N
N

N

HAL

open science

Relaxation de la contrainte dans les hétérostructures
Al(Ga)InN/GaN pour applications électroniques:
modélisation des propriétés physiques et role de 'indium

dans la dégradation des couches épitaxiales

Ranim Mohamad

» To cite this version:

Ranim Mohamad. Relaxation de la contrainte dans les hétérostructures Al(Ga)InN/GaN pour ap-
plications électroniques: modélisation des propriétés physiques et réle de I'indium dans la dégra-
dation des couches épitaxiales. Physique [physics]. Normandie Université, 2018. Frangais. NNT:
2018NORMC229 . tel-01943769

HAL Id: tel-01943769
https://theses.hal.science/tel-01943769
Submitted on 4 Dec 2018

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépot et a la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche francais ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.


https://theses.hal.science/tel-01943769
https://hal.archives-ouvertes.fr

Gl

Normandie Université

THESE

Pour obtenir le diplome de doctorat
Spécialité PHYSIQUE

Préparée au sein de I'Université de Caen Normandie

Relaxation de la contrainte dans les hétérostructures
Al(Ga)InN/GaN pour applications électroniques: modélisation des
propriétés physiques et role de I'indium dans la dégradation des

couches épitaxiales

Présentée et soutenue par
Ranim MOHAMAD

These soutenue publiquement le 05/10/2018
devant le jury composé de

Directeur de recherche au CNRS, UNIVERSITE LILLE 1

M. CHRISTOPHE DELERUE | o \ENCES ET TECHNOLOG

Rapporteur du jury

M. LAURENT PIZZAGALLI Directeur de recherche au CNRS, UNIVERSITE POITIERS Rapporteur du jury
M. SYLVAIN DELAGE Ingénieur, llI-V Lab, campus Polytechnique Membre du jury

Mme FRANCESCA GULMINELLI | Professeur des universités, 14 ENSI de Caen Président du jury

M. PIERRE RUTERANA Directeur de recherche au CNRS, 14 ENSI de Caen Directeur de these

M. JUN CHEN Professeur des universités, UNIVERSITE CAEN NORMANDIE | Co-directeur de these

These dirigée par PIERRE RUTERANA et JUN CHEN, Centre de recherche sur les
ions, les matériaux et la photonique (Caen)

“ENSI ]
UNIVERSITE ===

CAEN

rommaNDIE =:=CAEN PSIN\E

ECOLE PUBLIQUE D'INGENIEURS
CENTRE DE RECHERCHE







Remerciement

Ce travail de these présenté a été réalisé durant 3 années au sein du laboratoire de recherche
CIMAP (Centre de recherche sur les Matériaux, les lons et la Photonique). Je remercie le
directeur du laboratoire Monsieur Amine CASSIMI de m’avoir accueilli au sein du
laboratoire.

Je tiens a remercier Pierre RUTERANA pour avoir accepté de diriger cette thése et pour
m’avoir conseillée et soutenue tout au long de ce travail; ces mémes remerciements vont

autant a Jun CHEN mon co-directeur pour son aide précieuse dans mon apprentissage de la
modeélisation et la confiance qu’il m’accorde depuis le début de cette these.

Je remercie nos collaborateurs qui m’ont apporté leur aide toujours bienveillante dans le
cadre de ces travaux: Antoine Béré, Huaping Lei et Imad Belabbas, pour leur grande
expertise dans la modélisation.

Mes remerciements vont particulierement a Messieurs Christophe DELERUE et Laurent
PIZZAGALLI et qui ont accepté de référer mon manuscrit et de faire partie du jury. Je suis
reconnaissante a Mme Francesca GULMINELLI et M. Sylvain DELAGE d'avoir accepté de
juger mon travail en tant que membre du jury.

Je remercie le CRIANN (Centre Régional Informatique et d'Applications Numériques de
Normandie) pour l'utilisation des ressources de calcul dans le cadre du présent travail.

J’adresse mes remerciements aux collegues du laboratoire, informaticiens et doctorants pour
leur aide toujours bienveillante face aux démarches administratifs, financiers et humains
toujours nombreux.

Trois années de these ne sont pas toujours faciles a wiwi€;j ai eu la chance de partager
tous les bons et mauvais moments avec une personne tres chere. Merci Hassan, mon fiance,
pour ton soutien et ton optimisme motivants. J'ai de la chance de t’avoir a mes cotés.

Enfin, j’exprime ma profonde reconnaissance et mes remerciements les plus sinceres a mes
parents, mes freres, ma sceur, ainsi qu’a tous mes amis pour leur soutien et leurs
encouragements. Je leur dédie ce travalil.






Table des matiéres

o To [¥]ox 1 o] o [T URSRRTPRRR 5
CREPIIITE L ..ttt b e bt sb e bttt et et e b e b b eas 9
Les SemMi-CONAUCTEUIS NITIUIES........oiiiiieierieie ettt sttt saeesaeesseseeeneas 9
1.1 PIOPFIBLES ..ottt ettt st st b e st be sttt ebe st ettt ee 9
1.2 Structure de DANE..........ooeeiieieieeeee e 11
1.3 Effets de polarisation dans la structure WUrtZIte.............ccoevveveveeneecenieeneenne 12

1.4 Gaz d'électrons a deux dimensions (2DEG - 2 dimensional electron gas).... 14

1.5 Croissance des alliages INAIN et INAIGAN..........cccccevirininininiceeeeeeee 16
CREPIIITE 2 ..ttt ettt b e st b e sa e bt et et et et et saeebenaeas 19
MeEthodes de SIMUIALION.........ccooieiiiieire ettt s 19

2.1 MEthOdes @b-iNItIQ.........coirueiririeiee et 19

2.1.1 Approximations de la fonctionnelle d'échange-corrélation..............c.ccccccueee.... 20
2.1.1.1 Approximation de la densité locale (LDA)........ccccveveieeceecieceeceeeeceen 21
2.1.1.2 Approximation du gradient généralisé (GGA).......coceveerreerereeieeieseennns 22
2.1.1.3 Fonctionnelle Hybride HSE - Heyd Scuseria Ernzerhaf.......................... 23

2.1.2 Les PSEUdO-POLENLIEIS........cocuiieeiceeeceeee e 23

2.1.3 Intégration dans la zone BrillOUIN.............ccccooeiiiieerieeeceeeeeeee s 25

2.1.4 Code VASP (Vienna ab-initio simulation package).........cccccooeveviveviieirennnennas 26

2.1.5 La fonction de localisation €lectroniquUE............ccoevvevevevierereeieeeeeeee e 27

2.2 Méthodes de dynamiques moléculaires avec potentiels empiriques.................. 28

2.2.1 Le potentiel TErSOf ... s 29

2.2.2 Le potentiel Stillinger-Weber (SW).......coeeieeeeceeeeeeeeeee e 30

2.3 CONCIUSION......eeiiiiieie ettt sttt ae bbb 31
(O =T o111 £ T TSP 33
Comportement thermodynamique des alliages H-N..........ccccooveeiieniieiieieceeceeeeee, 33

3.1 PrOCEAUIES ...ttt bbbt b e sttt a bbb e st b e 33



3.2 Le parameétre d’interaction ..............coccoviviiiiiiiiiiiniiie et 35

3.3 Diagramme de PhaSE.........ccooueeiieieeee e 39
3.3.1 LeS Alliages tEINAIIES..........ccvciieiiieieteeeee ettt saeneas 40
3.3.2 L'alliage quaternaire (INAIGAN).........cccciriieiireieeeeeeeee e 42

3.3.2.1 Description énergétique d’un systéme quaternaire................cccceeeverueennnnn 42
3.3.2.2 La représentation du diagramme de phase........ccccceeveeveeceeseeieeceeseenns 43

G =TS o] ] o 1] (1 SRS 46
3.4.1 LoNQUEUIS d€ lAISOM.........cocieuiieiiieictiieteteee ettt 46
3.4.2 Angles entre €S lIAISONS.........c.ceiiieiiiieeeeee s 48
3.3.2 Diagramme de phase SOUS CONraINE............ccccvevirveeiieeeiieeeeeee e 51

3.6 Formation de CIUSTEr d'IN-N.........cooerieierieseeeeeeee e 53
3.6.1 Stabilité ENErgetiQUE.........cccoiiiieecee e 54
3.6.2 DEOrmMation I0CAIE..........ccoieieiieieee s 55
3.6.3 SLruCtUre ElEeCLrONIQUE.......c.ceuiiiieeieeeeee et 56

3.6.3.1 PrOCEUUIE.....ciiiictieeeeteeeeeee ettt ettt sttt et e sbesaesneenens 56
3.6.3.2 AIN pur et In.17Al0.83N @lEALOINE.......c.covereeieiriieeeee e 59
3.6.3.3 Cluster IN-N dans INAIN........cccoiirireeeee e 60

3.7 DiSCUSSION €1 CONCIUSIAN. .....ccueiuiiieieieriisie ettt sttt sbe e ens 63
(O T o] 11 (= SRS RRRURRSSRRI 67
Défauts et relaxation des contraintes dans les couches INAIN...........ccccceveverinenenene. 67

vt I 1 o (Yo [ o (o] o [OOSR 67

4.2 La lacune d’azote et ’indium dans P’alliage Ino.18AI0.82N...........ccooeiiininccnennee. 67
4.2.1 Démarche de MOdElISAtION..........c.cccovirieiireieeeee e 67
4.2.2 STADIIIL. ..ottt 69
4.2.3 Longueurs de liaison In-N dans la zone de cluster INN...........cccccoevevererennne. 69
4.2.4 CIUSEEr SOUS CONLIAINTE.......ceiieiriiieiiiieeeieseeee et eenas 72
4.2.5 Environnement et taille du CIUSTEL..........ccooeiirieiinceeee e 73
4.2.6  StruCture EleCtrONIQUE..........c.ocuiieeiieeeeteeeeee e 74

4.2.6.1 Lacune d’AZo0te.............cceveiiiiiiiiiieiiiee et 75
4.2.6.2 Distribution des électrons sur les sites atomiques (ELE)..........ccc.......... 80



4.3 Dislocations traversantes et les atomes In dans l'alliage InAIN.........c.cc.ccue.e..... 80

4.3.1 Procédure de SIMUIALION...........cccooeiiiieiieeeeeese e 81
4.3.3 DISIOCALION COIN.....coeviieiiieeiee ettt s e neseens 83
5.3.2 DISIOCALION ViS....cuiiieiiieieiiiieesie ettt es 85
5.3.3 DiISIOCALION MIXEE.....c.ocuiieiiieieieeeeeee ettt saeneas 87

4.4 DiSCUSSION €1 CONCIUSION....c..iiuiiiiiiieieieiesieste sttt sttt sa e s eae e 90

5 CONCIUSION. ...ttt ettt st b e st b et et e besbesbesbesbeeneeneas 93
RETEIEINCES. ...ttt st et b e bbbt st et et et e besbesbeseeebe e 97
RESUME......e ettt ettt et s b e e be s bt e st et et et e benbesaesbesseenes 106
Y 0153 = Lo OO PP 106






Introduction

Les semi-conducteurs IlI-N possedent des propriétés intéressantes. De par leurs bandes
interdites directes AIN2 eV), GaN B.4 eV) et InN (0.67 eV), ils pourraient couvrir, avec
leurs alliages, le plus large spectre de longueur d’onde du lointain ultra-violet (UV) au proche
infrarouge (IR) pour une seule famille de semiconducteurs. D’autre part, les liaisors
chimiques de ces composeés leur conférent une bonne stabilité thermique. Ainsi, les dispositifs
a base de ces matériaux sont susceptibles de fonctionner dans des conditions extrémes telles
qgue les hautes températures ou forts courants. Et comme ils cristallisent dans la structure
wurtzite, ils présentent une polarité naturelle. Ces propriétés font de ces matériaux des
candidats de choix pour des composants avec de nombreuses applications dans les domaines
civil et militaire. lIs sont déja en production datréclairage a la base des diodes
électroluminescentes (ou LED pour « light emitting diodes ») et en développement pour
I’¢électronique de haute fréquence et puissance. Pour la microélectronique, le dispositif en
guestion est le transistor a haute mobilité électronique (ou HEMT pour high electron mobility
transistor). Son fonctionnement est basé sur le gaz d’¢électrons a deux dimensions (2DEG pour
2 Dimensions electron gas) généré a ’interface barriere/GaN. Les barricres utilisées sont les
alliages AlGaN, AlInN et plus récemment Al(Ga)InN. Parmi les alliages (Al, Ga, In)-N, Al
xINxN voit son paramétre s’accordé a celui du GaN pour un taux d’indium de 18 %. De
plus, une étude théorigue a montré que des HEMTs basé sur AlInN devraient présenter des
performances meilleures que ceux utilisant des barrieres AlGaN. Ceci grace a la charge
induite par une plus forte polarisation spontanée dans AllnN conduisant a une densité plus
grande de 2DEG. Une autre propriété intéressante est la différence entre les iadices d
réfraction entre AllnN et GaN (envirofd %), ainsi des miroirs de Bragg (DBR pour
distributed Bragg reflectors) avec une réflectivité presqueddedo ont été fabriqués. Ceci a
constitué un pas important vers la fabrication de lasers de surface a cavité verticale (VCSEL
pour vertical cavity surface emitting laser).

En comparaison a I’AllnN, l'alliage quaternaire AlGalnN offre des degrés de liberté

supplémentaires. En effet par rapport au GaN, on peut 1) accorder séparément les bandes



interdites et les parametres de maille et 2) ajuster, si nécessaire, séparément les polarisations
spontanée et piézoélectrique.

Cependant, pour une fabrication de dispositifs aux performances optimales, des verrous
restent encore a lever. En effet, les éléments a la base de tous ces dispositifs sont des
hétérostructures entre les composés binaires et les alliages. Dans cette famille, les composés
ont des propriétés physiques (parametres de maille, coefficients de dilatation thermique,
etc,...) différentes, mais aussi les températures de croissance par épitaxie en phase vapeur aux
organométalligues pour AIN, GaN et InN qui sont envii®00 °C, 800 °C et 600 °C,
respectivement. Beaucoup de travaux ont montré que les surfaces de couches épitaxiales de
ces alliages sont parsemées de pyramides inversée dénommeées ‘pinhole’ dont la formation a
été longtemps reliée a la présence des dislocations traversantes dans les couches sous-
jacentes. Cependant, plus récemment, ce type de défauts a été aussi rapporté aprés une
croissance d’InAIN sur du GaN avec taux de défauts trés faikld ¢®> cm™2), il a alors été
proposé qu’il devait y avoir un mécanisme intrinséque de dégradation cristalline des couches
InAIN durant la croissance.

Aussi le but de ce travail de thése a été d’essayer de déterminer, grace a la modélisation,
les mécanismes qui sont susceptibles de conduire au comportement de ces alliages durant la
croissance.

Ce_manuscrit est organisé en 4 chapitreBans le premier chapitre, nous présentons les

matériaux senasonducteurs IlI-N, leurs propriétés physiques et leurs principales applications.
Nous introduisons leurs hétérojonctions et nous discutons de polarisation (spontanée et
piézoélectriques) qui est la source de la forte densité des gaz d'électron bidimensionnelle a la
base des transistors a haute mobilité électronique (HEMT : pour high electron mobility
transistor). Les problemes liés a la dégradation des couches InAIN ou InAlGaN épitaxiées
sont mentionnés a la fin de ce chapitre.

Les méthodes théoriques utilisées dans notre travail sont détaillées dans le chdpiere 2
attention particuliere est mise sur la description de la théorie de la fonctionnelle de la densité
(DFT) ainsi que la fonctionnelle de corrélation et d'échange par I'approximation du gradient
généralisé (GGA) et la fonctionnelle hybride (HSE) qui sont utilisé dans ce travail & teave

code de calcul utilisé (VASP). Nous donnons aussi un apercu de notre démarche de



dynamique moléculaire utilisant le potentiel empirique Stillinger-Weber (SW) pour traiter
efficacement des systémes comportant un nombre ¢élevé d’atomes.

Au chapitre 3, nous analysons la stabilité des alliages ternaires et quaternaires IlI-N a
travers leurs diagrammes de phase. Les résultats montrent qu’ils présentent de larges zones
d'immiscibilité. Cette derniere pourrait étre sup@@rou atténée par la présence des
contraintes en compression ou en traction. Dans la séparation despihgse formation de
cluster sphérique InN dans InAIN, leur taille devrait étre extrémement petite. Les propriétés
structurales et électroniques de ces clusters avec différentes compositions chimiques ont été
déterminées.

Le quatrieme chapitre est consacré a une analyse approfondie de deux éléments importants
qui pourraient étre a la base de la relaxation des contraintes internes dans 1’alliage InAIN.

Nous avons essayé d’expliquer les résultats du chapitre 3 et les données expérimentales qui
montrent qu’il y a une dégradation de la qualité cristalline durant la croissance méme a la
composition In del8 % ou I’on n’a pas de différence de paramétre de maille pour une
hétérostructure INAIN/GaN. Dans un premier temps, reuss analysé 1’effet possible de
I’interaction entre les défautsponctuels, en particulier la lacune d’azote, avec les atomes de
I’alliage InAIN. Nos calculs montrent qu’il doit y avoir une forte interaction entre les lacunes
d’azote et les atomes de métal, en particulier I’indium qui va pouvoir y précipiter pour former

des clusters InN. II est clairement montré que la formation d’un cluster InN fait diminuer
I’énergie du systéme pour des rayons qui peuvent atteindre 14 A avec une stabilité plus
grande entr& et8 A. De plus,le systéme lacune d’azote-cluster InN modifie aussi bien les
propriétés structurales qu’électronique de 1’alliage de fagon importante. Dans une deuxiéme
partie, nous mettons en évidence que la dégradation cristallographique rapportées en relation
avec les dislocations traversantes peut €tre expliquée par D’attrait que les trois types de

dislocations présentent pour I’indium afin de diminuer leur énergie.






Chapitre 1

Les Semi-conducteurs nitrures

Ces dernieres années, la recherche sur les matériaux IlI-N de structure wurtzite a
acquis une position significative dans la science et la technologie des semi-conducteurs en
raison d'un grand nombre d'applications. Dans ce chapitre, nous décrivons les propriétés
physiques qui ont amenés les deux principales applications que sont 'optoélectronique pour
les diodes électroluminescentes et les diodes lasers et la microélectronique qui utilise les
transistors hyperfréquences et de puissance.

1.1Propriétés

Les semi-conducteurs (Al, Ga, In)N cristallisent principalement dans la structure
wurtzite ou chaque atome est disposé au centre d'un tétraedre dont les sommets sont occupés
par des atomes de l'autre espece comme illustré dans la figure 1.1, par convention la direction
[0001] pointe d'un atome de métal vers l'azote le long de ¢'axe

En raison des grandes différences d'électronégativité des deux constituants (dansd&chelle
Pauling,1.81 (Ga), 1.61 (Al), 1.78 (In) et 3.04 (N)), il y a une contribution ionique a la
liaison, qui détermine la stabilité de ces composés. Par exemple le GaN possede une énergie
de liaison de9.12 eV [1]. En effet, cette liaison est forte comparée aux autres semi-
conducteurs 1lI-V typiques tels que GaAé.5eV) [1]. En raison de cette forte liaison
chimique, les semi-conducteurs IlI-N ont un point de fusion élevé, une forte résistance
mécanique et une grande stabilité chimique. Ces matériaux possedent également une bonne
conductivité thermique (Tableau 1.1). Ces caractéristiques permettent aux semi-conducteurs
[II-N d'étre candidats pour la réalisation de dispositifs photoniques et électronique
fonctionnant en haute puissance et haute température.



[0001]

N>
kk

Figure 1.1 : Structure hexagonale wurtzite. La fleche indique la direction [0001].

Tableau 1.1 :Propriétés des composés I11-[2]-[9]

Propriétés AIN GaN InN
Coefticient de dilatation thermique & 380(x 10- K1) | ¢ 327 s an
Point de fusion°C) > 3000 > 2500 > 1100
Conductivité thermique a 30 (W /cm - K) 2.00 1.30 0.80
Mobilité électroniquedm?/V - s) 300 1000 14000
Concentration d’électrons ¢m—3) < 10%° ~10%7 > 1019
Masse électronique effectivenf) 0.48 0.20 0.14
Bande interditedl) 6.20 3.39 0.67
Parameétre de mailld\ Ccl _ 23; Ccl _ gig Ccl _ g?f
Désaccordg, par rapport a InN%) 13.71 11.32 0.00
Longueur de liaison) 1.89 1.94 2.15
Py, (C/m?) —0.090 —0.034 —0.042
Coefficient piézoélectriquec(/m?) es3 = 1.55 es3 = 0.65 es3 = 0.97
e3; = —0.58 | e3; = —0.33 | e3; = —0.57
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1.2 Structure de bande

Les composés (Ga, Al, In) N et leurs alliages ont une largeur de bande interdite directe
qui varie entre0.67 eV et 6.2 eV, ils peuvent dont émettre de I'UV lointain au proche
infrarouge (Figure 1.2). Bien que ces matériaux aient été étudiés depuis le débiigida0
le développement des applications n'a pu aboutir qu'a la fin des années 1980 avec la résolution
de deux principaux obstacles qui avaient jusquesnstitué des verrous. En effet en 1986,
I'équipe de l'université de Meijo a Nagoya [10] a démontré que l'utilisation de couches
tampons déposées a basse température conduisait a une amélioration considérable de la
gualité cristalline des couches actives épitaxiées ensuite a plus haute température. Aussi
décisif, la méme équipe a réalisé le dopage p de ces composés en utilisant du MgtgL1]. Ce
trés nette amélioration de la qualité des matériaux a permis a Nakamura de la société Nichia
de mettre au point les premiéres diodes électroluminescentes émettant dans le prache UV
base de puits quantiques InGaN/GaN [12]. Ainsi, au cours des 20 derniéres années ce
domaine a été sujet d'un développement considérable au niveau mondial jusqu'a placer les
nitrures au deuxieme rang des applications de matériaux semi-conducteurs apres le silicium
(Si) avec des applications qui vont actuellement des affichages a I'éclairage public.

6 | AIN

Energie de bande interdite (eV)

3.0 3.5 5.0 5.5 6.0 6.5

Paramétre de maille (A)

Figure 1.2 : Largeur de bande interdite en fonction du parametre de maille a température
ambiante.
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1.3 Effets de polarisation dans la structure Wurtzite

Dans cette structure, la longueur de liaison le long de l'axe [0001] entre I'atome
métallique et I'azote est définie par le paramet(EBigure 1.3) qui relie les deux sous réseaux
hexagonaux compacts (métal-N) de la wurtzite. Elle est donc différente des trois liaisons dans
le planc. Ainsi I'axe [0001] est un axe polaire le long duquel il se produit une polarisation
spontanee. Décrite par le vectéyy, elle est négative pour les trois matériaux AIN, GaN et
InN (voir le Tableu1.1) et orientée dans le sens oppose a la direction [0001] (Figure 1.3).

atome N

atome Ga

Figure 1.3 : Direction de la polarisation spontanée dans la structure Wurtzite, cas du GaN.

En premiére approximation, on peut utiliser la loi de Végard corrigée pour calculer la
polarisation d’un alliage [7], [8], soit par exemple pour InAIN :

Py (Al Ing _N) = —=0.090 - x —0.034- (1 —x) + 0.070-x- (1 —x)  C/m? 11
De méme, pour l'alliage AlGaN :

Py (Al Gay_oN) = —0.090 -x —0.034 - (1 —x) +0.021-x-(1—x) C/m* 1.2

12



Les deux premiers termes sont les paramétres d'interpolation linéaire entre le composé
binaire, et le troisieme terme est une correction d'écart a la linéarité.

Dans une hétérostructure, en plus de la polarisation spontanée, la déformation qui provient du
désaccord de maille avec le substrat et du coefficient de dilatation thermique couche-substrat
comme montre dans la Figure 1.4, introduit une polarisation supplémentaire qu'on appelle la
polarisation piezoélectrique, s@)f, selon I'axez [0001] [13] :

By, =e€33- & te3 (& +¢)) 1.3

ol g, &, ete, représentent respectivement les déformation suivant lescaye®tz. e;; et
es3 sont les éléments du tenseur piézoélectrique.

Couche Al,Ga;.xN sous traction

Figure 1.4 : Croissance d'AlGaN sur GaN, entrainant une contrainte de traction et une
polarisation piézoélectrique.

Lorsque cette contrainte est biaxiale ce qui est le cas pour une couche trés mince sur un
substratg, = ¢, et

C
gZ = —2 " 13/c33 " gx 1.4

avec C;3 et Cs3, les constantes élastigues de la couche sous contrainte, I'expression de la
polarisation piézoélectrique le long de I'axgeut s'exprimer comme suit :

13



C
PPZ,Z =2 & (931 — €33 13/633) 1.5

La polarisation piézoélectrique est déterminée en fonction de la compasdeos la couche
contrainte [14].

Pour I’hétérostructure AlGaN/GaN :
Py, (AlyGa;_xN/GaN) = —0.0525 - x + 0.0282 - x - (1 — x) 1.6
Et pour INAIN/GaN :
By, (AlIny_xN/GaN) = —0.0525-x +0.148 - (1 —x) +0.0938 - x - (1 — x) 1.7

La polarisation piézoélectrique est négative pour toute la gamme de compositirdAh$
l'alliage AlGaN. Dans le cas de l'alliage InAlN,est en compression entt® % et 100 %
d'indium et donc la polarisation piézoélectrique est positivé8A6 d'indium on a l'accord
paramétrique, la polarisation spontanée est@€71 C/m?, elle est supérieure par exemple
a celle d'une hétérostructureoAGa.7N/GaN (—0.056 C/ m?).

1.4 Gaz d'électrons a deux dimension®DEG - 2 dimensional electron ggs

Pour créer un gaz bidimensionnel d’électrons, on va utiliser cet effet piézoélectrique
inhérent aux matériaux IlI-N. Il faut donc fabriquer une hétérostructure par exemple
InAIN/GaN ou la bande interdite de la couche mince de surface est plus large que celle du
substrat. Dans le cas de 1BAlo.edN/GaN, la différence dans la largeur de bande interdite est
del.8el.

La figure 1.5 montre le schéma de polarisation correspondant. La discontinuité des bandes
associée aux effets de polarisation (Figuf® génére un puits de potentiel a ’interface dans

lequel les électrons libres issus des donneurs en surface sont attirés par la polarisation positive
a I’interface : c'est le gaz d’¢électrons bidimensionnel. Contrairement aux systémes cubiques,

le gaz d’électrons bidimensionnel a I’interface est formé sans besoin de dopage de la barriere
InAIN.

Dans le cas de énsAlo.s2N/GaN, seule la polarisation spontanée a I’interface opére :

P(Ing 1Al g, N/GaN) = P, (Ing1gAlog2N) — Psp(GaN) 1.8

14



++++++++++

Figure 1.5 : Polarisation spontanée dans [’hétérostructure Irny.18Alo.saN/GaN.

Les structures HEMT basés sug.1sAlo.gN/GaN affichent une densité de gaz d'électrons 2D
entre2.6 et3 x 1013 cm™2, alors que pour AlGaN/GaN des densités sont de I'ordie5de

1013 cm™2 [15]. De plus, il a été montré que les transistors de haute mobilité électronique
ayant cette composition d'alliage peuvent fonctionner a tres haute fréque&tdeGHz) et
supporte des températuresid®0 °C [16].

AlIn, N GaN

zone d'accumulation

N Bande de
conduction
Gap GaN
Gap Bande de
valence
\ 4

Figure 1.6 :Diagramme de bandes pour un transistor HEMAIN/GaN[17].
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1.5Croissance des alliages InAIN et InAlGaN

Pour fabriquer un transistor a haute mobilité électronique il faut déposer une dizaine
denm d'InAIN - AlGalnN. Par contre pour des dispositifs comme les miroirs de Bragg, des
épaisseurs de cet alliage supérieur@8@nm sont nécessaires. On utilise comme substrat du
GaN déposé sur saphir g&8k) ou carbure de silicium (SiC) par la technique d'épitaxie en
phase vapeur aux organométalliques eBi@ et 900 °C. Cependant il est connu que la
croissance de ces alliages n'est pas simple. En effet on cherche & allier InN, AIN, ou GaN dont
les températures de croissances soB00 °C, > 1200 °C et >1000 °C respectivement. Ainsi
aux températures de croissance de cet alkag@5 °C, il a été montré que l'augmentation de
I'épaisseur conduit a une dégradation caractéristique (voir la Figure 1.7) la couche perd sa
cristallinité [18]. Cette dégradation a été attribuée au rble des dislocations qui s'ouvriraient
lorsque I'épaisseur augmente et finiraient par perturber complétement la croissance [18]. Plus
récemment, Perillat-Merceroz et al. [19] ont montré que cette dégradation se fait
indépendamment des dislocations traversantes et serait due au mode spécifique de croissance
de ces alliages qui est de trois dimensions. Ainsi la dégradation cristallographique viendrait de
la coalescence des différents flots. Encore plus récemment [20], nous avons montré que cette
dégradation cristalline advenait tout au long de la couche sans épaisseur critique (Figure 1.8

Figure 1.7 : Image de microscopie électronique en transmission (MET) d'un échantillon,
montrant la relation entre la dégradation et les dislocations traversantes issues di&aN
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D'autres résultats montrent qu'il peut y avoir séparations de phase [21] dans les couches
d'InAIN par recuit 300 °C pendant une heure. Il est donc important de comprendre la source
de cette dégradation par une analyse du diagramme de phase de ces gliagst
particulierement utile pour déterminer les régions de stabilité et l'influence des différents
défauts comme les lacunes, et les dislocations sur les propriétés structurales et électroniques

de l'alliage.

Figure 1.8 : Image METmontrant que [’apparition de la dégradation peut commencer a
n'importe quelle profondeur le long de la direction de croissance.
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Chapitre 2

Méthodes de simulation

Dans ce travail, nous avons fait appel a deux méthodes de calcul pour modéliser la
séparation des phases, les défauts et leur interaction avec les atomes de l'alliage.

La premiére est une approche quantique ab initio qui repose sur la théorie de la fonctionnelle
de la densité (DFT). Comme deuxiéme technique, nous avons utilisé la dynamique
moléculaire et mis en jeu des potentiels empiriques. La minimisation de 1’énergie totale du
systeme étudié par rappaitx positions atomiques permet d’obtenir la stabilité et d'extraire

les propriétés physiques recherchées.

2.1 Méthodes ab-initio

Dans cette démarche les méthodes quantiques n'utilisent pas de paramétre ajustable, d'ou
le nom ab initio. Le point de départ est I'équation de Schrddinger indépendante du temps :

H-¢;=E;- @ 2.1

ou H est I'hamiltonien du systéme, qui agit sur la fonction d'onde du systeme dans un état
déterminé, @;, et donne I'énergie du systéme a cettat

De maniere a alléger les notations, on le représentera comme :
H- @y = [T+ Vext +Veel @i = E; * 2.2

avecT est I'opérateur énergie cinétiqle,; est le potentiel ressenti par les électronig, et
représente le potentiel d'interaction électron-électron.

Le principe des calculs repose sur la résolution simplifiee de I'équation de Schrodinger. Ce
type d'étude correspond a un probleme a plusieurs corps. Par conséguent, si on considéere un
solide qui est constitué dg& noyaux et des électrons, il y aufll + Z X N) particules en
interaction. Les valeurs propres de I'équation 2.1 ne peuvent pas étre calculées exactement.
Afin de remédier a cette situation, il faut trouver des approximations pour réduire la
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complexité. La premiere approximation a été introduite par Born-Oppenheimer [22]. Elle part
du fait que la masse d'un noyau est deal0d fois plus grande que celle d'un électron, et que
I'échelle de temps entre les mouvements électroniques et nucléaires est différente, et fait
I'hypothése que les mouvements des électrons et des noyaux peuvent étre découplés. Ainsi la
fonction d'onde d'un systéme est séparée en deux termes qui sont étudiés séparément. Avec
cette approximation on résout I'équation de Schrédinger pour I'atome d'hydrogeéne. Pour des
systemes avec plus d'un électron, ceux-ci ne sont pas indépendants, et le probleme a plusieurs
électrons ne peut étre résolu analytiquement. Pour surmonter cette difficulté, Hartree a
proposé de rendre les particules indépendantes et de diviser la fonction d'onde en produit de
fonctions d'onde a un électron [23].

L'amélioration suivante [24] utilise le fait que la densité électronique est le carré de la
fonction d'onde intégrée sur tout I'espace poudlectrons)N étant le nombre total d'électrons

du systeme. Ainsi Hohenberg et Kohn [24} montré que toutes les propriétés d’un systéme

dans un état fondamental non dégénéré sont complétement déterminées par sa densité
électronique. Le probleme a donc été reformulé de maniere a traiter les électrons
indépendamment les uns des autres avec chaque électron placé dans un potentiel effectif qui
dépend uniguement de la densité électronique. Ceci a conduit & un ensemble d'équations de
Schrodinger mono-€électroniques connues sous le nom d'équations de Kohn et Sham [25] :

[_ A/Z + VH(r) + Vext(r) + ch(r)] TP = &P 2.3

avece; les énergies correspondantes aux orbit¢Le§/2 représente la valeur moyenne de

I'énergie cinétique du systémi, correspond a linteraction coulombienne de Hartree, et
V.c(r) est appelé le potentiel d'échange-corrélation et est donné par la dérivée de la
fonctionnelleE,. par rapport a la densité:

ch(r) — aExc[p(r)]/ap 2.4

C'est la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT en anglais) qui devient utilisable des
gue I'on connait la fonctionnellg,..

2.1.1 Approximations de la fonctionnelle d'échange-corrélation

Plusieurs approximations d&,. ont été proposées telles que I'approximation de la
densité locale (LDA) et I'approximation du gradient généralisé (GGA) ainsi que les méthodes
dérivées comme I'hybride (HSE).
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2.1.1.1 Approximation de la densité locale (LDA)

Dans l'approximation de la densité locale, est fondée sur la considération que les
électrons du systeme forment un gaz dont la densité est la méme par tout (homogene). La
fonctionnelle d'échange-corrélati@}?4[p(r)] est calculée en intégrant la densité d'énergie
d'échange-corrélation sur I'ensemble de l'espace :

Exlp(M)] = [ p(r) - &x2™ (p(r)) - dr 2.5

Ou ghomo est |'énergie d'échange-corrélation par particule du gaz homogéne d'électrons avec
la méme densité d'électropgr). Il a une composante d'échang€™® connue qui provient
de la fonctionnelle d'énergie d'échange formulée par Dirac :

ghomo — _ 3/4 _ (3/ﬂ)1/3 L pl/3 = — 0'482/7‘5 u. a. 2.6

ou
T = (3/471,0)1/3 2.7

1, est la distance interélectronique moyenne dans le gaz homogene d'électrons. La composante
de corrélationso™° est basée sur des calculs Monte Carlo (MC) quantique pour un gaz
d'électrons homogene de différentes densités. Perdew et Zunger ont ajusté les résultats
numeériques de la simulation Monte Carlo rapportés par Ceperley et Alder [26] et ont donné
une forme paramétrée des termes d'échange et de corrélation [27] :

S}lcwmo (Ts) — _ 0.9164/rs 2.8

—0.2849/(1 + 1.0529,/7; + 0.3334 - 1) r>1

2o w0
—0.096 + 0.0622 - In(r;) — 0.0232 - 1, + 0.004 - 15 - In(ry) 1, <1

Comme la densité électronique est supposée localement uniforme et qu'elle traite un systéme
non homogéne comme étant localement homogene. L'approximation du gradient généralisé
(GGA) a été proposégour avoir des fonctions d’échange-corrélation dépendant non
seulement de la densité en chaque point, mais aussi de son gradient.
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2.1.1.2 Approximation du gradient généralisé (GGA)

Ainsi dans l'approximation de gradient généralisée (GGA), I'énergie d'échange-
corrélation dépend aussi des dérivés de la densité [28]. Elle permet de générer plus de formes
de fonctionnelles que la LDA. Les formes les plus utilisées ont été proposées par Perdew,
Burke et Enzerhof (PBE) [28], Perdew et Wang (PW91) [29], Becke-Lee-Yang et Parr
(BLYP) [30].

L'expression de la fonctionnelle d'échange-corrélation prend la forme :
EJ?CGA[p(r)] = f,D(T') " Exc(p) |V|p) -dr 2.10

Le terme d'échange est exprimé comme :

EZ4[p(M)] = [ p(r) - o™ (p) - F(t) - dr 2.11
Ou
b
Fx(t) =1+ b1 - W 2.12
1+ -2

1

Le terme de corrélation est exprimé :

ESSApl = [ p-[ec(r,) + He(s, 75, )] -dr 213
avecC

1/2

|Vp| g= [(1 + 5)2/3 +(1- 5)2/3/2]"1(5 _ (4 'T[kp> et ky = (32 _p)1/3

_z.g.ks.p’

Ici s est un gradient de densité sans dimension.

a, m G, 1+A-s?
He(s,75,8) = =5 In Rt C oy vy sy, 2.14

et
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o 1

A=
a; expl—el’™/(az-m/h?)] -1

2.15

Aveca,; = 0.066725 eta, = (1 — In2)/n?.

En comparaison avec la LDA, la GGA tendent a améliorer les énergies totales, les énergies
d'atomisation [31et les volumes a 1’équilibre [32]. Cependant comme en LDA la bande
interdite en GGA est encore la moitié de la valeur expérimentale, c'est pour cette raison que la
fonctionnelle hybride a été proposée [33].

2.1.1.3 Fonctionnelle Hybride HSE - Heyd Scuseria Ernzerhof

La DFT conduit & une sous-estimation de bande interdite et la méthode HF la
surestime, ce constat a conduit au développement des fonctionnelles hybrides qui combinent
les deux approximations dans une nouvelle fonctionnelle d'échange. Nous avons utilisé la
fonction de densité hybride Heyd Scuseria Ernzerhof [33] implémentée dans le code VASP.

La HSE est construite comme une combinaison linéaire a%e% de la fonctionnelle
d'échange de HF & courte portd&(“"), et 75 % du celle de GGA-PBE & courte portée
(ELPECPY. En ce qui concerne la corrélation, la fonctionnelle GGA-PBE est utilfs&"),

mais aussi pour I'échange a longue portBg?{'"). Les fonctionnelles d'échange sont
affectées par un parametre d'écrantage qui définit l'intervalle de séparation entre les
interactions a longue et courte portée. L'expression qui en résulte pour I'énergie d'échange-
corrélation est donnée par :

E;Ic{cSE — i_EJICJF,CP(w) + % . E}I:BE,CP((D) + EJ}C?BE,LP + EéJBE 2.16

Le paramétre d'écrantagedoit &tre compris entre.2 et0.3 A=* [33]. Cependant, Krukau et

al [34] ont publié récemment que la valeur optimalewest 0.2 A=1. Ces auteurs ont analysé
l'effet du parametre sur les performances de la fonction hybride de HSE. lls ont montré que
la variation du paramétre a une grande influence sur la largeur de la bande interdite.

2.1.2 Les Pseudo-potentiels

Pour résoudre les équations de Khon-Sham, il faut choisir une base de fonctions
d'onde pour les électrons et les potentiels qui régissent leurs mouvements et interaction. En
pratique, le potentiel atomique est remplacé par un pseudo-potentiel. Amnsiadtion

23



coulombien du noyau et les effets des électrons de ceeur fortement liés, sont-ils remplacés par

un potentiel effectif agissant uniqguement sur les électrons de valence (Figure 2.1). Cette
approximation constitue un gain appréciable sur les ressources informatiques nécessaires aux
calculs.

Figure 2.1 : lllustration schématique de potentiels tous électrons (lignes pleines) et pseudo
(lignes pointillées) et des fonctions d'onde correspondantes. Au-dela du rayon de aepupure
la fonction d'onde tous électrons et pseudo coincident ainsi que les po{@&afiels

Dans cette optique, Blochl en 1994 [36] a proposé la méthode des ondes projetées

augmentées (PAW) en combinant le principe des méthodes a base deppseutdds d’ une

part et a base d’onde plane augmentée linéarisée (linear augmented plane wave - LAPW)

d’autre part. Cette méthode permet de générer des pseudo-potentiels ultra-doux (USPP) pour
lesquels la grille pour reconstituer la fonction d’onde autour de chaque atome est radiale [37].

Elle est trés efficace du fait gua fonction d’onde de valence reconstruite par les pseudo-
potentiels PAW est exacte, avec tous les nceuds dans la région de cceur et ceci pour de faibles

rayons de coupure. La fonction d’onde est écrite sous la forme suivante :

|p4E) = |9PS) — XilofS) - ci + TilofE) - ¢ 2.17

Ou Zi|<p{’5) - ¢; est le développement d@?S) sur une base de pseudo ondes partielles et
Zi|<pg‘”5) - ¢; est le développement dw4E) sur une base d'ondes partielles, a l'intérieur des

sphéres de volum@; autour des sites atomiques. Les coefficientsont des produits
scalaires des pseudo-fonctions d'onde et de fonctions de projection localisées dans la région
Qp .
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Ci = (pi|qbf’5) 2.18

Par conséquent, la fonction d'onde exdqéf) est exprimée en fonction de la pseudo-
fonction|@?S) comme suit :

lpAE) = 19P5) = Ti(1925) — 195°) ) (pi| 97°) 2.19

On travaille donc avec trois objets :

1. Les ondes partielldg;) obtenues par intégration radiale de I'équation de Schroédinger pour
les énergiesi et qui sont orthogonales aux fonctions du ceeur.

2. La pseudo onde partiell¢fs) qui coincide avec l'onde patrtielle exappe“E) a l'extérieur
de la région du cceur.

3. La fonction de projectiofp;) de chaque onde partielle, localisée dans la régjoet qui
satisfait a la relatiofp; |¢{°) = 6;;.

2.1.3 Intégration dans la zone Brillouin

Pour un systéme périodique, les intégrales dans I'espace réel sont remplacées par des
intégrales dans la premiére zone de Brillouin en un nombre fini de points appelés maille k-
points :

P = 5352 ) flea = er) lpa(r > -k 2.20

Ou Qp; est le volume de zone de Brillouin (BZ); I'énergie de Fermi ef (g, — €p) la
fonction de distribution de Fermi :

1
fEa=er) = e/l T+ 1 221

Le choix d'un maillage de points d'intégration suffisamment dense est crucial pour les
résultats. Il est déterminé durant les tests de convergence. Le démarche de Monkhorst et Pack
[38] de construction du maillage des k-points de calcul a l'intérieur de la zone de Brillouin a
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été suivi pour réaliser nos calculs ab-initio. Le nombre de k-points peut étre réduit en prenant
en compte les opérations de symétrie du systéme sous étude.

2.1.4 Code VASP (Vienna ab-initio simulation package)

Le code de calcul VASP développé a I'Université de Vienne par G. Kresse, J.
Furthmuller et J. Hafner [37], [39], [40] est réputé pour sa bonne parallélisation ce qui
autorise le calcul pour des systémes de plus d’une centaine d’atomes. Il est basé sur un
formalisme d'ondes planes adapté aux calculs périodiques et préaeateage d'étre
facilement mis en ceuvre avec des calculs utilisant les USPP de Vanderbilt [41] et ceux de
PAW [37], qui sont fournie dans la bibliotheque. La grille de points k dans VASP est généré
par la méthode de Monkhorst et Pack [3Bgs forces agissant sur les ions sont calculées par
le théoréme de Hellmann-Feynman [4@jnme les dérivées de 1’énergie libre par rapport aux
positions atomiques. A partir de ces forces, I’optimisation de la géométrie se fait par une
méthode de minimisation utilisant les algorithmes de gradient conjugué et hybeaia jtes
que les forces résiduelles sur chaque atome deviennent inférieLired Gr” eV - A= dans
le cas de la GGA et 8.02 eV - A~! dans le cas de la HSE. Le code VASP fait appel aux
différents typegle fonctionnelle échange-corrélation la LDA, la GGA et la HSE. Comme on
peut voir dans le Tableau 2.1, la LDA sous-estime les parametres de maille juS§a'a
dans les nitrures tandis que le GGA le surestime %e

Le meilleur accord avec les résultats expérimentaux est obtenu en utilisant la fonctionnelle
hybride HSE. L'erreur est inférieurda %. Pour le rapport/a, I'erreur est inférieure 5 %.

Les largeurs de bande interdite sont sous-estimées par la LDA et la GGA. Dans I'InN, ces
calculs donnent un état métallique. L'approximation HSE montre un accord plus raisonnable
avec les mesures expérimentales (AlR%, GaN :4 %, InN : 13 %). HSE donne un bon
accord de la largeur de bande interdite avec les résultats expérimentaux.
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Tableau 2.1:a, c/a et la largeur de bande interdite pour les composées IlI-N avec les
différentes fonctionnelles d'échange-corrélation [43], [44] et mesures expérimentales [44].

a(A)
EXp. LDA GGA HSE
AIN 3.110 3.090 3.130 3.103
GaN 3.190 3.153 3.213 3.180
INN 3.533 3.502 3.581 3.542
c/a
AIN 1.601 1.601 1.601 1.601
GaN 1.627 1.631 1.631 1.624
INN 1.611 1.616 1.616 1.609
E, (eV)
AIN 6.190 4.410 4.095 5.714
GaN 3.500 2.140 1.774 3.348
INN 0.67 -0.180 -0.160 0.772

2.1.5 La fonction de localisation électronique

La fonction de localisation électronique (ELF : electron localisation function) a été
proposée pour permettre une mesure de la localisation des électrons dans les systemes
atomiques et moléculaires [45]. Elle se base supriecipe d’exclusion de Pauli pour
déterminer d’abord la probabilité¢ de trouver un €lectron de méme spin a une distanadun
électron X pris comme référence a un point donné P avec une def19ité.’ELF s’exprime
comme suit :

ELF(r) =1/(1 4 [D(r)/Dy(r)]) 2.22
ou
Dy(r) = 1%- (3m2)3/2p(r)5/3 2.23
avec
N
p() = ) 19i(r)’] 2.24

D4(r) estla densité d’un gaz d'électrons uniforme en fonction de la distribution électronique
p(r). Le rapportD(r)/D,(r) est un indice de localisation sans dimension, et comme on peut
voir, il est normalisé par rapport au gaz d'électrons de densité uniforme. Cette fonction ELF
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est donc une mesure relative de la Isaébn électronique. Des valeurs d’ELF élevées
proches de 1 montrent une localisation importante et la vBlgtur= 1/2 correspond a une
paire d’électrons d’un gaz uniforme (D(r) = Dy (r)). L'équation (A.1) a été concue pour
limiter les valeurs possibles de la fonction de localisation dans la gaimELF < 1.
Ainsi, plus la valeur dEELF est petite, plus 1'¢lectron de référence X est localisé.

2.2 Méthodes de dynamiques moléculaires avec potentiels empiriques

Bien que les techniques ab initio soient précis, ils sont colteux en heures de calcul et
permettent de traiter seulement une centaine d'atomes, de facon courante. Pour aborder des
systemes plus volumineux (plusieurs dizaines ou centaines de milliers d'atomes), on recourt a
la dynamique moléculaire avec des potentiels empiriques pour résoudre les équations de
meécanique classique des mouvements du systeme étudig (2.25

2

asr;
m; - dtzl =-V,V{r}) =F 2.25

2 5 7 7 - - .
Ici, m; est la masse a‘romiqﬁlerl/dt2 son accélération, €} la force agissant sur l'atomen
raison des interactions avec d'autres atomes.

Le potentielV doit capturer autant que possible les caractéristiques physiques et chimiques
dans les matériaux réels. Les fonctions des potentiels empiriques peuvent étre écrites comme
une somme de termes a un, deux et trois corps, etc. [46].

N

N N N
V(ry,ry, .y ) = 2 vi(r) + ) v(m,7y) + z v3(1;, 15, 1) o0+ Z vN(rl-,rj,rk, e i)
i i i

l

2.26

Le terme d'un corpg, correspond aux forces externes agissant sur le systeme. Le terme a
deux corps, est l'interaction le long de la direction radiale des liaisons entre les noyaux, et le
terme a trois corpg; décrit les liaisons angulaires dans un triplet d'atomes.

Dans ce type de potentiel, les paramétres qui décrivent chaque terme sont patenus
ajustement sur des grandeurs connues, comme les paramétres de maille et les constantes
élastiques en se référant sur les données expérimentales et aux calculs ab-initio. Il existe
différents types de potentiels empiriques pour modéliser les interactions atomiques dont le
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potentiel Keating [47], le potentiel Tersoff [48] et le potentiel Stillinger-Weber [49]. La
propriété la plus importante d'un potentiel est la transférabilité, c'est-a-dire I'applicabilité du
potentiel a des environnements de liaison variés. Un critére supplémentaire important est sa
capacité a prédire une large gamme de propriétés sans avoir a modifier les parametres.

Pour les matériaux semi-conducteurs, les potentiels Stillinger et Weber [49] et Tersoff [48]
ont été les plus utilisés dans la littérature, nous en présentons les grandes lignes.

2.2.1 Le potentiel Tersoff

Le concept introduit par ce modeéle était que la tendance de deux atomes a maintenir
une liaison est obstruée par les autres atomes les plus proches qui exercent une force angulaire
sur la liaison. Le potentiel Tersoff a été adapté aux semi-conducteurs du groupe IV et a un
certain nombre de composésMI50]-[52].

Il a la forme :

Vij = fo(rip|Ve(rij) — bij - Va(ri)] 2.27

D
Ve(ryj) = ﬁ -exp(—pV2-S) - (rij — R.) 2.28
S-D 2
VA(rij) = STi - exp —ﬁ\/; . (rij — Re) 2.29

Ou r;; est la distance entre les atomes liest j, Vi (1) et V, (r;;) sont les potentiels
répulsifs et attractifs de la paitet j respectivementf. (r;;) est une fonction de coupure et
b;; est I'ordre de liaison qui introduit une dépendance a l'environnement local donné par :

-1/2n

$ij = Z fe(Tir) 'g(eijk) T exp (/13 ' (Tij - Tik)g) 2.31

k#i,j

C\* C?
9(6::) =1 + <_) _ 2.32
(6i5) D D2 + (H — cos Gijk)z
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g(6;j) est une fonction de I'angle de liaison. Ce modele a 10 degres de liberté autant que le
nombre de paramétre@,,S,R.,B,y,n,A,D,C,H) qui doivent étre ajustés pour décrire
correctement la force de liaison et le comportement des matériaux. Il peut s'appliquer a un
large éventail de matériaux, cependant, des dizaines de parametres doivent étre déterminés et
la procédure d'adaptation peut étre tres longue.

2.2.2 Le potentiel Stillinger-Weber (SW)

Face a la complexité du potentiel Tersoff, Stillinger et Weber ont proposé un potentiel
avec moins de parametres [49]. Il est constitué de deux termes : terme a deux corps et a trois
corps. Le terme a deux corps est donné par :

r..
Biy)=ef(2) 233
A-(B-r7? —r~9) - exp{(r —a)~1} r<a
0 r=a

f2(r) = { 2.34

Le terme pseudaidltiple-corps est limité a une interaction du terme a trois corps qui est une
bonne description de distorsion angulaire dans ces composés. Le terme a trois corps
correspond a I'énergie de distorsion de l'angle et est donné par :

Ti T} Tk

Vs(rimm) =€ fs (E’E’F) 2.35

fg(Ti,T;j,Tk) = h(Tij, Tik» Hjik) + h(?’}'i, Y}k,eijk) + h(rkirrkjr Hikj) 2.36
2

- 1
h(rl-j,rl-k, Hjl-k) = Ad.exp {y(rij - a) 1} . (cos Oji + §> 2.37

Oury; est la longueur de la liaison entre les atomety, € est I’énergie cohésion par liaison.

a est la distance de coupure de l'interaction, il est choisi entre le premier et le deuxieme
voisin. 6, est l'angle entre le deux liaisoijset jk de l'atomej. A, B, 4,0 ety sont des
parametres ajustables du potentiel. Ce potentiel est par conséquent limité aux premiers voisins
soit quatre pour les semi-conducteurs tétraédriques. Cette forme générique se coupe
automatiguement &= a sans discontinuités pour toutes les dérivées de qui constitue un
avantage dans toute application de simulation de dynamique moléculaire. Le terme
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d'interaction par paires d'atom&s décrit le rétrécissement et I'étirement des liaisons en
fonction de la distance;, et atteint le minimum lorsque la distance entre deux atomes est
égale a la longueur de la liaison d'équilibre. Le terme a trois ¥grgécrit I'effet de flexion

de la liaison et est exprimé comme le produit séparable des deux fonctions radiales et la
fonction angulaire avec la méme distance de coupure de l'interaction a deux corps. Les deux
fonctions radiales, représentant la force d'adhérence des vecteurs formant/angiet la

méme expression exponentielle et s'annulent lorsque la distarmer;, est au-dela de la
distance de coupure Selon les caractéristiques des liaisons d'hybridagdrdans les semi-
conducteurs tétraédriques, le potentiel Stillinger-Weber définit directement la configuration la
plus stable de I'angle de liaison comnes 8 = —1/3 avec I'énergie minimale égale a zéro.
Tout écart par rapport a la valeur parfaite signifie une courbure de la liaison et entraine une
augmentation de I'énergie du systeme.

Pour adapter ce potentiel au composés nitrures, les différents parametres ont été optimisé, par
exemple pour Ga-N, Ga-Ga et N-N, les parametres de maille & I'équilibre ont été reproduit et
les constantes élastiques expérimentales, ainsi que les énergies du domaine d'inversion
calculées par des techniques ab initio. Le potentiel SW donne systématiquement une valeur
c/a de 1.633 pour la structure hexagonale. Par conséquent, les énergies des défauts comme
les fautes d'empilement basales de la structure hexagonale ne seront pas obtenues dans cette
procédure, les configurations atomiques de ces défauts changent au deuxieme niveau du plus
proche voisin. Cependant, des défauts beaucoup plus compliqués tels que les fautes
d'empilement prismatiques, les joints de grains et les clusters, ou les liaisons sont déformées
au niveau du plus proche voisin, ont été traités et les résultats sont en accord avec les
observations expérimentales [53], [54].

De nos jours, il est reconnu que le potentiel SW peut décrire la structure et la stabilité relative
des défauts étendus des nitrures lll, tels que les dislocations [55] et les joints de macle [56], et
méme jusqu'a leur déformation mécanique [57]. Pour nos calculs, une boite de taille de 21296
atomes a été utilisée pour tous les calculs SW, pour décrire les structures atomiques des
alliages ternaires (InGaN, InAIN et AlGaN) et quaternaires (InGaAIN) et pour calculer
I'enthalpie libre de mélange.

2.3 Conclusion

Dans ce chapitre la méthodologie suivie tout au long de ce travail a été présenté. Les
bases de la DFT et les différentes approximations nécessaire pour le calcul de I'éclergie e
la fonctionnelle d'‘échange-corrélation ont été rappelés. La DFT utilise les équations de la
mécanique quantique pour développer un modéle auto-cohérent pour résoudre I'équation de
Schrddinger dans I'état fondamental. Dans ce travail, les calculs DFT ont été effectués en
utilisant une approche pseudo-potentielle a l'aide du code VASP pour déterminer les
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propriétés de nos systemes. Pour traiter des systemes plus grands nous avons utilisé la
dynamique moléculaire qui met en ceuvre des potentiels empiriques. Pour nos matériaux
semi-conducteurs, les deux potentiels S-W et Tersoff, qui sont le plus utilisés pour en décrire

les propriétés, ont été présentes.
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Chapitre 3

Comportement thermodynamique
des alliages IlI-N

Les composés IIN (AIN, GaN et InN) constituent 1’unique famille de matériaux
semiconducteurs dont les alliages pourraient couvrir la plus grande extension d’émission en
longueur d’onde. Comme il a déja été rappelé au chapitre 1, ils ont des propriétés assez
différentes (longueur de liaison, parametres de maille, température de croissance, ...). Il n’est
donc pas étonnant que les dispositifs, fabriquées par croissance épitaxiale de leurs alliages et
hétérostructures ne soient pas faciles a mettre au point. Ainsi ilsauetét rapporté qu’ils
ont une forte tendance a la séparation de phases [21}[5B] ce qui peut affecter
défavorablement les propriétés électroniques et optiques de l'alliage [66]. Le but de ce
chapitre est donc de mener une analyse fine de diagrammes de phase des alliagesternaire
guaternaires dans le but de cerner les possibles conditions pour leur croissance optimisée.

3.1 Procédures

On va considéredes distributions aléatoires pour les alliages ternairesA(; N,
In,Ga,_,N, Al,Ga,_,N) de structure wurtzite. Cependant, la réalité doit étre différente, en
effet, il y a par exemple une grande différente %) entre les longueurs des liaisotis— N
et In — N, on peut donc envisager que les positions des atomes fluctuent a partir des sites
dans la maille parfaite, engendrant des distorsions de longueur et/ou d’angle de liaison dans
l'alliage ce qui constitue I’enthalpie du mélange. Pour modéliser 1’alliage uniforme, nous
placons les atomes In (ou Al) et Al (ou Ga) d’une maniére aléatoire sur les sites cationiques
avec les compositions et 1 — x, respectivement, et les atomes N sont placés sur les sites
anioniques. Ainsi, la condition initiale est que tous les atomes occupent les sites de la
structure wurtzite parfaite. Nous avons d’abord cherché le meilleur compromis entre la
précision et le temps de calcul en déterminant la plus petite taille de boite (nombre de
molécules Al-N, Ga-N ou In-N) a partir de laquelle la dispersion de I'enthalpie de mélange
n'est plus fortement affectée. Les calculs ont été faits par dynamique moléculaire (DM) en
utilisant le potentiel Stillinger-Weber (SW) modifié [67], [68] pour des systemes de taille
croissant de quelques atomesju’a 54000 atomes.

L’expression de I’enthalpie de mélange se met sous la forme :
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AH(x) = E-x-E; — (1—x)-Ep

3.1

ou E est I'énergie moyenne de liaison par atome calculée de I’alliage considéré. E, et Ep
représentent I'énergie de liaison par atome des comdoseB, soit pour le trois composés
AlN, GaN et InN: EAlN = _5834‘ eV EGaN = _4‘529 eV etEmN = _3985 ev.

Prenons I’exemple de 1’InosAlosN, avec un pas de 500 atomes par boite, nous avons calculé, a
chaque fois, 1’enthalpie pour 100 configurations différentes générées de facon aléatoiRour
chaque nombre de molécules, 1’enthalpie des configurations se présente sous forme d’une
courbe proche d’une distribution Gaussienne. La figure 3.1 montre le résultat pour trois tailles

de systémes choisis : 1728, 8000 et 10648 molécules.
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Figure 3.1: Distribution de I'enthalpie pour trois tailles de boite (molécules) de calcul dans
un alliage AkInsN : (a) 1728, (h8000 et (c) 10648. Em : I'enthalpie moyenne.

On remarquer nettement que la génération de 100 configurations aléatoires par taille de boite
de calcul conduit a une enthalpie de 1’alliage de composition x qui présente une dispersion
mesurable. Cette dispersion, que nous avons pris comme la largeur a mi-hauteur de chaque
courbe varie dd0.31, 1.05 a 0.71 pour 1728, 8000 et 10648. On peut donc noter que dans

" La bibliotheque de la génération aléatoire 'RANLIB' est utilisé pour générer la distribution
aléatoire des atomes.
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notre modé¢lisation de la formation d’un alliage (Figure 3.1 (a)-(c)), la valeur de I'enthalpie

tend a se stabiliser lorsque le nombre de molécules augniemtestabilité de 1’enthalpie

avec la taille du systeme se voit encore mieux si on en calcule la moyenne, comme on peut
voir sur la figure 3.2 ou nous avons reporté 1’enthalpie moyenne Em pour les alliages
InosAlosN (Figure 3.2 (a)) et bxGapsN (Figure 3.2 (b) avec des barres d’erreur
correspondant a la largeur a mi-hauteur de courbe gaussienne correspondante. Pour les deux
alliages, on constate que la valeur de ’enthalpie est devenue trés stableaudela de 8000
molécules, soit 16000 atomes. Pour la suite, nos calculs ont été systématiquement menés avec
des systemes de plus de 10000 molécules (exactement 10648 pour respecter la symétrie de la
structure wurtzite).
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Figure 3.2 : L'enthalpie de mélange pourolghlosN (a) et In.sGaosN (b) ; on a porté les
valeurs moyennes Em, les barres d'erreur sont les largeurs a mi-hauteur des distributions
d'énergie.

3.2 Le paramétre d’interaction

Dans une solution solide, chaque atome est entouré d’un méme nombre V de voisins
immédiats. La réaction de formation d’un alliage consistera a substituer certains atomes par
d’autres de nature différente. Ceci est régit par le paramétre d’interaction W qui est une
fonction de 1’énergie de liaison entre les différentes paires d’atomes qui constituent 1’alliage
[69]. Il dépend du matériau, par exemple pour un alliage ternaire qui est suit la loi de Végard
il est directement reli¢ a I’enthalpie de formation AH :

AH(x) = W({x) -x-(1—x) 3.2
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Ainsi, en prenant comme hypothése que nos alliages suivent cette loi, nous calculons 1’énergie
de nos systemes par dynamique moléculaire et nous en déduire un paréneatfenction
de la composition :

wex) = 4O/ (1- %) 33

Aussi, nous avons donc calculé I’énergie des alliages étudiés avec une bonne précision en
prenant en compte de grandes tailles de supercellules grace a la dynamique neotfidulair
nous permet de modélisersdegystémes avec suffisamment d’atomes. Nous avons ainsi pu
extraire le parametri@’, comme on peut voir sur la figure 3.3, il varie avec la composition des
alliages considéreés.
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Figure 3.3 : Parameétre d'interaction, W, en fonction de la composition x calculé par MD(S-
W). La ligne pointillée correspond au fit polynomial pour les trois alliagesGa&lLN (a),
InxAl1xN (b) et IRGay-xN (C).

Comme il représente une énergie de mélange, on peut essayer de comprendre sa variation en
fonction de lacomposition d’un alliage en relation avec les longueurs de liaison des
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molécules qui sont interchangées dans cette formation. Ainsi, dans AlGaN, la liai$dn Ga-
mesurel.94 A, alors que dans Al-N, elle de89 A, soit une variation d&.6 % sur toute la
gamme de composition.o@ime 1’on peut voir sur la figure 3.3 (a), le parametr&’ part de

2.5 Kcal/mol pour GaN, passe par un léger maximum autour2deKcal/mol a la
composition d&0 %, et revient &.6 Kcal/mol dans AIN, soit un comportement quasiment
constant. Dans InGaN, etAhN, il y a une variation de longueur de liaisondg% et12 %,
respectivement, et comme 1’on peut voir dans les figures 3.3 (b) et (c), le parameti&’ décroit

de facon presque linéaire @2 a 40 Kcal/mol dans IRAIN (Figure 3.3 (b)) et d&82.5 a

24.5 Kcal/mol pour la formation de I’InGaN (Figure3.3c). Cependant, dans les trois alliages,
la dépendance d& avecx n’est ni constante, ni totalement linéaire, elle peut étre plutdt bien
approchée par des fonctions du second ordre detype- Bx + C, comme on peut voir par

les lignes en pointillées dans la figure 3.3 les facteurs des polyndmes correspondants sont
reportés dans le Tableau 3.1.

Tableau 3.1: Facteurs de fit polynomial du par@tre d’interaction dans les alliages
ternaires

A B C
AlGaN -0.74 0.87 2.51
INAIN 5.22 -17.85 | 51.68
InGaN 2.88 -10.97 | 32.42

Tableau 3.2 :Les parameétres d'interaction calculés pour les alliages ternaires (x=0.5) avec
celles d’autres travaux.

Systéme | W (Kcal/mol) |
Ce travall [70] [71] [72]
GaN-AIN 0.677 0.672 9.082 0.720
INN-AIN 10.523 11.366 21.988 13.500
InN-GaN 6.605 6.559 12.189 7.810

Comme on peut voir dans le tableau 3.2, il y a une certaine dispersion dans les résultats
publiés, 'écart le plus important avec nos résultats est celui estimé a partir des énergies de
déformation interne calculées dans le modele du champ de force de valence [7Np$§72]
parametres sont proches de ceux de Matsuoka quia@é le modéle d’incrément du
parameétre de réseau (DLP pour delta lattice parameter) a la structure wurtzisdlipges
ternaires nitrures [70Nos paramétres d’interaction calculés pour x = 0.5 sont en bon accord

avec le modéle de DLP améliorés pour les alliages nitrures.
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Pour calculer les diagrammes de phase des alliages, il faut utiliser I'értmeyi@ulimélange,
AG pour lalliage aléaiee, et comme ’on peut voir dans 1I’équation 3.4, le paramétre
d’interaction y intervient directement :

AG = AH — T-AS= W(x)-x-(1—x) — T-4S 3.4
T est la température absoldg est I'entropie de I'alliage :
AS= —R(xInx + (1—-x)In(1—-x)) 3.5

OUR est la constante des gaz parfaits.
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Figure 3.4 : Enthalpie de mélang#H, en fonction de la composition x dans les trois alliages
aléatoires : AlGarxN (a), InAlixN (b), et InGaixN (c). Les courbes continues et pointillées
représentent4H ajusté selon I'équation 3.2 avec W dépendant et indépendant de X,
respectivement.
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Dans des travaux antérieurs [73], [74], les auteurs utilisaient des parameétres constants
(W (x = 0.5)) pour calculer les diagrammes de phase. De notre c6té, nous avons &Hlculé
systématiquement par DM comme le montrent les points dans les courbes de la figure 3.4, les
courbes correspondantes ne sont pas symétriques par rapper0.&. Comme on peut voir

cette dissymétrie est quasiment inexistante dans AlGaN, alors qu’elle est clairement visible

dans les deux alliages contenant I’indium. Aussi, nos calculs reproduisent les résultats de la
littérature si on calcule les diagrammes de phase en utilisant la valér pteir x = 0.5
(courbes pointillées).

3.3 Diagramme de phase

Le diagramme de phase d’un alliage consiste a représenter en fonction de la
température des points bien particuliers de la fonctionA@|€quation 3.4), 1’évolution de
I’énergie libre du systéme. A une température donnée T’ (Figure 3.5 (@)), la courbe
représentative peut avoir plusieurs extrema et points d’inflexion. Ainsi, le lieu des extrema,
points ou la dérivée de 1’énergie libre s’annule constitue la courbe binodale.

e

—
)

S—

Enthalpie libre G

Température 7

N 1

Concentration Xp —e=

Figure 3.5 : Courbe d'énergie libre (a) et le diagramme de phase associé a la décomposition
spinodale, en continue : courbe binodale et pointillé : courbe spinodale (b).
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Son maximum correspond a la température critiffuaur-dessus de laquelle le mélange des
deux phases forme toujours une solution homogene stable. La deuxiéme courbe type du
diagramme de phase d’un alliage simple est constituée par le lieu des points d’inflexion entre

les deux extrema externes @&, c’est la courbe spinodale, la dérivée seconde de la
fonctionnelleAG y est donc nullel{, I”’). Il faut noter quel,. correspond au maximum pour

les deux courbes caractéristiques de tout alliage simple. Si on se réfgte avec le
comportement sur la figure 3.5, les miniXig et X’ sont les compositions d’équilibre. A la
températurd”, un mélange ayant une composition entre ces deux points se séparera en deux
phases dont les compositions correspondront’aet X”gz. Il y a donc trois régions
importantes dans un diagramme de phase d’un alliage qui sont clairement visible sur la figure

3.5 (b). Ainsi, la partie grisée en dessous de la courbe spinodale en pointillé constitue la zone
d’instabilité de ’alliage, alors que pour des températures et mélanges de formation au-dessus
la courbe binodale (en continue), on obtient des alliages uniformes. La région entre les deux
courbes constitue la zone ou la composition de 1’alliage est métastable. Dans cette région, des
fluctuations microscopiques peuvent suffire a déclencher une réaction en chaine qui conduit a
une décomposition en phases (Figure 3.5 (b)).

3.3.1 Les alliages ternaires

Ainsi en utilisant la procédure ci-dessus, nous avons déterminé les diagrammes de
phase pour les trois alliages AlGaN, InAIN et InGaN comme on peut voir sur la figure 3.6 ou
nous présentons aussi le résultat de calcul en utilisant les paramétres d’interaction fixes pour
x = 0.5. Il faut noter deux points en comparant les deux séries de courbes, ainsi nous
obtenons une température critigijelégerement supérieure @g(AlGaN) a9 % (InGaN) en
utilisant des parametré# variables avec la composition de 1’alliage. Le deuxiéme point est
gue cettel, se déplace systématiquement vers une composition plus faible en élénfent de
plus élevé soit In pour INAIN et InGaN, et Ga pour AlGaN conduisant a une courbe non
symétrique par rapport &= 0.5. Ce déplacement et I’asymétrie sont faibles pour AlGaN
(0.03), et bien plus important pour InAINO(3) et InGaN (.11). Certains auteurs ont
attribué ce comportement a la rigiddé 1’alliage qui est fonction de celle des composés
binaires 203 GPa (AIN), 201 GPa (GaN) et 139 GPa (InN), elle varie donc avec la
composition et cette variation s’écarte de la linéarité dans les alliages InGaN et InAIN [75].

Avec les diagrammes de phase calculés, nous pouvons considérer les températures de
croissance des trois alliages par épitaxie aux organométalliques que nos partenaires industriels
utilisent pour fabriquer des composants $420 K pour AlGaN1100 — 1200 K pour IPAIN

et 1000 — 1100 K pour InGaN. Ainsi avec une température critiquel @@ K pourl’AlGaN

(Figure 3.6 (a)), la croissance est toujours réalisée dans le domaine de stabilité et cet alliage
devrait toujours étre un matériau parfaitement homogéne quelle que soit la composition
voulue.

L’alliage InxAl 1.xN présente Ig, la plus élevée d2717 K, de plus la courbe binodale croise
I’axe des températures & 1200K (ligne rouge sur la Figure 3.6 (b)) & 0.08 pour les faibles
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valeurs d’Indium, et x = 0.82 aux fortes concentrations. Par conséquent, les croissances
menées vont se faire toujours en dehors de la zone de stabilité thermodynamique de 1’alliage

INAIN. Ainsi dex < 0.08 etx > 0.82, I’InAIN on se situera dans la zone métastable et pour

les compositions intermédiaires, on sera toujours dans la zone de séparation de phase (Figure
3.6 (b)).

L’alliage InGaN (Figure 3.6 (c)) dont lal. est de1000 K de moins que I’'InAIN est
intermédiaire,il présente aussi une large zone d’instabilité. Cependant, en de¢a de 4 % de
composition en indium et au-dela @@ %, 1’alliage est thermodynamiquement stable et donc

les couches de composition correspondantes devraient étre homogenes. Il est métastable entre
4-14% et73 - 90 %, et la zone d’instabilité se situe entre 14 et 73 % de composition en

indium.
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Figure 3.6 : Diagrammes de phase des alliages ternaires calculés avec les parametres
d’interaction dépendant W(X) (a-c) et ceux correspondant a x=0.5 W=constante (d-f).
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3.3.2 L'alliage quaternaire (InAlGaN)

Les zones actives des dispositifs & base de composés et alliages nitrures sont formeés
par des hétérostructures, ainsi ils sont déposés sur une couche épaisse de GaN, par exemple,
pour des transistors a haute mobilité électronique. Pour des barriéres en AlGaN, il y a toujours
une contrainte de traction, et pour InAIN, on a un seul point d’accord paramétrique autour de
18 %, autrement, on passe de I’extension pour les faibles teneurs en In, & la compression pour
la plus large gamme. On imagine donc que l'utilisation d'alliages quaternaires (InGaAlIN)
pourrait étre un moyen intéressant de réduire la densité des défauts dans les couches minces
permettant plus de gamme de composition pour lesquelles le désaccord de maille est minimisé
dans les hétérostructures [76]. De plus il été récemment rapporté que la croissance dans
certains batis de I’alliage InAIN sur buffer de GaN pouvait résulter systématiquement en la
formation d’une couche quaternaire [77]. Il est donc clair que la détermination du diagramme
de phase de I’alliage est utile pour mettre en évidence les régions de stabilité (en fonction de
composition de chague composé), en effet ceci constitue une information importante pour les
personnes qui fabriquent les hétérostructures. Pour ce faire, nous avons choisi d’utiliser les
paramétres d’interaction calculés dans le cas des alliages ternaires a x = 0.5, ceci dans le but
de simplifier les calculs dans un premier temps.

3.3.2.1Description énergétique d’un systéme quaternaire
Pour ces alliages, on utilise la méme procédure de calcul que dans le cas des alliages

ternaires. L'enthalpie de mélange et I'énergie libre de Gibbs pdly®a.-x.yN, peuvent alors
étre approximées comme sulit [78] :

AH(x,y) =W({UnAIN) -x-y+W({nGaN) -x-(1—x—y)+W(AlGaN) -y- (1 —x —y)
3.6

AG=W(UInAIN) -x-y+W({nGaN) -x-(1—x—y)+W(AlGaN)-y-(1—-x—-y) +
R-T{x -lnx+y-lny+(1l—-x—-y)-In(1—x—1y) 3.7

La région instable pour l'alliage quaternaire est donnée par la courbe spinodale fongtion de
ety qui satisfaita:

2

Cette équation (3.8) est équivalente a :

Fyp-x-y-(1=-x—-y)+{2-W(AlGaN) -x-y+2-W({nGaN) -x-(1—x—y)+2-
W(nAIN)-y-(1—x—y)}-R-T = (R-T)? 3.9
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avec

Fy = W2(AlGaN) + W2(InGaN) + W2(InAIN) — 2 - W(AlGaN) - W (InGaN) — 2 -
W (AlGaN) - W (InAIN) — 2 - W(InGaN) - W (InAlIN) 3.10

A partir de I'équation (3.9), on construit le diagramme de phase et on détermine la région
instable pour une température donnée.

3.3.2.2La représentation du diagramme de phase

L’utilisation de I’équation (3.9) donne le diagramme de phase d’un alliage quaternaire qui se

présente sous forme d’une surface spinodale a trois dimensions dont les bases sont les trois
composés binaires dont on forme 1’alliage et ’ordonné est la température (figure 3.7). Comme

on peut voair, il est plus complexe que pour le systéme binaire et montre plusieurs points
critiques de stabilité que ’on nomme les eutectiques qui donne les domaines de stabilité soit
des solutions binaires, et le point critique de 1’alliage ternaire. En prenant A, B, C comme

AIN, GaN et InN, ces points critiques correspondent bien évidement aux solutions ternaires et
guatrnaires, respectivement. Dans ce diagramme, les lignes d’égale température vont couper

la surface a plusieurs niveaux et peuvent se projeter sur le plan de la bBs€ Aour
permettre de définir les zones de stabilité de 1’alliage.

Ainsi pour la formaion d’un alliage quaternaire (AIN, GaN, et InN), la projection du
diagramme de phase dans le plan est présentée dans le triangle équilatéral dont les sommets
sont les trois constituants a leur composition maximale. A chaque point, la composition pour
chacun des constituants du mélange quaternaire est lue en suivant les segments de droites
paralléles aux bases et opposés aux sommets. Les courbes spinodales isothermes calculées
pour InGaAIN entre&00 °C et2300 °C sont montrées sur la Figure 3.8. La zone entourée par

la courbe isotherme constitue la région instable correspondante. Comme on peut voir, avec
'augmentation de la température, la zone de séparation de phase se rétrécit (laéame sit
dessous des courbes isothermes). Comme nos parametres d'interaction obtenus par les calculs
atomistigues SW sont en accord avec les autres résultats rapportés dans la littérature comme
DLP adaptés aux composés nitrufé8]. On peut considérer que nos diagrammes de phase
sont également représentatifs des phénoménes physiques et peuvent aider a interpréter les
observations expérimentales. On peut remarquer que la courbe isotherme spinodale est
parallele a la ligne GaN-AIN pour les faibles teneurs en In, ce qui signifie qu'il n'y & pas d
séparation de phase pour I’alliage InAlGaN a tres faible contenu d’In, ce qui en accord avec le

diagramme de phase du ternaire d’AlGaN dont I'uniformité est attendu pour toute
concentration comme nous avons vu avant.
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Figure 3.7 : Schéma d’un diagramme de formation d’un alliage a trois éléments (AxByC1-X-
y), A, B, C sont des éléments ou alors des composés binaires par exemple AIN, GaN, InN.
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Figure 3.8 : Coupe du diagramme de phase du quaternaire InAlGaN.

Il est important de comprendre linfluence du contenu en indium sur la décomposition
spinodale en déterminant les régions d’instabilité et les compositions a partir desquelles

l'alliage quaternaire est thermodynamiquement stable. Ainsi, nous avons examiné la stabilité
des alliages quaternaires pour des concentrations fixes d'indium (x= 0.06, 0.07, 0.09, 0.094,
0.1, 0.12, 0.14, 016, 0.18, 0.2) tout en faisant varier la concentration d'aluminiui de

x. Dans ce cas I’équation (3.9) devient une équation d’ordre 2 qui dépend seulement de la
température. Comme on peut voir sur la figure 3.9, a des concentrations en In inférieures a
9.4 % (bleu, vert, rouge et noir), l'alliage quaternaire est miscible quelles que soient les
compositions en Al et Ga pour une température de croissard®d€ (ligne horizontale en

noire). Cependant la zone de stabilité diminue fortement lorsque la concentration en indium
augmente, par exemple pour une composition I1@&o, I’alliage est immiscible pour un

teneur d’Al entre 0 % a33 % d’Al (cyan dans la Figure 3.9) @00°C. Pour une concentration

de 14 % d’In la zone d’instabilité s’étend entre 0 % d’Al et 69 % d’Al a 900°C, a 20 % de
composition d’In, 1’alliage est immiscible pour toutes compositions en Al et en Ga. Il faut
souligner que la température de séparation de phase augmente avec la concentration
indium.
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Figure 3.9 : Courbes spinodales de l'alliage InAlGaN avec différentes compositions a
plusieurs températures.

3.4 Les proprietés
3.4.1 Longueurs de liaison

Pour examiner les longurs de liaison, prenons le cas de I’alliage InAIN dont la
croissance s’effectue dans la zone métastable a instable. Comme on peut voir sur la figure
3.10 ou les données sont présentées @éeE99 % In pour la liaison Al-N, etl & 100 %
pour la liaisonin-N, on constate deux longueurs de liaison bien distinctes AlI-N et In-N
L’enrichissement en indium fait que les deux types de liaison augmentent de longueur de
facon parallele. Cependant, la longueur des liaisons In-N tout en augmentant avec la
compositon en In, reste inférieure a la valeur d’équilibre dans InN (2.15 A). Plus étrange, la
liaison Al-N dont la valeur d’équilibre dans AIN est de 1.89 A va étre de plus en plus étirée
pour atteindre quasimeto4 A 99 % In de composition de I’alliage ternaire. Dans la zone
de séparation de phasétirement des liaisons Al-N passe dé.4 % a une composition de
10 % d’indium a 2.4 % pour 80 % In, alors que la compression des liaisons In-N passe de
—2.7%al10% a—0.4 % a80 % In.
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Figure 3.10: Les longueurs de liaisons Al-N (noirs) et In-N (rouges) dans les alliages
aléatoires InAIN. Les lignes pointillées (noir : Al-N et rouge : In-N) indiquent la valeur a
[’équilibre dans les composés binaires.

DansI’alliage quaternaire, la variation des longueurs de liaison métal-N se présente sous
forme d’une courbe 2D, dans I’espace X — Y — Z ou X, qui sont la composition en Al Ga, et
In respectivement, 1I’ordonnée est la déformation sur les longueurs de liaison%nLa figure
3.11montre I’évolution des trois liaisons métal-N (In-N, Ga-N et Al-N) en fonction des trois
compositions In, Ga et Al pour les alliages quaternaires. Dans cette figure, un pléé die
déformation a été dessiné en gris, la déformation des liaisons Al-N en rouge a toujours des
valeurs positives, elles sont donc étirées quel que soit la composition. Les li@sbdhs
(bleu) passent d’état compressif pour de faible teneur en In inférieur a 20 % avec celui d'Al
supérieur &5 % a I’état extensif avec ’augmentation d’In et la diminution d’Al. 1l faut noter

qgue la compression sur les liaisons In-N est importante ypaufaible teneur d’In et peut
atteindre le—2.7 % pour8 % In et82 % Al, ce qui est en accord avec le cas d’un alliage
ternaire (la déformation sur In-N est d&.7 % pour un pourcentage deé % In). Dans la
zone d'immiscibilité fn > 9.4 %), la déformation moyenne sur les liaisons Al-N et Ga-N est
plus prononcée que dans la zone de miscibilité. Par exemple, pour un pourcenege de
d'In, la déformation moyenne de la liaison Al-N es0de% et de0.07 % pour la liaison Ga-

N. A l'intérieur de la zone de séparation des phdses (9.4 %), dans le cas d&0 % In, la
déformation est plus importante ave® % pour Al-N et1.1 % pour Ga-N et peut atteindre
les 2.6 % et 1.8 % pour les liaisons Al-N et GaN, respectivemart0 % In. On peut donc
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noter que les longueurs des liais@&tsN et Ga-N s'écartent de leurs valeurs d'équilibre et que
la longueur de la liaison IN-tendra a se rapprocher de la valeur dans le nitrure d’indium

guand on augmente la composition en In.

P O AN
B Dot Ca N
| I Do o

LT reainony %)

Figure 3.11 Le pourcentage de déformation de la longueur des trois liaisomMgrail:ge),
GaN(bleu) et InN(magenta).

3.4.2 Angles entre les liaisons

Etant donnée la différence entre les longueurs de liaison entre Al-N, Ga-NNet In-
dans I’alliage quaternaire et ternaire, on a voulu obtenir une statistique de leur distribution
angulaire dans 1’alliage. Nous présentons le résultat pour trois compositions : a) faible en
indium (10 %), b) a égal compositiorb( %), etc) riche en indium70 %) pour INAIN et de
6% In, 25 % In et50 % In pour le quaternaire, on vise a comprendre la variation sur les
liaisons angulaires dans la zone de séparation de phase. Comme on peut voir dans la figure
3.12 pour InAIN, on constate une dispersion notghterapport a 1’angle d’équilibre d’un

systeme tétraédrique parfald0.47 °).
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Figure 3.12 : Distributions des angles des liaisons dans les alliages INAIN avec In% = 10%
(@), 50% (b) et 70% (c).a ligne pointillée indique ’angle tétraédrique (109.47°).

Comme on peut s’y attendre, la distribution est symétrique dans InAIN 50 %, cependant elle
s’étire de 93 & 126 ° soit sur33 ° autour de I’angle d’équilibre de la structure tétraédrique.
Dans le cas de I'InAIN a 70 % d’indium, la distribution angulaire se réduit trés légérement,
elle est de29 °, par contre le maximum de cette distribution dimindd&-°. La distribution
angulaire dans le cas du systéme riche en Al, est bien différente des deux autres, comme 1’on
peut voir sur la figure 3.12lle plus resserrée autour d’un maximum légérement décalé vers

les grands angles paapport a ’angle tétraédrique d’équilibre et elle présente un maximum
secondaire a04 °. L’examen du type d’angles qui contribuent au pic secondaire montre
qu’ils correspondent aux liaisons metal1-N-metal2, alors que le pic majoritaire est dominé par
les liaisons metall-N-metall et metal2-N-metal2. Cependant, on peut noter que pour toutes
ces compositions les valeurs moyennes 306t36 °, 109.27 ° et 109.34 ° pour Irp.1Alo.9N,
Ino.sAlo.sN et In.7Al0.3N, respectivement, ce qui reste assez voisin de 1’angle d’équilibre d’une
structure tétraédrique.

Pour analyser la distribution angulaire dans I'lnAlGaN nous avons choisi trois compositions,
a) tres faible en In (bpsAlosGan.aN) ; b) faiblement riche en In ([dRsGay.3Alo0.48N), €) 50 %
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In, ou nous avons maintenu la concentration en Ga const&t&aComme 1’on peut voir

sur la figure 3.13, comme dans les alliages ternaires, la distribution autv09,d& + 19 °

est dissymeétrique pour les faibles teneurs en indium vers les angles plus grands (In: 0.08 et
0.25).
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1650 -
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1100 -

550 -

95 100 105 110 115 120 125 130
Distribution des liaisons angulaires

Figure 3.13 : Distribution de liaison angulaire dans InAlGaN avec différentes compositions.
La ligne verticale pointillée indique I'angle tétraédrique patfai

Il y a aussi un léger pic pour la plus faible teneur en indium autol®le- 4° dans I’alliage
Ino.osGansAloe2N qui a la méme origine que pour les alliages ternaires. La distribution est
symétrie seulement pourolgGay.sAlo.2N par rapport a I’angle tétraédrique (109.47 °). Cette
dispersion est la moins étendue autour de I’angle tétraédrique pour la plus faible composition
en In considéré, entre00 et 115 °, alors que les deux autres cas elle peut s’étaler de 95 a

125°.

Cependant, comme dans 1’alliage ternaire, les moyennes des liaisons angulaires $68142 °,
109.37° et 109.35° pour 8% In, 25% In et 50 % In, respectivement. On peut donc
conclure que méme dans I’alliage quaternaire, 1'angle de liaison n'est que faiblement affecté
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par le changement de composition des constituants, ceci signifie que le matériau conserve
toujours une structure tétraédrique méme dans la zone de séparation de phase.

3.3.2 Diagramme de phase sous contrainte

Les composés IlI-N sont obtenus par croissance sur des substrats, et les dispositifs
correspondant sont fabriqués dans des hétérostructures. Randdé’InAIN, qui est déposeé
sur GaN, comme on peut voir sur la figure 3.14, selon la composition en indium, la couche va
se trouver soit en extensiorin(< 18 %), soit en compression pour toutes les autres
concentrationgusqu’a une compression supérieure a 11 % pour InN/GaN.
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0 JExtension\ -
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s 4t \0 . y
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] ®.
e ~ -
O \
Q »
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0\
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1 X 1 N 1 1 1 N 1 X 1
0.0 0.2 04 0.6 0.8 1.0

Composition d'In

Figure 3.14 :La déformation 4a/a en%) en fonction de la composition en indium. Dans la
partie rouge InAIN est en extension par rapport au GaN, il et en compression dans partie
bleue et en accord paramétrique au point noir.

Il est donc important d’essayer de comprendre I’influence de la contrainte surtout sur la

courbe spinodale des alliages car elle visualise directemeéninkeine d’instabilité. Pour ce

faire, nous avons appliqué, au systéme InAIN, une contrainte adiabatique par paliers, allant de
0 a 3% soit en compression, soit en extension. Il en découle que pour des déformations
relativement faibles, la compressionl'ettension ont le méme effet sur I’étendue de la zone
d’instabilité du digramme de phase. Comme on peut voir sur la figure 3.15, en dessous d'une
déformation dd.5 %, les courbes de compression et d'extension sont quasiment superposées.
Plus important, la température critique diminue et la zone dans laquelle le mélange est
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instable rétrécit et dans le méme temps se décale vers des compositions en indium plus
élevees.

45 |- In,Al, N déformé
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Figure 3.15 : Courbe spinodale calculée pour différents états de déformation de l'alliage
INAIN (compression : "négatif", traction : "positif"). La température critique diminue et passe
a une composition d'indium élevée, pour une déformation d€,.1%4586 K (traction) —

587 K (compression).

Entre 1.5 et 2 % de déformation, il y a un changement de comportement entre les états de
compression et d'extension. Ainsi, lorsque la compression est potég, &, augmente
brusquement pour atteind3836 K. En revanche, l'application d'une traction2di continue

de diminuer la température critiqlie pour atteindreé925 K. Par conséquent, quelle que soit

le sens de la déformation (compression ou extension), pour un pourcentage infé5ekr a

la région d’instabilité de I’alliage peut étre réduite de fagon significative et la température
critique diminuer de717 K hors contrainte jusqu%B86 K (déformation dd %). Cependant,
audela de2 %, on peut voir qu'une compression entralfeigmentation brutale de la
température critiqué&, (les points orange et vert dansHaure 3.15). Pour une traction de
méme taux, la région de stabilité reste largement étendue (la ligne orange et vert en continue).

Ces résultats sont accord avec les données de Hums et al. [79] qui ont réalisé la croissance des
couches de InAlIN sur GaN sur toute la gamme de composition en indium. lls ont pu montrer
gue pour une teneur en In enxé3 et 0.32, soit une déformation entfe65 % en traction et

—1.89 % en compression (Figure 3.13), ils ont rapporté que leurs couches étaient uniformes
avec des épaisseurs allant jusqu'a plud@enm, ce qui correspond a la zone de stabilité
comme on peut voir sur les courbes spinodales (Figure 3.15). Pour des teneurs plus
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importantes en indium, les couches obtenues présentaient une séparation de phase selon leurs
analyses par diffraction aux rayons X.

3.6 Formation de cluster d'In-N

Dans la partie précédente, nous avons vu que la croissance de I’alliage InAIN est
toujours effectuée dans la zone de séparation de phase. De plus, I’examen des longueurs de
liaison montre clairement 1’existence de déformation sur les liaisons In-N et Al-N dans
I’alliage quelle que soit la composition. I est donc intéressant de voir dans quelle mesure des
séparations de phase en forme de cluster pourraient se mettre en place spontanément. Pour ce
faire nous allons discuter de la stabilité énergétique des clusters InN dans un alliage InAIN, en
substituant les atomes d’Al par In, sur un rayon croissant a partir du centre du systeme. Et
pour comparaison, nous allons aussi considérer le cas d’une matrice AIN. Le systéme a une
configuration atomique de 21296 atomes. En particulier pour AIN, nous avons effectué les
calculs pour deux boite¥ AIN de tailles différentes (21296 et 54000 atomes) ou le cluster
d’InN était de 18 A rayon. Si on considére par exemple les longueurs des liaisons pour In-N et
Al-N, les résultats montrent qu’il n’y pas d’évolution notable entre les deux tailles de
systeme, la différence est de l'ordre0d&2 %. On peut donc dire que pour une taille de boite
de 21296 atomes, il n’y a pas d’effet de bord et que nos résultats de calcul présentent une
précision suffisante. En dessous, nous présentons les résultats pour les deux cas de cluster en
fonction de la matrice soit

(1) Cas A, un cluster riche en In est incorporé dans l'alliage ternaire InAIN avec une
concentration d'indium d&8 % et une distribution aléatoire des atomes en dehors de cluster.

(2) Cas B, un cluster riche en In est intégré dans la matrice AIN.

Pour analyser les deux cas, nous avons effectué les calculs en prenant plusieurs tailles de
cluster d’InN de 2,4, 5,6,7,8,10,12 et 14 A. Les structures atomiques des supercellules avec

le clusterd’InN (Rc = 14 A) positionné au milieu sont visibles sur la Figure. 3.16 dans InAIN
(@) et AIN (b).
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Figure 3.16 : Supercellule avec un cluster InN de rayon 14 A incorporé dans (a) InAIN et AIN
(Al : beige, N : bleu, In : orange).

3.6.1 Stabilité énergétique

Les supercellules sont relaxées sous la condition aux limites périodiques pour obtenir
les géométries d'équilibre. Afin de déterminer I'arrangement atomique le plus stable, I'exces
d'énergiedE est calculé comme suit :

AE(x) = Ealliage x) — Eref 3.11

OU Eqyii04e €St I'€nergie totale d'alliage obtenue apres la relaxation totale par MD (S-W) avec
une concentration d'indium E,..r représente I'énergie totale soit dans l'alliage ternaire InAIN
ou les In sont distribués aléatoirement (sans cluster), oudidid. Dans le cas de cluster

InN dans InAIN (Figure 3.17 (a)JE augmente d'une fagon monotone avec le rayon de
cluster(Rc) il y a une premiére pent®.5) jusqu’a Rc~ 6 A, et ensuite la croissance et plus
brutale. Pour InN dans une matrice d’AIN (Figure 3.17 (b))AE est presque constante jusqu’a

Rc de6 A, dans ce cas, on peut supposer qu’en présence d’indium, la croissance conduirait &

la formation de petits clusters. On peut donc considérer que dans I’alliage ternaire InAIN, il ne

va pas spécialement se former de clustet&s en In, étant donné que ’exces d’énergie de
formation positive croit beaucoup toujours avec la taille du cluster.
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Figure 3.17 :L'exces d'énergidE en fonction du rayon de cluster InN dans InAIN (a) et AIN

(b).

3.6.2 Déformation locale

Dans le cas InAIN, le profil des longueurs de liaisons In-N en fonction de la distance
au centre de cluster riche en In est représenté sur la figure 3.18 pour des clusters s différe
rayons 2,4,6,10 et 14 A. Ce profil peut étre divisé en trois zones différentes, qui
correspondent respectivement aux liaisons In-N a lintérieur, la zone interfaciale et a
I'extérieur de cluster riche en In.
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Figure 3.18 : Profil des longueurs des liaisons In-N et Al-N en fonction de la distance du
centre de cluster avec le rayon 2 (ligne noire), 4 (ligne rouge), 6 (ligne verte), 10 (ligne
bleue) et 14 (ligne cyan), respectivement.

Les longueurs de liaisons In-N a l'intérieur du cluster sont presque constantes (Figure 3.18
(a)), ceci devient plus visible lorsque la taille du cluster augmente. La compression augmente
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avec la taille du cluster et se stabilise aux environ3.8le- 3.6 % aux plus grandes tailles
considérés 18 A, non représenté). Cette compression est donc imposée par la matrice
d’InAIN qui finit par avoir moins d’effet sur les plus grandes tailles de cluster pour lesquels, il

y a un début de saturation (vdtc = 10 et 14 A). Par contre, plus la taille du cluster est
importante, plus la zone d’interface s’é¢tend avant que la longueur de liaison ne devienne
identique a celle dans la matrice c’est a dire comprimées a environ de 2.3 % — 2.4 % par
rapport au nitrur d’indium (2.156 A). Pour les liaisons Al-N, les atomes les plus affectés sont
ceux qui ont leur liaison au niveau de I’interface et dans la zone interfaciale qui augmente

avec la taille du cluster (Figure 3.18 (b)). Les longueurs des liaisons Al-N sont comprimées
par rapport a 1’alliage, elles se rapprochent progressivement de celle du nitrure d’aluminium

jusqu’a une légére compression (—0.10 % pourRc = 14 A).

3.6.3 Structure électronique

Dans ce qui suit, on va s’intéresser a la structure électronique de 1’alliage INAIN avec
ou sans cluster d’indium. En effet, il a ét¢ proposé que les fluctuations de composition dans
InGaN pouvaient pliquer [Iefficacit¢ de [’émission Iumineuse des diodes
électroluminescentes fabriqués dans les hétérostructures contenant de fortes densités de
dislocations [8Q] Cependant, I’influence de formation de clusters riches en In dans
I'environnement INAIN sur les propriétés électroniques et surtout sur la bande interdite n'a pas
encore & documentée. Pour ce faire, on va d’abord calculer les propriétés de I’AIN pour
vérifier la robustesse de nos procédures en comparant les résultats de calculs avec les données
expérimentales qui sont connues. Ensuite, nous aborderons 1’analyse des propriétés du
ternaire INAIN (L7 % In) avec ou sans cluster d’indium, le cluster est simulé pour trois tailles
différentes 3, 4, 6 atomes d’In. Le but est de déterminer I’effet de I’agrégation d’atomes d’In
sur les propriétés électroniques. On considére un reodibtomes limité a 128 afin de
pouvoir utiliser le code VASP et on utilise des conditions aux limites périodiques dans les
trois directions.

3.6.3.1Procédure

La méthode ab initio utilisant dgmtentiels PAW (Projected Augmented Wave) [36]
telle qu’implantée dans le code VASP [40] nous a servi avec des supercellules de 128 atomes
et les calculs ont été faits en deux étapes. Dans la premiére, avec I'approximation GGA-PBE,
nous avons d’abord déterminé I’énergie de coupure en relaxant le systeme. Pour ce faire, les
relaxations de geométrie ont été effectuées jusqu'a ce que les forces résiduelles eslgnergie
chaque ion deviennent systématiqguement étre inférieurex 40~7 eV et 1 x 1076 eV,
respectivement. Dans notre cas, un minimum a été obtenwPOwl/ (Figure 3.19). Cette
valeur permet de définir une base d’ondes planes suffisantes pour obtenir des résultats
convergents. Ensuite, il faut aussi faire les tests de convergence pour un maillage optimal des
points d’intégration dans ’espace réciproque, dans notre cas, cette convergence était obtenue
avec4 X 4 X 4 k-points de Monkhorst-Pack [38].
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Figure 3.19 :Convergence de I'énergie de coupure.

A partir de 1a, nous avons des résultats pour les systemes considérésgaasimation
GGA-PBE, dont il faut améliorer la précision comme montré dans le chapitre 2 en mettant en
ceuvre la fonctionnelle HSEO6 pour corriger la largeur de bande interdite dans une seconde
étape. Dans notre étude, nous avons utilisé les paranactees ont été fixés &5 % et

0.2 A~* respectivement comme montré par Krukau et al [34]. Cette seconde étape utilise les
résultats de la premiére étape pour amener la précision nécessaire sur le calcul de la largeur de
bande interdite. Cependant, il n’est plus indispensable d’échantillonner 1’espace réciproque de

facon tres fine, ceci est appréciable car les temps de calculs avec la fonctionnelle HSE sont
beaucoup plus long qu’avec la GGA. Ainsi nous avons fait des tests et trouvé que, pour des
forces et I'énergie inférieures @02 eV.A~1 et &4 1x107*eV, ainsi qu’un maillage
d’intégration de 2 X 2 X 2 k-points de Monkhorst-Pack, les résultats précis étaient obtenus en
des temps raisonnables (120 h pdw 2 x 2 au lieu bien plus de 1000 h sans résultat dans

le cas de4 x4 x4 k-points). Afin d’accéder aux propriétés électroniques, la structure

wurtzite stabledoit étre d’abord déterminée. Pour ce faire, 1'énergie totale a été calculée en

faisant varier les parameétres de maidlléigure 320 (a)) etc (Figure 3.20 (b)). Le paramétre

de maille optimisée pour le binaire AIN est2l217 A qui est en bon accord avec les valeurs
expérimentales d&110 A [81] et théoriques [43] d&103 A (calculé par ab-initio utilisant la
fonctionnelle hybride), respectivement.
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Figure 3.20 :Convergence du parameétre de malille a (a) et ¢ (b) avec HSE06. La position des
minima est dénotée par une barre verticale.

Ces valeurs sont trés proches de celles obtenues par de Carvallo et al. [82] qui ont utilisé
I’approximation AMO5 [83] pour la relaxation géomeétrie dans un premiere étape et puis la
fonctionnelle HSE dans le deuxiéme. L'idée Itepproximation AMO5 est de créer des
fonctionnelles séparées a partir de différents systémes modeles (volume, surface) et de les
fusionner grace un indice fonctionnel de densité qui détermine localement la nature du
systeme. La différence entre nos résultats et celdAdd05 est de 1’ordre de 0.2 % (tableau

3.3). En plus, nos résultats sont trés proches des valeurs expérimentales, déterminés par la
diffraction des rayon¥: [81] avec une différence de22 % pour le parametre et de0.08 %

pour le parametre. En conclusionnos résultats sur AIN sont d’une précision suffisante, ils

nous assurent une robustesse suffisante pour qu’on 1’on puisse utiliser la méme procédure

pour analyser les propriétés électroniques de 1’alliage INAIN.

Tableau 3.3 :Les parametres de maille a et ¢, c/a, parametre interne u de wurtzite AIN
obtenu dans ce travail, un autre calcul théorique et expérimental.

Paramétre | Présentcalcul |  AMO05[82] | Exp. [81]
a(A) 3.117 3.112 3.110
c(A) 4.982 4.976 4.978
c/a 1.599 1.599 1.601

u 0.388 0.380 0.382

Pour l'alliage ternaire d'én7AlosdN, la distribution aléatoire donne un In sur quatre cations
dans chaque couche hexagonale, donc chaque atome N a un In et trois Al comme plus proches

voisins. Notre optimisation donne comme paramétres de mailie 3.165 A etc = 5.0734,
ils sont proches aux valeurs rapportées par Gorczyca et ala %46 A) etc (5.06 A), suite
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a leurs calculs ab initio utilisant le code VASP avec la fonctionnelle LDA-LMTO sur un
systéme de 32 atomes [84].

3.6.3.2 AIN pur et Inv.17Al 0.3\ aléatoire

A partir de la courbe de la densité d’états (Figure 3.21 (a)), la largeur de la bande
interdite est de6.35eV soit 2.4 % plus grande que celle mesurée expérimentalement
(6.2 eV). Elle est plus proche a la valeur expérimentale que celle calculée avec la méthode
LDA-LMTO (6 eV), utilisée dans la référence [84] ou la différence es}.266, en Figure
3.21 (b), on peut voir la cartographie de la fonction de localisation des électrons (ELF)
correspondante dont le maximum est clairement autour des atomes d’azote.

(@) Eg = 6,35 eV

CBM

-6 -4 -2 0 2 4 6 8 10 12 14

Energie (eV)

Figure 3.21 :Densité d'états (DOS) de wurtzite AIN pure et la ligne pointillée représente le
niveau de Fermi (a) et la cartographie des densités électronique en AIN (b).

Pour l'alliage aléatoire d’Ino.17Alo.gdN, notre calcul donne une largeur de bande interdite de
5.11 eV (Figure 3.22 (a)). Elle plus large que la valeur expérimentale trouvée obtenues par
Photoluminescence [85] die25 eV, mais aussi de celle calculée par la méthode LDA-LMTO

de 3 eV [84]. Cependant on peut noter sur la courbe de densité d’états qu’il y a un niveau de

faible intensité dans le haut de la bande interdi4etd eV a partir du haut de la bande de
valence. Pour trouver 1’origine de cette bande, on peut regarder les contributions de chaque
élément en reportaids densités d’états partielles, ainsi comme on peut voir sur la figure 3.22

(b), la phs forte contribution a cette petite bande vient des atomes d’indium. Etant donné

qu’on n’est pas en présence d’un état de défaut extrinseéque, la question qui se pose est si cette

petite bande est véritablement un état séparé dans la bande interdite, ou alors une queue de la
bande de conduction dad’introduction des atomes d’indium dans 1’alliage.
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Figure 3.22 : Densité d'états (DOS) de ['Ino.17AlosdN, (a), les PDOS pour chaque type
d’atome In, Al et N, (b), Fonction de distribution électronique (ELF) (c).

Dans le cas d’une queue de bande, on mesurerait une largeur de bande interdite de 4.43 eV, ce

qui serait plus proche des résultats de photoluminescenceC[8bine dans le cas de I’AIN,

dans cette structure relaxée, la distribution des électrons montre une localisation
prépondérante sur les atomes d’azote (Figure 3.21 (c)), ceci peut étre expliqué par le fait que
I’électronégativité de N (3.04) et plus grande que celle d’Al (1.61) ou In (1.78).

3.6.3.3 Cluster In-N dandno.17Al .83\

Dans le présent travail, la mise en place du cluster InN dans la supercellule a été
réalisée des deux fagons : 1) pour un cluster de trois atomes In dans InAIN, la démarche
utilisée a été de remplacer les trois cations dans un cycle hexagonal Al par2Jds autre
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facon fut d'avoir trois atomes In en tant que voisins d’un méme atome N qui va avoir trois

liaison In et we liaison Al. Dans chaque supercellule d’alliage, nous avons généré des
clusters InN de taille difféerente dans apres une relaxation totale en conservant toujours le
méme pourcentage d’In (17 %). Le but était de déterminer 1’influence de la taille du cluster

sur les propriétés électronique (bande interdite, distribution des électrons (ELF), évolution de
la largeur de bande,... Pour trois et quatre ataitiesdans le cluster, nous avons choisi de

mettre ces atomes autour d’un azote au centre du cluster (Figure 3.23 (a)). Alors que pour le
cluster avec plus de 6 atomes, il a été plus simplemplacer les Al d’un méme hexagonal

par des In (Figure 3.23 (b)).

Figure 3.23 : Cluster de 3 atomes d'indium dans l'alliage InAIN, In : oramge, beige, N
bleu, b) Alliage InAIN comtrans un cluster de 6 atomes d’indium.

Bien que nous ayons gardé une composition identique’ dé en indium dans ces systemes

de 128 atomes, le fait de regrouper des atomes semble jour un réle non négligeable méme sur
les parameétres de maille moyen calculé pour la supercellule totale. Ainsi, aprés avoir optimisé
la structure par la minimisation de 1’énergie totale pour les différentes tailles, les valeurs de

deux parametres et c a 1’équilibre obtenus sont présentés sur les Figure 3.24 (a) et (b), ou

ces parametres sont tracés en fonction de nombre d'In dans le cluster.

La variation es deux paramétres avec le nombre d'In (2 I'intérieur du cluster) sont assez

dispersés avec un écart de I’ordre de 0.24 % pourc et 0.2 % pour le paramétra. On peut

donc conclure que les parametres de maille varient avec l'arrangement des atomes ou la taille
du cluster riche en In dans l'alliage InAIN méme avec une composition d’In constante de

17 % et ils sont Iégérement plus grargs dans le cas d’une distribution aléatoire.

Pour cette méme composition dans ’'InAIN (17 % d’In), la mise en cluster des atomes
d’indium s’accompagne d’un changement notable dans le haut de la bande interdite. Nos
calculs HSE donnent un niveau de Fermi juste au sommet de la bande de valence comme on
peut voir sur la figure 3.25 (a). Par contre juste au bas de la bande de conduction deux
niveaux se dégagedbdnt on peut se demander comme dans le cas d’une distribution
uniforme, ou 1’on a une bande peu intense si ce sont des niveaux dans la bande interdite. On
va donc considérer les deux cas, si ce sont des niveaux dans la bande interdite, la formation
d’un cluster d’InN conduirait & une 1égére diminution de la largeur de la bande interdite de

5.11 a5.02 eV, avec apparition de deux niveaux donneudstd eV et4.92 eV du bas de la
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bande de conduction. Une analyse des densités d’états partielles (figure 3.25 (c)) montre que
la contribution principale sur ces états vient des atomes d’azote reliés aux indiums qui
constituent le clustenV vert) dans la figure 3.25 (c).
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Figure 3.24 :Parametres de maille d'équilibre théorique (a) a et (b) ¢ pour InAIN en fonction
du nombre d'In dans le cluster. Les calculs sont effectués pour deux modeles de distribution
In dans la supercellule : uniforme (Nb d'In = 0) et clusters (Nb d'In >0).

On peut constater que ces deux niveaux sont bien détachés de la bande de conduction. Il se
pose alors la question de savoir si ce sont des états qui vont constituer des niveaux pieges
pour électrons dans la bande interdite, ou alors des queues de la bande de conduction générées
par la formation du cluster [86]. Si on se base sur les analyses de Photoluminescence [85],
mentionnés audessus, ainsi que d’autre études théoriques qui on rapportés une certaine

réduction de la bande interdipar agrégation des atomes d’indium [84] il est pour I’instant
raisonnable de conclure a de possibles queues de bandes. Comme ’on peut voir sur la figure

2.25 (c) qui montre les densités partielles au niveau de ces queues de bande, la majeure
contribution a ces bandes vient des atomes d'akp}e/@isins des atomes d'In dans le cluster

et non de ceux qui sont les plus proches voisins des atomed/ghAl (

Il est aussi important de constater que la fonction de distribution (ELF) n’est presque pas
perturbée par la formation du cluster InNs électrons restent autour des atomes d’azote
guelle que soit leur position intérieure, ou extérieur au cluster (figure 3.25 (d)).
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Figure 3.25 : Structure electronique de I’alliage In0.17Al0.83N avec un cluster InN de 3
atomes I (a) Densité d’états totale, (b) Densité d’états partielle (PDOS) pour les trois types
d'atomes de [’alliage In(rouge), N(bleu) et Al(vert) (c) Image agrandie du bas de la bande de
conduction avec les contributioas différents atomes d’azote N, vert (liés aux indiums) et
N, jaune (liés aux aluminiurpsd) Cartographie de la distribution des électrons.

3.7 Discussion et conclusion

Tout en restant dans le cadre de la solution réguliere [87] nous avons utilisé la
dynamique moléculaire basée sur les potentiels de Stillinger-Waber adapté aux
semiconducteurs nitrures [67], [68] pour analyser la stabilité des alliages. Les diagrammes de
phase des alliages taites ont été calculés en utilisant des paramétres d’interaction
dépendant de la composition contrairement aux travaux antérieurs [73], [74]. Nos paramétres
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d’interaction W (x) sont en bon accord avec ceuxxa 0.5 qui ont été obtenus par la
méthode d’incrément du paramétre de réseaux adaptée a la structure wurtzite par Matsuoka

[88]. Comme on pouvait s’y attendre I’analyse des diagrammes montre des zones de
séparation de phase étendues poAtNnet InGaN, alors que 1’AlGaN peut former un alliage
homogene sur toute la gamme de composition. Ceci est en accord avec les différences entre
les propriétés physiques des composeés binaires qui interviennent dans la formation de chaque
alliage. Nous avons aussi abord¢ I’analyse de la stabilité¢ de 1’alliage quaternaire AlGalnN,

pour ce faire les énergies ont été calculées en utilisant les paramétres d’interaction des alliages
ternairesax = 0.5. Il en découle que la zone de stabilité se réduit considérablement lorsque la
composition en indium va au-dela 2ieé %.

Il aété aussi important d’examiner 1’évolution de quelques propriétés de ces alliages en
fonction de la composition. Ainsidans I’alliage InAIN, il a été clairement montré que
typiquement deux longueurs différentes de liaisagxistent dans 1’alliage : 1) la liaison InN
qui va tendre vers sa longueur dans le nitrure d’indium quand la concentration en In
augmente, et vice versa pour la liaisonMIEn ce qui concerne 1’angle des liaisons, nous
avons étudié trois cas types de composition en indil@4, 50 %, 70 %) pour 1’alliage
InAIN, et (8 %, 25 %, 50 %) pour AlGalnN en gardant la concentration de G#® &. Il en
découle,dans ces alliages, que méme si les valeurs moyenne de 1’angle des liaisons restent
voisinesde I’angle tétraé¢drique idéal de 109.45°, il y a une forte dispersion autour et la
distribution angulaire peut s’étendre a quelques 30 °. De ces résultats, on pourrait déduire que
ces alliages sont susceptibles de présenter des inhomogénéités locales, et rendre compte par
exemple des observations de séparation de phase dans AlInN qui ont été rapportés [21].

Il a été montré que dans le cas de InGaN déposé sur GaN et donc systématiquement en
compression, on supprimait la séparation de phase aux températures normale de croissance
[89], [90]. Nous avons, dés lors, cherché a déterminer le comportement de 1’alliage INAIN
sous contrainte, et nous montrons que cet alliage est assez différent de 1’InGaN. En effet,
lorsqu’on lui applique une contrainte de traction, la zone de non miscibilité rétrécit lorsque
cette contrainte augmente. Par contre dans le cas d’une compression, on étend la zone de
miscibilité jusqu’a une contrainte de 1.5%, au-dela, 1’alliage devient instable ce qui contraste
avec le comportement rapporté pour InGaN.

Ainsi, puisque la croissance de 1’alliage Ino.18Al0.82N autour de850 — 900 °C s’effectue
dans la zone de non miscibilité d’aprés notre digramme de phase, il est important de voir dans
guelle mesure la séparation de phase pouvait étre initi€e. Pour ce faire, nous avontaanalysé
stabilité des clusters a commencer paroible formation d’InN. Les résultats montrent que
I’agrégation des atomes d’In pour former de I'InN en cluster conduit a un accroissement
systématique de 1’énergie du systéme. Ceci se fait d’abord lentement jusqu’a un rayon de
I’ordre de 6 A, et ensuitd’énergie augmente de fagon plus brutale. Il est donc peu probable
gue les séparations de phase rapportées dans la littérature résultent de la pure ségrégation
d’InN en état équilibré.

Il a été aussmontré par des études théoriques que 1’agrégation des atomes d’indium
pouvait conduire a une reduction notadidda largeur de bande interdite dans 1’alliage InAIN.

Nous avons aussi voulu comprendre quelle pouvaif '@ttigine de cette réduction. Ceci nous

d’abord permis de mettre en évidence que notre technique de calcul ab initio sous VASP
donnait des résultats assez précis par rapport aux autres approximations qui avaient été
utilisée auparavant sur cet alliage [84]. Ensuite nous avons mis en eévidence que le
changement de la structure électronique de 1’alliage InAIN par introduction de cluster In-N ne
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modifie pas les états de la bande de valence, par contre il y une modification notable des états
au démarrage de la bande de conduction. Avec le nodMrenes d’indium qui augmente

dans le cluster InN, des niveaux se détachent bien de la bande principale de conduction vers
I’intérieur de la bande interdite. Cependant, comme le niveau de Fermi se retrouve au sommet

de la bande de valence, nous avons admis de qualifier ces niveaux de queue de la bande de
conduction dus aux atomes d’azote liés aux indiums du cluster et en accord avec la littérature

[84], on peut dire que ces états entrainent une réduction de la largeur de cette bande.

En résumé, I’alliage ternaire InAIN et quaternaire AlGalnN devraient présenter une
instabilité intrinséque. Par contre le cluster InN ne devrait pas étre 1’élément majeur qui
déclenche la possible séparation de phase. Bien que son énergie de formation augmente
lentement au début de la ségrégation, des tailles de plus de quelques atomes ne devraient pas
étre stable Il faut donc trouver d’autres possibles moteurs pour cette instabilité que 1’on
constate dans les diagrammes de phase.
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Chapitre 4

Défauts et relaxation des contraintes
dans les couches InAIN

4.1 Introduction

Dans le chapitre précédent il été montré que des clusters InN n'auraient pas tendance a
se former naturellement dans InAIN. La croissance étant faite principalement sur des couches
de GaN pour essayer de bénéficier de 1’accord paramétrique au taux d’indium voisin de 18%,

il y aura un minimum de contrainte subie durant le processus. Selon les diagrammes de phase,
cette croissance se fait donc dans la zone de métastabilité. Aussi, si la séparation de phase ne
se fait pas naturellement, il faut essayer de comprendre le réle que peuvent jouer les défauts.
Ainsi, il été montré que les lacunes ont une énergie de formation assez basseyj9ly
constituent des défauts ponctuels stalassi, il nous a paru important d’étudier 1’effet de la

présence des lacunes, et particuliérement la lacune d’azote sur la stabilité de 1’alliage ternaire

InAIN. Comme déja mentionné, d’autres travaux ont montré que les dislocations traversantes

pouvaient constituer des sources pour la dégradation des couches épitaxiales d’InAIN [18].

Dans ce chapitre, nous allons discuter du role de la lacune d’azote et des dislocations sur la

stabilité de 1’alliage InAIN.

4.2 La lacune d’azote et I’'indium dans I’alliage Ino.15A10.82N
4.2.1 Demarche de modélisation

Afin de compendre ’effet de la lacune N sur les atomes métalliques voisins, il faut
déterminer la stabilité des systemes ayant une taille minimale pour assurer un minimum de
dispersion dans les résultats. Ceci ne peut pas étre réalisé par un calcul ab-initio, par contre il
faut s’assurer de la tendance des résultats sur des petits systémes en suivant en paralleles le
comportement par les techniques ab initio. Pour ce faire, nous avons effectué les calculs sur
des systémes de 128 atomes de compositiorpAhy.sdN en enlevanun atome d’azote au
centre, et y substituant de plus en plus d’atomes autour par des indiums et en calculant
I’énergie totale du systéme résultant par ab initio et simultanément par dynamique
moléculaire. Comme 1’on peut voir sur la figure 4.1, I’excés énergidE (4.1) décroit de fagon
monotone et similaire par les deux techniques de calcul. Bygg,. I’énergie de I’alliage
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InAIN avec un cluster InN et une lacune d’azote, E.. s est I’énergie de référence est celle d’un
alliage InAIN avecdcune d’azote mais les In sont distribués aléatoirement dans 1’alliage.

AE = Ealliage - Eref 4.1
0.01 — . . r : T : . T 001 — T T T Y
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Figure 4.1 : L'excés d'énergie en fonction du nombre d'In autour de la lacune N calculé par
la dynamique moléculaire (potentiel SW) (a) et ab-initio (VASP) (b) pour une supercellule de
128 atomes.

Ainsi notre calcul qui met en ceuvre la dynamique moléculaire décrit correctement le
comportement des systémes sous investigation, nous pouvons donc ’'utiliser pour étudier de

gros systemes (21 296 atomes) qui ne peuvent étre traités par les techniques ab initio (Figure
4.2).

]

Y .

Figure 4.2 : Cluster riche en In de rayoRc = 14A dans une matrice bnsAlosaN, N : bleu,
In : orange, Al : beige.
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4.2.2 Stabilité

Pour étudier I’effet d’une lacune N sur les atomes d’indium qui peuvent se retrouver
dans un voisinage immédiat, nous avons considéré une supercellule de 21296 atomes de
composition moyenne a {gAl.g2N avec la lacune en son centre. Ensuite, sur un rayon Rc
autour de cette lacune, nous avons substitué tous les atomes d’Al par des In. Ainsi par
exemple, pour un rayon det A quelques 480 atomes d’In pour réaliser le cluster riche en
indium.

010 T 1 1 T T 1 1

04}t ] 1

05t o J

06 | / .

I/-

07} .
1 1 1 1 1 1 1
2 4 6 8 10 12 14

Rc (A)

Figure 4.3 :L'exces d'énergidE en fonction du rayon du cluster riche en In en présence de
la lacune N dans l'alliage busAlo.gaN.

Pour des rayons d& a 14 A nous avons minimis¢ 1’énergie des systémes par
dynamique moléculaire, comme on peut voir sur la figure 4.3, lorsque la taille du cluster InN
autour de la lacune augmente en rayon, I’exceés d’énergie (4E) décroit pour atteindre un
minimum pour un rayon dé A. Ensuite il augmente de facon continue, avec la substitution
de plus d’atomes par I’indium. De fagon intéressante, on peut remarquer sur la Figure 4.3 que
AE est négative pour les tailles de clusters InN considérés. Ceci pourrait étre une indication
que lors de la croissance de ce type d’alliage, des atomes d’In puissent venir s’agréger autour
de lacune d’azote.

4.2.3 Longueurs de liaison In-N dans la zone de cluster InN

Pour essayer d’expliquer ce minimum d’énergie qui advient lorsque la taille d’un
cluster d’InN augmente de taille, on peut examiner 1’évolution des longueurs de liaison In-N.
Comme 1’on peut voir sur la figure 4.4, pour les plus petites tailles de clusters, la longueur de
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liaison InN s’étire lorsque la taille du cluster va de 2 &6 A par rapport a celle dans ’alliage
InAIN a I’extérieur du cluster. Le minimum d’énergie est obtenu lorsque la longueur de
liaison est d&.13 A, ceci est le plus proche de la longueur de liaison dans le nitrure d’indium
qui est de2.156 A et ¢a correspond a 39 atomes d’In dans un volume de ~ 905 A3 . Cet effet
d’étirement et de compression se retrouve sur la distance entre les atomes In-In (Tableau 4.1).
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Figure 4.4 : Profil des longueurs des liaisons In-N et AI-N en fonction de la distance du
centre de cluster avec le rayon 2 (noir), 4 (rouge), 6 (verte), 10 (bleu) et 14 (cyan).

Ainsi, autour de la lacune, pour les petits clusters, la distembe est supérieure a celle
d’équilibre dans InN (3.25 A), il y a donc de la place pour que les liaisons In-N se relaxent et

que leur longueur essaye de se rapprocher de celle du nitrure d’indium. Ainsi, dans cette

espace encore propice a la relaxation de la contrainte locale instaurée par la présence de la
lacune N, la déformation sur ces liaisons diminu€.6& % pour un rayon d& A 41.31 %

pour un cluster de rayon ded. Quand la taille du cluster passe au-dela, comme on peut voir
dans la figure 4.4, la longueur de liaisonNndevient de nouveau comprimée et s’établit a

2.08 A pour les clusters de rayd A et 14 A, nous avons alors 159 et 480 atomes d’In dans

un volume det189 et 11494 A3 respectivement. Dans le méme temps la distance entre les
atomes Inh se remet a augmenter (Tableau 4.1).
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Tableau 4.1 :La distance In-In autour de la lacune N et la déformation sur les liaisois In-
a Uintérieur du cluster en fonction du rayon de cluster (ou nombre d’In dans le cluster) dans

l'alliage Ino.18Alo.e2N.

Re (&) Nb d’In a I’intérieur du cluster Déformation InN Distance In-In (A)
(%)

2 1 2.07 -

3 8 2.03 3.68
4 13 1.98 3.65
6 39 1.31 3.25
7 57 2.55 3.34
8 87 3.25 3.41
10 159 3.52 3.52
14 480 3.53 3.53

On peut calculer la déformation locale sur le paramétre de mailéas la zone du cluster et
la lacune N pour les différentes tailles du cluster en utilisant I'équation suivante :

e = (a— ag)/ag 4.2

Ou a et a, sont les parametres de maille de la zone du cluster riche en In contenant une
lacune N au centre et celui de ’alliage aléatoire Ino.18Alo.82N sans défauts, respectivement,
représente la déformation dans la zone qui entoure le cluster In. Cette zone est sous forme
cubique et est centrée a la lacune N, sa dimension ek6 dex 16 A x 16 A soit ~5500
atomes.La présence d’une lacune N entraine une déformation locale de 0.8 % (figure 4.5

pour Rc = 0 A), par la suite, I’arrivée d’atomes d’In réduit cette déformation jusqu’a une
relaxation presque complete de cette déformatiea 0.07 % quand leur nombre atteint 39

(Rc = 6 A). Dans cette zone entourant la lacune, durant la formation de clusters InN de rayon
Rc < 6 A, la contrainte est positive, on évolue donc en mode extensif par rapport & la matrice
INAIN. Au-dela de6 A de rayon de cluster, on passe en zone compressive et la déformation
monte jusqu’a 1.4 % pour un rayon dé4 A, ce qui se refléte sur les longueurs de liaisoN In-

qui raccourcissent (Figure 4.4). Ainglc = 6 A représente un rayon critique qui divise la
déformation en régionsen dessous, le cluster InN dans 1’alliage Ing.18Al0.82dN est en extension

par rapport a une distribution aléatoire, au-dela, il passe en compression. Par conséquent ce
rayon de cluster InN est un point de transition et le systéme y présente leumidiiénergie.

La présence d'une lacune N génere donc une contrainte locale et les atomes d’In sont attirés

vers cette lacune pour apporter une relaxation de cet état de contrainte.
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Figure 4.5 :La déformation locale en fonction du rayon de cluster awdOune lacune N.

4.2 .4 Cluster sous contrainte

Comme les alliages sont fabriqués par croissance sur substrat, il est clair que tout le
systéme est sous contrainte. Nous considérons donc I’effet de la contrainte sur la stabilité des
clusters qui vont pouvoir se former autour des lacunes. Il faut considérer le comportement en
compression et en traction. Ainsi pour une faible compressioh%gon peut voir que le
rayon de6 A de formation avec maximum de probabilité existe toujours (Figure 4.6 (a)).
Cependant lorsque on pass2 %, le systeme semble devenir instable (Figure 4.6 (b)).
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Figure 4.6 : L’excés d’énergie en fonction du rayon du cluster InN en présence de la lacune
N dans I’alliage Ino.18Alo.82N sous compression deX (a) et2 % (b).

Dans le cas d’une traction sur le systeme le rayon Rc de cluster InN d’énergie minimum passe
de 6 & 8& comme montre la figure 4.7 (a) et (b) pour une contrainte2 det 3 %
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respectivement. Il se pourrait que ce comportement corresponde a un relachement de la
compression.
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Figure 4.7 : L’exceés d’énergie en fonction du rayon du cluster InNN en présence de la lacune
N dans I’alliage Ino.18Alo.s2N sous extension d&% (a) et3 % (b).

4.2.5 Environnement et taille du cluster

Afin d’essayer de comprendre 1’influence de I’environnement sur la taille du cluster,
nous avons analysé la stabilité des clusters InN dans d’autres matrices nitrures, dans ce

paragraphe nous discutons les cas damgskmeaN, Ino.4Alo.eN et I szAlo.1dN avec une lacune
N.

Lorsque I’on observe le comportement de ’alliage Ino4Alo.eN avec le rayon d’un cluster InN

autour d’une lacune d’azote, le maximum de stabilité est obtenu & Rc = 7 A et I’excés
d’énergie correspondante est de —0.71 eV (Figure4.8 (a)). Dans le cas d’une composition

plus important en indium8@ %), nousobtenons le minimum d’énergie 3 Rc = 8 A et un

exceés d’énergiec de —0.69 eV (Figure 4.8 (b)), on a donc un rayon de cluster autour de la
lacune d’azote qui augmente de 6 28 A, quand la matrice InAIN devient plus riche en indium.
Nous avons aussi exanifa stabilit¢ des clusters InN dans 1’alliage InGaN (18 % In),
comme on peut voir dans la figure 4.8 (c), on obtient une tendance similaire que dans le cas
d’InAIN. Ainsi la taille du cluster est 8 Rc = 6 A et I’excés d’énergie est aussi de ~0.75 eV.

On peut donc conclure que dans ces alliages (InAIN, InGaN), la formation de clusters InN
aura une grande probabilité et que la matrice aura une influence sur leur taille.
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Figure 4.8 : L'exces d'énergie en fonction de rayon du cluster (a) cluster InN dans
Ino.4Alo.6N ; (b) cluster AIN dans Aldno.s2N et (c) cluster INN dans dngGao.sa\.

4.2.6 Structure électronique

La connaissance sur les propriétés électroniques des phases « dégradées » di aux
présences des lacunes est importante pour les applications de ces matériaux. Avec la méme
technique utilisée précédemment, le code VASP, nous allons étudier les DOS, les PDOS et les
ELF des alliages INAIN 47 % d’Indium avec une lacune N et des atomes Indium qui se
substituent des atomes Aluminium au ceeur de la lacune. Tous les calculs sont faits avec une
boite de 128 atomes sans défaut ou 127 atomes avec une lacune.
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4.2.6.1Lacune d’azote
a) Lacune dans AIN

Avec la présence d’une lacune d’azote on peut maintenant regarder I’effet sur la
structure électroniie de 1’alliage InAIN a 17 % d’indium. Pour tester la robustesse de la
démarche, nous avons d’abord fait les calculs sur I’AIN qui nous sert de référence, comme on
peut voir sur la densité d’états (fig. 4.9), 1) la largeur de la bande interdite est 6.0 eV qui s’est
réduite par rapport I’AIN sans lacune de 6.35 eV (voir Figure 3.21 du Chapitre 3). 2) ily a
apparition de plusieurs niveaux dans cette bande interdite. Airs# &/ audessus du
maximum de la bande de valence (VBM), il se forme un niveau accepteur. Ce niveau a été
déja rapporté dans une position similaire et il a été prénamrdars [92], et nous 1’appelons
As.

-10 -8

Energie (eV)

Figure 4.9 : Densités d'états (DOS) d’AIN avec une lacune N.

Par contre, le dessous de la bande de conduction devient plus complexe et plusieurs niveaux
donneurs apparaissent. Le prem[@1)(se trouve &.2 eV du sommet de la bande de valence,

a 1.3 eV. C’est donc un piége « donneur » profond. Un deuxiéme niveddp)(se trouve a

5 eV en dessus de la bande de valence, le troisiBg)alé plus faible amplitude est a 0.2 eV

du bas de la bande de conduction (CBM). Nous avons donc dans AIN de nombreux niveaux
localisés qui sont générés par la formation d’une lacune.

Selon la densité d’états partielle des atomes Al et N, on peut voir (figure 4.10,(a)’il s’agit
essentiellement de la contribution desn&s d’Al qui sont juste autour de la lacune (Al
figure 4.10 (b)).
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Figure 4.10 : Densité d'états totale (DOS) de I’AIN avec une lacune N et les densités
partielles (PDOS) pour chaque type d’atome dans I’alliage (a). Les PDOS pour les 2 type
d’Al Al1 et Ab(b) et (c) contribution des orbitales s et p.

Ainsi, pour AIN, les états introduits dans la bande de conduction proviennent essentiellement
des couches s et p des 4 atomes d'Al autour (Figure 4.10 (c)), et particulierement de la couche
p qui fournit plus d’¢électrons. Il y a deux niveaux particuliérement intenses A1 : accepteur et

D, le plus intense donneur profond au niveau de Fermi. La contribution des orbitales s est
négligeable dans le niveal qui parait exclusivement dériver des orbitales p, ensuite cette
contribution augmente dans les niveaDx et D2, tout en restant inférieure a celle des
orbitales p. la contribution de I’orbitale s prédomine dans le niveau de faible intensité Ds,

juste sous la bande de conduction.
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b) Lacune d’azote dansInAIN a 17% d’In)

Dans le cas de I'InAIN17 %) la densité d’états est tres différente de celle déAIN
avec lacune d’azote. La bande interdite est trés bien définie: le sommet de la bande de valence
et le bas de la bande de conduction se terminent de facon trés abrupte, on mesure une largeur
est de4.90 eV (Figure 4.11 (a)) donc légerement plus étroite que la valeur obtenue dans le
méme alliage sans lacure1(1 eV).

@ —ToT

—Al

Energie (eV) Energie (eV)

(c)

06  -03 0.0 0.3
Energie (eV)

Figure 4.11 : Densité d'états totale (DOS) de I'InAIN (17 % In) avec une lacune N (a) et les
dos partiel (PDOS) pour chaque type d’atome dans [’alliage (b), et Contribution des orbitales
s et p des atomes Al autour de la lacune (c).

Juste au niveau de Fermi, sous la bande de conduction, se sont mis en place deux niveaux
donneurs @, : 0.33 eV etD, : 0.67 eV. Ces deux niveaux proviennent de la contribution des
orbitales s et p des atomes d’Al localisés autour de la lacune (Figure 4.11 (c)). Le niveau D1

se trouve juste au niveau de Fermi, il est formé principalement de la contribution des orbitales
p, certain des orbitale s qui sont plus faibles. Le ni\gaast plus intense, et les deux types
d’orbitales y contribuent de fagon quasiment équivalente.
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c) Lacune d’azote et cluster InN dans InAIN

Afin de déterminer ’effet d’un enrichissement en indium sur la structure électronique
de I’alliage, et étant donné que nous utilisons les techniques ab initio, nous avons considéré
deux clusters a 3 et 4 atomes In autour d’une lacune N dans des systémes de 128 atomes.
Comme dans le casécédent d’une lacune seule sans substitution des Al par In, le maximum
de la bande de valence est toujours abrupt et la bande interdite ne présente pas de niveau
accepteur dans les deux cas (Figure 4.12 (&) et (

(b)

(a)

Energie(eV) Energie (eV)

Figure 4.12 :Densité d'étattotalede I’'InAIN (17 % In) avec une lacune N et un cluster de 3
In (a) et 4 In (b).

La partie haute de la bande interdite, prés de la bande de conduction est devenue plus
complexe que dans le cas d’une lacune seule quatre états donneurs bien intenses. Dans les

deux cas, 1’état profond (D1) le plus intense se retrouve a plus3dd/ du haut de la bande de
valence et c’est sur ce niveau que se localise le niveau de Fermi du systéme. Les largeurs de la

bande interdite sont assez bien définies (BVM et BCM dans les figures 4.12 (a) et (b), soit
~ 5.72 eV dans le cas de cluster de 3 Irb &2 eV dans le cas de 4 In. Ces états se regroupent

de facon différente dans le cas de 3 et 4 atomes d’indium autour de la lacune. Dans les deux

cas,D1 est tout seul, €D, D3 et D4 sont regroupés dans le systéme avec 3 In autour de la
lacune. Pour quatre atomes d’indium D2 et D3 restent regroupés et Be rapproche du bas de

la bande de conductiofin tenant compte que nous avons encore un atome d’Al autour de la

lacune lorsqu’on y positionne 3 In, on peut remarquer que dans ce cas la contribution des

orbitales de cet atome d’Al est négligeable sur les états qui apparaissent dans la bande

interdite, la contribution dominante est celle des atomes d’In (Figure 4.13 (a) et (c). Si
maintenant on les divise en deux parties,(&utour de la lacune : cluster) et [les autres),

on peut voir que la contribution des lest préedominante dans la bande de conduction, alors
que celle des lny est inférieure (Figure 4.13 (b) et (d)). Plus précisément, en ce qui concerne
les 4 niveaux dans la bande interdite, on constate une trés forte contribution des atomes Inl
sur D1-D3 et une prédominance des: Isur 1’état Ds. Ceci pourrait peut-étre expliquer
pourquoi cet état se rapproche du bas de la bande de conduction lorsque nous avons 4 atomes
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d’In. En se focalisant sur les deux états dont la contribution vient exclusivement des In1, on
voit que pour les trois niveaux les plus proforidlss, il y a une participation quasiment
équivaknte pour les orbitales s, p et d, ensuite 1’orbitale s prédomine sur le niveau Da, et aussi
sur les niveaux du bas de la bande de conduction (Figure. 4.13 (e)).

In
== n

(@ o)

—T0T D --

Energie (eV)

D, D

2

© (d)

Energie (eV) Energie (eV)

In
In (s)
"I h@ | Figure 4.13 :Structure électronique de l'alliage
Ino.17Alo.sdN avec une lacune N DOS totales
avec 3 atomes In (a) et 4 atomes In (c). (b) PDOS
d'In pour 3 In et (d) 4 In pour In (rouge), Al
(vert) et N (magenta), et (d) voisihs, (violet) et

In, (gris). e) Contribution des orbitales pour 4
In : s (cyan), p (mauve) et d (magenta).

03 00 03 06 08 12 15 18 21
Energie (eV)

79



4.2.6.2Distribution des électrons sur les sites atomiques (ELF)

Il est important de savoir comment sont distribués les électrons de facon spatiale dans
le systeme. Pour cela, nous avons extrait des coupes de la fonction de distribution
électronique Dans le cas d’une lacune dans un alliage uniforme InAIN, on peut voir sur la
figure 4.14 (a) que la distribution des électrons qui est centrée sur les atomes d’azote se
localise aussi principalement autour de Mut en donner I’'impression de perdre un peu de
symétrie si on compare a 1’allure de cette fonction autour des atomes N.

Figure 4.14 :Fonction de localisation électronique (ELF) projetée sur le plan (11-2Q), Al
bleu, In : rouge, N : gris (la position de la lacune N a été marqué en blanc).

Par contre, lorsque 3 atomes In sont introduits autour, il y a un effet important de ces atomes
sur la distribution des électrons comme on peut voir sur la figure 4.14 (b). En effet la lacune
ne joue presque plus de réle dans la localisation des électrons. Il est trés probable que la
présence de ces atomes d’indium autour de la lacune sert & une redistribution de cette charge

comme on peut remarquer sur la figure ou la couleur rouge bien visible autour des atomes
d’azote est maintenant bien atténuée.

4.3 Dislocations traversantes et les atomes In dans l'alliage InAIN

Dans un premier temps, la dégradation constatée dans les couches d’InAIN de
croissance é€pitaxiale sur GaN en fonction de I’épaisseur croissante a été attribuée a 1’action
des dislocations traversantes issues de I’interface GaN/saphir [18]. Comme nous avons vu
dans le chapitre 1, les dislocations traversantes s’ouvrent systématiquement en traversant la
couche de surface d’InAIN et pourraient contribuer de fagon importante a la dégradation de la
partie superficielle de la couche. Méme si des résultats expérimentaux ont été publiés sur ce
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sujet [20], [93], [94] il n’y a pas beaucoup de travaux théoriques qui aient tenté d’analyser le

rble des dislocations sur la relaxation de la contrainte dans cet alliage, et leurs contributions
sur la dégradation des couches InAIN. Dans la suite, nous allons examiner I’action que peut

exercer le champ de contrainte de ces dislocations sur la distribution des atomes dans
’alliage, en particulier les atomes d’indium.

Pour mieux cerner le probleme de ségrégation de phase dans les dislocations, nous proposons
d’étudier le cas d’un alliage INAIN & 18 % d’Indium. Pour chaque dislocation considérée, son

énergie de cceur sera évaluée avec différentes configurations : un cceur rempli a 100 % AIN,

ou a50 % InN ou a100 % InN, en comparant avec les deux matériaux purs en AIN et InN.

4.3.1 Procédure de simulation

Dans la structure wurtzite de 1’alliage InAIN dont la croissance des couches est
effectuée selon la direction [0001], les trois dislocations [0001], 1/3[11-20] et 1/3[11-23] se
retrouvent en configuration vis, coin et mixte, respectivememt effet, leurs lignes se
propagent dans la direction de croissance. Une dislocation étant caractérisée par un champ de
déformation a longue portée, la modélisation se doit de prendre en compte de gros systemes et
c’est pour cette raison que nous utilisons la dynamique moléculaire avec un potentiel
empirique. Les systémes modélisés sont définis dans un parallélépipéde rectangulaire dont les
cbtés sont le long des directions [1-21@), ([10-10] ) et [0001] ¢). La taille du
parallélépipéde est de08 a 64v3a x 2c (a et ¢ sont les paramétres d'équilibre) soit un
nombre total de 110 592 atomes. Des conditions aux limites périodiques ont été appliquées le
long de la direction de la ligne de dislocatiai €t des limites flexibles ont été imposées le
long des deux autres directions ). Chaque dislocation a été introduite en imposant les
déplacements sur tous les atomes selon la théorie de I'élasticité isotrope [95]. Ensuite, le
systeme est relaxé par dynamique moléculaire avec le potentiel S-W sous la condition aux
limites flexible (Figure 4.15)) qui consiste a diviser en trois régions dans les deux directions
(x,v), perpendiculaires a la ligne de dislocation.

Les régions |, Il sont les cylindres coaxiaux centrés sur la ligne de dislocation. La structure
atomique est relaxée dans la région | et I, mais seule I'énergie de déformation dans la région |
est comptée. Les atomes de la région Il sont fixés. L'épaisseur des régions | etthedoit é
suffisamment grande pour relaxer la contrainte de la région du cceur de dislocation, et
I'épaisseur de la région Il doit assurer que tous les atomes a lintérieur ont un voisinage
complet dans la gamme des potentiels interatomiques. Le calcul de la configuration de
I'énergie minimale est effectué en utilisant la méthode dite de dynamique moléculaire a basse
température. Dans notre cas, les régions | et Il f&& et 87 A [96]. Une température
thermodynamique est calculée a chaque étape et la relaxation se termine lorsque cette
température est inférieurel@™’ K.
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Figure 4.15 : Arrangement concentrique de régions pour un modeéle de condition aux limites
flexibles. Le systéme est décomposé en trois régions.

Tableau 4.2:Facteur prélogarithmique A en fonction des constantes élastiques Cij pour les
dislocations traversantes dans la structure wurtzite. b est la valeur du vecteur de Burgers
[95].

Type | A
a — coin b (Cf —Ch
4‘7T 2611
c — vis b?
E' 44
(a + ¢) — mixte 1 (Ch-Ch 5
wm \ T, bzoin + Cas " by

La détermination des cceurs de dislocation a été menée en combinant la dynamique
moléculaire a base du potentiel de Stillinger Weber pour décrire la zone du cceur et la théorie

de I'élasticité pour prendre en compte le comportement asymptotique de la dislocation loin de
la ligne. Cette procédure perm#&bbtenir a lafois les énergies et les rayons du coeur des
dislocations considérées. L'énergie de déformatipf) (.) associée a une dislocation est la
somme des contributions elastiqUEgique) et de ceeur (Eceeyr)

Etotate = élastique T Eceur 4.3

Dans I'élasticité linéaire, I'énergie de déformation élastique par unité de longueur stockée dans
un cylindre de rayoR autour de la dislocation est donnée par la relation [95] :

Eélastique = A-In(R/Rc), R > Rc 4.4
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avec

A= */4m) - ((Ch — CH)/2-Cip) 4.5

Rappelons quéc est rayon du cceur de dislocation, b est la valeur du vecteur de Burger et Cj;
sont des constantes élastiques. Le facteur prélogarithmigst donné dans le Tableau 4.2
pour différents types de dislocations, cairvis c et mixtea + c.

Dans les calculs atomistiques, on peut définir I'exces d'énergie lié & un seul atome comme sa
différence d'énergie entre le systéme contenant le défaut et celui avec le matéaiau par
Ainsi, I'énergie de déformation totale contenue dans un cylindre de Rartour de la
dislocation est évaluée en additionnant I'excés d'énergie lié aux atomes individuels a
l'intérieur de cette zone.

4.3.3 Dislocation coin

La dislocation prismatique-coin est caractérisée par le vecteur de burgera/B f1-
210] avec la ligne de dislocation | selon la direction [0001]. Pour ce type de dislocation, nous
avons cosidéré trois configurations obtenues en plagant la ligne de dislocation, c’est-a-dire
I’origine du champ de déplacement, aux points P1, P2 et P3 comme on peut voir sur la figure
4.16 (a).

Figure 4.16 :a) Origines des champs de déplacement pour générer des cycles de 4, 8 et 5/7
atomes de dislocationkes configurations correspondantes vues le longodéi]. (b) ceeur
de 8 atomes, (c) ceeur de 4 atomes et (d) ceeur de 5/7 atomes. In . orange Al : beige, N : bleu.
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En praique, I'énergie et le rayon du cceur sont déterminés en ajustant le segment linéaire de
I'énergie totale; ;4. (R) Stocké dans le cylindre de rayBra la valeur logarithmiquBi(R).
La pente ajustée correspond ale point a partir duquel la courbe d'énergie totale dévie de la
relation linéaire définit le rayon de cceur Rc, et I'énergie correspondante est I'énergie de cceur
E.. Les figues 4.17 (a), (b) et (c) montrent I'énergie tatgle,.. (R) stockée dans un cylindre
de rayonR en fonction ddn(R) pour des cceurs de 4, 5/7 et 8 atomes d’une dislocation a-
coin dans D’alliage InAIN a 18 % d’Indium pour différentes configurations des cceurs
constitués entierement d’AIN, InN et de InAIN (50 % d’Indium) respectivement. Dans ces
figures on voit clairement que 1’énergie totale est la plus faible dans le cas ou les coeurs sont
formés entierement d’InN et les cceurs composés totalement d’AIN sont le plus énergétiques,

et la courbe intermédiaire correspond a I’alliage au cceur InAIN avec une composition de
50 % d’In. Ces observations sont similaires pour les 3 configurations 4, 8 et 5/7 atomes
(Figures 4.17 (a)-(b) et (c) respectivement).
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Indépendamment des configurations de ceeur, le rayon du cceur prend la valeur de5.9 A pour

AIN et InAIN, et8.6 A pour InN (Tableau 4.3). La stabilité énergétique des dislocations avec
les différentes configurations de coeur est déterminée par 1'énergie de cceur correspondante, de

sorte que le cceur & 4 atomes est la configuration la plus stable dans InAIN. Le méme résultat
est obtenu pour les composés binaires AINg eV /A) et InN (0.94 eV /A) avec une énergie

de cceur minimum de 0.96 eV /A (cceur InN) dans InAIN au lieu de 1.08 eV (cceur AIN),

1.03 eV (cceur InAIN).

Tableau 4.3 :Les rayons du ceeur Rc et les énergies du ceeur Ec pour les cycles 4- , 5/7- et 8-
atomes des dislocatioms coin dans AIN, InN et InAIN, respectivement.

Dislocation| Parameétrey AIN InN INAIN 218 % In
a-coin ceeur AIN | coeur InpsAlosN | coeur InN
4-atomes 5.90 8.60 5.90 5.90 5.90
5/7-atomeq  Rc (A) 5.90 8.60 5.90 5.90 5.90
8-atomes 5.90 8.60 5.90 5.90 5.90
4-atomes 1.18 0.94 1.08 1.03 0.96
5/7-atomey Ec (eV/A) | 1.51 1.03 1.31 1.23 1.13
8-atomes 1.61 1.14 1.41 1.31 1.20

5.3.2 Dislocation vis

Pour la dislocatiom-vis, on a étudié le ceeur présenté sur la figure 4.18 (b), il peut étre
obtenus en plagant la ligne de dislocation au point T (Figure 4.18 (a)).

Figure 4.18 :a) Origine des champs de déplacement pour générer la dislocatusavec
ligne le long de [0001], (b) Structure atomique obtenue avec origine du champ des
déplacements en T.

Comme pour la génération des autres structures des dislocations, c’est 1’origine du champ de
déplacement imposé aux atomes dans la structure initiale parfaite. Dans ce cas, la rotation vis
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se fait autour de la ligné de la dislocation centre sur un hexagone. Cette configuration
atomique est dénommeée cceur plein (full core) par opposition a la configuration cceur ouvert

qui caractérise les défauts comme les nanopores (nanopipes) avec un caractere de dislocation
gui peut avoir un contenu en vecteur de Burgers qui ira d’un a plusieurs paramétres ¢ [97]. La

structure atomique correspondante relaxée est illustrée a la figure 4.18 (b).

L'énergie totaleE;,;,. Stockée dans un cylindre de ray@nen fonction deln (R) est
représentée sur la Figure 4.19 pour les 3 troiapositions du cceur de dislocation dans
I’alliage d’InAIN. On peut remarquer que 1’énergie totale a la méme tendance dans le cas des
dislocations coin, elle est le plus élevé pour le cceur a AIN et le plus faible pour celle d’InN, et
I’énergie totale du cceur INAIN est intermédiaire. On peut donc conclure que la dislocation vis
de cceur InN dans 1’alliage InAIN a la plus basse énergie et va présenter une plus grande
stabilité que les deux autres.
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Figure 4.19 :Energie totaleE,, ., (R) Stockée dans un cylindre de rayon R en fonction de
In(R) pour la dislocation cvis pour I’Ino.18Alo.sdN avec trois compositiadifférentes dans le
ceeur (100 % AIN : rouge,50 % d’InN : bleu et100 % InN : vert).

Ces résultats se retrouvent en chiffres dans le Tableau 4.4, ou nous avons rapporté les rayons
Rc et les énergies de cceur E. pour cette dislocation vis dans AIN, InN et InAIN, le ray@n
est6 A pour les dislocations remplies de INAINN@% In.
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Tableau 4.4 :RayonRc et énergie de ceeur E,. pour ceeur plein de dislocations c-Vvis pour
AIN, InN et InAIN, respectivement

Parametre{ AIN InN INAIN 218 % In
coeur AIN | ceeur IngsAlosN | coeur InN
Dislocation| Rc (&) 6.00 7.80 6.00 6.00 6.00
c-vis Ec (eV/R) 2.28 1.61 2.08 1.83 1.53

5.3.3 Dislocation mixte

Dans les couches de nitrure conventionnelles, la dislocation traveraahte) e
propage le long de I’axe de croissance [0001] avec un vecteur Burgers 1/3 [11-23]. Les
modeéles ont été construits comme suit : a partir d'une cellule initiale de structure wurtzite
parfaite de AIN, on introduit une simple dislocation droite en déplacant les atomes de leurs
positions initiales selon les relations du champ de déplacement donné par I'élasticité isotrope
linéaire [95]. A cet effet, les expressions proposées par De Wit [98] ont été adoptées. Suivant
Béré et al [99], différentesafigurations de ceeur de départ de la dislocation ont été obtenues
en changeant la position de l'origine du champ de déplacement de la composante coin,
correspondant au centre de la dislocation, dans les deux plans prismatiques différemment
espaces {10-10} (voir Figure 4.20 (a)).

Figure 4.20 : Dislocation mixte ¢ + c). (a) : origines possibles du champ de déplacement
(P1, P2, P3). (b), (c) et (d): Configurations du cceeur de départ : 4 atomes, 8§ atomes et 5/7
atomes, correspondant aux origines: P1, P2 et P3.
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La composante vis a été ajoutée aux dislocations coins en conservant la méme origine du
champ de déplacement. Comme pour les dislocations coins, nous avons obtenu par cette
procédure trois configurations initiales de la dislocation mixte ¢). Le long de [0001], ces
structures de cceur sont des cycles a 4, 8 et 5/7 atomes (figures 4.20 (b) - 4.20 (d)), lorsque
'emplacement du centre de dislocation est fixé a : P1, P2 et P3 (figure 4.20 (a)),
respectivement.

Figure 4.21 :Structures relax@s/e ceur 5/7- atomes (a) et doubles 5/6-(b).

A partir de modéles générés dans le cadre de la théorie de I'élasticité isotrope linéaire
(Figures 4.20 (b) 4.20 (d)), les relaxations par dynamique moléculaire basées sur le potentiel
SW ont donné deux structures de ceeur différents pour la dislocation mixted + c) a partir des
trois de départ (Figure 4.21). Ainsi, la configuration avec cycles 5/7 atomes est conservée
durant la relaxation (Figure 4.2R)). Dans cette configuration, il n’y a pas de mauvaise
liaison de type métahé&al, ou azote-azote comme dans la configuration similaire dans le cas
d’une dislocation coin, ot I’on trouve systématiquement des liaisons N-N et métal-métal dans
le ceeur[100]. Pour les deux autres configurations de départ cycle a 4 et 8 atomes, nous
obtenons la configuration avec deux cycles 5 et 6 atomes assez déformés, nous appelleront
cette configuration « double 5/6 » (Figure 4.21 (b)). Pour le cycle a 8 atomes de départ, la
transformation se fait directement durant les premiers pas de la relaxation, et ensuite la
géomeétrie est optimisgasqu’a la relaxation compléte quand le systéme atteint son minimum
d’énergie. Par contre, le cycle a 4 atomes: transforme d’abord en cycle de 8 atomes pour
finalement donner naissance a la méme structure en double cycle a 5/6 atomes. Cette structure
complexe en cycles 5/6 atomes (Figure 4.21 (b)) peut étre vue comme le résultat d'un
couplage fort entre les composants coin et vis a l'intérieur du cceur de la dislocation mixte.

Pour cette dislocation mixte, les deux configurations relaxées 5/7 et double 5/6 cycles
d’atomes présentent un rayon de cceur identique de 6.20 A, on peut voir aussi qu’ils
conservent la méme tendance en énergie en fonction de la composition chimique dans le
cceur. Ainsi la hiérarchie coeur AIN (2.41 eV) > InAIN (2.11 eV) > InN (1.76 eV) est encore
reproduite (tablau4.5). On peut aussi noter que la configuration 5/7 devrait étre toujours plus
stable avec par exemple une énergi®.dé eV /A plus faible dans le cas d’un cceur InN.
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Figure 4.22 :L'énergie de déformation totale par unité de longueur stockée dans un cylindre
de rayon R en fonction de In(R) pour différentes configurations de noyau de la dislocation
mixte (a+c) :/’anneau a 5/7 atomes (a) et e double 'anneau a 5/@o)! 'Ino.18Alo.s2N pour

les trois configurations de cceur 100 % AIN : rouge, 50 % d’InN : bleu et 100 % InN : vert.

Tableau 4.6 : Les rayons du ceur Rc et les énergies du coeurE. pour les deux
configurations, double 5/6 et 5/7 des dislocationst(c)-mixte dans AIN, InN et InAIN,
respectivement.

Dislocation Parametres | AIN InN INAIN 218 % In

(at+c)-mixte coeur AIN | coeur InpsAlosN | coeur InN

Double 5/6- Re (A) 620 | 10.00| 6.20 6.20 6.20
atomes

5/7-atomes 6.20 | 10.00 6.20 6.20 6.20

Double 5/6- | Ec (eV/A) | 310 | 255 | 280 2.35 2.21
atomes

5/7-atomes 2.59 1.93 2.41 2.11 1.76

Ainsi quel que soit vecteur de Burger, on voit clairement que ces dislocations, dont la ligne va

se propager le long de la direction de la croissance des couches d’InAIN, pourraient avoir
tendance a attirer des atomes d’indium pour essayer de diminue leur énergie.
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4.4 Discussion et conclusion

Dans ce chapitre, nous avons limité notre investigation théorique a deux types de défauts.
Le défaut ponctuel type que constitue la lacune d’azote et les dislocations qui peuvent étre
prépondérant dans les hétérostructures de couches de nitrures. Comme déja annoncé en
introdwction ce choix a été fait pour des raisons évidentes. D’une part la lacune d’azote est le
défaut ponctuel par excellence tres stg@dg [101] D’autre part la croissance épitaxiale des
couches sous investigations est réalisée sur des substrats divers (saphir, carbure de silicium,
silicium) avec lesquels il y a des larges décalages paramétriques. Elles contiennent donc
obligatoirement des fortes densités de dislocations traversaftes< 10~° cm™2).

En ce qui concerne la lacune d’azote, nous avons montré que 1’espace mise en place
semble naturellement propice pour une agrégation des atomes d’In dans I’alliage InAIN. En
effet, I’énergie du systéme « lacune-cluster InN-Alliage InAIN diminue pour étre minimale
lorsque le rayon du cluster InN attei6itA dans 19.18AlosN et méme 8 A dans Aldno.saN.
Cette possible formation de clusters peut étre rapprochée aux récentes observations
expérimentales, en effet Palisiatis et al. [21] qui ont synthétisé des couches de INAIN sur une
large gamme de composition en indium & basse température ont effectué des séquences de
recuit a600 °C et des observations par microscopie électronique en transmission en imagerie
avec sensibilit¢ chimique (STEM-ADF : scanning transmission electron microscopy in
annular dark field) dans un alliage INAIN av&z% indium. lls ont rapporté que la séparation
de phase dans cet alliage se mettait en place par formation de zones riche en indium ou en
aluminium sur des diameétres de- 6 nm. Ceci qui n’est pas tres éloigné de notre alliage de
82% In ou le systéme atteint la plus basse énergie pour des clusters hbingde de
diametre. De notre c6té [20], nous avons observé par la méme technique STEM-ADF) des
agrégats riches en indium de diametre allantlda 5nm dans un alliage obtenu par
croissance par épitaxie en phase vapeurs aux organométallique a plus haute température
(790 °C) avec une composition nominale en indium3#%. Comme ces observations ne
sont en aucune maniere corrélées a une présence de dislocations ou autre défauts étendus.
Elles peuvent doneonforter nos résultats sur un réle prépondérant de ces lacunes d’azote sur
la formation des clusters d’InN dans cet alliage comme base de dégradation par séparation de
phase.

Dans la littératureun certain nombre de travaux ont analysé 1’effet de la formation des
clusters InN sur les propriétés électroniques de I’alliage par des techniques ab initio et sur des
systemes de 32 atomes, avec des conclusions sur une certaine réduction de la bande interdite
[102]. Dans ce travail, nous avons exploité les possibilités du code VASP et mené les calculs
sur des systemes de 128 atomes, ce qui nous a permis de réaliser des concentrations en indium
de 17 % assez proches de 1’accord de paramétre avec GaN (17 — 18 %) pour essayer de
mettre en évidence les possibles effets sur les dispositifs. Ainsi, nous mettons en évidence que
la formation des clusters InN autour de lacunes d’azote va perturber de facon importante le
haut de la bande interdite en y introduisant des niveaux donneurs profonds et en remontant le
niveau de Fermi au-dela @e2V au-dessus de la bande de valence. Quatre niveaux sont bien
formés dés I’introduction de 3 atomes d’indium autour de la lacune d’azote et le niveau de
Fermi est positionné sur le niveau le plus intense locali3& &/ et 3.4 eV du haut de la
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bande de valence pour 3 et 4 atord@sdium, respectivement. La plus grande contribution
sur les trois états les plus intenses vient des atomes d’In localisés autour de la lacunBazote.

Comme dans le cas de la lacune qui semble constituer une déformation locale que les
atomes d’indium tendront a venir relaxer, une ligne de dislocation concentre aussi localement
une forte déformation. En considérant les trois types de dislocations, nos calculs énergétiques
montrent que dans I’alliage InAIN, leur rayon a une valeur d’équilibre a 5.9 A (coin), 6 A
(vis) et 6.2 A (mixte) qui est indépendant de la configuration donc c’est cet endroit qui
encaisse la plus grande déformation. Aussi, lorsque nous modifions la composition dans cette
zone et que nous calculons 1’énergie du systéme, il en ressort systématiquement qu’elle est
minimisée lorsque ceccur de la dislocation a la composition InN, bien évidement avec une
hiérarchie selon la structure atomique, soit la topologie du défaut. Ainsi la dislocation coin
avec un ceeur & cycles 4 de composition aura-t-elle 1’énergie la plus faible de 0.96 eV /A le
long de la ligne [0001]. La dislocation vis a bien évidemment une énergie plus élevée que
toutes les dislocations coins, par contre elle sera aussi minimis&s &V /A, pour une
composition de cceur en InN. Il en est de méme pour la dislocation mixte qui combine un
caractére coin et vis, avec bien évidemment un plus grand vecteur de Burger. Elle va de méme
pouvoir minimiser son énergie en absorbant des atomes d’In pour atteindre 1.76 eV /A dans la
configuration 5/7 sans mauvaises liaisons. On peut donc conclure que les trois types de
dislocations traversantes devraient pouwtiirer les atomes d’indium pour minimiser leur
énergie. Il sait intéressant d’avoir des résultats expérimentaux pour vérifier ces analyses. En
effet les résultats disponibles dans la littérature ont simplement montré que les dislocations
qui traversent la couche d’InAIN participaient a la dégradation de sa cristallinité. Cependant,
rien n’a encore été publié sur la possible variation dans 1’activité pour les différents types de
dislocations[18].Plus récemment, il a été montré que I’augmentation de 1’épaisseur des
couches d’InAIN, méme a la composition nominale de 18 % In sur du G&l avec trés faible
densité de dislocations [103] donne des couches InNAIN aussi dégradées. Ainsi, cette
dégradation intrinseque pourrait constituer un bon argument pour conforter le role
prépondérant des défauts ponctuels dans cette dégradation en étant sous-jacent a la séparation
de phase.
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5 Conclusion

Pour initier ce travail, nous sommes partis du fait que 1’Alliage InAIN s’est révélé
comme prometteur pour la réalisation de barriere performante pour transistor
hyperfréquences de puissance avec bonne tenue a haute temp&éatre). Cependant, il
y avait aussi des observations qui avaient montré que cet alliage, qui constitue la barriere,
¢lément de base du transistor dans 1’hétérostructure avec GaN, présente une dégradation
cristalline a I’accroissement de son épaisseur durant la croissance. Une hypothése de départ
fut que cette dégradation pouvait découler du relachement d’une certaine contrainte interne.
De plus, plusieurs observations ont montré que la dégradation cristalline pouvait advenir avec
autant d’ampleur dans les couches durant la croissance sur des substrats de GaN sans
dislocations traversantes. Notre objectif a donc été d’essayer de déterminer les possibles
causes de ce comportement.

La réalisation de cet objectif est passé par un certain nombre d’étapes pour ce travail de
modélisationdont la premicre fut I’analyse des diagrammes de phase des alliages ternaires
(AlGaN, InAIN, InGaN) et quaternaire AlGalnN pour mettn évidence qu’a part AlGaN
ces autre ternaires présententlarge domaine d’instabilité. L’analyse des diagrammes de
phase sous contrainte a permis de monjuer’InAIN a un comportement trés différent de
I’'InGaN. En effet, la zone de stabilité deThGaN augmente toujours lorsqu’il est sous
contrainte. L’InAIN est stable sous traction et compression en dessous de 2% de
sollicitation. Lorsqu’on cherche a leomprimer d’avantage, il devient instablg alors qu’il
reste stable sous traction.

Ainsi pour les hétérostructures mises en place par croissance en phase vapeur aux
organométalliqgues autour B850 °C, on va toujours se trouver dats zone d’instabilité
surtout autour dé8 % sans décalage paramétrique avec GaN.

Notre analyse des propriétés structurales a permis de montrer plus spécifiquement que
dans I’alliage InAIN, il y a une coexistence de deux longueurs de liaisons distinctes qui
évoluent en fonction de la composition en indium. Il y a aussi une dispersion de la distribution
angulaire atour de I’angle tétraédrique, ces deux éléments peuvent faire penser qu’il peut
localement exister des contraintes internes et donc des distributions de phases non uniformes

Nos calculs de possibles ségrégations, par exedgpldndium montrent que ce type de
phénomenes ne conduit pas particulierement a de systemes tendant vers un équilibre
énergétique. & contre, en prenant en compte la présence de lacunes d’azote, nous avons pu
mettre en évidence que leur interaction avec des atomes d’indium conduisait
systématiquement a de clusters stables de rayon pouvantjwalera8A. Ce rayon
d’équilibre est atteint lorsque la liaison In-N se rapproche le plus de sa longueur dans le
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composeé InNg’est a dire lorsque 1’on ale plus de relaxation de la contrainte imposée par la
matrice IMAIN.

Aussi intéressant, grace a 1’exploitation du code de calcul ab initio VASP, nous avons
pu aborder I’analyse de la structure ¢électronique de systémes suffisamment grands (128
atomes). Dans ces supercellules, la compositioregskentative de 1’alliage avec paramétre
de maille voisin de celui du GaN comme dans un transi&tasi, il été possible de mettre en
¢vidence que la formation d’un cluster InN autour d’une lacune d’azote modifie de fagon
importante les propriétés électroniques de I’alliage en introduisant des niveaux donneurs dans
le haut de la bande de conduction et en plagant le niveau de Fermi au-8leld, éerdessus
de la bande de valencesdatomes d’indium.

De la méme facon que les lacunes constituent de zones de déformation locale dans
I’alliage, les lignes de dislocations traversantes sont aussi des lieux de forte déformation, ainsi
nous avons pu montrer que quelques soit le type de dislocation, son interaction avec les
atomes d’indium conduisait systématiquement a une minimisation de son énergie de ligne
lorsque son cceur se transformait en InN. De plus nous avons mis en évidence que
systématiquement les rayons de cceurs de ces dislocations dont la ligne est le long de la
direction de croissance [0001] étaient autoubdeindépendamment de leur type. Il parait
donc trés probable que dans cet alliage WM Ads défauts ponctuels comme la lacune d’azote,
et étendus comme les dislocations traversantésept étre a ’origine de la dégradation
cristalline des couchesarcpar réciprocité, une migration de I’indium dans un cluster devait
induire un enrichissement en aluminium dans le voisinage.

Perspectives

A la fin de ce travail de thése, bien que nous pensions avoir montré la possible source
des dégradations dans les couches d’InAlN, il reste beaucoup de points que nous n’avons pas
pu aborder par manque de temps. Dans le cas de la lacune, nous avonsl jpuaigse des
propriétés électroniques. Il faudrait faire la méme chose dans le cas des dislocations.
Cependant, il faut savoir que la tiche est différente car nous avons abordé 1’influence de
I’agrégation d’indium autour de la lacune en y introduisant 3 et 4 atomes dans un systeme de
128 atomes au total. Ceci va étre plus diffipibar les cceurs de dislocations, en effet, ce sont
de bien gros systéemes qui vont étre nécessaires si on veut étre réaliste.

Les résultats que nous avons obtenus permettent d’indiquer les sources probables de la
dégradation des couches d’InAIN, cependant le cheminement jusqu’a la structure finale de la
couche dégradée reste encore loAsi, les observations ont montré qu’au départ d’un
cluster de taille comparable a ceux de nos calculs, la dégradatioet en place sous forme
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de zones longitudinales plus ou moins riches en indium ou Al. Ces zones peuvent aussi
pouvant subir des désorientations par rapport a la direction de croissance. Il faut maintenant
imaginer comment tous ces phénomenes pourraient étre modélisés.

Bien évidemment nous avons choisi d’analyser les possibles effets de deux types de
défauts, il est clair que ce sont peut-étre les plus fréquents, mais on y gagnera en étudiant
aussi les autres défauts ponctuels, par exemple ceux de lacunes des atomes métalliques. En
effet, il est bien connu qu’il n’est pas facile d’incorporer 1’indium surtout a ces températures
assez élevées de croissance. Bien évidemment, les effets de défauts comme les domaines
d’inversion et fautes d’empilement pourraient aussi présenter un intérét a analyser.
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Résumé

Pour la fabrication des transistors hyperfréquences de puissdase de nitrures, ’alliage
INAIN est considéré comme une meilleuserricre qu’AlGaN grace a 1’accord de maille pour une
composition en indium voisine dB %. Ainsi le gaz d'électrons a deux dimensions (2DEG])! est-
généré seulement par la polarisation spontanée dans une hétérointekfaZ&aN sans contrainte
résiduelle pour une fabrication de transistors aux performances optimales. Cepduodarit,sa
croissance sur GaN, sa qualité cristallinel&gade avec ’épaisseur et il se forme des défauts V au
niveau de I’interface. Afin de déterminer les sources de ce comportement, nous avons mené une étude
théorique par dynamique moléculaire et techniques ab initio pour analysarilidéset les propriétés
des alliages des composés nitrures en noudifant particulierement sur InAIN. L’analyse des
diagrammes de phase a permis de montrer que cet alliage présente une large gamme d’instabilité en
composition d’indium et un comportement différent d’InGaN sous compression avec une instabilité
amplifiée sous forte pressiorEn déterminant la stabilité énergétique de la lacune d’azote en
interaction avec I’indium, nous avons montré que ce défaut ponctuel autour duquel des atomes
d’indium tendent a retrouver une longueur de liaison voisine de celle dans InN pouvait étre un
catalyseur pour la formation de clusters dans cet alliage. Ces clusters d’InN introduisent des niveaux
donneurs profonds dans la bande interdite. En ce qui concerne les dislocatiorsaritesemos
résultats montrent qu’elles auront aussi tendance a capturer des atomes d’indium dans leur coeur pour
minimiser leur énergie. Ainsi nous avons pu apporter les bases théoriques qui nuperentacune
d’azote participe a la dégradation spontanée des couches d’InAIN et que les dislocations traversantes
sont amenées & y participer en attirant les atomes d’indium et donc en renforgant la séparation de
phase en leur voisinage.

Mots clés : Semi-conducteur nitruydsAIN, InGaAIN, Séparation de phases, Dégradation d’InAIN,
Dislocations, Lacune d’azote, Cluster InN, Dynamique moléculaire, Théorie de la fonctionnelle de la
densité.

Abstract

For the fabrication of nitride-based power microwave transistors, the InADY adl
considered to be a better barrier than AlGaN thanks to the lattice match witlioGaN indium
composition around 18%. Thus the two-dimensional electron gas (2DEG) is generatby tmdy
spontaneous polarization at the AlinN/GaN heterointerface for a productioighast performance
transistors. However, during its growth on GaN, its crystalline quality dettrfowith the thickness
and V-defects are formed at the layer surface. To determine the sources of this befeavaried
out a theoretical study by molecular dynamics and ab initio techniques to aihal\stability and the
properties of alloys of nitride compounds, focusing particularly on InAIN. The asalfshe phase
diagrams showed that this alloy has a wide zone of instability versus the indmposition and a
different behavior with InGaN with amplified instability under high compresssirain. By
determining the energetic stability of the nitrogen vacancy could be catalyfstifong clusters in
this alloy. These InN clusters introduce deep donor levels inside the band gap. With regading t
dislocations, our results show that they will also tend to capture indium atoms in tesiinrcorder to
minimize their energy. Thus, we have been able to provide a theoretical basstdhathat the
nitrogen vacancy participates in the spontaneous degradation of the AlInN Eyérthat the
threading dislocations participate by attracting the indium atoms and thus rieigfibie separation of
phase in their vicinity.

Keywords: Nitride semiconductors, InAIN, InGaAIN, Phases separation, InAIN degradation,
Dislocations, N-vacancy, Clustering, Molecular dynamics, Density functional theory



