sous Ar, aucune trace de Ga liquide n’est 

observée au centre ou à la surface des structures de GaN, tendant à suggérer une consommation 

complète du Ga, même à 500°C. Par ailleurs, en se basant sur la distribution en tailles et la forme des 

structures de GaN obtenues, la tendance des gouttelettes initiales de Ga à coalescer, mise en évidence 

sous H2 à 600°C et 700°C, apparait fortement atténuée sous Ar. Enfin, on peut noter que le facettage 

externe des structures de GaN, à 500 et 600°C, semble moins prononcé sous Ar que sous H2. 

 

5.2.2. Etude des premiers stades de la nitruration 

Comme nous l’avions fait sous H2, nous avons étudié les premiers stades de la nitruration sous 

Ar afin d’approfondir notre compréhension des mécanismes de croissance, en nous limitant à des 

températures TN ≤ 700°C. Pour TN = 600°C ou 700°C, la nitruration a ainsi été stoppée à la fin de la 

rampe de montée en température de 500°C jusqu’à TN, effectuée à une vitesse de 200°C/min. Les 

résultats des croissances réalisées, de références respectives N23 et N24, sont présentés en Figure III-

38c-d et comparés aux résultats correspondants sous H2 (Figure III-38e-f). Pour une nitruration à 

500°C (croissance N22), i.e. à la température de dépôt du Ga, NH3 a été injecté pendant une durée      

tN = 1 min. 
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Figure III-38 : Images MEB de la surface d'échantillons, après une courte nitruration sous 20 sccm de NH3 dilué dans 

l’Ar. (a)-(b) Echantillon N22 (tN = 1min, TN = 500°C) respectivement as-grown et après attaque du Ga résiduel. 

(c) Echantillon N23 as-grown, après nitruration limitée à la durée de la rampe de température de 500°C à TN=600°C.  

(d) Echantillon N24 as-grown, ayant subi un traitement similaire, mais pour TN = 700°C.  

Les résultats correspondants obtenus sous H2 (N5 et N12) sont rappelés en figs. (e)-(f). 

Sur l’échantillon N22, i.e. à 500°C après 1 min de nitruration sous Ar + NH3, la conversion du 

Ga en GaN est très partielle et la nucléation, ainsi que le début de la croissance, sont clairement 

circonscrits au proche voisinage de la ligne triple (Figure III-38a-b). Aucune coalescence significative 

de gouttes de Ga n’est observée.  

Après une montée en température sous NH3 de 500 à 600°C en 30 s, le résultat de l’échantillon 

N23 obtenu sous Ar diffère radicalement de celui observé sous H2. Alors que la conversion du Ga était 

très limitée et localisée à la ligne triple sous H2 (Figure III-38e), aucun résidu de Ga n’est apparent 

sous Ar et les structures de GaN formées (Figure III-38c) sont similaires à celles obtenues après 60 

min de palier (N19). Cela montre que la croissance est beaucoup plus rapide sous Ar, et serait 

complète à la fin de la rampe de montée en température jusqu’à 600°C. Le remplacement de H2 par Ar 

comme gaz porteur semble donc accélérer la conversion du Ga liquide en GaN dans cette gamme de 

températures. Cette évolution explique, en particulier, pourquoi la coalescence des gouttes est limitée 

sous Ar. En cohérence avec ces observations, aucune évolution significative n’est observée sous Ar 

lorsque la montée en température sous NH3 est poursuivie de 600 à 700°C (Figure III-38d). Ces 

nouveaux éléments permettent de revisiter le résultat obtenu après une nitruration de 60 min à 800°C, 

présenté au paragraphe précédent (Figure III-38d). Les structures de GaN s’étant formées dès 600°C, 

la dégradation de leur état de surface à 800°C ne peut donc s’expliquer que par une décomposition de 

surface du GaN à cette température sous l’atmosphère Ar + NH3.      
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5.2.3. Mise en évidence d’un phénomène de croutage des 

gouttes 

Si l’on observe plus en détail les structures de GaN formées sous gaz porteur Ar, on s’aperçoit 

que certaines d’entre elles semblent constituées d’une gangue creuse (Figure III-39). Cela nous a 

amené à reconsidérer la question de l’absence de résidus de Ga, suggérée par les premières 

observations en MEB. Ainsi, si aucun résidu de Ga n’est apparent en surface des échantillons, on ne 

peut écarter la présence de Ga résiduel à l’intérieur de telles structures creuses. 

 

Figure III-39: Observations à plus fort grandissement de l’échantillon N24 as-grown, présenté en Figure III-38 (700°C, 

tN = 0 min). Certains « plots » marqués par un cercle rouge apparaissent constitués d’une gangue creuse de GaN. 

De ce fait, nous avons soumis divers échantillons, élaborés sous GP Ar, à des attaques dans 

une solution de HCl concentrée (35%), de durées variables : de 10 min à plusieurs heures. La Figure 

III-40 illustre les effets spectaculaires de tels traitements chimiques sur les structures de GaN 

obtenues. La structure creuse de la quasi-totalité des « plots » de GaN est révélée, suite à ce traitement 

qui induit la destruction d’une partie de leur enveloppe extérieure, effet destructif d’autant plus 

prononcé que la durée de l’attaque augmente. Les structures de GaN obtenues par nitruration à 500°C 

semblent se présenter sous la forme de gangues creuses. Celles obtenues à plus haute température 

adoptent majoritairement la forme de tores creux. 
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Figure III-40 : Observations MEB après attaque dans une solution de HCl à 35%. 

(a) Echantillon N18 en Figure III-37a (TN = 500°C, tN = 20 min) après 10 min d’attaque,  

(b) Echantillon N23 en Figure III-38c (TN = 600°C, tN = 0 min) après 4 h d’attaque.  

 

À la lumière de ces résultats, sous 20 sccm de NH3 dilué dans l’Ar, la nucléation et le début de 

la croissance de GaN à basse température, autour de 500°C, semblent s’effectuer à la ligne triple. Puis, 

pour une température et/ou une durée de nitruration plus élevées, il apparait que la croissance se 

poursuit en surface de la goutte de Ga, sous la forme d’une croute, probablement en raison d’une trop 

forte sursaturation en azote. À l’issue des différentes expériences de nitruration réalisées, il ne nous a 

pas été possible de caractériser la présence de Ga résiduel sous les croutes de GaN formées. 

Néanmoins, les épaisseurs de croutes semblent très faibles, ce qui suggère que la quantité de GaN 

formée est nettement inférieure à la quantité de Ga initialement contenue dans chaque goutte. La 

présence de résidus de Ga à l’intérieur des structures creuses de GaN semble donc très vraisemblable. 

Nous discuterons au paragraphe 6.2 l’interprétation de l’influence de la nature du gaz porteur sur la 

sursaturation en N et nous proposerons des modèles de croissance sous Ar et sous H2. 

 

Concernant l’interprétation de l’effet destructif du traitement chimique dans une solution 

concentrée de HCl, plusieurs hypothèses peuvent être avancées. Si on prend en compte la présence 

probable de Ga résiduel sous la croute, il pourrait s’être produit un effet de « lift-off » du GaN, induit 

par la dissolution du Ga. Par ailleurs, l’acide chlorhydrique n’est pas connu pour attaquer 

significativement le matériau GaN et, comme nous l’avons décrit plus haut, la procédure de 

désoxydation de nos germes de GaN inclue une attaque dans une solution à 35% de HCl qui n’a aucun 

effet délétère sur leur surface. Néanmoins, comme la croute de GaN se forme très rapidement, elle 

présente probablement une qualité cristalline très médiocre (matériau sans doute polycristallin), ce qui 

pourrait augmenter fortement la vitesse d’attaque, notamment aux joints de grains. En outre, les parois 

de cette croute exposent des orientations cristallographiques non usuelles, qui pourraient présenter une 

plus forte réactivité vis-à-vis de l’acide. 
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5.3. Réduction de la sursaturation en azote 

5.3.1. Croissances courtes 

Afin de limiter ce phénomène de croutage, il semble judicieux de réduire la sursaturation en N 

dans le liquide, ceci en diminuant le flux de NH3 en dessous de 20 sccm. Nous avons fixé ce dernier à 

la plus faible valeur régulable par le débitmètre massique utilisé, soit 5 sccm. Nous nous sommes, dans 

un premier temps, focalisés sur des durées de nitruration très courtes, identiques à celles utilisées pour 

N22 et N23 au paragraphe 5.2.2 (cf. Figure III-38). Les échantillons N25 et N26 ont été nitrurés 

respectivement à 500 et 600°C. Les résultats correspondants sont présentés en Figure III-41. 

 

 
Figure III-41 : Surfaces d'échantillons après une courte nitruration sous un flux de 5 sccm de NH3 dilué dans l’Ar.  

(a)-(b) Echantillon N25 (tN = 1 min ; TN = 500°C) resp. as-grown et après attaque du Ga résiduel.  

(c) Echantillon N26 (tN = 0 min) as-grown, ayant subi une nitruration limitée à la durée de la rampe de montée en 

température de 500° à 600°C. 

Pour une nitruration de 1 min à 500°C (N25 - Figure III-41a), les structures de GaN formées se 

présentent sous la forme d’anneaux très fins et non facettés, assez similaires à ceux obtenus à plus fort 

flux de NH3 (N22 - Figure III-37b). En cohérence avec le résultat obtenu sous 20 sccm de NH3, la 

conversion du Ga en GaN est très limitée. Afin d’évaluer les quantités de GaN formées pour les 2 
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valeurs du flux d’ammoniac, des analyses AFM ont été réalisées sur ces échantillons                       

(voir Figure III-42). Alors que, en se basant sur les images MEB (Figure III-38b et Figure III-41b), 

l’épaisseur des anneaux n’a pas varié de façon significative avec la diminution du flux de NH3, ce 

n’est pas le cas de leur hauteur moyenne qui diminue sensiblement. Cela montre que la réduction du 

flux d’ammoniac s’est bien traduite, aux premiers stades de la nitruration, par une plus faible vitesse 

de croissance. 

 

Figure III-42 : Profils AFM en hauteur des anneaux obtenus pour une nitruration de 1 min à 500°C, pour un flux de 

NH3 fixé à : (a) 5 sccm (N25) et (b) 20 sccm (N22). 

Pour une montée en température sous NH3 de 500 à 600°C, la diminution de la sursaturation en 

azote change radicalement la morphologie des structures de GaN obtenues (Figure III-41c). Au lieu de 

former des gangues ou des tores creux, caractéristiques d’un phénomène de croutage du liquide (cf 

Figure III-38c, pour 20 sccm de NH3), on stabilise sous 5 sccm de NH3 des anneaux de GaN, ce qui 

traduit une croissance désormais localisée à la ligne triple. Pour les anneaux de faible diamètre, un 

facettage externe hexagonal est clairement observé. Pour les anneaux plus larges, résultant d’une 

coalescence de gouttes, le facettage est beaucoup moins prononcé, voire quasi inexistant. Il faut 

néanmoins souligner l’absence de Ga résiduel à la surface de l’échantillon, révélant que la conversion 

du Ga est complète dès la fin de la rampe de montée en température. Cela démontre que, malgré la 

forte diminution du flux de NH3, la vitesse de croissance demeure très élevée, nettement supérieure à 

celle obtenue sous H2 pour un flux 4 fois plus élevé (cf. N5 - Figure III-38e). 

Une conclusion majeure de ces résultats est que, sous Ar et 5  sccm de NH3, il est inutile 

d’augmenter la température de nitruration au-delà de 600°C ou de réaliser un palier de nitruration à 

600°C. Tout le Ga est converti pendant la montée en température. Afin de s’affranchir de cette 

nucléation à basse température, nous avons réalisé un essai de nitruration d’1 min à 600°C, en 

n’introduisant le NH3 (5 sccm) qu’une fois la température de 600°C atteinte (Figure III-43). On 

observe à nouveau une croissance en anneaux, comme dans le cas d’une nitruration pendant la montée 

en température. La principale différence est une nette augmentation de la taille moyenne des anneaux, 
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due à une coalescence plus prononcée des gouttes de Ga initiales. Nous confirmons donc que l’ajout 

de NH3 pendant la montée en température est crucial pour réduire la mobilité des gouttes de Ga.  

 

Figure III-43 : Image MEB de la surface de l’échantillon N27, avec montée en température sous Ar seul jusqu’à 600°C, 

puis palier de nitruration à 600°C pendant 1 min.  

5.3.2. Croissances longues à 500°C 

 Pour une température TN fixée à 500°C, nous avons également exploré des durées de 

nitruration plus longues. La Figure III-44a montre la surface de l’échantillon N28, obtenu après 20 

min de nitruration sous 5 sccm de NH3. De façon inattendue, les structures de GaN formées ne sont 

plus des anneaux, mais des gangues creuses similaires à celles obtenues sous 20 sccm de NH3 (Figure 

III-44). La diminution du flux d’ammoniac n’a donc pas permis, à cette température, d’éviter un 

phénomène de croutage. Nous discuterons ce dernier résultat dans la partie suivante. 

 

Figure III-44 : Surface de l’échantillon N28, obtenu après une nitruration de 20 min à 500°C sous 5 sccm de NH3 dilué 

dans l’Ar. (a) Echantillon as-grown, (b) Après 10 min dans une solution concentrée de HCl. 

5.4. Conclusions 

Dans cette partie, nous avons étudié l’utilisation du gaz porteur Ar pour la croissance de GaN 

par VLS. Avec ce gaz porteur, le phénomène d’attaque est considérablement réduit et ne s’observe 

qu’à 800°C et au-delà.  
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Avec 20 sccm de NH3, on obtient une croissance très rapide, sous la forme d’une croute. 

Lorsque l’on diminue le flux d’ammoniac à 5 sccm, la croissance se déroule au point triple pour TN = 

600°C, alors que pour TN = 500°C, le croutage se poursuit. Cette croissance « en croute » est due à une 

sursaturation trop élevée en N au sein du Ga liquide. L’origine de ce phénomène, ainsi que le 

mécanisme du croutage, seront discutés dans la prochaine partie.  

Dans la suite de l’étude (croissance dans un liquide Ga-Mg), nous viserons à éviter le croutage 

et nous privilégierons donc des croissances plus lentes en utilisant H2 comme gaz porteur. 

 

 

 

6.  Discussion  

6.1. Mécanismes de croissance sous H2 

En faisant la synthèse de nos résultats, il apparait que la croissance des plots de GaN est 

complexe et fait probablement intervenir des mécanismes autres que purement VLS. Nous allons 

détailler séparément les différentes contributions possibles. 

 

6.1.1. Contribution purement VLS 

Avant de discuter le mécanisme de croissance, il est important de rappeler en préambule que la 

température de nitruration est vraisemblablement trop basse pour assurer un craquage suffisant de NH3 

à la surface du germe. Néanmoins, les gouttelettes de Ga liquide peuvent catalyser cette décomposition 

à leur surface, permettant ainsi un approvisionnement en N relativement efficace. 

Dans le cadre d’une croissance purement de type VLS, les étapes successives seraient : 

- La dissolution de l’azote dans les gouttes de Ga, sous une forme indéterminée (NHx ?) 

- La diffusion de l’azote dissous jusqu’à la surface du germe 

- La cristallisation du GaN à l’interface Liquide/Solide. 
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Figure III-45 : Schéma de principe d’un mécanisme de croissance purement VLS. 

Dans ce mécanisme, la vitesse de croissance doit diminuer quand l’épaisseur de liquide 

augmente, du fait de l’accroissement de la longueur de diffusion de l’azote dissous (cf. chapitre II). 

Ainsi, dans une configuration de gouttes, la vitesse de croissance devrait varier en fonction de la taille 

des gouttes. De plus, elle devrait également être très dépendante de la localisation sous la goutte, avec 

une croissance plus importante en périphérie (où la hauteur de liquide est plus faible) qu’au centre. 

Cependant, en raison des faibles dimensions des objets liquides considérés, on ne peut écarter la 

contribution d’autres phénomènes à courte distance (évaporation de Ga puis condensation, diffusion 

de surface, …). 

 

6.1.2. Autres contributions potentielles 

Dans le cas de la Droplet Epitaxy (cf chapitre I, § 2.5.1), dans des conditions de croissance 

sous vide et à partir d’une source d’azote activé (plasma ou ionisé), des chercheurs ont proposé une 

évolution du front de croissance du bord des gouttes vers leur centre [I-1] [I-2]. Gerlach et al. ont 

justifié ce mécanisme par la combinaison de la faible solubilité de l’N dans le Ga liquide et de la 

diffusion plus rapide en surface de la goutte (JLS) qu’au travers de la goutte (voir Figure III-46). 

 

Figure III-46 : Schéma des différentes voies possibles de diffusion de l’azote pour la nitruration de gouttes de Ga. 



180 
 

Dans notre cas (pression atmosphérique de gaz porteur H2 ou Ar), la nucléation et la 

croissance semblent avoir lieu préférentiellement à la ligne triple, dans la plupart des gouttes. Nous 

avons rarement observé un élargissement de la croissance du bord vers le centre, sauf parfois dans les 

plus petites gouttelettes. Dans ce dernier cas, la hauteur du liquide est vraisemblablement  

suffisamment faible pour rendre l’apport d’azote par diffusion dans le liquide (JdL) compétitif par 

rapport à la diffusion en surface du liquide (JLS). Ceci pourrait expliquer la différence de morphologie, 

observée dans ce travail, entre les petits et les grands objets. 

Néanmoins, il est également important de noter que le modèle proposé par Gerlach suppose 

que le diamètre des gouttelettes n’évolue que peu durant la croissance, donc que l’angle de mouillage 

diminue progressivement durant la conversion du Ga en GaN. Cette hypothèse est plutôt surprenante 

lorsque l’on connait la difficulté à changer l’angle de mouillage d’équilibre d’un liquide donné sur une 

surface donnée. Dans notre cas, toutes les observations de nos échantillons tendent à suggérer une 

faible dépendance de l’angle de mouillage par rapport à l’état d’avancement de la croissance. 

Par ailleurs, des atomes de Ga pouvant se vaporiser à partir des gouttelettes, nous devons 

également prendre en considération une possible contribution de type CVD à la croissance des plots. 

Comme discuté au chapitre II, la pression de vapeur de Ga à 600°C est très faible (≈ 6×10
-9

 mbar), ce 

qui rend à priori négligeable une contribution CVD à partir du Ga évaporé. Cependant, nous avons 

également vu que le Ga pouvait former des hydrures GaHx (x=1, 2, ou 3) volatiles à hautes 

températures, au contact soit du gaz porteur H2, soit de l’hydrogène atomique libéré par la 

décomposition de NH3 en surface du Ga liquide. Ainsi, une croissance additionnelle de type CVD 

n’est pas à exclure, comme nous le verrons plus loin. 

 

6.1.3. Mécanisme global de croissance 

En corrélant les différents points discutés précédemment, nous proposons deux modèles de 

croissance, l’un à 600°C (Figure III-47) et l’autre à 700°C (Figure III-48) prenant en compte l’attaque 

par H2. 

À 600°C, la nucléation a lieu à la ligne triple durant la rampe de montée en température 

(Figure III-47a). La nitruration se poursuit à 600°C à partir des premiers germes, permettant 

l’extension du GaN périphérique en hauteur et en largeur (Figure b). La croissance latérale a lieu à la 

fois vers l’intérieur et l’extérieur de l’anneau. Le rétrécissement progressif de la goutte initiale, dû à la 

conversion du gallium, doit favoriser la croissance intérieure et donc contribuer au facettage intérieur 

des anneaux (Figure c). Cette consommation de gallium au cours de la croissance se traduit par une 

rétractation centrale de la goutte, qui doit être à l’origine des structures observées à l’intérieur des 

anneaux par croissance de GaN à partir de ces petites gouttes (Figure d). 
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Figure III-47 : Proposition de mécanisme de croissance sous H2 à 600°C : (a) Pendant la montée en température, (b) en 

début de palier à 600°C, (c) après conversion significative du Ga et (d) après conversion totale du Ga. 

Si ce mécanisme permet de rendre compte de la présence d’un facettage de la paroi interne des 

anneaux, il explique mal, par contre, celui des parois externes. En effet, en l’absence de croissance 

externe, la paroi devrait présenter une forme arrondie, épousant celle de la goutte initiale. Pour 

expliquer le facettage observé, il faut envisager l’existence d’un autre mécanisme de croissance hors 

de la goutte, par exemple de type CVD comme discuté auparavant. On ne peut également exclure un 

apport de Ga à courte distance par diffusion de surface à partir de la goutte, permettant d’alimenter une 

croissance latérale. Certains chercheurs ont d’ailleurs suggéré l’existence d’un film de mouillage très 

mince (quelques monocouches) de Ga autour des gouttes dans le cas de la Droplet Epitaxy [III-1]    

[III-3]. 

Dans les plus petites gouttelettes, la faible hauteur de liquide en leur centre favorise la 

croissance VLS « classique » au dépend de celle à la ligne triple. C’est pourquoi la croissance a lieu 

sur toute l’interface Liq / Sol et donne naissance à des plots pleins plutôt qu’à des anneaux. 

À plus haute température (700°C), et pour des flux similaires (20 sccm), la croissance reste 

majoritairement localisée le long de la ligne triple, mais elle est concurrencée par l’attaque du GaN par 

H2 (Figure III-48). Aucun facettage n’y est observé, sans doute à cause de l’attaque isotrope du GaN. 
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Cette hypothèse est renforcée par le fait qu’à plus fort flux de NH3, la stabilisation accrue du GaN 

formé s’accompagne de la réapparition d’un facettage hexagonal. 

 

Figure III-48: Proposition de mécanisme de croissance sous H2 à 700°C. (a) pendant la montée en température, (b) en 

début de palier à 700°C, (c) après conversion significative du Ga et (d) après conversion totale du Ga initial. On notera la 

formation de nano-gouttelettes de Ga issues de l’attaque par H2 (g). 

6.2. Mécanismes de croissance sous Ar 

Nos résultats sous gaz porteur Ar suggèrent que, à flux identique de NH3, la sursaturation en N 

du gallium est plus importante que sous H2. Pour expliquer cela, il apparait logique de considérer 

l’influence du gaz porteur sur la stabilité du GaN formé. À 700°C, la compétition entre attaque et 

croissance peut contribuer à limiter la vitesse de croissance sous H2. Cependant, cet argument n’est 

plus pertinent à plus basse température, et d’autant moins à 500°C où le GaN est stable même sous une 

atmosphère d’H2 pur. Le point-clé pourrait être que la décomposition du NH3, catalysée par le Ga 

liquide, conduit à la production de H2. Ainsi, selon le principe de Le Chatelier, la décomposition de 

NH3 serait moins efficace sous une atmosphère de H2 que sous Ar, ce qui auto-limiterait la 

sursaturation en N des gouttelettes de Ga. 

 

La conséquence évidente de l’augmentation de la sursaturation en N sous gaz porteur Ar est la 

formation d’une croute, probablement constituée de GaN, au-dessus du liquide (Figure III-49). Ce 

phénomène de croutage a déjà été observé ailleurs lors de la croissance de GaN en phase liquide sous 
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flux de NH3 [III-4]. On notera qu’un phénomène similaire a été mis en évidence au LMI dans le cas de 

la croissance VLS de SiC dans un alliage Si-Ge alimenté par du propane [III-5]. Cette croute de GaN 

doit se former lorsque la vitesse de dissolution et de transport de l’azote dans le liquide devient plus 

petite que celle de craquage de NH3. Ainsi, l’effet du gaz porteur H2 serait de réduire le rendement 

global de craquage de NH3, et donc maintenir la sursaturation sous le seuil critique de croutage. 

L’obtention de plots creux en leur centre, fréquemment observés sous Ar, est cependant plus difficile à 

expliquer en prenant en compte ce phénomène de croutage qui semble être très rapide. Un autre point 

surprenant doit également être pris en considération pour comprendre plus finement la formation de 

cette croute : le facettage hexagonal externe des plots formés. En effet, un croutage quasi-instantané 

des gouttes devrait mener à des plots ronds (qui suivraient donc la forme du liquide). Si ce croutage 

externe se facette, c’est qu’il reproduit l’orientation du substrat et qu’il y a donc un lien d’épitaxie. On 

peut donc proposer que la croute nuclée au point triple, donc en épitaxie avec le substrat, puis croit en 

suivant l’interface Liq/Gaz jusqu’à recouvrir totalement le liquide. La minceur et/ou la faible qualité 

cristalline de la croute de GaN pourrait permettre au Ga de diffuser à travers cette croute et donc 

d’alimenter une légère croissance externe donnant lieu au facettage. La formation du creux central 

pour obtenir des tores est sans doute liée à ce mécanisme, mais l’explication n’est pas, à priori, 

triviale. 

 

Figure III-49 : Proposition de mécanisme de croissance sous Ar. 

(a) Nucléation au point triple, (b) Croutage partiel, (c) Croutage total, (d) Exo-diffusion du Ga et facettage. 
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Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons exploré la croissance, par notre approche VLS, de structures  sub-

micrométriques de GaN n.i.d., sous gaz porteur H2 ou Ar.  

Dans un premier temps, la stabilité des germes de GaN a été testée dans diverses configurations, 

simulant leur environnement lors des étapes successives du cycle de croissance : présence ou non de 

NH3 ou de Ga liquide,  nature du gaz porteur, température… En accord avec la littérature, nous avons 

confirmé les tendances suivantes : 

- Aux températures visées (≤ 800°C), le germe est bien plus stable sous atmosphère inerte (Ar) 

que sous H2. 

-  La décomposition du germe est catalysée par la présence de Ga liquide à sa surface. 

-  L’introduction de NH3 dans l’atmosphère gazeuse tend à stabiliser le germe. 

Puis, nous avons étudié le dépôt sur nos germes d’un tapis de gouttelettes de Ga liquide par 

MOCVD. Cette étude a fait émerger des conditions de dépôt, adopté comme « standard », qui 

correspondent à une épaisseur équivalente de Ga d’environ 30 nm. La distribution en tailles des 

gouttes présente un caractère bimodal et, pour la population des gouttes les plus larges (qui 

contribueront majoritairement à la croissance), le diamètre moyen est d’environ 180 nm. Ces gouttes 

mouillent assez mal la surface du germe de GaN, l’angle de mouillage étant compris entre 80 et 90°. 

La nitruration de ces gouttes par de l’ammoniac dilué dans H2 a été étudiée sur une large gamme 

de conditions expérimentales. L’utilisation de ce gaz porteur est préjudiciable à la stabilité du GaN 

(germe et matériau crû) pour des températures de nitruration supérieures ou égales à 700°C, mais a 

permis la croissance de plots et d’anneaux de GaN à 500-700°C. Un point de fonctionnement optimal, 

du point de vue du contrôle de la croissance, a été trouvé pour une température de nitruration (600°C) 

et un flux de NH3 (20 sccm) relativement faibles. Il conduit à la formation d’un réseau assez dense 

d’anneaux et de plots de GaN, bien séparés et facettés. L’étude structurale de ces plots par TEM a 

confirmé leur relation d’homo-épitaxie avec le germe, mais a révélé la génération de nombreux défauts 

étendus (dans le plan basal ou pas) lors de la croissance, dégradant la qualité cristalline du matériau.  

Sous gaz porteur Ar, la stabilisation du GaN est effective, mais la croissance de GaN est très 

difficile à contrôler à cause d’une sursaturation excessive en azote dans les gouttelettes, en dépit de 

l’utilisation de très faibles flux de NH3 (5 sccm). Les hautes vitesses de croissance qui en découlent, 

mènent, dans la plupart des cas, à la croissance d’une croute au-dessus du liquide.  

L’analyse de l’ensemble de nos résultats a permis de proposer différents mécanismes de 

croissance, suivant la nature du gaz porteur.  

 

Le dernier chapitre sera consacré à l’étude du dopage de GaN par le Mg, autrement dit à 

l’épitaxie VLS de GaN:Mg à partir de gouttelettes de Ga-Mg.  
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Introduction 

Nous avons décrit, au chapitre précédent, les résultats obtenus pour des croissances VLS de 

GaN dans une configuration simplifiée : dans un liquide constitué de Ga pur (sans l’élément dopant 

Mg) et sans localisation de la croissance. Dans ce dernier chapitre, nous allons nous focaliser sur les 

objectifs-clés de cette étude : 

- L’introduction du dopant Mg 

- La localisation de la croissance. 

 

Au chapitre II, la voie d’introduction du Mg a été discutée. Il sera, comme le Ga, déposé par 

MOCVD, ces 2 éléments constituant la phase liquide. La procédure et les conditions de formation de 

la phase liquide Ga-Mg et les propriétés de celle-ci (mouillage, interaction(s) avec le germe…) seront 

décrites dans la première partie de ce chapitre.  

 

Dans un deuxième temps, nous présenterons les résultats de croissances VLS non localisées de 

GaN dopé au Mg, par nitruration d’un tapis de gouttelettes de liquide Ga-Mg. L’influence de divers 

paramètres expérimentaux sera explicitée : composition du liquide, température de nitruration et flux 

de NH3. Nous décrirons la morphologie des structures de GaN dopé Mg élaborées et nous discuterons 

leur(s) mode(s) de croissance, en soulignant tout particulièrement les effets induits par l’introduction 

de Mg. Puis, leurs propriétés structurales et leur relation d’épitaxie avec le germe seront analysées. 

 

Puis, nous montrerons que, par un procédé de croissance VLS dit « multi-cycles », il est 

possible d’obtenir des films de GaN dopé Mg, plus ou moins denses et couvrants. En utilisant 

différentes techniques de caractérisation (SIMS, PL, mesures 4-pointes,…), nous étudierons 

l’incorporation dans GaN du dopant Mg et de diverses impuretés (O, H, C, Si), ainsi que les propriétés 

optiques et électriques des films obtenus. Nous discuterons aussi les moyens mis en œuvre pour 

essayer de réduire la contamination de notre matériau par l’oxygène.  

 

Enfin, dans une dernière partie, nous présenterons quelques résultats préliminaires concernant la 

localisation de la croissance VLS par l’utilisation de différents matériaux de masque : SiOx, BCx et 

BCxNy.  
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1. Formation et étude de la phase liquide 

La phase liquide Ga-Mg est un composant essentiel du processus de croissance VLS. Elle 

devra être formée in-situ à partir de précurseurs organo-métalliques, avant la phase de nitruration. 

Deux approches étaient, à priori, envisageables pour constituer le liquide : 

- i) le dépôt successif des 2 métaux, dans un ordre à déterminer.  

- ii) un co-dépôt des 2 éléments métalliques. 

 
Dans un premier temps, nous avons testé le dépôt direct de Mg solide sur le germe de GaN. 

Notre objectif principal était de déterminer la fenêtre de conditions expérimentales adaptée au dépôt 

MOCVD de ce métal et d’obtenir des couches d’épaisseurs assez élevées, facilement mesurables, afin 

de déterminer la vitesse de dépôt. Dans l’approche i), la connaissance des vitesses de dépôt des 2 

métaux nous donnerait alors accès à la teneur moyenne en Mg du liquide Ga-Mg formé.  

Par ailleurs, nous avons vu précédemment que le Ga(l) mouillait mal le GaN(s) et que son dépôt 

par MOCVD conduisait à la formation d’un tapis de gouttelettes. Par contre, aucune étude sur le 

mouillage du Mg(s) par le Ga(l) n’a été, à notre connaissance, publiée. Il apparaissait donc intéressant 

d’explorer préférentiellement la voie du dépôt successif du Mg(s) puis du Ga(l), afin d’en étudier 

l’impact sur le mouillage par le liquide Ga-Mg et sur l’arrangement de ce liquide en surface du germe 

de GaN. Idéalement, il faudrait pouvoir tendre vers la configuration mise en œuvre pour la croissance 

localisée de SiC, c'est-à-dire la formation locale d’une goutte unique, mouillante, de Ga-Mg, plutôt 

que celle d’une multitude de gouttelettes. Par ailleurs, il est à noter qu’en déposant le Mg sur GaN, une 

réaction pourrait se produire à l’interface, pour former du Mg3N2 ou un des composés définis MgxGay 

identifiés dans le système Ga-Mg. Un tel phénomène pourrait être bénéfique, induisant un mouillage 

réactif favorable à l’étalement du liquide, sous réserve que le composé interfacial formé soit re-dissous 

ultérieurement dans le liquide, avant croissance de GaN. 

 

1.1. Etude préliminaire de la faisabilité de 
l’obtention d’un liquide Ga-Mg 

1.1.1. Essais de dépôt direct du Mg sur le germe de GaN 

Pour le dépôt MOCVD du Mg, le gaz porteur utilisé a été le dihydrogène, comme pour les 

dépôts de Ga. Sur la base des données bibliographiques discutées au chapitre II, nous avons utilisé des 

températures de dépôt relativement basses, comprises entre 350 et 450°C, afin de limiter la désorption 

du Mg. À ces températures, le précurseur MMCP devrait être, au moins partiellement, décomposé. 

 

 Pour ces essais préliminaires, les dépôts ont été réalisés sur des germes de GaN (décrits au 

chapitre III) et/ou sur des substrats de 4H-SiC. L’utilisation de substrats de SiC vise à faciliter la 
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détection par analyse EDS du Mg déposé. En effet, par cette technique, le Mg et le Ga sont détectés à 

des énergies assez proches (cf. Tableau IV-1), ce qui peut donner lieu à une convolution de leurs 

signaux. La présence de Ga dans le substrat tend ainsi à augmenter le seuil de détection du Mg à sa 

surface. En utilisant du 4H-SiC, aucune interférence n’est à craindre entre la signature du Mg et celles 

des éléments constitutifs du substrat. 

Energie des raies 
caractéristiques des 

éléments (keV) 

Eléments 

C N O  Mg Si Ga 

Raies  
K
α
 0.277 0.392 0.525 1.253 1.739 

 

L
α
 / / / / / 1.098 

Tableau IV-1 : Energies des photons X émis par les éléments d’intérêt pour la présente étude [IV-1]. Nous nous sommes 

restreints aux raies pertinentes pour nos analyses EDS. 

Un phénomène de retard à l’incorporation du Mg a parfois été observé lors de l’étude du 

dopage de GaN par MOCVD, en utilisant le précurseur standard du Mg : le 

bis(Cyclopentadienyl)Magnesium [IV-2]. Des problèmes d’adsorption du précurseur dans les lignes de 

distribution de gaz et/ou sur les parois de la chambre de croissance ont été mis en avant. Pour se 

prémunir d’un tel effet avec le précurseur MMCP, nous avons pris un certain nombre de précautions. 

Pour éviter une recondensation du MMCP et limiter son adsorption, les lignes de distribution du 

mélange MMCP + H2 ont été thermostatées, à environ 60°C, jusqu’à leur connexion au mélangeur de 

gaz en entrée de la chambre de croissance. De plus, le bullage dans le MMCP est établi longtemps 

(~30 min) avant l’introduction du précurseur dans la chambre de croissance, et le flux est alors 

stabilisé en direction de l’évent. Nous avons aussi évité les courtes durées de dépôt. 

 Nous avons cherché à obtenir des flux de précurseur MMCP assez élevés, similaires à ceux 

utilisés pour le dépôt du Ga, en dépit de la volatilité beaucoup plus faible du MMCP comparativement 

au TEG. Pour cela, nous avons augmenté jusqu’à 300 sccm le débit de H2 bullant dans le précurseur 

liquide. De plus, nous avons fait varier la température du bulleur entre 35°C et 45°C. Nous n’avons 

pas augmenté davantage la température du MMCP, pour ne pas dépasser la température maximale 

d’utilisation du bulleur préconisée par le fabricant (50°C) et pour éviter une éventuelle décomposition 

du précurseur. Les flux de MMCP correspondants variaient ainsi entre 0.18 et 0.3 sccm, contre 0.27 

sccm de TEG pour un dépôt « standard » de Ga. Nous avons testé des durées de dépôt relativement 

élevées, entre 45 min et 1h45, afin de maximiser la quantité de Mg déposée.  

Dans ces conditions, la quantité totale de MMCP injectée dans le réacteur au cours des 

différents dépôts réalisés a varié entre 325 et 1320 µmol. Pour l’ensemble des essais effectués, 

aucune trace de Mg n’a pu être détectée à la surface des substrats par analyse EDS, même à très 

faible tension d’accélération des électrons (3 kV) pour réduire la profondeur d’analyse. Il est à noter 
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que, dans le cas du dépôt MOCVD de Ga, des épaisseurs équivalentes comprises entre 120 et 500 nm 

auraient été déposée à 450°C en injectant des quantités similaires de TEG [I-3]. Si on se réfère à la 

littérature, la cause principale de l’absence de dépôt significatif de Mg à ces températures n’est 

vraisemblablement pas une pyrolyse insuffisante du MMCP. Cette absence de dépôt est probablement 

la conséquence de la très forte volatilité du Mg, induisant une vitesse de désorption excessive de cet 

élément depuis la surface du substrat. 

  

1.1.2. Incorporation du Mg à des gouttelettes de Ga pré-
déposées 

Le dépôt direct du Mg n’étant pas réalisable, nous nous sommes orientés vers une autre 

approche. La forte volatilité du métal Mg apparaissant comme le point bloquant, nous avons testé la 

possibilité d’incorporer le Mg à des gouttes de Ga pré-déposées par MOCVD. Nous espérions ainsi 

limiter la désorption du Mg, tout en catalysant la décomposition du précurseur MMCP en surface du 

Ga liquide.  

Pour ces essais, un tapis de gouttelettes de Ga a été déposé à 450-500°C, puis la température a 

été abaissée à 400°C et le MMCP a alors été introduit dans la chambre de croissance. Comme 

précédemment, ces dépôts ont été réalisés sur germe de GaN ou, pour permettre une analyse EDS 

quantitative, sur substrat de 4H-SiC. Dans ce paragraphe, nous nous focaliserons plus particulièrement 

sur 2 dépôts tests, nommés L1 et L2, dont les conditions sont résumées dans le tableau IV-2. La 

surface des échantillons a été observée par MEB et des analyses EDS ont été réalisées. 

 

Tableau IV-2 : Conditions expérimentales de deux dépôts tests de Ga puis de Mg.  

Après dépôt sur substrat de GaN (Figure IV-1a), la forme initiale des gouttes de Ga est très 

perturbée. On observe des amas de formes irrégulières. De plus, dans les conditions d’observation au 

MEB (basse pression, température indéterminée sous le faisceau d’e
-
), ces amas apparaissent 

constitués de plusieurs phases, ce qui est un premier indice de l’incorporation effective de Mg. Sur 

substrat de 4H-SiC (Figure IV-1b et Figure IV-1c), les amas conservent une forme sphéroïdale, mais 

leur état de surface suggère qu’ils ne sont pas constitués uniquement de liquide.  
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Figure IV-1 : Images MEB de la surface des dépôts tests L1 et L2 sur GaN ou 4H-SiC.  

Les analyses EDS ont permis de confirmer l’incorporation effective de fortes quantités de 

magnésium à l’intérieur de ces amas (Figure IV-2). Sur les spectres obtenus, le pic caractéristique du 

Mg est intense lorsque l’on focalise l’analyse sur les gouttelettes les plus larges, alors que le Mg n’est 

plus détecté significativement si l’analyse est réalisée entre les gouttelettes (cf. Figure IV-2a et b). 

Cela confirme que, en surface des échantillons, le magnésium ne peut être stabilisé qu’à l’intérieur des 

gouttes. La modélisation des spectres EDS (Figure IV-3 & Tableau IV-3) a été réalisée pour les dépôts 

sur 4H-SiC, afin de permettre une analyse quantitative. Pour les deux dépôts (L1, L2), en dépit de 

conditions expérimentales très différentes (ratios 
𝒏𝑴𝑴𝑪𝑷

𝒏𝑻𝑬𝑮
 très éloignés), le ratio atomique Mg/Ga estimé 

dans les amas les plus larges est voisin de 0.7, soit une teneur en Mg d’environ 40 at%. Le succès de 

l’incorporation de Mg dans l’expérience L2 montre que le bulleur contenant le précurseur MMCP 

pourra être maintenu à une température très modérée (35°C).  

 

Figure IV-2 : Spectres EDS obtenus pour les dépôts L1 et L2. 

  

Figure IV-3 : Spectre EDS obtenu pour le 

dépôt L1 sur 4H-SiC.  

 

Tableau IV-3 : Analyse quantitative du spectre EDS présenté en 

Figure IV-3. 
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Les mesures EDS ont été focalisées sur les amas de diamètres les plus élevés, afin de limiter 

au maximum la prise en compte de régions périphériques (hors amas) dans le volume de matière 

analysé. Les teneurs en Mg ainsi estimées, sur une population d’amas de dimensions comparables, 

étaient similaires. Néanmoins, il est possible que le Mg s’incorpore dans des proportions différentes 

lorsque le diamètre des gouttes de Ga diminue significativement.  

 

1.2. Ajustement de la composition du liquide et 
étude de ses interactions avec le germe 

Les essais préliminaires ont permis de démontrer la faisabilité de l’obtention par MOCVD 

d’un tapis de gouttelettes de Ga-Mg.  Cependant, la teneur en Mg du liquide obtenu était très élevée, 

environ 40 at%, alors que les teneurs maximales envisagées pour la croissance VLS ne dépassent pas 

quelques atomes %. C’est pourquoi nous avons poursuivi l’étude en nous focalisant sur l’utilisation de 

quantités fortement réduites du précurseur MMCP. Par ailleurs, la quantité de Ga déposée a été 

dorénavant fixée à la valeur pour laquelle les croissances dans le Ga pur ont été optimisées, soit une 

épaisseur moyenne équivalente d’environ 30 nm. La procédure utilisée pour constituer l’alliage       

Ga-Mg est décrite en Figure IV-4. 

 

Figure IV-4 : Procédure utilisée pour les dépôts de Ga-Mg. 

Une série d’échantillons a été élaborée en faisant varier entre 0.6 et 63 µmol la quantité totale 

de MMCP injectée (cf Tableau IV-4). La quantité de MMCP a été modulée en jouant sur la durée 
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d’injection et/ou le flux de ce précurseur. Ces différents échantillons ont été comparés à un dépôt 

référence de Ga pur (échantillon A). Les dépôts ont été caractérisés par MEB et EDS (Figure IV-5). 

Echantillon 
nTEG 

(µmol) 
nMMCP 

(µmol) 

𝒏𝑴𝑴𝑪𝑷
𝒏𝑻𝑬𝑮

 

A  
Référence 

66 0 0 

B 66 0.6 0.009 

C 66 2.4 0.036 

D 66 12.5 0.18 

E 66 63 0.94 

Tableau IV-4 : Récapitulatif des conditions des différents dépôts. 

L’épaisseur équivalente de Ga déposée est de ~30 nm pour tous les échantillons.  

La présence de Mg dans les gouttes/amas de Ga-Mg n’a pu être détectée, par analyses EDS, 

que pour l’échantillon E, correspondant à la quantité de MMCP utilisée la plus élevée. Néanmoins, 

même pour cet échantillon, le pic du Mg est très peu intense et convolué avec celui du Ga, ne 

permettant pas une analyse quantitative précise. Grossièrement, on peut néanmoins estimer que la 

teneur en Mg est de l’ordre de quelques atomes %. Ce résultat montre que, comme nous le souhaitions, 

nous avons réussi à réduire significativement l’incorporation du Mg aux gouttes de Ga. Pour les autres 

échantillons (B, C et D), la composition du liquide n’a pu être estimée, sa teneur en magnésium se 

situant sous le seuil de détection de la technique EDS. 

Pour les teneurs en Mg les plus faibles (échantillons B et C), la distribution en tailles des 

gouttes, ainsi que l’angle de mouillage du germe par le liquide, ne varient pas significativement par 

rapport à l’échantillon de référence A (sans Mg). Pour de plus fortes incorporations de Mg 

(échantillons D et E), le liquide s’étale fortement. Cela induit une augmentation des dimensions 

latérales des gouttes. Pour l’échantillon E, la forme des gouttes change drastiquement, avec 

l’apparition d’un facettage prononcé. Cela suggère la formation d’une phase solide. Cela montre que la 

teneur en Mg du liquide était suffisante pour induire une séparation de phases significative lors du 

refroidissement de l’échantillon après incorporation du Mg à 400°C. Si on se réfère au diagramme de 

phases Ga-Mg (cf chapitre II),  la phase solide observée est probablement constituée de Ga5Mg2, qui 

est en équilibre avec un liquide riche en Ga à des températures modérées (< 200°C). Pour l’échantillon 

D, de plus faible teneur en Mg, les amas de Ga-Mg conservent une forme sphéroïdale, mais leur état 

de surface rugueux suggère qu’une phase solide s’est probablement déjà formée. 
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Figure IV-5 : Caractérisations MEB/EDS des différents dépôts de Ga-Mg (voir Tableau IV-4).  

1ère ligne : vues planes – 2ème ligne : images des surfaces inclinées de 70° –  3ème ligne : spectres EDS      
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 L’amélioration du mouillage de la surface avec l’augmentation de la teneur en magnésium 

pourrait s’expliquer par un effet tensio-actif induit par l’alcalino-terreux. Mais, des interactions entre 

les gouttes de Ga-Mg et la surface du germe, comme une dissolution superficielle de GaN ou une 

réaction interfaciale, peuvent aussi induire un mouillage réactif, susceptible de réduire l’angle de 

mouillage. Pour explorer cette dernière hypothèse, l’observation de l’interface goutte/germe est 

cruciale. Aussi, nous avons attaqué les gouttes de Ga-Mg dans une solution concentrée d’acide 

chlorhydrique, puis observé par AFM la surface du germe de GaN (Figure IV-6). 

 

Figure IV-6 : Images AFM de la surface du germe, après attaque des gouttes dans une solution concentrée de HCl, pour 

les échantillons A, B, D, E, respectivement en (a), (b), (c) et (d). 

Nous avons déjà souligné, au chapitre précédent, l’absence d’interaction significative entre les 

gouttes de Ga pur et la surface du germe (cf Figure IV-6 a), cohérente avec la très faible solubilité de 

l’azote dans ce métal. Par contre, lorsque du Mg a été incorporé au liquide, des empreintes circulaires 

sont observées à l’emplacement des gouttes. Plus la teneur en Mg augmente, plus la profondeur de ces 

empreintes s’accentue, jusqu’à atteindre environ 1 nm pour l’échantillon E (Figure IV-6 d). 

Pour expliquer cette évolution, nous avons envisagé une première hypothèse : l’incorporation 

de Mg pourrait accroitre significativement la solubilité de l’azote dans les gouttes, jusqu’à induire une 

dissolution superficielle notable du germe. Pour rappel, nous avons vu au chapitre I que l’ajout au Ga 

de divers additifs métalliques (Sn, Ge, Na,…) pouvait augmenter de plusieurs ordres de grandeur la 

solubilité de l’azote. Mais, aucune donnée n’a pu être trouvée dans la littérature concernant l’effet de 

l’ajout de Mg. Dans l’hypothèse d’une dissolution accrue du germe, on peut estimer grossièrement la 

concentration correspondante en N dissous dans le liquide, à partir du volume moyen des gouttes et de 

la profondeur de leurs empreintes circulaires. Pour l’échantillon E, une valeur moyenne de cette 
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concentration de l’ordre de quelques atomes % a ainsi été calculée. Cette valeur semble beaucoup trop 

élevée, si on la compare à celles déterminées dans la littérature pour des liquides incorporant les 

additifs métalliques Sn, Ge ou Na (cf tableau I-23). Aussi, la dissolution de GaN n’est-elle 

probablement pas la force motrice de l’interaction goutte/germe observée. Une autre interprétation 

possible pourrait être l’existence d’une réaction interfaciale entre le liquide Ga-Mg et le germe. En 

particulier, la formation d’un composé GaxMgy, parmi les différents composés définis identifiés dans 

le système Ga-Mg, est susceptible de se produire. Un tel composé intermétallique serait gravé 

chimiquement par la solution acide (HCl) en même temps que les gouttes, laissant un trou à l’image de 

ce qui a été observé par AFM. En conclusion, ces résultats suggèrent que des interactions chimiques 

(probablement une réaction interfaciale) peuvent promouvoir le mouillage du germe par le liquide Ga-

Mg. 

L’observation des empreintes du liquide Ga-Mg sur les différentes images AFM révèle 

également que les gouttelettes sont localisées sur les terrasses du germe de GaN, alignées le long des 

marches. Cela suggère que, durant le dépôt du Ga, la nucléation se produit très préférentiellement sur 

les bords de marches du germe. 

2. Croissance VLS de structures 
submicrométriques de GaN:Mg 

Après avoir optimisé la procédure de formation du liquide Ga-Mg, nous nous sommes focalisés 

sur l’étape de nitruration, i.e. sur la croissance VLS proprement dite. Sur la base des conclusions de 

l’étude de la croissance dans le Ga pur, nous avons restreint la gamme de conditions expérimentales 

explorée : 

- Nous nous sommes limités à l’utilisation de H2 comme gaz porteur. 

- Dans un premier temps, nous avons ciblé des températures de nitruration de 600 à 700°C.  

 

2.1. Procédure de croissance 

La procédure complète de croissance est schématisée en Figure IV-7. La formation du liquide 

Ga-Mg s’effectue selon la procédure optimisée décrite au paragraphe précédent (§1.2), conduisant aux 

tapis de gouttelettes montrés en Figure IV-5. Pour l’étape suivante de nitruration, nous avons transposé 

la procédure déjà utilisée pour la croissance dans du Ga pur. Autrement dit, l’ammoniac est injecté dès 

le début de la rampe de montée en température de TMg (température de dépôt du Mg : 400-500°C) à TN 

(température du palier de nitruration). En fin de nitruration, le flux d’ammoniac est interrompu et la 

chambre de croissance est refroidie sous flux de H2. 
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Figure IV-7 : Procédure complète pour la croissance VLS de GaN:Mg. 

 

2.2. Influence de la composition du liquide sur le 
mode de croissance  

2.2.1. Nitrurations à 700°C 

2.2.1.1. Nitrurations longues 

Dans cette première série de manipulations, la durée tN du palier de nitruration à 700°C a été 

fixée à 20 min et le flux de NH3 à 20 sccm. D’un essai à l’autre, nous avons fait varier la quantité de 

précurseur MMCP injectée, en balayant des valeurs comprises entre 0.6 et 63 µmol, comme dans 

l’étude préliminaire décrite au paragraphe 1.2. Le Tableau IV-5 résume les conditions de croissance 

des différents échantillons élaborés. L’échantillon REF1 correspond à une croissance de référence 

dans du Ga pur. 
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Dépôt du Mg Nitruration 
Température 

de dépôt du Mg 
(°C)  

nMMCP 

injecté 
(µmol) 

𝐧𝐌𝐌𝐂𝐏
𝐧𝐓𝐄𝐆

 
fNH3 

(sccm) 
tN             

(min) 

REF1 / 0 0 20 20 

M1 400 0.6 0.009 20 20 

M2 400 2.4 0.036 20 20 

M3 400 12.5 0.18 20 20 

M4 400 63 0.94 20 20 

Tableau IV-5 : Caractéristiques des échantillons élaborés par transport VLS. 

La Figure IV-8 montre la surface « as-grown » des échantillons, observée par MEB. En raison 

de la présence de gouttes de liquide, les échantillons REF1, M1 et M2 ont été attaqués dans une 

solution concentrée de HCl et ré-observés en MEB (images en inserts). 

 

Figure IV-8 : Influence de la teneur en Mg du liquide sur la morphologie des structures de GaN crues par VLS, pour une 

nitruration de 20 min à 700°C sous 20 sccm de NH3. Les inserts montrent les surfaces après attaque dans une solution de 

HCl. Les autres images se réfèrent à des surfaces « as-grown ». 

La morphologie obtenue pour une croissance à 700°C sans Mg (Figure IV-8 a) a déjà été 

commentée au chapitre III. Pour rappel, des anneaux non facettés de diamètre 200 à 700 nm, résultant 

pour la plupart d’une coalescence de gouttes de Ga, se forment. La croissance est très limitée à 

l’intérieur de ces anneaux. Par ailleurs, la surface est parsemée de petites gouttelettes de Ga, 



199 
 

principalement localisées le long et à l’intérieur des anneaux. La présence de ces gouttes a été 

interprétée comme résultant de l’attaque de GaN par le gaz porteur H2. 

 Pour une incorporation modérée de Mg au liquide (Figure IV-8 b-c), des anneaux sont toujours 

observés. Cependant, avec l’augmentation de la teneur en Mg, la tendance à la coalescence des gouttes 

semble s’atténuer, comme le suggère la diminution du diamètre moyen des anneaux. Ainsi, pour 

l’échantillon M2 (2.4 µmol de MMCP), la distribution en tailles des anneaux est presque similaire à 

celle des gouttes initiales. De plus, pour ce même échantillon (Figure IV-8 c), les parois externes des 

anneaux commencent à présenter un facettage hexagonal prononcé et on observe davantage de 

croissance à l’intérieur des anneaux. Pour l’échantillon M1 (0.6 µmol de MMCP), la surface et le 

centre des anneaux sont parsemés de gouttes de liquide, comme pour l’échantillon de référence sans 

Mg, mais la quantité totale de liquide a diminué. Pour 2.4 µmol de MMCP (M2), on n’observe 

quasiment plus la présence de gouttes de liquide. 

Lorsque l’on augmente à 12.5 µmol la quantité de précurseur magnésien (échantillon M3), il 

se forme, dans une grande majorité des gouttes, des plots de GaN qui ne présentent pas un cœur creux. 

Dans certaines gouttelettes, principalement les plus grandes, les structures de GaN formées peuvent 

être décrites comme une base pleine (une plaquette) facettée, surmontée par un anneau plus ou moins 

facetté. Pour la plus forte teneur en Mg étudiée (63 µmol – M4), des plots pleins et très facettés se 

forment systématiquement, quel que soit le diamètre des gouttelettes initiales. 

Cette étude démontre ainsi une évolution continue, avec l’augmentation de la teneur en Mg du 

liquide, de la morphologie des structures de GaN obtenues. On passe ainsi de la croissance d’anneaux 

non facettés, constellés de gouttelettes de Ga, à celle de plots pleins présentant un facettage hexagonal. 

Des expériences complémentaires (que nous ne détaillerons pas ici) ont montré qu’après 

seulement 5 min de nitruration à 700°C, la croissance est complète quelle que soit la teneur initiale en 

Mg du liquide. 

 
2.2.1.2. Etude des premiers stades de la croissance 

Pour mieux comprendre l’influence de la présence de Mg dans la phase liquide sur le mode de 

croissance de GaN, nous nous sommes intéressés aux premiers stades de la croissance. Comme nous 

l’avions fait dans du Ga pur (échantillon REF2), des croissances complémentaires ont été réalisées, 

pour lesquelles la nitruration a été stoppée à la fin de la rampe de montée en température de 400°C à 

700°C (cf Figure IV-7) et l’échantillon a alors été refroidi sous H2, et ce pour chacune des teneurs en 

Mg étudiées au paragraphe précédent. Des images MEB de la surface de ces échantillons (M5 à M8), 

« as-grown » et après attaque dans HCl, sont présentées en Figure IV-9 et comparées à l’échantillon de 

référence sans Mg. En Figure IV-10, des images AFM après attaque acide sont également montrées 

pour certains échantillons. 
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Figure IV-9 : Influence de la teneur en Mg du liquide sur les premiers stades de la croissance de GaN, pour une nitruration limitée à la durée de la rampe de température de 400°C à 700°C 

(i.e. tN = 0 min). Les images MEB correspondent aux échantillons as-grown, pour la 1ère ligne, et après attaque de l’alliage résiduel, pour la 2nde.  
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La première observation que l’on peut faire sur les images MEB est que, quelle que soit la 

teneur en Mg du liquide, la conversion du Ga en GaN n’est que partielle à la fin de la rampe de 

température, d’une durée de 1 min 30. Le cas de l’échantillon de référence sans Mg (REF2) a déjà été 

discuté au chapitre précédent (p° 162). Pour cet échantillon REF 2, la nucléation de GaN s’est produite 

à l’extrême périphérie des gouttes, le long de la ligne triple, conduisant à la formation d’anneaux très 

étroits et de hauteur moyenne voisine de 10 nm. À ce stade, aucune croissance significative n’est 

observée à l’intérieur de la plupart des anneaux.  

Pour la plus faible teneur en Mg (0.6 µmol, M5), des évolutions marquées sont déjà observées. 

Les anneaux formés présentent une épaisseur similaire, mais leur hauteur mesurée par AFM est 

désormais de 40-50 nm (Figure IV-11 a), ce qui dénote une augmentation significative de la vitesse de 

croissance. Dans le même temps, la coalescence des gouttelettes s’est atténuée. Comme nous l’avons 

déjà souligné au chapitre III, ces 2 tendances sont probablement reliées : dès que la croissance est 

suffisamment prononcée, la mobilité de surface des gouttes d’alliage est alors bloquée. Enfin, on peut 

également noter que, même si la croissance a toujours lieu très majoritairement à la ligne triple, la 

croissance à l’interface Liquide-Solide (i.e. à l’intérieur des anneaux) est désormais significative dans 

une majorité de gouttes (Figure IV-9 g). 

 

Figure IV-10 : Observations par AFM de la surface des échantillons M5, M6 et M7 après attaque de l’alliage résiduel. 

 

Figure IV-11 : Profils AFM issus des images précédentes. 
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Pour la croissance M6 (2.4 µmol de MMCP), ces tendances s’accentuent. Désormais, lors de 

la rampe de montée en température, la croissance se produit, dans la plupart des gouttes, sur toute 

l’interface Liquide-Solide, conduisant à la formation de plaquettes de GaN de hauteur moyenne 20-25 

nm (Figure IV-11 b). Dans certaines gouttes, souvent parmi les plus larges, des plaquettes présentant 

un trou en leur centre sont observées. Dans ces gouttes, la nucléation s’est vraisemblablement produite 

à la ligne triple. Mais, comparativement aux croissances dans du Ga pur (REF2) ou avec une plus 

faible teneur en Mg (M5), la croissance latérale vers le centre de la goutte semble avoir été fortement 

favorisée. Il faut cependant rappeler que, lorsque la croissance se poursuit à la température de 700°C 

(cf. échantillon M2), le mode de croissance évolue et la croissance en périphérie de la goutte (i.e en 

anneaux) redevient prépondérante.  

Pour les teneurs en Mg les plus élevées (M7 et M8), les tendances précédentes sont encore 

exacerbées. La vitesse de croissance continue à augmenter et, pour l’ensemble des gouttes, la 

croissance se produit sur toute l’interface Liquide/Solide. Cela conduit, à la fin de la rampe de montée 

en température, à la formation de plaquettes (hauteur ≈ 50 nm) pour l’échantillon M7 (12.5 µmol de 

MMCP) ou de plots (hauteur ≈ 100-150 nm) pour l’échantillon M8 (63 µmol). Notons que, pour 

l’échantillon M7, les prémisses de la formation d’anneaux commencent à être observées (fig. IV-8 i) à 

la périphérie des plaquettes les plus larges. Ces anneaux se développent lorsque la croissance se 

poursuit à 700°C (cf échantillon M3). 

2.2.1.3. Discussion 

Nous débuterons cette discussion par un bref rappel du modèle proposé au chapitre III pour la 

croissance dans le Ga pur (échantillons REF1&2). Dans ce cas, le mécanisme de croissance 

prépondérant est la diffusion des espèces azotées (issues du craquage de NH3 en surface du liquide) en 

surface des gouttelettes jusqu’à la ligne triple, où la nucléation et la croissance se produisent, 

conduisant à une croissance en anneaux. Le mécanisme « standard » de croissance VLS, basé sur la 

dissolution des espèces azotées, leur transport jusqu’à la surface du germe et la cristallisation de GaN à 

l’interface liquide/germe, est alors très minoritaire. 

Par contre, plus la teneur en Mg du liquide augmente, plus le mécanisme « standard » de 

croissance à l’interface Liq/Sol semble être favorisé. Pour les teneurs en Mg les plus élevées (12.5 et 

63 µmol de MMCP), cette tendance peut être reliée à l’étalement des gouttes d’alliage Ga-Mg, mise en 

évidence au paragraphe 1.2 (cf Figure IV-5). En effet, l’amélioration du mouillage réduit la différence 

de hauteur du liquide entre le centre des gouttes et leur périphérie, favorisant le transport des espèces 

azotées vers l’interface Liquide/Solide. Néanmoins, pour des teneurs en Mg plus faibles (0.6 et        

2.4 µmol de MMCP), l’angle de mouillage est similaire à celui observé dans le cas du Ga pur, et donc 

d’autres effets induits par la présence de Mg doivent se manifester. Si on se réfère à la littérature, une 

forte influence du Mg sur les cinétiques de croissance de GaN a été mise en évidence à la fois en MBE                



203 
 

[IV-4] et en MOCVD [IV-5]. Daudin et al. ont montré que la diffusion de surface et/ou le temps de 

résidence de l’N et du Ga étaient fortement impactés par la présence de Mg [IV-4]. Beaumont et al. 

ont exploré la reprise de croissance sélective de GaN par MOCVD, à l’aide d’un masque de SiNx, en 

utilisant les mêmes précurseurs de Mg et N que dans notre étude [IV-5]. Ils ont observé que le Mg 

influençait grandement les vitesses de croissance mesurées dans les directions <0001> et <1-101>. 

Comparativement à une épitaxie en l’absence de Mg, la croissance latérale était fortement favorisée 

par rapport à la croissance verticale. Par analogie, l’accentuation de la croissance latérale mise en 

évidence pour l’échantillon M6 (2.4 µmol de MMCP) pourrait s’expliquer par une influence du Mg 

sur les cinétiques de surface. D’autres effets du Mg, comme une augmentation éventuelle de la 

solubilité de l’azote dans le liquide ou une catalyse de la décomposition de NH3, ne peuvent pas être 

écartés et pourraient contribuer à l’augmentation de la vitesse de croissance que nous avons observée. 

Pour des teneurs en Mg intermédiaires (2.4 et 12.5 µmol de MMCP), nous avons noté une 

transition de mode de croissance en cours de nitruration. À l’issue de la rampe de montée en 

température de 400 à 700°C, la croissance s’est développée sur toute l’interface Liq/Sol dans une 

majorité de gouttes (M7, 2.4 µmol) ou dans l’ensemble des gouttes (M8, 12.5 µmol). Puis, dans un 

second temps, une transition vers une croissance en anneaux (i.e. à la ligne triple) s’est produite 

pendant le palier de nitruration à 700°C. Cette transition est illustrée en Figure IV-12, pour une 

quantité de MMCP fixée à 2.4 µmol. Notons que, sur cette figure, un résultat complémentaire obtenu 

pour une durée intermédiaire du palier de nitruration (tN = 1 min, échantillon M9), a été rajouté. 

L’origine de cette transition n’est pas claire. Fondamentalement, une comparaison directe entre 

les 2 étapes, i.e. la croissance pendant la rampe et la croissance au cours du palier à 700°C, est 

délicate. Mais, quelques remarques d’ordre général peuvent être faites. Cette transition apparait, au 

premier regard, inattendue. En effet, au fur et à mesure de la conversion du Ga en GaN, les gouttes de 

liquide rétrécissent et donc la hauteur de liquide en leur centre diminue. De plus, la consommation 

majoritaire du Ga par la croissance devrait contribuer à enrichir le liquide en Mg. Contrairement à 

l’évolution observée, ces deux tendances devraient plutôt favoriser la croissance à l’interface Liq/Sol. 

Cependant, la volatilité du Mg doit aussi être prise en compte. Si la perte de Mg par évaporation 

surcompense l’enrichissement en Mg induit par la croissance, cela pourrait contribuer à expliquer nos 

observations expérimentales. 
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Figure IV-12 : Evolution de la croissance de GaN en fonction de la durée de nitruration (tN) à 700°C, pour 2.4 µmol de 

MMCP. En haut : images des échantillons as-grown ; en bas : images après attaque dans HCl. 

Un dernier point à discuter est l’influence de l’attaque de GaN par le gaz porteur H2. Au 

chapitre III, nous avons conclu que, pour les croissances à 700°C dans du Ga pur, une compétition 

existait entre la croissance de GaN par le procédé VLS et son attaque par H2. Les petites gouttelettes 

de Ga qui parsèment la surface et le centre des anneaux (Figure IV-8 a) résultent vraisemblablement 

de l’attaque du matériau VLS, de moins bonne qualité cristalline que le germe. Pour une faible teneur 

en Mg (0.6 µmol de MMCP), la quantité de Ga présente en surface de l’échantillon, après 20 min de 

nitruration, diminue fortement. Pour des teneurs en Mg supérieures, la présence de liquide n’est plus 

observée. Cette évolution suggère donc que, plus le liquide est enrichi en Mg, plus le matériau 

GaN:Mg obtenu par nitruration à 700°C serait stable au contact du gaz porteur H2. Une amélioration, 

avec une incorporation croissante de Mg, de la qualité cristalline du matériau élaboré par VLS pourrait 

expliquer cette tendance. Si on se réfère aux croissances épitaxiales par MOCVD ou par MBE, la 

qualité des couches de GaN tend au contraire à se dégrader aux forts niveaux de dopage par le Mg     

(cf chapitre I). Dans nos conditions de croissance en phase liquide, plus proche de l’équilibre, un 

comportement différent n’est pas, à priori, à écarter. 
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2.2.2. Nitrurations à 600°C 

Une étude similaire a été réalisée pour une température du palier de nitruration fixée à 600°C 

et un flux de NH3 identique (20 sccm). Le Tableau IV-6 résume les conditions de croissance pour les 

différents échantillons élaborés. Comme précédemment, nous avons réalisé des nitrurations de 20 min 

(M10 à M13) et des nitrurations limitées à la durée de la rampe de montée en température de 400°C à 

600°C (M14 à M17). Des images MEB de la surface de ces échantillons sont présentées en Figure IV-

13 et Figure IV-14. 

 

Température 

de dépôt du 

Mg (°C) 

nMMCP 

injecté 

(µmol) 

𝒏𝑴𝑴𝑪𝑷
𝒏𝑻𝑬𝑮

 

Durée du palier 

de nitruration à 

600°C (min) 

REF3 / 0 0 20 

M10 400 0.6 0.009 20 

M11 400 2.4 0.036 20 

M12 400 12.5 0.18 20 

M13 400 63 0.94 20 
 

    

REF4 / 0 0 0 

M14 400 0.6 0.009 0 

M15 400 2.4 0.036 0 

M16 400 12.5 0.18 0 

M17 400 63 0.94 0 

Tableau IV-6 : Paramètres utilisés pour la croissance des différents échantillons étudiés. 

Les tendances générales, précédemment mises en évidence à 700°C, résultant de 

l’augmentation de la teneur en Mg du liquide, se confirment. Ainsi, on observe à nouveau une 

évolution d’une croissance en anneaux (Ga pur) vers une croissance sur toute l’interface 

Liquide/Solide (63 µmol de MMCP) et une inhibition de la coalescence des gouttes de Ga-Mg (Figure 

IV-13). 



206 
 

 

Figure IV-13 : Influence de la teneur en Mg du liquide sur la morphologie des structures de GaN crues par VLS, pour 

une nitruration de 20 min à 600°C sous 20 sccm de NH3 (images MEB des surfaces as-grown).  

Cependant,  pour les teneurs intermédiaires (0.6 et 2.4 µmol de MMCP), les effets du Mg sont 

moins prononcés qu’à 700°C, en particulier pendant les 1ers stades de la croissance (Figure IV-14). La 

vitesse de croissance, au cours de la rampe de montée en température, augmente avec la teneur en Mg 

du liquide. Cette évolution a été établie en se basant sur l’analyse de profils AFM obtenus pour les 

échantillons REF4, M14 et M15. Cependant, la croissance continue à s’effectuer essentiellement le 

long de la ligne triple (formation d’anneaux), hormis dans les gouttes les plus petites (Figure IV-14 g-

h). La croissance latérale n’est réellement favorisée qu’aux teneurs en Mg les plus élevées (12.5 et 63 

µmol, Figure IV-14 i-j), qui bénéficient de l’étalement des gouttes de liquide. Pour 12.5 µmol de 

MMCP, la croissance latérale sous la goutte est activée pendant la rampe de montée en température, 

mais semble ensuite inhibée au cours de la nitruration ultérieure à 600°C (formation d’anneaux). 
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Figure IV-14 : Etude des premiers stades de la croissance de GaN. La nitruration a été limitée à la durée de la rampe de température de 400°C à 600°C (i.e. tN = 0 min). 

1ère ligne : échantillons as-grown -  2nde ligne : après attaque acide de l’alliage résiduel.  
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Au bout de 20 min de nitruration à 600°C, un facettage hexagonal de la paroi externe des 

structures de GaN est observé, sauf pour la teneur en Mg la plus élevée (M14). De plus, quelle que soit 

la composition initiale du liquide, aucune gouttelette n’est observée en surface des échantillons bruts 

de croissance. Cela montre que la conversion du Ga en GaN est alors complète et cela confirme, par 

ailleurs, l’absence d’attaque significative par H2 à cette température sous 20 sccm de NH3. 

Des expériences complémentaires ont montré que, au bout de 5 min de nitruration, la 

croissance demeure incomplète pour des quantités de MMCP ≤ 12.5 µmol, contrairement à ce qui était 

observé à 700°C. Cela confirme que, comme nous l’avions déjà souligné pour un liquide formé de Ga 

pur, la vitesse de croissance diminue significativement avec la température de nitruration. 

 

2.3. Optimisation des conditions de nitruration 

Nous venons de voir que, dans la plupart des cas, les croissances dans un liquide Ga-Mg, à 

600-700°C et sous 20 sccm de NH3, conduisent à la formation d’anneaux. Ces derniers apparaissent 

dès les premiers stades de la croissance, aux plus faibles teneurs en Mg du liquide, ou en cours de 

croissance. Des plots pleins n’ont été obtenus, dans l’ensemble des gouttes, que pour la teneur en Mg 

la plus élevée (63 µmol de MMCP). Or, pour cette composition du liquide, la concentration en Mg 

incorporé dans GaN s’est révélée très excessive (~8×10
21

 cm
-3

), comme nous le verrons plus loin dans 

ce chapitre (cf § 3.2.1). Notre objectif a donc été de chercher à obtenir un tapis de plots pleins de 

GaN:Mg à partir d’un liquide moins riche en Mg (0.6-12.5 µmol de MMCP), principalement en 

optimisant les conditions de nitruration. 

Pour des croissances dans du Ga pur, nous avons vu au chapitre III que la réduction du flux 

d’ammoniac, i.e. de la sursaturation en N, favorisait la croissance à l’interface Liquide/Solide 

comparativement à la croissance le long de la ligne triple. C’est donc naturellement la première voie 

que nous avons testée. Par ailleurs, dans un second temps, nous avons également exploré de plus 

faibles températures de nitruration (TN = 500°C). 

 

2.3.1. Diminution de la sursaturation en azote  

Nous avons vu précédemment que, pour une nitruration à 700°C, un flux de NH3 de 20 sccm 

ne suffisait déjà pas à stabiliser le GaN formé par VLS, lorsque la croissance s’effectue dans du Ga pur 

ou dans un liquide de faible teneur en Mg (0.6 sccm de MMCP). C’est pourquoi nous n’avons 

envisagé la réduction du flux de NH3 qu’à plus basse température de nitruration (600°C). 

Une série de croissances a été réalisée, pour différentes compositions du liquide (cf Tableau 

IV-7), en effectuant la nitruration à 600°C sous un flux de NH3 réduit à 10 sccm. Pour compenser la 

diminution attendue de la vitesse de croissance, la durée du palier de nitruration a été augmentée à 60 



209 
 

min. La Figure IV-15 montre les morphologies de surface obtenues, mises en parallèle avec le résultat 

d’une croissance de référence dans le Ga pur (REF5), décrite au chapitre III. 

  
Température 
de dépôt du 

Mg (°C) 

nMMCP 

envoyée 
(µmol) 

  

REF5 / 0 0 

M18 500 0.6 0.009 

M19 500 2.4 0.036 

M20 500 12.5 0.18 

Tableau IV-7 : Conditions de dépôt du Mg pour les croissances avec 60’ de nitruration à 600°C sous 10 sccm de NH3. 

 
 

 

Figure IV-15 : Morphologies (échantillons as-grown) des structures de GaN obtenues après nitruration de 60 min à 

600°C sous 10 sccm de NH3. Les images en inserts rappellent les morphologies obtenues sous 20 sccm de NH3.  

Pour rappel, dans du Ga pur (Figure IV-15 a), la réduction du flux de NH3 de 20 à 10 sccm 

s’était traduite par la croissance de plots pleins de GaN, peu ou pas facettés, au lieu d’anneaux, mais 

également par l’activation de leur attaque par H2, mise en évidence par la formation de nombreuses 

petites gouttelettes en surface des plots. En présence de Mg (Figure IV-15 b-d), sous 10 sccm de NH3, 

nous avons également pu obtenir systématiquement des plots pleins, quelle que soit la composition du 

liquide. Comparativement à une croissance dans du Ga pur, les plots obtenus dans du Ga-Mg 

présentent un facettage hexagonal bien plus prononcé. De plus, si des gouttes de liquide de très faible 
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diamètre (10-20 nm) parsèment encore la surface des plots obtenus à faible teneur en Mg (Figure IV-

15 b), aucun liquide n’est observé en surface des échantillons M19 (Figure IV-15 c) et M20 (Figure 

IV-15 d). Ces deux dernières tendances sont similaires à celles observées pour une nitruration à 700°C 

sous 20 sccm de NH3. Elles suggèrent, une nouvelle fois, que l’augmentation de la teneur en Mg tend à 

stabiliser le matériau GaN au contact de H2, peut-être en améliorant sa qualité cristalline.  

Ces premiers essais nous ont montré que, au bout de 60 min de nitruration, la conversion du Ga 

initial en GaN était complète, quelle que soit la composition initiale du liquide. Dans un second temps, 

nous avons testé des durées intermédiaires du palier de nitruration. Pour la teneur en Mg du liquide la 

plus faible (0,6 µmol de MMCP), nous avons constaté que la conversion était déjà complète après 45 

min de nitruration, mais n’était que partielle au bout de 30 min. 

En conclusion, nous avons démontré qu’en réduisant la sursaturation en azote, il est possible 

d’obtenir, sur toute la gamme de composition du liquide explorée, un tapis dense de plots pleins de 

GaN:Mg, très facettés, tout en conservant des durées de nitruration modérées (~45 min). 

 

2.3.2. Diminution de la température de nitruration 

En maintenant le flux d’ammoniac à 20 sccm, nous avons testé une réduction de la 

température de nitruration à 500°C, en nous limitant à la teneur en Mg du liquide la plus faible (0.6 

µmol de MMCP). La durée du palier de nitruration a été, dans un premier temps, fixée à 60 min 

(échantillon M21, cf. Tableau IV-8). 

  
Température 
de dépôt du 

Mg (°C) 

nMMCP 

envoyée 
(µmol) 

  

Durée de 
nitruration à 500°C 

(min) 

M21 500 0.6 0.009 60 

M22 500 0.6 0.009 120 

Tableau IV-8: Conditions de croissance des différents échantillons élaborés. 

 L’observation par MEB de la surface de l’échantillon M21 (Figure IV-16) montre que des 

plots pleins n’ont été obtenus que dans les gouttes les plus petites, comme pour une nitruration à 

600°C sous le même flux de NH3. Dans les gouttes les plus larges, la conversion du Ga n’est que 

partielle : on observe des anneaux de GaN contenant, en leur centre, du Ga-Mg résiduel. Les plots et 

les anneaux présentent un facettage externe assez prononcé. Clairement, la diminution de température 

n’a pas eu d’influence significative sur le mode de croissance : la nucléation et la croissance se 

localisent toujours très préférentiellement autour de la ligne triple (hormis dans les gouttes les plus 

petites). 
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Figure IV-16 : Images MEB de la surface de 

l’échantillon M21 (60 min de nitruration). 

Insert: as-grown ; image principale: après attaque HCl. 

 

Figure IV-17 : Images MEB de la surface de 

l’échantillon M22 (120 min de nitruration). 

Insert: as-grown ; image principale: après attaque HCl 

Afin de pousser plus avant la conversion du Ga en GaN, nous avons augmenté la durée de 

nitruration à 120 min (échantillon M22, Figure IV-17). Même si une progression de la croissance a été 

observée, nous avons constaté qu’il restait encore du liquide au centre des plots. L’observation de la 

surface, après attaque acide, a montré que, au bout d’une durée de nitruration suffisamment longue, 

une croissance significative s’était produite au centre des anneaux les plus larges. Cela a conduit à la 

formation de plots, ne présentant plus de trou en leur centre, mais conservant toujours une région 

centrale en forte dépression. L’initiation de la croissance au centre des anneaux est probablement une 

conséquence de la consommation progressive du liquide. Lorsqu’une grande partie du Ga a été 

converti, la hauteur de liquide au centre des anneaux diminue fortement, favorisant alors la croissance 

à l’interface Liquide/Solide. 

En conclusion, cette étude préliminaire de nitruration à 500°C ne s’est pas révélée concluante. 

Tout d’abord, une très forte réduction de la vitesse de croissance a été notée, se traduisant par une 

conversion du Ga toujours incomplète au bout de 120 min de nitruration, alors qu’à 600°C elle était 

achevée après seulement 20 min. De plus, la croissance s’effectue toujours très préférentiellement le 

long de la ligne triple. 

 

2.4. Caractérisation par TEM des structures de GaN 

Dans le but d’évaluer la qualité structurale du GaN cru par VLS et de mieux comprendre 

l’effet du dopant Mg, des analyses par TEM ont été réalisées sur certains échantillons. La procédure 

suivie pour la préparation des lames minces a été décrite au chapitre III. Rappelons ici que les lames 

réalisées permettent des observations en coupe transverse, suivant 2 axes de zones différents : [11-20] 

et [1-100]. La préparation de ces lames étant longue, nous nous sommes focalisés sur l’étude de 

l’influence de la composition du liquide pour une température de nitruration fixée à 600°C 

(échantillons M10, M11 et M13). Nous n’avons pu analyser qu’un seul échantillon nitruré à 700°C, 

de teneur moyenne en Mg (12.5 µmol de MMCP ; M3). 
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Figure IV-18 : Observations par TEM en coupe transverse, à moyenne résolution, de différentes structures de GaN:Mg.  

(a) et (b) Echantillon M10 ; (c) Echantillon M12 ; (d) à (f) Echantillon M3. L’axe de zone est précisé sur chaque image. 

Les images TEM présentées en Figure IV-18 montrent diverses structures de GaN dopé au 

Mg (plots et anneaux) obtenues par VLS, issues de différents échantillons analysés. Pour l’échantillon 

M3, élaboré à 700°C à partir d’un liquide de teneur intermédiaire en Mg (12.5 µmol de MMCP), on 

observe très nettement les 2 stades successifs de la croissance décrits plus haut :  

- une croissance à "basse" température, pendant la rampe de 500 à 700°C, sous la forme d’une 

"plaquette". 

- une croissance au palier (700°C), sous la forme d’un anneau ou d’un plot selon le diamètre 

de la goutte de Ga-Mg. 

Ceci est particulièrement explicite sur l’image de la Figure IV-18 e, prise en mode HAADF 

(High-Angle Annular Dark-Field). La Figure IV-18 f en champ sombre (DF) montre que, même si le 

mode de croissance change en cours de nitruration, l’orientation cristallographique du GaN semble 

conservée. Nous verrons plus loin que les analyses de diffraction électronique ont permis de confirmer 

ce fait. 

La relation homo-épitaxiale entre les structures de GaN:Mg élaborées par VLS et le germe de 

GaN a été confirmée, pour l’ensemble des échantillons étudiés en TEM, grâce à l’analyse de clichés de 

diffraction électronique obtenus selon l’axe de zone [1-100]. En effet, comme l’illustre la Figure IV-

19, les configurations des taches de diffraction électronique obtenues pour les structures de GaN crues 

se sont avérés identiques (hormis en terme d’intensité) à celles enregistrées pour le germe. 
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Figure IV-19 : Clichés de diffraction électronique obtenus selon l’axe de zone [1-100]. 

(a)-(b) Echantillon M10 (TN = 600°C ; 0.6 µmol de MMCP) : clichés focalisés respectivement sur le germe et sur un plot. 

(d)-(e) Echantillon M3 (TN = 700°C ; 12.5 µmol de MMCP) : idem. 

Les images TEM à droite (c et f) montrent les plots analysés. 

De nombreuses observations, à haute résolution, de l’interface entre les structures épitaxiées et 

le germe ont été réalisées. Quelques exemples sont présentés en Figure IV-20. Comme attendu dans le 

cas d’une homo-épitaxie, pour une très large majorité de structures, l’interface avec le germe est peu 

ou pas visible. 

 

Figure IV-20 : Observations à haute résolution, selon l’axe de zone [1-100], de l’interface entre des structures de GaN:Mg 

et le germe. (a) et (b) échantillon M10 (TN = 600°C ; 0.6 µmol de MMCP) ; (c) échantillon M3 (TN = 700°C ; 12.5 µmol). 

Les observations TEM à haute résolution ont également permis une première évaluation, assez 

grossière, de la qualité cristalline du matériau dopé Mg épitaxié par VLS (Figure IV-21 et           

Figure IV-23). D’une façon générale, comme nous l’avions déjà noté pour la croissance VLS à 600°C 

de GaN non intentionnellement dopé (cf. chapitre III, p°161), le matériau GaN dopé Mg apparait plus 

défectueux que le germe. 
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Figure IV-21 : Images TEM à haute résolution, selon l’axe de zone [11-20], pour des échantillons avec TN = 600°C. 

(a) – (c) Echantillon M10 (0.6 µmol de MMCP) ; (d) – (f) Echantillon M13 (63 µmol). 

Pour des nitrurations à 600°C, et sur toute la gamme de teneur en Mg du liquide explorée, des 

défauts étendus sont observés en assez forte densité dans le GaN:Mg crû par VLS (Figure IV-21), 

comme c’était déjà le cas dans les structures de GaN non dopées. Ces défauts sont soit situés dans le 

plan basal, soit inclinés. Dans le matériau GaN n.i.d., nous avions émis diverses hypothèses quant à la 

nature de ces défauts : fautes d’empilement, dislocations, parois séparant des domaines de polytype de 

GaN différent. Pour les structures dopées Mg, une autre hypothèse crédible serait la formation de 

parois d’inversion de polarité, dont nous avons vu au chapitre I qu’elles constituent des défauts 

caractéristiques des forts niveaux de dopage. Il faut souligner que, comme dans le matériau n.i.d., les 

défauts étendus au sein des plots sont essentiellement révélés suivant l’axe de zone [11-20] et que 

certains de ces défauts sont probablement à l’origine de l’apparition de taches satellites additionnelles, 

suivant les directions [000n], sur les clichés de diffraction électronique correspondants (Figure IV-22).  

Il est également important de noter que, même pour le liquide le plus riche en Mg (conduisant à un très 

fort dopage : [Mg] > 10
21

 cm
-3

), nous n’avons pas détecté la présence d’inclusions au sein des plots de 

GaN, qui auraient pu résulter d’une précipitation d’un excès de Mg sous la forme de Mg3N2. De 

même, nous n’avons pas observé de défauts pyramidaux.  

Dans le cadre de cette étude TEM, l’analyse est restée qualitative. Nous n’avons pas cherché à 

quantifier la densité des défauts étendus et son évolution avec l’incorporation croissante du Mg. Ainsi, 
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sur la seule base de cette étude TEM préliminaire, il n’est pas possible de conclure quant à l’impact de 

l’incorporation du Mg sur la qualité cristalline du matériau VLS. 

 

Figure IV-22 : Clichés de diffraction électronique, selon l’axe de zone [11-20], respectivement pour les échantillons 

REF3, M10 et M13, avec TN = 600°C. 

Pour l’échantillon avec nitruration à 700°C et une teneur intermédiaire en Mg, des différences 

significatives sont mises en évidence (Figure IV-23). Les « plaquettes » de GaN:Mg formées 

initialement sur le germe, lors de la montée en température de 500 à 700°C, présentent une qualité 

cristalline apparemment comparable à celle des structures épitaxiées à 600°C, décrites plus haut. Par 

contre, le matériau GaN:Mg épitaxié ultérieurement à 700°C semble nettement moins défectueux. Des 

défauts planaires, situés dans le plan basal, sont toujours présents, mais en plus faible densité. De plus, 

on n’observe plus la présence de défauts étendus inclinés. L’amélioration de la qualité cristalline du 

matériau est également accréditée par la disparition des taches satellites sur les clichés de diffraction 

électronique correspondants (Figure IV-23 c), obtenus selon l’axe de zone [11-20]. Pour confirmer 

cette tendance, il faudrait analyser en TEM d’autres échantillons nitrurés à 700°C, de teneurs en Mg 

différentes, ainsi qu’un échantillon de référence n.i.d.. 
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Figure IV-23 : Images TEM à haute résolution et clichés de diffraction électronique, selon l’axe de zone [11-20], 

correspondants à l’échantillon M3 (12.5 µmol de MMCP) avec TN = 700°C. 

 

2.5. Conclusions 

Dans cette première partie, nous avons établi la faisabilité de la croissance VLS de GaN dans 

un liquide Ga-Mg. Même si le mouillage du germe par le liquide s’améliore significativement aux 

teneurs au Mg les plus élevées explorées dans cette étude, le liquide formé par MOCVD reste 

configuré sous la forme d’un tapis de gouttelettes. Comme pour la croissance dans du Ga pur, il en 

résulte systématiquement la formation d’un réseau de structures submicrométriques de GaN:Mg. Par 

ailleurs, nous avons montré que la présence de Mg tendait à accentuer la croissance latérale sous les 

gouttelettes, favorisant ainsi la croissance VLS à l’interface Liquide/Solide par rapport à la croissance 

le long de la ligne triple. Cet effet s’est révélé particulièrement prononcé à 700°C. En combinant la 

présence de Mg à une réduction de la sursaturation en azote, nous avons démontré qu’il était possible, 

à 600°C, d’obtenir un tapis de plots de GaN pleins, au lieu d’anneaux, même aux plus faibles teneurs 

en Mg du liquide. Des analyses par TEM en coupe transverse ont confirmé le caractère homo-épitaxial 

des structures de GaN:Mg formées. Elles ont, par ailleurs, mis en évidence une forte densité de défauts 

étendus dans le matériau GaN:Mg épitaxié à 600°C, comparable à celle observée dans le matériau 

non-intentionnellement dopé. Ces analyses préliminaires suggèrent aussi que l’augmentation à 700°C 

de la température de nitruration améliore la qualité cristalline du matériau. 

Un tapis de plots de GaN, suffisamment dopés de type p et en densité surfacique adaptée, 

pourrait permettre une protection périphérique efficace des diodes GaN. Néanmoins, explorer la 
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possibilité d’obtenir, par voie VLS, un film plus ou moins continu n’en demeure pas moins un objectif 

pertinent vis-à-vis de cette application. De plus, le fait que la croissance s’effectue sous la forme de 

plots, séparés les uns des autres, rend certaines caractérisations plus délicates. C’est le cas, en 

particulier, de la quantification du dopant Mg et des impuretés incorporées dans GaN, ou encore de la 

caractérisation électrique du matériau. Nos résultats démontrent clairement qu’un cycle unique de 

croissance VLS ne permet pas la formation d’un tel pseudo-film. C’est pourquoi nous nous sommes 

orientés vers la réalisation de croissances multi-cycles, autrement dit la répétition du cycle VLS 

complet (dépôt de Ga, incorporation du  Mg, puis nitruration). 

 

3. Croissance de films de GaN:Mg par un 
procédé multi-cycles 

 

3.1. Principe et étude de la faisabilité de 
l’élaboration de films de GaN:Mg 

 

3.1.1. Principe d’élaboration 

 
Nous venons de souligner l’intérêt, d’un point de vue fondamental ou en vue de la réalisation 

de caractérisations complémentaires, de pouvoir élaborer un film de GaN:Mg, plutôt qu’un réseau de 

structures submicrométriques. Afin de promouvoir la coalescence des plots/anneaux de GaN, nous 

avons exploré une approche multi-cycles : les 3 étapes successives du procédé VLS (dépôt du Ga, 

incorporation du Mg aux gouttes, nitruration) ont ainsi été répétées plusieurs fois à la suite. Dans 

l’étude menée jusqu’à présent, nous avons systématiquement reproduit les mêmes conditions 

expérimentales à chaque cycle successif. Dans le cadre d’une future optimisation, rien n’interdira de 

varier les conditions de croissance d’un cycle à l’autre, en particulier pour densifier le film obtenu. 

 

3.1.2. Morphologies de surface des pseudo-films obtenus 

De nombreuses croissances multi-cycles ont été réalisées, avec des températures de nitruration 

fixées à 600°C ou 700°C. Les premiers tests ont consisté en l’enchainement de 3 cycles identiques 

successifs. La majorité des essais ultérieurs concernent des croissances de type penta-cycles (5 cycles 

identiques), dont les conditions expérimentales sont détaillées dans le tableau ci-après. L’essentiel des 

essais a été réalisé avec un flux « standard » de NH3 (20 sccm). L’épaisseur moyenne des pseudo-films 

de GaN correspondants varie entre 150 et 200 nm. On notera que les croissances VLS « standard », 

correspondant à un cycle unique, seront appelées croissances « mono-cycle » dans la suite du 

manuscrit. 
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Réf. 
Nombre 

de cycles 

Dépôt de 

Mg 
Nitruration Réf. 

croissance

mono-cycle 

associée 

𝒏𝑴𝑴𝑪𝑷
𝒏𝑻𝑬𝑮

 Quantité 

de MMCP 

(µmol) 

fNH3 

(sccm) 

tN 

(min) 

TN 

(°C) 

C1 5 0 20 20 600 REF3 0 

C2 5 0.6 20 20 600 M11 0.009 

C3 5 2.4 20 20 600 M12 0.036 

C4 5 12 20 20 600 M13 0.18 

C5 5 63 20 20 600 M14 0.94 

C6 10 0.6 20 20 600 M11 0.009 

C7 5 0.6 10 60 600 M18 0.009 

C8 5 0.6 20 20 700 M1 0.009 

C9 5 2.4 20 20 700 M2 0.036 

C10 5 12 20 30 700 M3 0.18 

C11 5 63 20 20 700 M4 0.94 

Tableau IV-9 : Paramètres expérimentaux des principales croissances multi-cycles réalisées. 

Les morphologies de surface des pseudo-films obtenus par un procédé penta-cycles, pour un 

flux de nitruration standard de 20 sccm, sont récapitulées en Figure IV-24. D’une façon générale, 

quelles que soit la teneur en Mg du liquide et la température de nitruration, la répétition des cycles de 

croissance conduit à une amélioration sensible du taux de couverture du germe par le matériau 

GaN:Mg. Les tendances décrites pour des croissances mono-cycles, i.e. la formation préférentielle 

d’anneaux pour les teneurs en Mg faibles ou modérées et de structures pleines aux teneurs les plus 

élevées, se retrouvent dans la morphologie des pseudo-films de GaN:Mg obtenus. Cela se traduit, en 

particulier, par une augmentation du taux de couverture du germe avec l’enrichissement en Mg du 

liquide. Pour la teneur en Mg la plus élevée (63 µmol de MMCP), la couverture semble complète. 

Mais, l’aspect du film diffère suivant la température de nitruration : plus granulaire à 600°C et mieux 

coalescé à 700°C. Si cette dernière composition du liquide peut sembler optimale du point de vue de la 

microstructure des films, rappelons ici qu’elle conduit à des incorporations en Mg excessives       

(>10
21

 cm
-3

 ; cf. §3.2.1).  

 



219 
 

 

 

Figure IV-24 : Morphologies de surface des pseudo-films de GaN, obtenus par un procédé penta-cycles, en fonction de la teneur en Mg du liquide, pour 2 températures de nitruration (600 

et 700°C). Des images des surfaces sont présentées à 2 grandissements différents.      
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Pour élaborer des films de GaN:Mg très couvrants, tout en maintenant une teneur en Mg 

modérée au sein du liquide (permettant l’obtention de niveaux de dopage moins excessifs), deux voies 

ont été explorées. Tout d’abord, nous avons vu plus haut que la diminution de la sursaturation en N 

(réduction à 10 sccm du flux de NH3), favorisait la croissance à 600°C de structures pleines de 

GaN:Mg, même aux plus faibles teneurs en Mg. C’est pourquoi nous avons appliqué ces conditions 

optimisées à la réalisation d’un penta-cycles (réf. C7). Par ailleurs, pour un flux standard de 20 sccm 

de NH3, nous avons aussi exploré l’augmentation du nombre de cycles successifs, en le portant à 10, 

permettant d’atteindre une épaisseur de film dans la gamme 300-400 nm (réf. C6). Pour ces 2 essais, 

nous nous sommes focalisés sur la teneur en Mg la plus faible (0.6 µmol de MMCP). Les résultats 

obtenus sont illustrés en Figure IV-25 et Figure IV-26. 

 

 

Figure IV-25 : Comparaison des morphologies de films de GaN:Mg obtenus par un procédé penta-cycles, à partir d’un 

liquide de faible teneur en Mg (0.6 µmol de MMCP), avec des nitrurations à 600°C : (a) sous un flux standard de 20 sccm 

de NH3 (échantillon C2) et (b) sous un flux optimisé de 10 sccm (échantillon C7). Les morphologies obtenues après un 

mono-cycle sont rappelées en insert.  

 
Figure IV-26 : Influence du nombre de cycles successifs sur la morphologie des films de GaN:Mg obtenus à partir d’un 

liquide de faible teneur en Mg (0.6 µmol de MMCP), avec des nitrurations à 600°C sous 20 sccm de NH3. (a) 5 cycles 

(échantillon C2) et (b) 10 cycles (échantillon C6). 

Par ces 2 approches, une forte amélioration de la couverture du germe et une nette 

densification du film (liée à une meilleure coalescence) sont clairement mises en évidence. On note 
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cependant sur la Figure IV-25b que, si un mono-cycle conduit à l’épitaxie (sous 10 sccm de NH3) de 

structures pleines de GaN, des structures en anneaux apparaissent néanmoins au cours des cycles 

ultérieurs. Ce dernier point sera discuté dans le paragraphe suivant. Par ailleurs, il est important de 

noter que, pour cette faible teneur en Mg du liquide, le niveau de dopage en Mg est ramené à quelques 

10
19

 cm
-3

 (cf. analyses SIMS), c'est-à-dire dans la gamme ciblée au début de cette étude. On peut donc 

en conclure que, en jouant sur les conditions d’élaboration des films, il est possible de combiner un 

niveau de dopage adéquat et une morphologie optimisée. 

 

3.1.3. Etude de la reprise de croissance après un 1er cycle 

Les analyses TEM, précédemment discutées, ont montré que les structures de GaN crues par 

VLS lors d’un 1
er
 cycle sont épitaxiales vis-à-vis du germe de GaN (0001). Ce qui se passe lors des 

cycles suivants reste à déterminer. En effet, la reprise de croissance ultérieure (après un nouveau dépôt 

de Ga) peut se faire sur la surface (0001) du germe, entre les structures déjà formées, mais aussi sur les 

flancs, au sommet (dans le cas de plots pleins), ou au centre (pour des anneaux) des structures de GaN 

précédemment épitaxiées. 

Afin d’analyser ce processus, 2 croissances test spécifiques ont été effectuées, visant à étudier 

la reprise de croissance après la réalisation d’un 1
er
 cycle. Les conditions expérimentales choisies pour 

ce 1
er
 cycle étaient celles de la croissance M12 (66 µmol de TEG ; 2.4 µmol de MMCP ; nitruration à 

600°C sous 20 sccm de NH3). Suite à ce cycle : 

- Pour le 1
er
 échantillon (C12) : un nouveau dépôt MOCVD de Ga et Mg  a été effectué, dans 

les mêmes conditions expérimentales.  

- Pour le 2
nd

 échantillon (C13) : un 2
nd

 cycle complet, identique au précédent, a été réalisé. 

Leurs morphologies de surface sont présentées en Figure IV-27 et comparées à la surface 

obtenue à l’issue d’un mono-cycle. 

 

Figure IV-27 : Comparaison des morphologies de surface des échantillons : (a) M12 (croissance mono-cycle) ;  

(b) C12 (mono-cycle + dépôt  de Ga et de Mg) et (c) C13 (bi-cycle). 
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L’observation de la surface des échantillons C12 et C13 fournit un certain nombre 

d’informations clés sur les mécanismes de reprise de croissance. Tout d’abord, on note que seule une 

partie des gouttelettes formées lors du 2nd cycle se localise entre des structures de GaN précédemment 

épitaxiées. Pour ces gouttelettes, l’angle de mouillage est significativement réduit, comparativement 

au mouillage du germe nu. Du fait de la plus faible hauteur de liquide, il en résulte, après nitruration, 

la formation de « plaquettes » de GaN, reliant des plots/anneaux proches voisins. Cette population de 

gouttes contribue ainsi très majoritairement à l’amélioration de la couverture du germe. D’autres 

gouttelettes se forment au-dessus d’un plot/anneau unique de GaN, en conservant un angle de 

mouillage médiocre. Du fait de leur diamètre limité, cela conduit à la reprise de croissance d’un plot 

plein ou présentant une cavité centrale très étroite. Enfin, une dernière population correspond à des 

gouttelettes, de diamètres plus élevés atteignant 400-500 nm (contre ~200 nm maximum sur le germe 

nu), qui se forment à cheval sur plusieurs structures voisines. Il en résulte, après nitruration, la 

croissance de larges anneaux de GaN. 

D’une façon générale, on peut donc conclure que, même si les paramètres expérimentaux des 

2 cycles successifs sont identiques, la distribution en tailles et le mouillage des gouttes de Ga-Mg sont 

profondément modifiés lors du 2
nd

 cycle, ce qui influence fortement la reprise de croissance de GaN. 

Des études complémentaires ont été effectuées sur un échantillon correspondant à une 

croissance de type tri-cycles (réf. C14) à 600°C, à partir d’un liquide de forte teneur en Mg (63 µmol 

de MMCP/cycle). Afin de réaliser des observations sur la tranche par STEM (Scanning Transmission 

Electron Microscopy), une lame mince a été préparée par la technique FIB puis transférée sur une 

grille TEM en cuivre. La préparation de la lame et les observations STEM ont été réalisées par Nicolas 

Vivet à STMicroelectronics (Tours). 

 

Figure IV-28 : Images STEM en coupe transverse pour une croissance de type tri-cycles (réf. C14). Les nitrurations 

successives ont été réalisées à 600°C sous 20 sccm de NH3, à partir d’un liquide de teneur en Mg élevée                             

(63 µmol de MMCP). 

Comme on peut l’observer en Figure IV-28a, il est à noter que la croissance a été réalisée sur 

un germe de GaN N- dans lequel des tranchées étaient gravées. Sur cette même figure, outre le 

pseudo-film de GaN:Mg formé en surface, on distingue aussi les différentes couches constituant le 

buffer entre le substrat de Si(111) et l’épitaxie de GaN. Les images STEM montrent une couverture 

quasi-totale de la surface à l’issue des 3 cycles, mais l’épaisseur du pseudo-film varie grandement le 

long du germe. De plus, si l’interface entre les plots formés lors du 1
er
 cycle et le germe n’est 

quasiment pas apparente (caractère homo-épitaxial), le caractère épitaxial des plots/anneaux formés 
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ultérieurement n’est pas établi. Quelques observations par TEM, réalisées sur cette lame au GREMAN 

par Frédéric Cayrel, ont également montré que des plots bien cristallisés coexistaient avec des plots 

beaucoup plus défectueux, vraisemblablement formés lors des reprises de croissance.  

  

3.2. Caractérisations complémentaires des films de 

GaN obtenus 

3.2.1. Caractérisations par SIMS 

3.2.1.1. Paramètre expérimentaux  

Un grand nombre d’analyses SIMS ont été réalisées, par la société Probion (Bagneux), sur des 

films obtenus par croissances multi-cycles (majoritairement des penta-cycles). Nous avons fait réaliser 

sur ces échantillons des profils en profondeur de la concentration du dopant Mg, mais également des 

principales impuretés (H, C, O) susceptibles de s’incorporer dans nos films. Sur quelques échantillons, 

des profils en profondeur pour le Si ont aussi été enregistrés.  Des ions primaires O2
+
 ont été utilisés 

pour la détection de l’azote et du Mg (surfaces analysées ~10×10 µm²), des ions primaires Cs
+ 

pour la 

détection du Ga et des éléments O, C et H (surfaces analysées ~60×60 µm²). Des étalons, i.e. des 

échantillons de référence de GaN ayant subi une implantation ionique de doses connues de l’élément 

analysé, ont été utilisés pour déterminer les concentrations du dopant et des différentes impuretés. La 

calibration en profondeur a été obtenue à partir de la mesure de la profondeur des cratères par 

profilométrie à stylet. 

La préparation des échantillons avant analyse SIMS a été réalisée de la façon suivante. Après 

croissance, les résidus éventuels de Ga et de Mg (et/ou de leurs oxydes) ont été attaqués longuement 

dans des solutions concentrées de HCl et de HF. De plus, juste avant l’analyse, l’oxyde natif reformé 

en surface des films a été attaqué dans une solution de HCl. Afin d’améliorer les limites de détection 

des impuretés qui constituent aussi des polluants atmosphériques (H, C et O), diverses précautions ont 

été prises : dégazage du porte-échantillon, pompage prolongé, utilisation d’un piège à azote liquide. 

Une vitesse de pulvérisation plus élevée a aussi été utilisée, au détriment de la résolution en 

profondeur. 

 

3.2.1.2. Quantification du dopant Mg 

Un profil en profondeur typique de la concentration en Mg est montré en Figure IV-29, pour 

un penta-cycles (C9 : 700 °C, 2.4 µmol de MMCP) de GaN:Mg d’une épaisseur moyenne de               

 200 nm. La concentration en Mg mesurée est très élevée ( 6×10
20

 cm
-3

), homogène en profondeur 

dans le film, et un profil assez abrupt est observé à l’interface avec le germe, malgré la microstructure 

granulaire du film (visible en Figure IV-24 p). 
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Figure IV-29 : Profil SIMS en profondeur de la concentration en Mg pour le penta-cycles C9                                        

(700°C ; 2.4 µmol de MMCP). 

La Figure IV-30 montre l’évolution de l’incorporation du Mg au sein du film en fonction de la 

quantité de MMCP injectée au cours de chaque cycle, qui détermine la teneur en Mg du liquide.  

D’une façon générale, une évolution quasi-linéaire est observée, ce qui nous assure d’un très bon 

contrôle du niveau de dopage des films par un ajustement de la teneur en Mg initiale au sein du 

liquide. La température de nitruration - 600°C, 700°C, mais aussi 500°C (données non superposées 

pour plus de clarté) - n’a pas d’influence significative sur le niveau d’incorporation du Mg. Cela 

suggère, en particulier, qu’il n’y aurait pas de pertes significatives de Mg par évaporation avec 

l’augmentation de la température. De plus, la température (400 ou 500°C) à laquelle le Mg a été 

incorporé aux gouttes de Ga ne semble pas avoir d’influence significative sur la composition initiale 

du liquide. 

 

 

Figure IV-30 : Evolution de la concentration en Mg dans les films de GaN en fonction de la quantité de MMCP injectée 

au cours de chaque cycle. 
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La concentration en Mg dans nos films varie entre 2×10
19

 et 6×10
21

 cm
-3

. Cela démontre sans 

ambiguïté l’aptitude de notre technique VLS à permettre l’obtention de très forts niveaux de dopage 

au Mg. Notons que les niveaux atteints sont bien supérieurs aux valeurs rapportées dans la littérature 

pour des cristaux de GaN crus par épitaxie en phase liquide par la technique HPSG (cf chapitre I), ou 

par toute autre technique.  Le dopage maximum  a été obtenu dans des conditions (63 µmol / cycle de 

MMCP) pour lesquelles la teneur en Mg du liquide a été grossièrement évaluée à quelques at %. Le 

niveau de dopage atteint (6×10
21 

cm
-3

) correspond à un ratio atomique Mg/Ga voisin de 14 % au sein 

des films. À titre de comparaison, dans le cas de l’épitaxie VLS du 4H-SiC, l’obtention d’un dopage 

en Al de ~10
21

 cm
-3

 nécessitait des teneurs en Al dans le liquide bien plus élevées (~ 65-70 %). Par 

ailleurs, il faut aussi souligner que, par notre approche VLS, la gamme de dopage visée pour 

l’application « protection périphérique », i.e. [Mg] = 10
19 

- 10
20 

cm
-3

, est clairement atteinte. 

Dans une majorité de films, les concentrations en Mg mesurées semblent significativement 

supérieures à la limite de solubilité dans GaN généralement admise pour cet élément, estimée entre 

10
19

 et 10
20 

cm
-3

. Une séparation de phases, se traduisant par la formation de Mg3N2, était ainsi 

susceptible de se produire. Néanmoins, comme nous l’avons déjà évoqué, les analyses par TEM 

réalisées sur des mono-cycles n’ont pas mis en évidence la présence d’inclusions dans la matrice de 

GaN, même aux teneurs en Mg les plus élevées (63 µmol de MMCP/cycle). Cependant, parmi les 

nombreux défauts étendus observés dans notre matériau GaN:Mg, la présence de parois d’inversion de 

polarité est vraisemblable. Ces dernières, formées de briques de Mg3N2, constituent un stade 

préliminaire de la séparation de phases. 

 

Figure IV-31 : Profil SIMS en profondeur du Mg et de l’élément de matrice N pour un penta-cycle de GaN non 

intentionnellement dopé (réf. C15), réalisé à la suite de plusieurs croissances en présence du dopant. 

Un point particulier que nous avons cherché à éclaircir est l’existence présumée d’un effet 

mémoire du Mg dans notre chambre de croissance. Pour cela, des croissances multi-cycles de GaN 

non intentionnellement dopé ont été réalisés à la suite de croissances en présence du dopant Mg. Un 
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profil SIMS en profondeur pour le Mg, obtenu pour un tel film de GaN n.i.d. (réf. C15), est montré en 

Figure IV-31. On observe clairement une pollution en Mg du film, à un niveau limité (≤ 10
18

 cm
-3

), au 

voisinage de son interface avec le germe mais aussi, et principalement, en surface. Cette 

« rémanence » est vraisemblablement la conséquence d’une contamination issue de la surface du 

suscepteur. 

 

3.2.1.3. Incorporation d’impuretés 

Par analogie avec la croissance MOCVD de GaN, la première impureté susceptible de 

s’incorporer massivement dans nos films est l’hydrogène, du fait de l’utilisation de NH3 comme source 

d’N et, de façon plus secondaire, de H2 comme gaz porteur. L’incorporation de C est également 

attendue, en raison de l’utilisation des précurseurs organométalliques TEG et MMCP, et de la présence 

d’un suscepteur en graphite. Le niveau de pollution par l’oxygène est également un point crucial à 

quantifier, en vue de l’obtention d’un matériau de type p. En raison de l’utilisation d’une chambre de 

croissance en quartz, la pollution éventuelle en Si (autre dopant de type n) est également à vérifier. 

 

Figure IV-32 : Profils SIMS en profondeur pour les principales impuretés présentes dans des couches VLS de GaN.        

(a) Penta-cycles de GaN:Mg (ref. C2) ; (b) Déca-cycles de GaN:Mg (réf. C16) ; (c) Déca-cycles de GaN n.i.d. (ref. C15). 



227 
 

Des profils en profondeur typiques pour les impuretés C, O et H sont présentés en Figure IV-

32 a, dans le cas d’un penta-cycles. De fortes contaminations en O (autour de 10
21

 cm
-3

), en C (10
20

 à 

10
21 

cm
-3

) et en H (10
20

 à 10
21 

cm
-3

) sont mises en évidence au sein des films de GaN:Mg. Comme on 

peut l’observer en Figure IV-32 a, les profils de ces impuretés présentent très fréquemment des pics à 

l’interface avec le germe et en surface. Afin de limiter ces contributions (pollutions d’interface et de 

surface), des analyses SIMS ont été réalisées sur des films plus épais et plus couvrants, obtenus grâce 

à des déca-cycles (Figure IV-32 b). Ces analyses complémentaires confirment que la contamination 

par ces 3 éléments affecte réellement toute l’épaisseur du film. Enfin, il faut également souligner que 

les analyses réalisées sur des films de GaN n.i.d. (Figure IV-32 c) ont mis en évidence des niveaux de 

pollution très similaires par ces différents éléments. Cela démontre donc que la forte contamination en 

O de nos films de GaN:Mg n’est pas liée à la très forte affinité du Mg vis-à-vis de cet élément. Enfin, 

en ce qui concerne l’élément Si, les niveaux de contamination mesurés (profils non montrés) sont plus 

faibles, dans la gamme 10
18 

-10
19

 cm
-3

. 

Comme nous l’avons souligné plus haut, l’existence d’une contamination importante par 

l’hydrogène était prévisible, par analogie avec ce qui est observé en MOCVD. Dans des couches 

épitaxiées par LPSG, dans un bain de Ga-Ge, les niveaux d’incorporation mesurés par SIMS étaient de 

l’ordre de qqs 10
17

 cm
-3

 [IV-6], significatifs mais néanmoins beaucoup plus faibles que dans la 

présente étude. Dans notre cas, les niveaux de contamination en H mesurés suggèrent que le Mg 

incorporé est vraisemblablement complexé en totalité ou en très large majorité, selon sa concentration. 

Le recours à des recuits post-croissance devrait permettre de dissocier, au moins partiellement, ces 

complexes Mg-H, même s’il faut rappeler que, aux forts niveaux de dopage au Mg obtenus, des 

complexes stables sont susceptibles de se former et pourraient alors réduire l’efficacité de tels recuits 

(cf. chapitre I). Rappelons enfin que l’incorporation initiale d’hydrogène  est souvent considérée 

comme bénéfique au dopage de type p par le Mg, car elle tendrait à augmenter la solubilité du Mg 

dans GaN et à inhiber la formation de défauts à l’origine d’une auto-compensation de l’accepteur. À 

condition de pouvoir s’en débarrasser par la suite … 

Le carbone est un dopant de GaN potentiellement amphotère. Néanmoins, l’analyse de la 

littérature suggère qu’il se comporte très majoritairement comme un accepteur. Ainsi, sa forte 

incorporation dans GaN n’apparait pas rédhibitoire, même si elle pourrait limiter notre contrôle du 

dopage du matériau. 

La forte contamination en O de nos couches, 2 à 3 ordres de grandeur supérieure à celle par le 

Si, est clairement le résultat le plus problématique. Il faut rappeler ici (cf chapitre I) que la pollution 

par l’oxygène est un inconvénient général de la synthèse de cristaux ou de couches de GaN en phase 

liquide. Dans les couches de GaN n.i.d. épitaxiées dans du Ga pur par HPSG, à hautes températures et 

pressions, des contaminations de l’ordre de 10
20  

cm
-3

 ont été mesurées [I-7] [I-8]. Des concentrations 

en O de quelques 10
18

 cm
-3

 ont aussi été mises en évidence dans des couches épitaxiées, à plus basse 



228 
 

température, dans un liquide Ga-Ge par la technique LPSG [I-6]. Seuls les cristaux synthétisés dans un 

liquide Ga-Na présentaient des contaminations très réduites (~10
16

 cm
-3

), le Na jouant alors 

vraisemblablement un rôle de getter vis-à-vis de l’O. Nos niveaux de contamination en O excèdent 

néanmoins d’un ordre de grandeur les maximas rapportés dans la littérature pour des croissances en 

phase liquide. Dans la plupart de nos couches, la teneur en O est similaire ou supérieure à celle du Mg. 

Si, de plus, on prend en compte le fait que le taux d’ionisation de l’accepteur Mg à température 

ambiante est bien plus faible que celui des donneurs associés à l’O, de tels niveaux de contamination 

en O sont assurément rédhibitoires pour l’obtention d’un matériau de type p. 

 

3.2.2. Caractérisations par photoluminescence 

Quelques films de GaN, obtenus par le procédé multi-cycles, ont été caractérisés par 

photoluminescence (PL) à basse température (4.5 K) par nos partenaires du CEA-LETI. La Figure IV-

33 superpose les spectres obtenus pour 3 échantillons :  

- Un film de référence n.i.d. (C15 ; N 600°C), présentant une contamination d’interface et 

de surface par le Mg ([Mg] ≤ 10
18

 cm
-3 

- cf. profil SIMS en Figure IV-31) 

- 2 films de GaN:Mg fortement dopés : C2 (0.6 µmol de MMCP/cycle ; N 600°C ;        

[Mg] = 2×10
20

 cm
-3

) et C9 (2.4 µmol de MMCP/cycle ; N 700°C ; [Mg] = 6×10
20

 cm
-3

). 

Pour plus de clarté, le spectre de l’échantillon C9 est repris, seul, et annoté en Figure IV-34. 

 

Figure IV-33 : Comparaison de plusieurs spectres de PL à 4.5K. (a) Film C15 de GaN n.i.d. ([Mg] ≤ 1018 cm-3) ; (b) Film 

C2 de GaN:Mg nitruré à 600°C ([Mg] = 2×1020 cm-3) et (c) Film C9 de GaN:Mg nitruré à 700°C ([Mg] = 6×1020 cm-3). 
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Figure IV-34 : Détails du spectre de PL à 4.5K pour le film C9 de GaN:Mg. Les principales émissions issues du GaN 

épitaxié par VLS sont repérées en rouge, celles issues du germe en vert. 

Sur l’ensemble des spectres, l’émission des bords de bandes est dominée par une transition à 

environ 3.47 eV, attribuée à la recombinaison d’excitons liés à des donneurs (DBE, pour Donnor 

Bound Exciton). Vraisemblablement, cette émission (attendue à 3.472 eV) est essentiellement issue du 

germe assez épais de GaN dopé au Si ([Si] ≈ 10
16

 cm
-3

). Une contribution minoritaire de la couche 

VLS (dopée n par l’oxygène et le Si) à cette bande est probable. Une seconde bande profonde, très peu 

intense voire parfois absente, est associée au germe de GaN. Il s’agit de la bande de luminescence 

jaune aux alentours de 2.2-2.3 eV. L’attribution de cette bande d’émission dans le visible est encore 

sujette à controverse. Diverses hypothèses ont été émises, mettant généralement en jeu une transition 

entre un donneur peu profond (le Si ?) et un accepteur profond [IV-9] [IV-10] [IV-11]. Cet accepteur 

serait associé à un complexe formé entre des défauts, étendus ou ponctuels, et une impureté (Si, O ou 

C). Différentes études mettent, en particulier, en cause les lacunes de Ga (VGa) [IV-10] [IV-11] [IV-

12]. 

Pour le film de GaN n.i.d. (mais contaminé par du Mg), 2 bandes spécifiquement issues du 

matériau VLS sont observées : la première émerge à 3.427 eV et la seconde autour de 3.27 eV. 

L’émission à 3.27 eV, attribuée à une recombinaison de Paires Donneur-Accepteur (notée DAP1), 

correspond à une luminescence « standard » du matériau GaN, qu’il soit dopé de type n, n.i.d. ou 

faiblement dopé de type p, et quelle que soit la technique de croissance utilisée [IV-13]. Dans du GaN 

faiblement ou modérément dopé au Mg (typiquement [Mg] < 10
18

 cm
-3

), comme c’est le cas de notre 

échantillon, l’intensité de cette émission est toujours exacerbée. De plus, ce phénomène est alors 

typiquement associé à l’émergence d’une émission des bords de bandes vers 3.466 eV (ABE1, pour 

Acceptor Bound Exciton), attribuée à la recombinaison d’excitons liés au même accepteur [IV-14]. 

Cette dernière émission n’est pas visible, ici, sur le spectre de PL du film n.i.d.. La nature de 
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l’accepteur mis en jeu dans ces transitions est toujours controversée : certains l’ont attribué à tort au 

Mg (en site Ga), d’autres au C (en site N) [IV-15] [IV-16], d’autres encore à des complexes VGa-O ou 

VGa-O-H [IV-17], ou mettant en jeu des défauts étendus [IV-18]. La nature de la seconde émission à 

3.427 eV n’est pas connue avec certitude. Dans la littérature, une bande de luminescence à 3.41-3.42 

eV a été attribuée à la recombinaison d’excitons liés à des fautes d’empilement basales (BSFs) [IV-

19]. C’est une origine possible de la luminescence observée à 3.427 eV, si on se réfère aux résultats 

TEM obtenus pour un mono-cycle de GaN n.i.d. (cf chapitre III) qui suggèrent la présence de tels 

défauts. Néanmoins, dans cette hypothèse, la raison pour laquelle cette bande disparait dans les 

échantillons fortement dopés au Mg n’est pas éclaircie. 

L’observation des spectres de PL des 2 films de GaN fortement dopés au Mg révèle des 

caractéristiques en parfait accord avec la littérature. On note, en effet, l’émergence de 2 nouvelles 

transitions : une émission des bords de bandes à 3.45 eV (ABE2) et une bande large (DAP2), plus 

profonde que la bande DAP1 décrite plus haut. Cette bande DAP2 tend d’autant plus à se décaler vers 

les basses énergies que le dopage s’accentue. Si on observe le spectre de PL du film le plus dopé (cf. 

Figure IV-34), on constate que la bande DAP1 (≈ 3.27 eV) est toujours présente, mais n’apparait plus 

que comme un épaulement (à haute énergie) au sein de la bande DAP2, centrée autour de 3.20 eV. Ces 

2 bandes (ABE2 et DAP2) sont caractéristiques du matériau GaN très dopé au Mg ([Mg] > 10
18

 cm
-3

) 

[IV-14] [IV-15] [IV-20]. Elles sont associées au même accepteur, dont la nature est une nouvelle fois 

sujette à discussions. Récemment, l’émission ABE2 (3.45 eV) a été attribuée, de façon convaincante, à 

la présence de parois de domaines d’inversion de polarité dans GaN:Mg [IV-21]. Cela tendrait à 

confirmer la présence de tels défauts dans notre matériau, que nous avions déjà évoquée en passant en 

revue la nature possible des défauts étendus observés en forte densité dans nos structures de GaN:Mg. 

 

 

3.2.3. Mesures électriques par sonde 4 pointes  

Du fait de leur facilité de mise en œuvre, nous avons pu réaliser au cours de cette étude de 

nombreuses mesures 4 pointes (voir le principe en annexe 1), à température ambiante, sur des films de 

GaN n.i.d. ou dopés au Mg. Les films caractérisés ont été obtenus par un procédé penta-cycles et 

présentaient ainsi une épaisseur moyenne de ≈ 200 nm. Notons que les résultats discutés dans ce 

paragraphe concernent uniquement des films as-grown. Les principales tendances mises en évidence 

sont les suivantes : 
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- Pour les films de GaN n.i.d. ([Mg] <10
18

 cm
-3

), les valeurs de résistance carrée R□ mesurées 

sont faibles (30 à 50 Ω), correspondant à de très faibles valeurs de résistivité électrique, 

autour de 1 mΩ.cm. Sur la base des résultats des analyses SIMS, la très forte conductivité de 

ces films s’explique, sans ambiguïté, par un fort dopage de type n, principalement par 

l’oxygène. Les valeurs de résistivité mesurées apparaissent, en 1
ère

 approximation, cohérentes 

avec les concentrations en O déterminées par SIMS (≈10
21

 cm
-3

).  

 

- Pour des films de GaN « modérément  » dopés au Mg, soit :                                             

5×10
19

 cm
-3

 < [Mg] < 3×10
20

 cm
-3

 (0.6 à 2.4 µmol de MMCP / cycle), des valeurs de 

résistivité similaires (≈ 1 mΩ.cm), sont mesurées. La conductivité de ces films est toujours 

contrôlée par l’oxygène, incorporé en plus forte concentration que le Mg et qui, contrairement 

au Mg, n’est pas sujet à passivation et présente une ionisation complète de ses niveaux.  

 

- Pour les films de GaN les plus fortement dopés ([Mg] > 10
21 

cm
-3

), la résistance carrée est 

trop élevée, de telle sorte que l’appareillage utilisé la considère systématiquement comme 

hors-gamme. Cela démontre que, avec une incorporation croissante du Mg, on observe une 

évolution d’un film de GaN très conducteur de type n ([Mg] < 3×10
20

) vers un film semi-

isolant, comme cela avait été rapporté dans la littérature lors de l’étude du dopage au Mg de 

couches épitaxiées par la technique HPSG [IV-22] [IV-23]. Cela signifie donc que, dans les 

films très dopés au Mg, le dopage de type n par l’oxygène est compensé par des accepteurs. 

Notons que, dans ces films, la concentration en Mg mesurée par SIMS est nettement 

supérieure à celle de l’hydrogène, de telle sorte que seule une partie des accepteurs MgGa doit 

être passivée par la formation de complexes Mg-H. Une compensation des dopants n par des 

accepteurs MgGa, et vraisemblablement par d’autres accepteurs associés à des impuretés (C) ou 

à des défauts, est donc crédible. 

 

3.3. Tentatives de réduction de la contamination 
en oxygène 

 

Comme nous l’avons discuté plus haut, la très forte contamination par l’oxygène de nos 

structures et films de GaN constitue un point bloquant dans la perspective de l’obtention d’un dopage 

de type p. Depuis la mise en évidence de ce problème, nous n’avons eu de cesse d’essayer d’identifier 

la(les) source(s) de cette pollution et de tenter d’en limiter le niveau. Pour ce faire, un certain nombre 

de croissances test ont été réalisées et des modifications ont été entreprises, tant sur un plan technique 

(modifications du bâti) que dans les procédures suivies. Des analyses SIMS ont permis d’étudier, 

systématiquement, les évolutions testées. Dans ce paragraphe, nous allons préciser les principales 

voies explorées. 
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 Notre réacteur n’étant pas équipé d’un sas d’introduction, la chambre de croissance est remise 

à l’air lors de chaque chargement/déchargement des échantillons, ce qui entraine une pollution 

d’origine atmosphérique. Pour limiter au maximum celle-ci, une longue étape de pompage/dégazage 

est réalisée consciencieusement avant chaque manipulation. Elle a été régulièrement optimisée au 

cours du temps : 

 Suite au chargement des germes, nous réalisons de nombreux cycles successifs de 

pompage en vide primaire de la chambre de croissance, puis de remplissage par de l’Ar 

purifié jusqu’à la pression atmosphérique. 

 Le suscepteur est ensuite dégazé, sous vide primaire, à une température de 600°C. Ces 

conditions ont été optimisées afin de ne pas détériorer la surface des germes de GaN. 

 La durée du pompage en vide secondaire (<10
-5 

mbar) a été augmentée (de 20 min à près 

de 24 h). 

 Nous avons aussi augmenté la durée du dégazage, sous vide secondaire et à chaud 

(utilisation d’un décapeur thermique et de cordons chauffants), des parois de la chambre 

de croissance et des lignes de gaz en entrée de celle-ci. 

Le suscepteur en graphite a également été rapidement identifié comme une source potentielle 

de pollution, tant par l’O que par le C. Il est en effet susceptible de libérer à chaud des espèces COx (g) 

volatiles. C’est pourquoi nous avons remplacé le suscepteur « nu » (en graphite de haute pureté), 

initialement utilisé, par un suscepteur recouvert par une couche d’environ 130 µm de SiC 

polycristallin de haute pureté (fourni par la société Toyo Tanso). 

Notre chambre de croissance en quartz constitue une source potentielle de contamination par 

l’O (et le Si). Lors de croissances LPSG (cf §2.2.3.2 chapitre I) dans un liquide Ga-Ge, à des 

températures entre 900 et 1000°C, Meissner et al. ont identifié l’attaque par H2 de leur réacteur en 

quartz, à murs chauds, comme source probable de pollution [IV-6]. Il est cependant à noter que, dans 

notre cas, nous utilisons une configuration à murs froids et de plus faibles températures, ce qui devrait 

limiter ce risque. Néanmoins, par précaution, nous avons fait le choix de recouvrir les parois internes 

de notre chambre de croissance par du GaN pollycristallin, déposé par MOCVD à partir de nos 

sources organométalliques de gallium et d’azote.  

 Une autre hypothèse explorée a été que la contamination en O soit issue du gaz porteur (H2) 

ou de l’un des précurseurs (NH3, TEG ou MMCP) mis en œuvre lors du procédé VLS.  

Concernant le gaz porteur H2, une défaillance du système de purification à getter utilisé a été 

envisagée. Pour explorer cette hypothèse, des croissances test ont d’abord été effectuées pour 

lesquelles nous avons remplacé H2 par de l’Ar purifié, au cours de toutes les étapes successives du 

cycle de croissance VLS (i.e. dépôt de Ga, de Mg, puis nitruration). Pour s’assurer de la pureté de 

l’Ar, nous avons ajouté une cartouche de filtration supplémentaire en sortie du dispositif déjà existant. 
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Les analyses SIMS réalisées sur les films de GaN ainsi obtenus ont mis en évidence une 

contamination accrue par le C et par l’O, s’expliquant vraisemblablement par la disparition de l’effet 

réducteur de H2. Dans un second temps, nous avons remplacé le système de purification de H2 en 

service depuis le début de l’étude. 

Pour ce qui concerne l’ammoniac, une cartouche de filtration en ligne a été rajoutée à l’entrée 

de son système de distribution. 

Les niveaux de pollution en O étant similaires dans les films n.i.d. et dopés au Mg, nous 

avons écarté l’hypothèse d’une contamination du précurseur du Mg (MMCP). Par contre, une 

contamination du précurseur du Ga constituant une hypothèse crédible, nous avons procédé au 

remplacement du bulleur de TEG. 

D’autres essais plus ponctuels ont également été effectués : 

- Réduction de la température de nitruration à 500°C, en espérant limiter la désorption 

d’espèces oxygénées depuis la surface du suscepteur ou les parois de la chambre de 

croissance. 

- Dépôt de Mg sur le suscepteur, avant croissance VLS, dans le but de piéger l’oxygène 

par un effet « getter ». 

- Ajout d’une étape supplémentaire de recuit sous H2 à 500°C, après le dépôt du Ga, en 

espérant réduire l’O présent dans les gouttelettes de métal… 

 

Malgré toutes ces évolutions (résumées dans le Tableau IV-10), nous ne sommes pas parvenus 

à réduire significativement la contamination par l’O. La concentration la plus faible mesurée dans 

un film de GaN:Mg est voisine de 6×10
20

 cm
-3

. 

 

Quelques pistes pourraient encore être explorées : 

- Adopter une nouvelle technologie pour le système de purification de H2 : remplacer le 

purificateur à getter actuel par un purificateur à membrane de Pd, plus performant mais 

bien plus coûteux. 

- Réaliser une modification majeure de notre bâti de croissance VLS, pour lui adapter 

un sas d’introduction permettant d’éviter les contaminations atmosphériques. 
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Sources potentielles 

de pollution 
Actions entreprises 

Pollution issue du suscepteur en 

graphite (désorption d’espèces 

volatiles COx (g)) ? 

Mise en place d’un suscepteur recouvert de SiC 

polycristallin de haute pureté 

Pollution externe induite par 

l’ouverture de la chambre de 

croissance lors du chargement / 

déchargement des échantillons 

(absence de sas d’introduction) 

Optimisation du dégazage de la chambre de 

croissance et du suscepteur :  

- Cycles de pompage / remplissage en Ar 

purifié 

- Durée de pompage en vide secondaire 

allongée 

- Dégazage du suscepteur sous vide, à 

600°C… 

Pollution issue des parois de la 

chambre de croissance en quartz ? 

Coating des parois par du GaN polycristallin 

déposé par MOCVD 

Pollution de l’ammoniac ? Installation d’une cartouche de purification 

Pollution du précurseur 

organométallique du Mg (MMCP) ? 
Comparaison avec des croissances de GaN n.i.d.  

Pollution du précurseur 

organométallique du Ga ? 
Remplacement du bulleur de TEG 

Pollution du gaz porteur H2 ? 

- Croissances-test réalisées entièrement 

sous gaz porteur Ar 

- Changement de purificateur du H2 

Pollution du gaz porteur Ar ? 
Installation d’une cartouche de purification 

complémentaire 

Tableau IV-10 : Tableau récapitulatif des principales actions entreprises pour essayer de limiter la pollution                          

par l’oxygène. 

 

4. Essais préliminaires de localisation de la 
croissance 

 

Rappelons ici que l’objectif final de ce projet a été de démontrer la faisabilité d’une croissance 

localisée de GaN de type p. Pour ce faire, un certain nombre d’aspects fondamentaux devaient être 

validés : 

- Démontrer que notre technique de transport VLS permettra la croissance de structures 

submicrométriques ou de films de GaN, au fond et sur les flancs de tranchées gravées dans le 

germe de GaN. 

- Identifier un matériau de masque permettant de localiser la croissance dans ces tranchées, 

stable au cours du processus de croissance et compatible avec l’épitaxie de GaN de type p. 

 
Au cours de notre étude, nous avons travaillé sur ces deux aspects. 
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4.1. Croissance dans des tranchées gravées dans le 
germe de GaN N- 

 
Ces essais préliminaires ont été réalisés sur des germes de GaN, dans lesquels avaient été 

gravées (au GREMI ou au CEA-LETI) des tranchées de profondeur ≤ 1 µm, et en l’absence d’un 

masque. Des gouttelettes de Ga-Mg étant déposées sur toute la surface, on s’attend alors à observer 

une croissance VLS tant en dehors qu’à l’intérieur des tranchées. Néanmoins, il restait une inconnue : 

comment la croissance allait-elle s’effectuer sur les flancs de gravure, autrement dit dans des régions 

présentant une orientation cristallographique différente ? Pour le déterminer, des essais de croissances 

mono-cycle et multi-cycles ont été effectués, pour diverses teneurs en Mg et températures de 

nitruration. 

Les résultats obtenus pour des mono-cycles (Figure IV-35) démontrent la faisabilité de la 

croissance VLS de structures de GaN:Mg sur les flancs des tranchées, même lorsque ces derniers sont 

très abrupts. Sous un flux standard de 20 sccm de NH3, un tapis dense de plots se forme sur les flancs 

de gravure (avec une conversion complète du Ga), mais leur forme pyramidale diffère fortement de 

celle des structures épitaxiées selon l’orientation (0001) du germe, au fond et à l’extérieur des 

tranchées (Figure IV-35 b). À plus faible sursaturation en azote (10 sccm de NH3), une évolution de 

ces plots vers une forme en aiguilles a été observée (images non montrées). Par ailleurs, si on compare 

les plots formés au fond des tranchées à ceux épitaxiés à l’extérieur de celles-ci, on constate une dérive 

de leur distribution en tailles vers un plus faible diamètre moyen. Cela traduit une modification de la 

distribution en tailles des gouttelettes de Ga-Mg, probablement liée à la dégradation de l’état de 

surface du germe en fond de gravure (rugosification, révélation de défauts cristallins), mise en 

évidence par des analyses MEB et AFM complémentaires.  

 

Figure IV-35 : Morphologies de surface, observées par MEB, après une croissance VLS mono-cycle de GaN:Mg sur un 

germe présentant des tranchées gravées. Les conditions expérimentales sont celles de la croissance M13 (63 µmol de 

MMCP ; N: 600°C sous 20 sccm de NH3). 
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En multipliant les cycles de croissance successifs, il est possible d’obtenir une très bonne 

couverture du germe, y compris des flancs de gravure, comme l’illustre la Figure IV-36. 

 

Figure IV-36 : Morphologies de surface après une croissance VLS de GaN:Mg de type tri-cycles, sur le même germe et 

dans les mêmes conditions expérimentales. 

4.2. Utilisation d’un masque d’oxyde SiOx 

La gravure de tranchées, dans les germes de GaN fournis par STMicroelectronics, a été 

réalisée au GREMI par la technique RIE (Reactive Ion Etching), en utilisant SiOx comme masque de 

gravure. L’oxyde a été déposé par une voie PE-CVD. Les échantillons obtenus nous ont été fournis en 

conservant, à l’extérieur des tranchées, le masque résiduel de SiOx (cf Figure IV-37). Bien que ce 

matériau ne semble pas, à priori, un choix idéal pour localiser la croissance de GaN de type p (car 

constitué de 2 éléments se comportant en donneurs), la configuration des échantillons reçus se prêtait à 

des tests de son utilisation comme masque. Notons également que l’on pourrait espérer que, aux 

faibles températures de nitruration utilisées, la contamination potentielle du matériau VLS par de l’O 

ou du Si issu de masque soit, au final, limitée. 

 

Figure IV-37 : Structure des germes de GaN / Si gravés reçus du laboratoire GREMI. Un masque dur de SiOx, utilisé 

pour la gravure RIE sélective de GaN, est présent à l’extérieur des tranchées. 

 Des premiers essais, visant à étudier la sélectivité de la croissance VLS, ont été réalisés sur ce 

type de germe, en se focalisant tout d’abord sur des croissances de type mono-cycle et en fixant le flux 
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de NH3 à sa valeur standard (20 sccm). Le résultat d’un essai de croissance de structures de 

GaN fortement dopées au Mg (63 µmol de MMCP, i.e. [Mg] > 5×10
21

 cm
-3

) est résumé en Figure IV-

38. L’observation de la surface de l’échantillon as-grown montre que : 

- Des plots de GaN:Mg se sont formés au fond et sur les flancs des tranchées gravées (Figure 

IV-38 b-c). Dans ces régions, le Ga a été complétement converti en GaN. 

- Des gouttelettes sphéroïdales sont observées en surface du masque de SiOx (Figure IV-38a-b).  

Une nouvelle observation de la surface, après une courte attaque acide (HCl) afin d’éliminer 

les gouttes présentes sur le masque, a mis en évidence l’absence totale de nucléation de GaN sur le 

masque (Figure IV-38 d-e). Cela démontre donc la parfaite sélectivité de la croissance mono-cycle 

réalisée avec un masque de SiOx. Néanmoins, l’observation de la surface du masque met aussi en 

évidence la présence de légères empreintes aux emplacements occupés par les gouttes de Ga-Mg. Cela 

démontre l’existence d’une interaction, quoique très limitée, entre le liquide et l’oxyde (dissolution du 

masque et/ou réaction interfaciale). Dans les régions situées entre les gouttes, aucune dégradation 

significative de la surface du masque n’a été observée. 

Le masque d’oxyde peut ensuite être retiré, par gravure humide dans une solution de HF 

(Figure IV-38 g). 
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Figure IV-38 : Etude de la sélectivité de la croissance mono-cycle de GaN:Mg avec l’utilisation d’un masque de SiOx. Les 

conditions expérimentales sont celles de la croissance M13 (63 µmol de MMCP ; N: 600°C et 20 sccm de NH3). 

Dans un second temps, les essais ont été étendus à la réalisation de croissances multi-cycles. 

La Figure IV-39 montre le résultat obtenu dans le cas d’un penta-cycles, pour des conditions 

expérimentales identiques à celles du mono-cycle précédent. En surface du masque d’oxyde (Figure 

IV-39 b), on n’observe plus des gouttes sphéroïdales d’alliage, mais des structures de formes très 

irrégulières. Ces structures ne sont que partiellement attaquées dans une solution concentrée de HCl 

(Figure IV-39 d). Des analyses EDS, réalisées après attaque de l’alliage résiduel, révèlent la présence 

de GaN en surface de l’oxyde. Ce résultat démontre donc une perte de sélectivité de la croissance 

VLS avec la multiplication des cycles. Néanmoins, en dépit de cette non-sélectivité, il est toujours 

possible d’obtenir un film de GaN:Mg localisé dans les tranchées gravées. Il suffit pour cela de graver 

le film de SiOx par voie humide, dans une solution concentrée de HF. Il en résulte un « lift-off » du 

GaN qui s’était formé à sa surface (Figure IV-39 e-f). Sur cet exemple, la couverture du germe s’avère, 

au final, très bonne, que ce soit au fond des tranchées ou sur leurs flancs (Figure IV-39 f). 
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Figure IV-39 : Evaluation de la sélectivité de croissances penta-cycles de GaN:Mg avec un masque de SiOx. Les 

conditions expérimentales sont les mêmes que précédemment. La mauvaise sélectivité observée n’est pas rédhibitoire, le 

film de GaN:Mg pouvant être, au final, localisé dans les tranchées grâce à un « lift-off » par voie humide (HF). 

4.3. Essais préliminaires de masques en carbure ou 
carbonitrure de bore 

 
Le carbure de bore BCx et le carbonitrure de bore BCxNy sont des matériaux réfractaires 

étudiés au LMI, dans le cadre d’un autre projet de recherche. Ces matériaux présentent une bonne 

inertie thermique et chimique. De plus, ils ne sont pas constitués d’éléments susceptibles de conduire à 

une contamination rédhibitoire lors de la croissance de GaN de type p. 

Ces matériaux sont déposés, sous la forme de films, par pulvérisation cathodique à partir d’une 

cible commerciale de B4C. Le dépôt du carbure est réalisé sous une atmosphère d’Ar. Pour le dépôt du 

carbonitrure, un mélange Ar + N2 est utilisé. Les films de BCxNy adhérent bien aux germes de GaN. 

Par contre, l’adhérence directe des films de BCx est problématique : on observe en effet un début de 

délaminage du film pour des épaisseurs supérieures à une centaine de nanomètre. Un moyen de 

solutionner ce problème d’adhérence est d’intercaler une fine sous-couche de BCxNy entre le germe et 

le carbure. Notons enfin que ces deux matériaux peuvent être gravées par RIE dans un plasma fluoré 

(SF6). Par contre, nous n’avons pu identifier aucune solution qui permettrait la gravure humide 

sélective de ces 2 matériaux. 
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Des premiers tests, visant à étudier la sélectivité de la croissance, ont été réalisés avec le 

matériau BCxNy dans une configuration basique. Nous avons déposé un film continu d’environ 100 nm 

de carbonitrure de bore sur un germe de GaN, sans aucune gravure du germe ni du masque. Des 

croissances de type mono-cycle ont été réalisées sur ce type d’échantillons, en utilisant un flux 

standard de 20 sccm de NH3 (Figure IV-40). Aucun indice de dégradation du masque n’a été mis en 

évidence, aux températures de nitruration testées (600 à 700°C). Mais, la nucléation et la croissance de 

cristaux de GaN, plus ou moins épars, a été systématiquement observée en surface du film de BCxNy 

ce qui traduit une mauvaise sélectivité de la croissance. 

 

 

Figure IV-40 : Résultat de croissances mono-cycle de GaN:Mg sur un film de BCxNy  déposé sur le germe GaN / Si.  

Nitruration sous 20 sccm de NH3 à (a) 600°C et (b) 700°C. La surface est montrée après gravure des résidus de Ga-Mg. 

Des tests complémentaires ont été effectués sur les 2 types de matériaux, dans une 

configuration modifiée. D’une part, des ouvertures ont été réalisées dans les films, mettant localement 

à nu le germe de GaN. D’autre part, nous avons cherché à inhiber la nucléation de GaN en surface du 

masque en réduisant à 10 sccm le flux de NH3. Malgré cette plus faible sursaturation en N, la 

germination de cristaux de GaN:Mg à la surface des 2 types de masques n’a pu être évitée (Figure IV-

41). La mauvaise sélectivité de la croissance avec ces matériaux de masque pose problème en raison 

de l’impossibilité de les graver par voie humide. Lorsqu’une faible densité de cristaux se forme en 

surface du masque (Figure IV-40 a), on pourrait envisager la possibilité d’un « lift-off » par gravure 

du masque en plasma fluoré. Néanmoins, dans le cas de croissances multi-cycles, une forte 

densification du dépôt de GaN sur le masque est à prévoir, rendant une telle procédure irréaliste.  
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Figure IV-41 : Résultats de croissances mono-cycle de GaN:Mg à 600°C sous 10 sccm de NH3, avec (a) un masque de 

BCxNy  et (b) un masque de BCx. Ces masques ont été localement ouverts. Dans le cas du masque de BCx, on peut noter la 

présence d’une fine couche interfaciale de BCxNy favorisant l’accroche du carbure. 

Un moyen de contourner ces difficultés pourrait être d’insérer, à l’interface entre le germe et le 

masque de BCx(Ny), une couche sacrificielle susceptible d’être gravée par voie humide et, de 

préférence, non contaminante vis-à-vis du GaN:Mg. Une telle configuration pourrait alors permettre 

un « lift-off » complet du masque. 

 

Conclusion 

 

Dans un 1
er
 temps, nous avons montré que, du fait de la forte volatilité du Mg, l’obtention d’un 

liquide Ga-Mg par voie MOCVD imposait d’incorporer l’élément dopant aux gouttelettes de Ga 

préalablement déposées. Avec une teneur croissante en Mg, les gouttelettes d’alliage interagissent 

davantage avec le germe, probablement en raison de l’existence d’une réaction interfaciale (formation 

d’un composé intermétallique). Il en résulte un mouillage réactif, favorisant fortement l’étalement du 

liquide aux teneurs en Mg les plus élevées explorées dans cette étude. 

La nitruration des gouttes de Ga-Mg a été étudiée sous gaz porteur H2, à basse température 

(500-700°C) et faible flux de NH3 (10 à 20 sccm), sur une large gamme de compositions du liquide.  À 

l’issue d’un cycle complet de croissance, un réseau de plots et/ou d’anneaux de GaN, bien séparés, de 

dimensions sub-micrométriques est systématiquement obtenu. À flux « standard » de NH3 (20 sccm), 

l’augmentation de la teneur en Mg du liquide influence très fortement le mode de croissance, 

favorisant une croissance purement VLS, à l’interface Liq/Sol, par rapport à une croissance le long de 

la ligne triple (prédominante dans le Ga pur). Ainsi, lorsque le liquide s’enrichit en Mg, la 

microstructure en anneaux tend à évoluer vers une microstructure de plots pleins. À température 

modérée (600°C) et plus faible sursaturation en azote (10 sccm de NH3), nous avons pu contrôler le 

mode de croissance du GaN:Mg afin que l’épitaxie s’effectue systématiquement sur toute l’interface 

Liq/Sol, et ce même aux plus faibles teneurs en Mg. L’analyse de lames minces en TEM a démontré le 
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caractère homo-épitaxial de la croissance VLS de GaN:Mg. Comme pour le matériau épitaxié dans du 

Ga pur, le GaN:Mg est bien plus défectueux que le germe, avec en particulier une forte densité de 

défauts étendus situés dans le plan basal ou inclinés. L’augmentation à 700°C de la température de 

nitruration améliore la qualité cristalline du matériau. 

En utilisant une approche multi-cycles, nous avons pu élaborer des films de GaN:Mg, 

d’épaisseur maximale   400 nm (pour 10 cycles de croissance successifs), plus ou moins couvrants et 

denses selon les conditions expérimentales. Nous avons démontré que l’incorporation du Mg dans ces 

films pouvait être finement contrôlée en modulant la composition initiale du liquide. De très hauts 

niveaux de dopage au Mg ont été mis en évidence par SIMS, variant de 3×10
19

 à 8×10
21

 cm
-3

, sans que 

l’on observe par TEM la présence d’inclusions révélatrices d’une séparation de phases. Parallèlement, 

la présence de signatures typiques d’un matériau GaN fortement dopé au Mg a été observée par 

photoluminescence à 4.5 K. 

Si la gamme de dopage visée pour l’application « protection périphérique »                        

(10
19

 < [Mg] < 10
20

 cm
-3

) a bien été atteinte, les analyses SIMS ont également révélé de très forts 

niveaux de contamination en O, C et H. De nombreuses voies ont été explorées, sans succès 

significatif, pour tenter de réduire la contamination en O, rédhibitoire pour l’obtention d’un matériau 

de type p. En pratique, la concentration en O dans nos films n’a pu être diminuée en dessous de 6×10
20

 

cm
-3

. Dans de telles conditions, les films de GaN:Mg obtenus par VLS sont très conducteurs de type n, 

pour des incorporations en Mg modérées ([Mg] < 3×10
20

 cm
-3

), et deviennent semi-isolants aux plus 

forts dopages ([Mg] > 10
21 

cm
-3

). Ces tendances sont similaires à celles décrites, dans la littérature, 

pour le matériau GaN:Mg élaboré par la technique HPSG à hautes températures et pressions de N2.   

En ce qui concerne enfin la localisation du matériau GaN:Mg, différentes briques de base ont 

pu être validées. Nous avons établi la faisabilité de la croissance VLS au fond et sur les flancs de 

tranchées gravées par RIE dans le germe de GaN. Dans des conditions optimisées, une très bonne 

couverture du fond et des flancs de tranchées par un film de GaN:Mg a été démontrée. En utilisant un 

masque de SiOx, la croissance de GaN:Mg est sélective au cours du 1
er
 cycle, mais la sélectivité est 

perdue lors des cycles ultérieurs. Cependant, le film de nitrure peut, au final, être localisé dans les 

tranchées, grâce à un lift-off du masque d’oxyde par gravure humide (HF). L’utilisation de ce masque 

est néanmoins problématique, car il constitue une source potentielle de contamination en dopants de 

type n (O, Si). Nous avons aussi testé l’utilisation de carbures (BCx) et carbonitrures de bore (BCxNy), 

matériaux réfractaires déposés par pulvérisation cathodique. Ces masques, ne contenant pas 

d’éléments dopants rédhibitoires, se sont avérés stables au contact du liquide et de l’atmosphère 

gazeuse. Néanmoins, dès le 1
er
 cycle, ils ne permettent pas une croissance sélective de GaN:Mg. De 

plus, contrairement à SiOx, ils ne peuvent être gravés sélectivement par voie humide. Pour permettre 

un lift-off du masque, une couche sacrificielle devrait ainsi insérée entre le borure et le germe.  
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Conclusion générale  

L’objectif de cette étude était de réaliser, au sein d’un germe de type n, une homo-épitaxie 

localisée de GaN:Mg par une technique de transport VLS, afin de constituer des caissons dopés p+ 

pour la protection périphérique de diodes Schottky de tenue en tension 600V et 1200V. L’intérêt d’une 

approche VLS pour réaliser une telle épitaxie localisée a déjà été démontré au LMI, pour le 4H-SiC 

dopé p+ par l’Al. Son principe reposait alors sur le dépôt ex-situ par PVD et la localisation d’une 

bicouche Al(s)/Si(s), la fusion de l’alliage correspondant et son alimentation en carbone par la phase 

gazeuse. Nous avons étudié ici la transposition au GaN de cette approche. Ainsi, le principe de base 

de la croissance consiste en la nitruration, sous un flux de NH3 et à pression atmosphérique, d’un 

liquide constitué de Ga et de Mg.  

Le gallium étant liquide dès  30°C, une transposition directe du procédé VLS développé pour 

SiC n’était pas possible. Aussi, dans un premier temps, nous avons cherché un moyen de déposer le 

Ga par PVD, sous la forme d’un film solide, en l’alliant au Mg ou à un autre élément compatible avec 

le procédé VLS et avec l’obtention d’un dopage p de GaN. En l’absence de solution viable, nous nous 

sommes alors orientés vers un dépôt in-situ des 2 éléments métalliques par MOCVD à partir de 

précurseurs organométalliques : Triethylgallium (TEG) et bis(MethylCycloPentadienyl)Magnesium 

(MMCP). Nous avons démontré que, du fait de la forte volatilité du Mg, l’obtention d’un liquide Ga-

Mg, en surface du germe de GaN, imposait d’incorporer l’élément dopant à des gouttelettes de Ga 

préalablement déposées. Nous avons défini des conditions « standard » de dépôt du Ga, à 500°C, 

correspondant à une épaisseur équivalente de  30 nm. La distribution en tailles des gouttes obtenues 

présente un caractère bimodal et le diamètre moyen  est de  180 nm pour la population des gouttes les 

plus larges. Le mouillage du germe de GaN par les gouttes submicrométriques de Ga est médiocre, 

avec un angle de mouillage dans la gamme 80-90°. Cependant, le mouillage s’améliore 

significativement avec une incorporation croissante de Mg. En nous basant sur l’observation de 

l’interface goutte/germe, nous avons attribué cet effet à l’existence d’une réaction interfaciale 

(formation d’un intermétallique) induisant un mouillage de type réactif. 

Sur la base de cette étude préliminaire, nous nous sommes donc orientés vers une procédure de 

croissance constituée de 3 étapes successives :  

- Dépôt d’un tapis de gouttelettes de Ga, par MOCVD à 500°C. 

- Incorporation du Mg aux gouttelettes de Ga, par MOCVD à 400-500°C,  

- Nitruration du liquide sous un flux d’ammoniac. 

Dans un premier temps, deux choix de gaz porteur ont été envisagés : un gaz réducteur (H2) et 

un gaz inerte (Ar). 
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Afin de mieux cerner la fenêtre de conditions expérimentales pertinente, nous avons exploré la 

stabilité de nos germes de GaN/Si au contact du gaz porteur et du liquide. Cette étude préliminaire a 

confirmé des tendances déjà décrites dans la littérature : 

- La décomposition du germe commence à plus basse température et est plus rapide 

sous atmosphère de H2 que sous Ar. Ainsi, la surface se dégrade dès 600°C sous H2 

pur, alors qu’elle est encore stable à 800°C sous Ar.  

- La présence de Ga(l) catalyse la décomposition du germe, alors que l’introduction 

d’ammoniac tend à le stabiliser. 

La nitruration du liquide a été, dans un premier temps, étudiée dans une configuration 

simplifiée : en l’absence de l’élément dopant, i.e. dans du Ga pur, et sans localisation de la croissance. 

Sous gaz porteur Ar, la croissance de GaN s’est avérée très difficile à contrôler en raison d’une 

sursaturation en azote excessive au sein des gouttes, en dépit des faibles flux de NH3 utilisés (5 à 20 

sccm). Ainsi, la nucléation et la croissance en périphérie des gouttes (le long de la ligne triple) ont 

toujours été favorisées, et leurs cinétiques trop rapides ont conduit, dans la plupart des cas, à une 

croissance sous la forme d’une croute. L’utilisation de H2 comme gaz porteur dégrade la stabilité de 

GaN (germe et matériau cru), pour des températures ≥ 700°C, mais induit une forte réduction de la 

sursaturation en N, permettant un meilleur contrôle du mode de croissance. Aussi, pour la suite de 

l’étude, le choix de H2 comme gaz porteur s’est imposé comme le meilleur compromis. Des conditions 

de croissance optimales ont été trouvées, à une température (600°C) et un flux de NH3 (20 sccm) 

relativement faibles. Elles conduisent à l’épitaxie d’un réseau de plots et d’anneaux de GaN, bien 

séparés et facettés. Des mécanismes de croissance, pour chaque nature de gaz porteur, ont été proposés 

et discutés. 

 Dans un deuxième temps, la nitruration de gouttelettes de Ga-Mg a été étudiée, sur une large 

gamme de composition du liquide. L’épitaxie à basse température (500-700°C), sous gaz porteur H2, 

de structures submicrométriques de GaN:Mg a été démontrée. L’introduction, dans le liquide, de 

l’élément dopant influence fortement le mode de croissance de GaN. Ainsi, sous un flux « standard » 

de 20 sccm de NH3, l’augmentation de la teneur en Mg dans les gouttes favorise un mécanisme de 

croissance purement VLS, à l’interface Liquide/Solide (formation de plots), plutôt qu’une croissance 

le long de la ligne triple (formation d’anneaux). En réduisant la sursaturation en azote (10 sccm de 

NH3), nous avons démontré qu’il est possible d’épitaxier à 600°C un réseau dense de plots pleins et 

très facettés de GaN:Mg, même aux plus faibles teneurs en Mg du liquide. Des analyses TEM ont 

montré que le matériau épitaxié à 600°C, dopé au Mg ou non intentionnellement dopé, est bien plus 

défectueux que le germe. On note en particulier la présence d’une forte densité de défauts planaires 

situés dans un plan basal et d’autres défauts étendus d’orientations différentes, dont la nature précise 

n’est pas connue. Il pourrait s’agir de dislocations ou de fautes d’empilement, basales ou non, de 
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parois séparant des domaines de polytypes différents ou encore, dans les structures dopées au Mg, de 

parois d’inversion de polarité. L’augmentation à 700°C de la température de nitruration semble 

améliorer significativement la qualité cristalline du matériau. 

Un réseau dense de plots de GaN:Mg, de dimensions submicrométriques, pourrait convenir à 

l’application « protection périphérique », si ces derniers sont suffisamment dopés de type p. 

Néanmoins, tant pour cette application qu’en vue de faciliter des caractérisations complémentaires, il 

était pertinent d’essayer d’obtenir un film continu. En utilisant une approche multi-cycles, consistant à 

répéter plusieurs fois le cycle complet de croissance,  nous avons pu élaborer des pseudo-films de 

GaN:Mg, d’épaisseur maximale  400 nm, plus ou moins couvrants et coalescés. Les analyses SIMS 

ont mis en évidence de très hauts niveaux de dopage au Mg, contrôlables entre 3×10
19

 et 8×10
21

 cm
-3 

en modulant la composition initiale du liquide. Ce fort dopage a été confirmé par l’observation de 

signatures typiques en photoluminescence à basse température. Les concentrations en Mg maximales 

atteintes sont supérieures aux valeurs rapportées dans la littérature pour des croissances en phase 

liquide ou par toute autre technique.  

Cependant, les films obtenus présentent également de très forts niveaux de pollution en C, H 

et O. Diverses voies ont été explorées pour tenter de réduire, prioritairement, la contamination en O, 

mais nous n’avons pas pu l’abaisser, en pratique, en-dessous de 6×10
20

 cm
-3

. Rappelons ici que les 

techniques de croissance de GaN en phase liquide sont connues pour favoriser cette contamination. 

Néanmoins, les niveaux atteints dans nos films dépassent les valeurs maximales rapportées dans la 

littérature. Ainsi, même si les niveaux de dopage au Mg initialement ciblés (10
19

 < [Mg] < 10
20

 cm
-3

) 

ont bien été atteints, la forte contamination de nos films par l’Oxygène est rédhibitoire pour 

l’obtention d’un dopage de type p. En pratique, ces films sont très conducteurs de type n, pour des 

dopages "modérés" ([Mg] < 3×10
20

 cm
-3

), et deviennent semi-isolants aux plus forts dopages         

([Mg] > 10
21 

cm
-3

), à l’image des résultats décrits pour des croissances en phase liquide par la 

technique HPSG.  

Pour ce qui concerne enfin la problématique de la localisation du matériau GaN:Mg, 

différentes briques élémentaires ont été validées. Nous avons étudié la croissance VLS dans des 

tranchées gravées au sein du germe de GaN. La possibilité d’obtenir une très bonne couverture du fond 

et des flancs de tranchées par un film de GaN:Mg a été validée. En utilisant un masque d’oxyde SiOx, 

nous avons démontré qu’il était possible de localiser un tel film dans ces tranchées, via un procédé lift-

off. Néanmoins, l’utilisation d’un tel masque est problématique, car il constitue une source potentielle 

de contamination en dopants de type n (Si et O) de GaN. D’autres matériaux de masque ont été testés : 

les carbures (BCx) et carbonitrures (BCxNy) de bore. Ces derniers ne contiennent pas d’éléments 

dopants rédhibitoires et se sont avérés stables dans l’environnement de croissance VLS. Néanmoins, la 

croissance avec ces masques n’est pas sélective et nous n’avons pu identifier aucune solution chimique 
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qui permettrait leur gravure sélective directe par voie humide. Une solution viable pourrait être 

d’insérer une couche sacrificielle sous le borure afin de permettre son lift-off.  

Une diminution du niveau de contamination par l’O, au moins de 2 ordres de grandeur, est 

un préalable indispensable à la poursuite de l’étude. Quelques pistes, qui n’ont pas encore été mises 

en œuvre en raison de leur coût, resteraient encore à explorer :  

- Adapter un sas d’introduction à notre bâti de croissance, afin de limiter les 

contaminations atmosphériques. 

- Améliorer notre système de purification de H2, en remplaçant le purificateur à 

getter actuel par une technologie à membrane Ag-Pd plus performante. 

 

 

 



Croissance homo-épitaxiale VLS et étude du dopage au magnésium de GaN pour la protection périphérique 

de composants de puissance 

 

Dans le contexte de la protection périphérique des composants de puissance en GaN, nous avons 

exploré une voie originale pour réaliser l’homo-épitaxie localisée de GaN de type p, reposant sur une approche 

Vapeur-Liquide-Solide (VLS). Le cycle de croissance comprend 3 étapes successives. Dans un premier temps, 

du Ga est déposé par MOCVD, formant un réseau de gouttelettes de diamètres submicrométriques. Puis, du Mg 

est incorporé aux gouttelettes à partir de la phase gazeuse, en utilisant le précurseur (MeCP)2Mg. Enfin, les 

gouttelettes de Ga-Mg sont nitrurées à 500-700°C sous un flux de NH3 dilué dans un gaz porteur.  

À l’issue d’un cycle complet de croissance, on obtient systématiquement un réseau de plots et/ou 

d’anneaux de GaN, bien séparés. L’augmentation de la teneur en Mg dans les gouttes favorise un mécanisme de 

croissance purement VLS, à l’interface Liq/Sol (formation de plots), plutôt qu’une croissance le long de la ligne 

triple (formation d’anneaux). Ces structures de GaN présentent un caractère homo-épitaxial, mais une plus forte 

défectuosité que leur germe. En utilisant une approche multi-cycles, nous avons pu élaborer des films de 

GaN:Mg présentant des concentrations en Mg très élevées, contrôlables entre 3.10
19

 cm
-3

 et 8.10
21

 cm
-3

. 

Cependant, de fortes concentrations en impuretés C, H et O ont également été détectées dans ces films. Diverses 

voies ont été explorées, sans succès, pour tenter de réduire la contamination en O, d’un niveau rédhibitoire pour 

l’obtention d’un dopage de type p. En pratique, les films de GaN:Mg obtenus apparaissent très conducteurs de 

type n, pour des dopages au Mg modérés, et semi-isolants aux plus forts dopages. Différents matériaux de 

masques ont été testés en vue de localiser la croissance. 

 

 

 

 

 

 

Homoepitaxial VLS Growth and Mg doping of GaN for the peripheral protection of power devices. 

 

For peripheral protection of GaN power electronics devices, we have explored a new approach for 

performing localized homo-epitaxy of p-doped GaN, by implementing Vapor-Liquid-Solid (VLS) transport. The 

growth cycle includes three successive steps. At first, Ga is deposited onto the seed surface by MOCVD from 

TEG, resulting in an array of Ga droplets with submicrometric diameters. Then, Mg is incorporated into the 

droplets from the gas phase, using (MeCP)2Mg precursor. In the last step, Ga-Mg droplets are nitridated at 500-

700°C in flowing ammonia diluted in a carrier gas. 

After one complete growth cycle, a network of well separated submicrometric GaN dots or ring-shaped 

features is systematically obtained. Increasing the Mg incorporation into the droplets drastically influences the 

growth mode, promoting a pure VLS growth mechanism, at the Liquid/Solid interface, versus growth at the 

triple line. Such GaN structures show a homo-epitaxial relationship with the seed, but a higher crystalline 

imperfection. Using a multi-cycles approach, GaN films could be obtained, with very high Mg concentrations 

tunable from 3.10
19

 to 8.10
21

 cm
-3

. Nevertheless, O, C and H impurities are also incorporated at high levels. 

Various approaches have been vainly investigated to try reducing O contamination level, prohibitive for 

obtaining p-type material. Actually, as-grown GaN:Mg films are n-type and highly conductive, for moderate Mg 

concentrations, and become semi-insulating at highest doping levels. Various masking materials have been tested 

for growth localization purpose. 

 


