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Résumé

Les Semiconducteurs III-V

Les semiconducteurs AIN, GaN et InN ont des bandes interdites directes de 6.2 eV,
3.39 eV et 0.65 eV, respectivement. Par conséquent, les alliages AlGaN, InGaN et AlInN
associés peuvent recouvrir le spectre de longueur d’onde visible en passant de I'ultra-
violet (UV) lointain au proche infrarouge (IR). Si on considere les autres semi-
conducteurs III-V comme les III-As et III-P, ils ne couvrent qu'un spectre allant de I'IR
au jaune. D’autre part, ces nitrures III-V ont une tres grande stabilité de par leurs
propriétés physico-chimiques. Ainsi, des dispositifs a base de ces matériaux sont
susceptibles de fonctionner sous hautes températures ou forts courants. Ils sont donc
de trés bons candidats pour la fabrication de composants avec de nombreuses
applications dans les domaines civil et militaire. IIs sont notamment employés dans la
fabrication des diodes électroluminescentes (LED pour « light emitting diodes »),
dans I'électronique de puissance, etc... En effet, les LEDs (Prix Nobel de Physique
2014, Nakamura, Akasaki et Amano) et les lasers bleus a base de GaN de tres grande
efficacité sont utilisés et disponibles sur le marché pour tous types d’éclairage.
Néanmoins, de nombreux problémes subsistent de par la croissance épitaxiale de ces
matériaux sous forme de couches minces sur des substrats. La contrainte engendrée
entre la couche et le substrat entraine une grande densité de défauts cristallins qui
peuvent dégrader et réduire la qualité des dispositifs. Plus particulierement, il reste
des enjeux technologiques de taille comme la fabrication de sources de lumiere
blanche de haute efficacité sans recours a I'utilisation de phosphore émettant dans le

jaune.

Les premiers rapports concluants sur les croissances du GaN et de 'InGaN ont été
publiés dans les années 70, la croissance du GaN se faisait par HVPE (« hybride
vapour phase epitaxy ») et celle de 'InGaN par EBEP («electron beam excited
plasma »). Cependant, la réalisation de couches InGaN de haute qualité n’était pas
réalisable avant les années 1980, la raison étant reliée a la difficulté de croissance de
I'InN qui a une pression de vapeur si élevée qu’'a des températures de croissance
typique du GaN (autour de 1000 °C), il y aurait désorption de I'InN. Le probléme était

de taille, puisque 'utilisation de températures de croissance plus basses produit une




qualité de cristal médiocre avec de nombreux défauts et I'incorporation d’'impuretés.
Depuis, les techniques de croissance plus modernes ont été développées pour le GaN
qui a été déposé sur substrat de saphir par épitaxie en phase vapeur
d’organométallique MOVPE (« metal organic vapour phase epitaxy »), cette technique

permit de former des couches minces d'InGaN/GaN de tres bonne qualité.

Les premieres LEDs fabriquées dans les années 90 affichaient une efficacité proche
de 70 %. Elles comportaient un faible taux d'indium dans la couche d’'InGaN déposée
sur des couches AIN et GaN et émettaient dans le bleu visible. Leurs efficacités sont
reliées a la distribution des atomes d’indium dans les couches qui est inhomogene et
forme des états localisés pour la recombinaison radiative entre les électrons et les
trous. Pour aller plus loin, il fallait augmenter le taux d’indium dans les couches
InyGaixN typiquement jusqu’a 30 % pour avoir I'’émission voulue dans le spectre
visible. Cependant, beaucoup de chercheurs ont wvu lefficacit¢é diminuée
drastiquement lorsqu’ils augmentaient le taux d’'indium dans ces couches. Cet effet
est relié a la grande différence des parametres de maille entre InN et GaN provoquant
ainsi une relaxation de la contrainte par la formation de défauts qui sont des centres

de recombinaison non-radiatifs.

Objectifs

Ce travail a été effectué dans le cadre du projet APODEV (« Analyse de la structure
locale et Propriétés Optiques de semiconducteurs nitrures pour le développement
des Diodes Electroluminescentes efficaces au-dela du Vert pour 'économie d’énergie
électrique ») en collaboration avec les Laboratoires L2C pour les analyses par
photoluminescence et le CRHEA pour I'élaboration des échantillons. Dans cette these
centrée sur la caractérisation par microscopie électronique en transmission (TEM «
transmission electron microscopy ») des hétérostructures InGaN/GaN, les
mécanismes de croissance et de formation des défauts ont été étudiés et la
composition locale de ces alliages a été déterminée dans le but de participer a

I'optimisation de leurs propriétés optoélectroniques.

Au cours de ce travail, I'analyse de la structure des défauts et des propriétés

optiques de ces alliages a été menée grace a une étude détaillée des couches minces




par microscopie en corrélation avec les parametres de croissance. Ainsi, la qualité des
puits quantiques InGaN a été étudiée et différents types de défauts ont été mis en
évidence. La composition locale en indium dans les puits quantiques a été déterminée
par l'analyse quantitative des contrastes d’images en haute résolution par STEM-
HAADF (« scanning transmission electron microsocopy with high angle annular dark
field »). Les résultats ont montré une relation entre les fluctuations de composition en
indium avec les épaisseurs et les compositions des puits quantiques. De plus,
plusieurs types de défauts ont été observés et caractérisés suivant le point d’origine
de leurs formations relié soit au substrat c’est-a-dire extrinséquement au puit
quantique, soit intrinséquement via la relaxation de la contrainte liée a la composition

des hétérostructures.

Sommaire
Ce manuscrit se décompose en 5 chapitres regroupant les résultats les plus

importants obtenus durant ce travail :

Le chapitre 1 présente les propriétés physicochimiques des semiconducteurs III-
V: les structures cristallographiques, polarisations spontanées et [Ieffet
piézoélectrique. Par la suite, les hétérostructures sous forme de puits quantiques et la
photoluminescence induite sont présentées. Enfin, les principales formations de
défauts cristallographiques que nous pouvons rencontrer dans ce type de structure
sont discutées.

Le chapitre 2 présente les techniques de croissance et de caractérisations utilisées
dans le cadre de ce projet. La croissance des échantillons est réalisée par MOVPE et
les topographies des échantillons ont été étudiées avec la microscopie a force
atomique (AFM pour « atomic force microscopy »). Dans un second temps, la
caractérisation par diffraction des rayons X qui a permis de calculer la relaxation des
puits quantiques est présentée. Puis, nous énoncerons les différentes techniques de
préparation des lames minces pour la microscopie électronique en transmission.
Enfin, la technique de microscopie électronique en transmission en haute résolution
est abordée car cette technique est la technique de caractérisation principale des
défauts et des compositions des hétérostructures InGaN/GaN dans cette these.

Le chapitre 3 expose les résultats sur la composition en indium dans les puits

quantiques InGaN/GaN. L’analyse de possibles fluctuations est menée par la méthode




de STEM-évaluation qui consiste a calculer les compositions des éléments en
quantifiant les contrastes des images HAADF-STEM. Enfin, une corrélation entre les
cartographies de concentrations d’indium et la photoluminescence des échantillons
est proposée.

Le chapitre 4 décrit les différents défauts rencontrés et caractérisés dans les
hétérostructures InGaN/GaN. Ils se divisent en deux catégories: les
dislocations/pinholes et les défauts en forme de domaines suivant les deux types de
formations de ceux-ci: extrinséque ou intrinseque respectivement par rapport aux
puits quantiques d’InGaN.

Le chapitre 5 regroupe les résultats obtenus lors de l'utilisation de couches
compensatrices de contraintes de type AlGaN en ajout aux puits quantiques
InGaN/GaN. Une étude par diffraction des rayons X en haute résolution couplée a
celle par microscopie électronique en transmission a mis en évidence les corrélations
entre la relaxation de la contrainte dans et hors plan des multicouches et la formation

de défauts dans ces dernieres.




Liste des abréviations

AFM

CS

FIB

HAADF

IR

LED

MOVPE

PIPS

PL

PV

QW

SC

SEM

STEM

TD

TEM

uv

Atomic Force Microscope (Microscope a force atomique)
Cross Section (Vue transverse)

Focused ion beam

High angle annular dark field

Infra-rouge

Light Emitting Diode (Diode électroluminescente)
Metalorganic vapor phase epitaxy

Precision Ion Polishing System
Photoluminescence

Plan View (Vue plane)

Quantum Well (Puit quantique)

Semiconducteur

Scanning Electron Microscope (Microscopie électronique

a balayage)

Scanning Transmission Electron Microscope (Microscope

électronique en transmission a balayage)
Threading Dislocation (Dislocations traversantes)

Transmission  Electron  Microscope (Microscope

électronique en transmission)

Ultraviolet




Introduction

Le groupe III-V des semiconducteurs (SC) a base d’Aluminium (Al), Gallium (Ga) et
Indium (In) a été étudié depuis les années 1950 [1]. AIN, GaN et InN ont des bandes
interdites directes de 6.2 eV, 3.3 eV et 0.7 eV respectivement [2]. Les alliages associés
peuvent couvrir théoriquement une gamme spectrale allant de I'UV lointain au
proche IR en balayant le spectre visible. C’est donc une famille unique pour les
applications  optoélectroniques en comparaison des autres matériaux

semiconducteurs (Fig. 1).
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Figure 1: Bandes interdites des semiconducteurs en fonction des longueurs de
liaison [3]

D’autre part, ces composés binaires ont une énergie de liaison tres élevée
conduisant a de grandes stabilités thermique et chimique qui peuvent étre utilisés
dans de nombreuses applications militaires, électroniques et plus particulierement
dans le domaine de I'éclairage pour la fabrication des LEDs. En effet, le marché des
LEDs bleues est déja trés développé avec l'utilisation du GaN par certains grands
groupes d’'industries tres connus. Il reste cependant un défi principal concernant les
hétérostructures composées d’'InGaN/GaN: la production de lumiere blanche en
s’'affranchissant du Phosphore car il entraine une perte d’efficacité de
photoluminescence. Les dernieres LEDs fabriquées ayant une efficacité proche de 80
% comportent un faible taux d’indium dans les couches d'InGaN déposées sur des

couches d’AIN et de GaN, et émettent dans le bleu proche UV-visible. Pour aller plus




loin dans les longueurs d’onde, il faut augmenter le taux d'indium dans les couches
InxGa1xN typiquement jusqu’a 30 % pour avoir I’émission verte voulue dans le

spectre visible (Fig. 2).

Composition en Indium

o
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Figure 2: Teneur en indium en fonction de la longueur d’onde d’émission correspondant a I'énergie de
bande interdite [4]

Cependant, 'efficacité quantique diminue drastiquement lorsque le taux d'indium

augmente dans ces couches (Fig. 3) [5].
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Figure 3: Efficacité quantique externe des LEDs en fonction de la longueur d’onde, probleme du gap
vert

L’un des effets est relié a la trop grande différence de parametres de maille entre
I'InN et le GaN provoquant ainsi une relaxation de la contrainte par la formation de
défauts. Ces derniers sont connus pour étre des centres non-radiatifs faisant ainsi

décroitre I'efficacité de photoluminescente [6]. D’autres effets peuvent contribuer a




cette chute de l'efficacité comme des fluctuations de composition en indium dans les
puits quantiques [5] ou encore 'augmentation du champ électrique interne dans la

couche active [7].

Depuis, le nombre de publications et de recherches sur ce domaine ne cessent
d’augmenter étant donné le fort potentiel de ce type de matériau. En effet, si ce
matériau pouvait émettre efficacement au-dela du vert, de nombreuses applications
pour I'économie d’énergie pourraient se développer telles que: le changement de
toutes les LEDs existantes pour une économie sur I'électricité liée a I'éclairage aussi
bien domestique que pour I'éclairage public ou les voitures, mais également utiliser
des sources de lumiére blanche de haute efficacité pour améliorer le rendement des

cultures en serre [8].

Cependant, la réalisation de telles couches d'InGaN/GaN de haute qualité reste un
challenge expérimental. La raison principale est reliée a la difficulté de croissance de
I'InN qui se fait a 500 °C et qui a une pression de vapeur trop élevée pendant la
croissance du GaN qui se fait autour de 1000 °C [9]. Or a 1000 °C, on observerait une
désorption de I'InN. Une solution possible serait donc d’utiliser des températures de
croissance plus basses pour pallier a ce probleme. Néanmoins, 'utilisation de
températures basses engendre des qualités de matériaux médiocres avec de
nombreux défauts et l'incorporation d'impuretés réduisant ainsi l'efficacité des
couches produites. Des techniques de croissance plus modernes ont donc été
développées pour le GaN qui a été épitaxié sur substrat de saphir par MOVPE. Cette
technique permet de contréler tous les parameétres de croissance pour former des
couches minces d'InGaN/GaN de tres bonnes qualités en trouvant un compromis avec

des températures de croissance modérées de 700 °C [10,11].

Les LEDs bleues GaN/InGaN ont de tres hautes efficacités malgré la difficulté de
croissance et le nombre de dislocations élevées (de l'ordre de 10° cm), ces
dislocations sont des centres non radiatifs induites par la différence de parametres de

maille entre le saphir et le GaN.

Plusieurs hypotheses ont été émises pour expliquer ce phénomeéne. La premiere

est basée sur la présence d’états localisés dans la couche InGaN: les transporteurs de




charges sont capturés par un état localisé dans la couche active (fluctuations de
composition), ils se recombinent de maniere radiative avant d’étre capturés par un
défaut du cristal (typiquement des dislocations) et de former une recombinaison non
radiative [12-14]. Cependant, d’autres études de photoluminescence sur InGaN/GaN
réalisées par Hangleiter et al. [15] ou Massabuau et al. [16] ont montré que les
dislocations procureraient un auto-écrantage dii au champ de contrainte induit plutot
que la localisation aléatoire d’indium; tandis que d’autres publications ont montré
que de par la nature non radiative des défauts, la présence de dislocations dans le
GaN entraine une diminution d’efficacité Iumineuse [17-19]. Ces possibles
fluctuations d’'une échelle de quelques nanometres sont tres difficiles a mesurer et a
quantifier dans les puits quantiques qui font eux-mémes quelques nanometres. Il
existe tres peu de méthodes pour remédier a ce probléme : nous pouvons citer la
sonde atomique topographique et la microscopie électronique en transmission qui
sont des méthodes avec une résolution assez élevée pour quantifier raisonnablement
les fluctuations dans des puits quantiques InGaN/GaN. C’est par cette derniere
méthode que nous avons étudié la structure cristallographique, la composition
chimique et la morphologie de surface de nos hétérostructures InGaN/GaN. De méme,
les différents défauts observés ont été classifiés selon leur origine intrinseque ou
extrinseque. Ainsi, ces études ont permis de corréler 'émission des puits quantiques
InGaN/GaN avec la structure et la relaxation de la contrainte par la formation des

défauts.




Chapitre L. Propriétés des Semiconducteurs III-V

Dans ce chapitre, les propriétés structurales et physicochimiques sont décrites pour
le groupe des semiconducteurs III-V. Premiérement, la structure cristallographique est
présentée suivie des propriétés de polarisations spontanées et I'effet piézoélectrique.
Par la suite, les hétérostructures sous forme de puits quantiques et les propriétés de
photoluminescence induites sont présentées. Enfin, les principales formations de
défauts cristallographiques que nous pouvons rencontrer dans ce type de structure

sont discutées.

1. Structure cristallographique
Les composés I1I-N (AIN, GaN, InN) et leurs alliages cristallisent principalement dans

la structure hexagonale de type Wurtzite ayant pour groupe d’espace P6;mc (Fig. 1).

Figure 1: Structure wurtzite, en marron les atomes Al, Ga ou In (groupe I1I) et en vert
les atomes N (groupe V)

Dans la structure wurtzite, chaque atome est positionné au centre d’'un tétraedre au
sommet duquel se trouve I'atome de l'autre espece. Elle est constituée de deux réseaux

hexagonaux compacts occupés respectivement par les atomes (Al, Ga, In) et les atomes
: L4 . 7 = 3 - . ’ N >
d’azote (N); ils sont reliés par un vecteur translation noté u = ¢ dans le cas idéal ou ¢

est paralléle a 'axe de symétrie 6, qui caractérise la structure wurtzite. La norme de ¢
est le parametre de maille dans la direction de croissance des couches. Les atomes

forment un empilement hexagonal compact de type ABABAB le long de la direction c.

La base hexagonale est formée par les vecteurs d,,d,, ds et ¢ ou ds = -(d; + dy).

Pour décrire chaque direction dans I’espace, la notation Bravais-Miller a 4 indices est




utilisée (h, k, i, 1) oui = —(h + k). Cette notation permet de faciliter les permutations

circulaires des trois premiers indices pour définir des familles de plans équivalentes.

Les composés GaN, InN et AIN présentent différents parametres de maille (a, et co)
répertoriés dans le tableau 1 [2]. Ces parameétres sont tres différents entre les trois
composés, il y a un donc un désaccord paramétrique durant la croissance
d’hétérostructure entre ces composés et leurs alliages associés. Les valeurs maximales
de ces désaccords paramétriques sont ajoutées dans le tableau 1 lors de la croissance
[0001] d’un film sur un substrat de GaN pour les parametres de maille a et c (Aa et Ac

respectivement). Elles sont obtenues en utilisant les parametres de maille as;;m (Cfiim)

et agan (Cean) selon’équation 1.

Aq = Afilm—AGaN Ac = Cfilm—CGaN Eq. 1
aGganN CGaN
Paran.létre de GaN InN AIN Croissance sur Déca}lage
maille GaN Paramétrique
ao (A) 3,189 | 3,533 | 3,110 InN 0,101
co (A) 5,186 | 5,693 | 4,980 AIN -0,040

Tableau 1: Paramétres de maille des composés 11I-N. Le décalage paramétrique le long de c est calculé
par rapport au substrat de GaN [20]

Selon la valeur du Aa, la couche déposée est compressée sur le substrat GaN pour

Aa > 0 et al'inverse sous tension lorsque Aa < 0 comme illustré sur la Figure 3.
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=> Formation de fissures

Figure 3: Croissances pseudomorphique et métamorphique selon le décalage
paramétrique entre le film et le substrat GaN




Dans notre cas, la croissance d’un alliage d’'InGaN sur le GaN sera donc toujours en
compression tandis que celle d'un alliage d’AlGaN sur le GaN sera sous tension. Enfin, si
I'épaisseur de la couche de croissance sur le substrat est supérieure a une valeur
critique, I'énergie de déformation peut étre relaxée par la formation de défauts de type

dislocations ou fissures.

2. Champ électrique interne

I. Polarisation spontanée

A

D a la symétrie du cristal de structure Wurtzite et des électronégativités des
différents éléments des composés III-V égales a 1.61, 1.81, 1.78 et 3.04 sur I’échelle de
Pauling pour I'Aluminium, le Gallium, I'Indium et I'’Azote respectivement, le barycentre
des charges positives et négatives est déplacé et entraine donc une polarisation dite
spontanée du cristal. Par définition, la polarisation est décrite par le vecteur allant de

I'atome chargé négativement a I'atome chargé positivement (Fig. 4).

Figure 4: Polarisation spontanée due a I’électronégativité entre les atomes de gallium
et d’azote dans le cas du GaN

Dans la structure Wurtzite, la polarisation spontanée (ﬁsp) est dirigée le long de la
direction [0001]. La Figure 4 montre la polarisation dans le cas du cristal de GaN

projeté le long de la direction [1120].

II. Polarisation piézoélectrique
La croissance des hétérostructures polaires (dans notre cas AlGaN avec GaN et
InGaN avec GaN) avec un décalage paramétrique entrainera une déformation
d’adaptation des deux réseaux aux interfaces. Cette déformation induit une
polarisation supplémentaire : c’est la polarisation piézoélectrique (ﬁpz), sa valeur est

proportionnelle a la déformation subie. La figure 5 montre les polarisations




piézoélectriques selon trois cas: a) structure relaxée sans décalage paramétrique, b)
structure en compression (par exemple une couche d’InGaN sur du GaN) et c) structure

en extension (par exemple une couche d’AlGaN sur du GaN).

a) Relaxée b) ::mpress:,e 9 Extension
lﬁ @c]@\v’

A L

> P Q{>°<§ Pss =

Figure 5: Polarisations spontanées et piézoélectrique (a) Structure Wurtzite relaxée(b)
Structure sous contrainte compressive(c) Matériau sous contrainte extensive [21]

Bechstedt et al. [22] ont montré que des changements infinitésimaux de la structure
cristalline tels que le rapport c/a ou les longueurs de liaisons peuvent radicalement
changer les constantes électriques du matériau. Ainsi, les hétérostructures souvent en
multiples couches subissent des champs électriques internes complexes dus aux

différentes polarités piézoélectriques.

3. Propriétés des puits quantiques
Au cours des dernieres années [23], il a été démontré que l'efficacité de I'’émission
dépendait considérablement du nombre de porteurs de charges qui pouvaient se
recombiner dans un espace déterminé. Les LEDs fabriquées a partir des jonctions p-
n [24] ont été remplacées petit a petit par les LEDs en double jonction (prix Nobel de
Physique Alferov et al. [25] en 2000). La zone de charge d’espace de la double jonction
augmente le confinement des porteurs de charges en Fig. 6 (prix Nobel de Physique

Nakamura et al. [26] en 2014).

a) LED Homojonction b) LED Double hétérojonction
Electrons
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Figure 6: Alignement de bande d’énergie dans le cas (a) d’'une LED avec une
homojonction (b) d’'une LED avec une double hétérojonction




Ainsi, on appelle « puit quantique » (QW), la zone active ou les porteurs de charges
sont confinés. Dans notre étude, la partie active est une couche d'InGaN avec une bande
interdite plus petite que le GaN, elle est définie dans la zone de charge d’espace p-n du
GaN dopé. Aussi, due a sa faible épaisseur (inférieure a 5 nm), les porteurs de charge

sont confinés conduisant a une meilleure efficacité de 'émission optique.

4. Défauts de structure dans les composés III-N
Les matériaux cristallins de type III-N peuvent présenter comme tout type de
matériaux connus des défauts ponctuels, linéaires ou plans [27]. L’efficacité d’émission
de ces matériaux dépend beaucoup de la densité de ces défauts et il est nécessaire
d’étudier ces défauts pour comprendre leurs mécanismes de formation afin

d’améliorer les performances des dispositifs.

I. Défauts ponctuels

Un cristal n’étant jamais parfait, certains sites peuvent étre occupés par des
impuretés ou étre simplement inoccupés. Ainsi, lorsqu’un atome occupe un site entre
des atomes réguliers de la structure, il constitue une « impureté interstitielle ». Les
« impuretés lacunaires » sont des sites réguliers inoccupés. Le dernier défaut ponctuel
possible est celui d'un défaut substitutionnel formé d’'un atome étranger qui remplace
un atome régulier. Les impuretés substitutionnelles peuvent étre introduites dans le
cristal de facon intentionnelle (dopage) ou fortuite (contaminations). La substitution
par le dopage controlé est importante dans la réalisation de jonction p-n pour les
composés électroniques. L'obtention d’une jonction p-n dans le GaN s’obtient par un

dopage au Magnésium pour le type p et par un dopage au Silicium pour le type n [28].

II. Dislocations

Une dislocation est un défaut linéaire dans le cristal correspondant a une

discontinuité tres localisée dans la structure cristalline, elle est caractérisée par la

direction de sa ligne i et une déformation locale quantifiée par un vecteur fini b appelé
« vecteur de Burger ». La norme de ce vecteur correspond au déplacement maximum
mesurable et constant tout le long de la ligne de dislocation. Lorsque ce vecteur de
Burger correspond a une combinaison linéaire de vecteurs du réseau, la dislocation est
dite parfaite. La dislocation est dite partielle, lorsque le déplacement est une fraction

bien définie d’'un vecteur du réseau qui permet de rejoindre un site pouvant étre




occupé par des atomes du réseau particulier du matériau [14]. L’angle entre la

direction de la ligne u et le vecteur de Burger b d’une dislocation détermine le type de
cette dislocation. La figure 7 représente deux types de dislocations : vis et coin. Une
dislocation entiere est de type « coin » si le vecteur de Burger est perpendiculaire a sa
ligne. Elle correspond a un déplacement exactement équivalent a un parametre de
maille élémentaire dans la direction perpendiculaire a la ligne. Une dislocation est dite
« vis » si le vecteur de Burger est paralléle a sa ligne. Elle est entiére si le déplacement

mesuré le long de la ligne est égal au parametre de maille dans cette direction.

Dislocations
c) Vis

a)

N . W . .

Figure 7: (a) Cas d’une structure parfaite cubique (b) Dislocation coin dans une
structure cubique avec le vecteur de Burger perpendiculaire a la ligne de dislocation (c)
Dislocation vis dans une structure cubique avec le vecteur de Burger paralléle a la ligne de
dislocation [29].

Lorsque les vecteurs U et b forment un angle quelconque, la dislocation est dite

« mixte », car elle a une composante coin et vis.

Dans nos matériaux, il y a trois dislocations entiéres: “@”, “¢” et “a + ¢” dont les
vecteurs de Burger sont les déplacements correspondant aux parametres de maille du

réseau.

Dans une croissance épitaxiale, les dislocations de décalage paramétrique qui se
forment dans le plan de linterface peuvent ne pas trouver de partenaire pour
s’annihiler. Elles se courbent donc pour monter vers la surface de la couche; on les
appelle des dislocations traversantes (threading dislocations) et elles peuvent
dégrader les propriétés optoélectroniques lorsqu’elles atteignent les parties actives du

dispositif.

Le tableau 2 regroupe les dislocations de la structure Wurtzite avec leur vecteur de

Burger.




Type de dislocation Symbole Vecteur de Burger
1 _
Parfaite a 3 [1120]
Parfaite C [0001]
1 _
Parfaite a+c 3 [1123]
_ 1. _
Partielle (Shockley) p 3 [1010]
. 1
Partielle (Frank) c/2 3 [0001]
. 1 _
Partielle (Frank-Shockley) (p+c)/2 3 [2023]

Tableau 3: Dislocations dans la structure Wurtzite avec leur
dénomination et vecteur de Burger

III. Défauts plans

Les défauts sont formés lorsque la périodicité cristalline est interrompue ou
changée dans un plan bien défini par un déplacement ou une autre opération de
symétrie qui n’appartient pas au groupe spatial de la structure Wurtzite. Les fautes
d’empilement (Stacking Faults = SFs) et les domaines d’inversion (Inversion Domains =
IDs) sont les défauts plans les plus courants. Dans ces deux types de défauts,
I'opération de symétrie rompue (translation ou inversion) entraine la formation de
domaines qui doivent étre fermés avec des frontieres constituées de plans réticulaires

précis.
Domaines d’inversion

Lors de la croissance des films minces, la structure peut étre formée par des grains
ou des colonnes qui peuvent étre désorientés les uns par rapport aux autres et ainsi
former des frontieres entre eux appelées «joints de grain ». Les deux cOtés d'une
frontiére peuvent étre liés par différentes opérations de symétrie telles que la rotation,
I'inversion ou un miroir [30]. Dans les matériaux de type Wurtzite, il arrive parfois que
deux cOtés du cristal se rejoignent et soient reliés par une opération d’inversion pure
ou combinée a une translation formant ainsi des domaines d’inversion. Plusieurs
études ont déja été réalisées sur les domaines d’'inversion dans le GaN, nous pouvons
citer comme exemple : Sanchez et al. [31] qui ont observé des domaines d’inversion
d’environ 25 nm délimités par les plans (10-10) dans la direction de croissance [0001]

lors de la croissance du GaN sur substrat de Silicium.




Fautes d’empilement

Les fautes d’empilement sont des défauts plans dont la partie déplacée occupe des
sites d’'un empilement cubique dans la structure Wurtzite. Ces défauts sont répertoriés

avec leur vecteur de déplacement dans le tableau 4 ci-dessous [32].

Fautes d’empilement Vecteur déplacement
1 _
I1 (intrinséque) 3 [2023]
e 1=
12 (intrinséque) 3 [1010]
o 1
E (extrinséque) 3 [0001]

Tableau 3: Types de fautes d’empilement avec le vecteur déplacement associé

Il y a trois fautes d’empilement dans la structure wurtzite : intrinseéques I1 et I
(glissement) et extrinséque E (ajout d'un plan supplémentaire) représentées en figure

8 [32,33]. La faute d’empilement I1 est obtenue en supprimant un plan de base le long

de [0001] puis en appliquant une translation de i[lOTO] dans la structure Wurtzite.

Ainsi le vecteur déplacement est égal a %[20?3] et 'empilement AaBbAaBbAaBbAaBb

devient AaBbAaBbCcBbCcBb. La faute d’empilement 12 peut résulter d'une dissociation

d’une dislocation de type d en deux dislocations partielles Shockley formant un vecteur
déplacement de type §[10i0] et remplagant I'empilement AaBbAaBbAaBbAaBb par

AaBbAaBbCcAaCcAa. La derniere faute d’empilement est E (extrinséque), elle peut étre
obtenue par l'ajout d’'un plan cubique dans I'’empilement hexagonal avec un vecteur

déplacement égal a %[0001] et modifiant lI'empilement AaBbAaBbAaBb en

AaBbAaBbCcAaBbAaBb.




[0001]

Figure 8: Fautes d’empilement 11, 12 et E




Chapitre II. Techniques expérimentales

Dans cette partie, les techniques de dépot par épitaxie de molécules
organomeétalliques en phase vapeur (MOVPE) des films minces et de caractérisation
seront présentées. Les caractérisations de surface et optique des films minces ont été
réalisées respectivement par la méthode de la microscopie a force atomique (AFM) et
I’émission des échantillons par photoluminescence (PL). La diffraction des rayons X
(XRD) a permis de déterminer les parametres de maille et d’accéder aux taux de
relaxation des couches minces. La préparation des échantillons par polissage
meécanique et par faisceau d’ions convergent (FIB) pour la microscopie électronique
en transmission (TEM) sera discutée. Enfin, la microscopie électronique en
transmission sera présentée avec les méthodes insitu utilisées tels que le champ clair,

le champ sombre ou encore I'analyse dispersive en énergie des rayons X (EDX).

1. Technique de croissance par MOVPE
La croissance des hétérostructures étudiées durant ce travail a été réalisée au
CRHEA par MOVPE. Cette croissance se fait dans un réacteur a parois froides et seul le
substrat est maintenu a la température de croissance des différentes couches. Des
précurseurs sont introduits séparément dans le réacteur pour éviter des réactions
organiques paralleles grace a des flux de gaz de poussée tels que N2 ou H». La Figure 1
ci-dessous montre le schéma d'un réacteur MOVPE vertical avec les différents

éléments associés :

Rejot
extérieur
~

Figure 1: Réacteur vertical permettant la croissance des hétérostructures sur saphir par la technique
MOVPE




Les différentes sources des éléments III sont de type organique permettant une
grande pureté de croissance des matériaux et ils arrivent séparément par diverses
entrées non représentées sur la figure 1. La molécule de triméthylgallium (TMGa) est
utilisée comme source de Gallium, le triméthylaluminium (TMAI) pour I'’Aluminium et
le triméthylindium (TMIn) comme source d’Indium. La source d’azote est obtenue via
l'utilisation d’ammoniac NHs. La pyrolyse des molécules organiques qui sont les
sources des éléments III et de 'ammoniac NH3 a la surface du substrat permet la
décomposition de ces molécules en espéeces actives participant a la croissance des
éléments III-N. La croissance est suivie grace a un faisceau laser et la température du
substrat est régulée par chauffage du porte substrat. Les parameétres associés aux gaz
vecteurs tels que le flux ou la composition ont une grande influence sur la
morphologie et les concentrations des éléments dans les alliages durant la croissance

des hétérostructures [9].

Pour ce travail, les hétérostructures ont été réalisées avec les mémes précurseurs
et seuls la température et le temps de croissance ont été modifiés dans le but

d’obtenir des compositions et des épaisseurs différentes dans les puits quantiques.

2. Photoluminescence (PL)
Les mesures de photoluminescence des puits quantiques ont été réalisées au L2C par
la doctorante T.H. Ngo qui était sous contrat LABEX GANEX coordonné avec le mien.

Le dispositif est représenté en Figure 2 :

Ti:sapphire
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i( IR laser 798 nm
N
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Tripler - \J—L
THG / =
epe
UV laser 266 nm

266nm

Cryostat
He-flux
8-300K

Vacuum pumps

Hein/out

Figure 2: Configuration pour les mesures de Photoluminescence

Les analyses ont été faites en fonction de la température dans un cryostat a

I’'Hélium avec une excursion en température allant de 8 K a 300 K. Le laser




d’excitation Ti : saphir est verrouillé par un Trippler (THG) fournissant une longueur
d’onde de 266 nm. Le faisceau de densité de puissance fixée a 5 W.cm2 est focalisé
sur I’échantillon par une lentille de focale 250 mm. La lumiere émise par I'échantillon
est collimatée sur le spectrometre a I'aide d’'un miroir parabolique de 500 mm. Enfin
I’émission est récoltée par un spectrometre connecté a un ordinateur pour le
traitement des données. Les mesures de photoluminescence ont été effectuées dans
les mémes conditions sur tous les échantillons afin d’avoir une base de comparaison

des différentes émissions.

3. Microscopie a force atomique (AFM)

La microscopie a force atomique (AFM) permet d’obtenir la topographie de la
surface d’'un échantillon. Cette technique est basée sur les forces d’intéractions
(attraction et répulsion) qui s’exercent entre les atomes de la surface d’'un échantillon
et ceux d'une pointe sonde qui est attachée sur un levier représenté en figure 3. Le

rayon de la pointe sonde est typiquement aux alentours de 5a 15 nm.

Photodiode

. Levier
Pointe

Surface

Céramique piézoélectrique

Figure 3: Principe de 'AFM

Des piézo-céramiques controélent le point de consigne d’amplitude fixe choisie en
retour aux déplacements selon l'axe z. Le balayage s’effectue en déplagant la pointe
par rapport a la surface ou inversement. Les variations des forces d’'interactions entre
la pointe et la surface seront mesurées selon le changement d’amplitude qui sera
détecté par un faisceau laser. Ce faisceau laser arrive sur le levier de la pointe et est
réfléchi vers une photodiode. Le tracé de la déflexion du laser par rapport a la
position sur la surface donne la topographie de la région sondée. Par la suite, la
rugosité est déterminée par l'écart type de l'amplitude mesurée de la région

étudiée [34].




En analyse morphologique, il existe plusieurs modes de fonctionnement
correspondant aux différentes forces mises en jeu entre la pointe et la surface

sondée :

-Mode contact: La pointe est en contact avec la surface du matériau, il s’opere
alors un régime répulsif entre la pointe et la surface correspondant a une interaction

qui met en jeu des forces Coulombiennes.

-Mode non contact : La pointe est a quelques nanomeétres de la surface, se trouvant

dans un régime attractif avec des forces de type Van der Waals.

-Mode Tapping : Ce mode correspond a une combinaison des deux premiers. La
pointe oscille a la fréquence de résonnance du support levier de la pointe avec une
amplitude choisie. Lorsque la pointe approche la surface de I’échantillon, 'amplitude
libre change en fonction de la distance entre la pointe et la surface en relation avec les

forces Coulombiennes et Van der Waals qui s’exercent en méme temps.

4. Diffraction des rayons X (XRD)

La diffraction des rayons X est une méthode non destructive de caractérisation
structurale et chimique utilisant l'interaction élastique des rayons X avec le nuage

électronique des atomes de I’échantillon.

Conditions de diffraction en théorie cinématique

Un faisceau de rayons X monochromatique sera diffusé élastiquement

(ki = kg = 27” = k, cf figure 4) par chaque atome d’une famille de plan (hkl) et les

ondes émises interfereront entre elles. Il n'y aura des interférences constructives
uniquement pour certaines directions privilégiées et repérées par l'angle de Bragg ©.
Les conditions de diffraction impliquant que les ondes diffusées soient en phase se

traduisent selon la loi de Bragg :

2.dpg;-SinB =n. A Eq.2

avec 0 I'angle de Bragg et n l'ordre de diffraction. On définit le vecteur de diffusion

47.sin 6

des rayons X, g = Ak = ki{— E et sa norme vaut ||G|| = . Ce vecteur de




diffusion des rayons X est perpendiculaire a la famille de plan (hkl) en position de

q
Faisceaux de rayons X

diffraction.

Faisceaux de rayons X

incidents diffusés

Famille de
plans
réticulaires
(hkl)

dy.Sin(0) dpy.sin(0)

. . . -

Figure 4: Principe de la diffraction des rayons X pour une famille de plan (hkl)

I. Conditions de Laue et réseau réciproque
La condition de diffraction impliquant que les ondes diffusées soient en phase peut
s'exprimer également au travers de trois équations devant étre vérifiées

simultanément (conditions de Laue):

_ . —  Siew \ 3 P
H.da=h H.b=k H.C=lavec H'=——=2mqetol §i=met§d=”—;”sontdes

-

vecteurs unitaires (cf Figure 5).

—_—
Pour vérifier ces conditions de Laue, il faut donc que H' soit un vecteur du réseau

= > S5 =

anc 77 cha

V’b*=

7 . i 7 . . —
réciproque dont les vecteurs de base (a*, b*,¢*) sont définis par: a* =

— aA b -

etc* = ——avecVle volume de maille V'=( aAb).c.

g —
Ce vecteur du réseau réciproque peut se mettre sous la forme H' = n. (h. a* +

k.b* + l.?) = n. ﬁ, avec h, k et ] entiers premiers entre eux. Ainsi, il est possible

d’associer a chaque famille de plans réticulaires (hkl) sa normale nyy; *:"ZT" et de

. . s . 1
calculer la distance interréticulaire dhkl:m .
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Figure 5: Réseau réciproque avec la sphére d’Ewald et les vecteurs associés aux plans diffractants. La
construction d’Ewald permet de représenter géométriquement les deux conditions de diffraction
précédentes.

Diffractometre

L’étude de couches minces monocristallisées se fait par la cartographie de I'espace
réciproque ou le profil bidimensionnel de 'intensité diffractée autour d'un nceud du
réseau réciproque est étudié. Afin d’analyser une famille de plans cristallins (hkl) par
diffraction, il faut I'amener en position de diffraction c’est-a-dire amener la normale n
des plans diffusant dans la base définie par E et k_(; (plan de diffraction). Cela

nécessite l'utilisation d'un goniometre 4 cercles permettant la rotation de 4 axes
indépendants o, 20, y, ¢ ou o est 'angle entre le faisceau incident E et la surface de
’échantillon, 20 'angle entre le faisceau direct non dévié et le faisceau diffracté, ¢ la
rotation autour de 1 la normale du plan de I'échantillon et y I'angle entre la surface

de I’échantillon et le plan horizontal (Figure 6).

Le diffractometre utilisé dans ce travail est un diffractomeétre haute-résolution
Philips X’Pert MRD, de PANalytical, mis en commun entre le CRISMAT (laboratoire de
Cristallographie et Sciences des Matériaux) et notre équipe du CIMAP (Figure 6).
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Figure 6: Diffractométre Philips X'Pert MRD

Cet appareillage est constitué d’'un tube a rayon X produisant un faisceau incident
ponctuel ou linéaire, d'un monochromateur a quatre réflexions constitué de quatre
monocristaux de germanium Ge(220), permettant d’obtenir un faisceau incident
monochromatique correspondant a la longueur d’onde de la raie Ku1 du cuivre
(1.54056 A). En sortie du monochromateur, la trace du faisceau incident sur
I’échantillon est limitée par un jeu de fentes croisées. L’échantillon est placé sur un
cercle d’Euler permettant les différentes rotations ¢ et y de I’échantillon. Le faisceau
diffracté traverse ensuite un analyseur triple-axes (monochromateur a trois
réflexions) permettant une résolution en détection de 5" ; il sera utilisé uniquement
dans le cadre de la géométrie non coplanaire (cf. ci-apres). Enfin un détecteur

ponctuel a scintillation permet la détection des photons X diffractés.

II. Type de scans et cartographie du nceud du réseau réciproque

La cartographie de I'espace réciproque consiste, pour une famille de plans (hkl)
donnée, a mesurer 'ensemble de la distribution d’intensité au sein du noeud du
réseau réciproque. La distribution d’intensité est représentée sur une carte I = f(o,
20) qui peut étre convertie dans les unités du réseau réciproque, en géométrie
coplanaire selon les axes q; et q, , composantes respectivement normale et dans le
plan du vecteur de diffusion du vecteur de diffusion des rayons X. Pour pouvoir
cartographier I'espace réciproque, et en particulier un nceud de ce réseau, différents

types de scans peuvent étre utilisés.




w-scan .

Le w-scan est obtenu en fixant le détecteur a une valeur 20 et I'angle w varie
autour de I'angle fixe 0. Ainsi, la norme de § reste constante mais sa direction varie

suivant I'angle w permettant de faire diffracter des plans légerement inclinés par

rapport a la surface de I'échantillon (fig. 7-a). Les valeurs des angles E; étant tres
petites, ceci revient a scanner horizontalement le noeud du réseau réciproque (Figure

7-b). Ce scan est donc usuellement appelé « Rocking curve ».

b) q: ®—scan

Nceud du
réseau

q

Figure 7: (a) Schéma des faisceaux incidents et diffractés par rapport aux plans selon I'angle w (b)
Obtention du nceud du réseau avec w-scan

20-scan:

. . 20 ., )
Le 20-scan est obtenu en fixant la valeur de w a Py I'angle 20 variant autour de

I'angle de Bragg 20gragg. Ainsi, la norme et la direction de q varie suivant 'angle 26
(Figure 8-a). Les angles 20 étant faibles ceci est équivalent a scanner verticalement le

noeud du réseau réciproque (Figure 8-b).

qx

Figure 8: (a)Schéma des faisceaux incidents et diffractés par rapport aux plans selon I'angle 20 (b)
Obtention du nceud du réseau avec 26-scan




Cartographie de I'espace réciproque:

La cartographie de I'espace réciproque requiert un réglage minutieux préalable de
I'orientation des plans cristallins du film afin de ne pas distordre I'image du réseau

réciproque.

En géométrie coplanaire, le plan de diffraction défini par f:, et k_C{ coincide avec le
plan d’incidence des rayons X défini par _IZ et 71 la normale a la surface de I’échantillon.
Seul le plan (qy, q,) de la sphére d’Ewald est pris en compte et il y a quelques

restrictions sur les régions accessibles de I'espace réciproque. Le cercle de diffraction

de la figure 9 donne la valeur maximale de %ﬂ que peut prendre le vecteur de diffusion

d = (x. Uy + (g.U,, pour une valeur de 20max = 180°. En effet, q; = 2711 [cos(26 —

4

w) —cosw] et q_Z)=2—ﬂ[sin(26—w)+sinoo] on a alors —%S@)ST et

A
0<7q, < 4711. La figure 9 représente cette sphere de résolution ou la zone non grisée
correspond aux diffractions accessibles en mode réflexion alors que les zones grisées
dites zones de Laue (de rayon 27“) ne sont accessibles qu’'en transmission et

correspondent a un angle d’'incidence négatif (hémisphére gauche) ou a un angle
d’émergence négatif (hémisphére droit). Pour des raisons d’encombrement spatial,

les échantillons sont souvent étudiés en réflexion.

e coplanaire
e non-coplanaire

[100]*

Figure 9: Section de I'espace réciproque de la structure hexagonale d’InGaN avec I'axe de zone [210]

La géométrie non-coplanaire, dans le plan (qy, qy, q;), est aussi utilisée car elle

permet d’amener les raies trés inclinées par rapport a la normale de I'échantillon 1 et




donc peu intenses (principalement les raies visibles en transmission) en position de

diffraction avec y # 0°.

La cartographie de I'espace réciproque consistant en un ensemble de sections
a deux dimensions de [lintensité diffractée, deux modes d’acquisition des
cartographies sont possibles en géométrie coplanaire : le premier mode consiste a
enregistrer l'intensité Inx pour un angle 20 fixé en fonction de » (ce qui équivaut a un
scan transversal, donc un o-scan) et de répéter cette acquisition pour différents
angles 20 ; le second consiste en une succession de 20-scan a un angle » donné et de
répéter cette acquisition pour différents o (Fig. 10). Dans ces cartographies, les
coordonnées de ¢ sont exprimées en unité du réseau réciproque (RLU) avec

1RLU=1A"1= (2 sin@)/21).
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Figure 10: Cartographie de l'espace réciproque

A partir d’une cartographie, il est donc possible d’extraire différents types de
distribution unidimensionnelle de l'intensité diffractée. Ainsi les cartographies de
I'espace réciproque sont obtenues en reportant I'intensité diffractée a un 26 donné (=
20Brage). En reportant pour chaque angle ®=0 en 260, on obtient un 6—-20-scan. Ces

successions de balayage permettent de décrire I'ensemble du nceud dans le plan (qy,

qz)-

Les films monocristallins d’'InGaN étudiés ici ont été orientés telle que la normale
au plan de I'échantillon 1 = [001], ce qui signifie que le vecteur ¢ de leur structure
hexagonale est colinéaire a 1. Dans l'objectif d’obtenir des informations sur I'état de
relaxation des films dans et hors plan, différentes cartographies de l'espace
réciproque ont été réalisées. En effet la cartographie des pics symétriques du type

(0001) permettra d’accéder au parametre de maille c (le long de 1'axe de croissance)




alors que celle des raies asymétriques (h0-hl) permettra, connaissant c, d’accéder au

parametre de maille a de la structure hexagonale.

Néanmoins comme on peut le constater sur la figure 9, les différents pics d'InGaN
accessibles en mode réflexion pour I'axe de zone [210] en géométrie coplanaire sont
les pics (101) avec 124 : pour accéder aux autres pics (I<4) il a donc été nécessaire

d’utiliser la géométrie non-coplanaire.

On rappelle qu’en symétrie hexagonale:

a 2.c.dpol

dhkl = c=1 d001 et a=
2 T Eq.3
\/%(h2+k2+12)+°;—2.12 /3.c2—3.d,2101.12 q

5. Préparation des échantillons pour la microscopie

Il est nécessaire de préparer les échantillons avant afin qu'il puisse étre observés
par la microscopie électronique en transmission. En effet, la microscopie électronique
en transmission est une technique d’observation qui nécessite des échantillons tres
minces afin que les électrons puissent traverser I’échantillon étudié pour étre récoltés
par une caméra CCD. Pour ce faire, deux méthodes de préparation ont été utilisées
afin d’obtenir des lames minces transparentes aux électrons: la méthode dite
conventionnelle et I'utilisation de faisceaux d’ions gallium focalisés ou (Focused ion
beam = FIB) dans un microscope a balayage double faisceau ions et électrons. Les
lames minces se divisent en deux catégories : section transverse (CS : cross section) et
vue plane (PV : plan view). De ce fait, il est possible de voir les échantillons en coupe
transverse, dans ce cas toutes les couches seront visibles du substrat a la surface
permettant de voir la structure et les défauts a l'intérieur des échantillons. La vue
plane permettra d’avoir une vue du dessus de I'échantillon facilitant la corrélation
avec les mesures de I’AFM et de déterminer la densité des défauts en surface ainsi que

leurs types.

I. Préparation conventionnelle
La méthode dite conventionnelle consiste a découper puis polir les échantillons
bruts sur des disques diamantés en diminuant progressivement la granulométrie du

diamant afin d’obtenir des échantillons minces. La Figure 11 représente la polisseuse




avec le plateau tournant comportant un disque diamanté polissant I’échantillon qui se
trouve sous le porte échantillon. L’épaisseur de lame diminue en changeant les
disques diamantés de la plus grande rugosité (30 um) vers la plus faible (0.5 pm)
pour atteindre une épaisseur d’environ 10 um avec une surface sans rayures et peu
de dégats de polissage. Le temps de polissage par granulométrie obéit a une loi
empirique qui doit étre respectée pour avoir des lames minces de qualité: une
épaisseur d’au moins 3 fois la granulométrie du disque précédent est retirée pour

éliminer les stries de chaque disque.

Echantillon Porte échantillon

Figure 11: Polisseuse avec un disque diamanté

Par la suite, I'’échantillon est abrasé par les ions Ar*, sous faible incidence (5°) et a
une tension accélératrice de 5 kV, en utilisant un amincisseur ionique de derniere
géneération acquis grace au LABEX GaNex (Gatan PIPS II®, Precision Ion Polishing
System) en figure 12-a. Au cours de 'amincissement, I'échantillon est maintenu a
froid avec de l'azote liquide. La progression de l'abrasion est suivie grace a une
caméra haute définition. Les grossissements et le systeme d’éclairage disponibles
permettent de suivre cette progression. Ainsi on détecte jusqu’a I'apparition des
franges d’égale épaisseur qui indiquent tres précisément I’endroit ou un trou va se
former ou I'espacement est caractéristique de la pente du biseau dont I'angle doit étre
le plus petit possible. Des I'apparition des franges avec I'espacement désiré, la tension
est diminuée progressivement pour réaliser un trou avec la tension la plus petite
possible qui est de 100 V avec le PIPS II (fig. 12-b). Ainsi, la zone mince autour du trou
sera la plus étendue possible et contiendra un minimum de dégats d’irradiations par

le faisceau d’ions.




Figure 12: (a) PIPS 695 Gatan II utilisé pour le polissage (b) Coupe transverse apres polissage

comportant un trou pour l'observation TEM

II. Préparation par FIB

Lorsqu'il est indispensable d’observer un point particulier sur un échantillon (un
défaut, une partie défectueuse d’'un composant électronique, ...), il est difficile de
recourir a la préparation mécanique et ensuite ionique. Au cours des dernieres
années, l'utilisation de faisceau d’ions Gallium (métal liquide a basse température)
s’est révélée indispensable. En effet des machines (NanoLab : microscopes a balayage
double faisceau: FIB-SEM) se sont imposées avec deux faisceaux opérant
simultanément : le faisceau électronique pour l'identification et le suivi dans un
microscope a balayage et le faisceau d’ions gallium pour la préparation des lames
minces. Equipées de tous les outils de télémanipulation (positionnement de lames,
prélevement, soudure, ...), d’analyse (EDS, EBSD) et d’'imagerie (SEM, STEM), ces
machines permettent de préparer directement des lames en sections transverse et

plane dans les zones d'intérét (fig. 13).
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Figure 13: FIB-SEM FEI 660 NanoLab de Caen

Les principales étapes de préparation seront décrites ci-dessous :




-Une fois la région d’'intérét déterminée et protégée par du Platine, deux boites

sont abrasées de chaque c6té avec les ions Gallium.

-Ensuite, la pré-lame est découpée d’abord d'un c6té et par-dessus (fig. 14)

Boite N°2

Figure 14: Lame préparée par FIB avec le découpage en forme de « U »

-Par la suite, la pointe du manipulateur est soudée sur le coin encore solidaire.

-Par l'extérieur de la soudure, I'échantillon qui est retenu par le manipulateur est

découpé afin de le reporter sur une grille de cuivre spécifique de TEM.

-La lame est amincie petit a petit par les ions pour atteindre une épaisseur de
I'ordre de 60 a 90 nm en décroissant progressivement I'énergie des ions Gallium de
30 kV a 1 kV. La transparence aux électrons est tout de suite contrélée en utilisant le

mode STEM du FIB (fig. 15).
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Figure 15: Aspect final de la lame sur grille de cuivre préparée par FIB




6. Microscopie électronique en transmission (TEM)
Comme énoncé dans plusieurs parties de ce manuscrit, la structure et les défauts
ont été observés par les techniques de la microscopie électronique en transmission

(TEM) et microscopie électronique en transmission a balayage (STEM).

I. Type de microscopes
La microscopie électronique en transmission est une technique d’observation et de
caractérisation offrant de nombreuses informations concernant la structure et la
composition chimique de tous types de matériaux avec une bonne résolution spatiale
de I’échelle du micron a sub-angstrom. Au cours de ce projet, la microscopie
électronique en transmission a été la principale technique utilisée afin d’étudier nos

échantillons en section transverse ou plane.

Dans un microscope électronique en transmission, les électrons sont accélérés de
quelques dizaines de kV a quelques centaines kV par un champ électrique produit par
une différence de potentiels entre la source (cathode) et une anode. Ces électrons
sont générés par une source a électrons d'un cristal LaBs ou d’'un filament de
Tungsten (W). Par la suite, les électrons se propagent dans une colonne contenant
différents diaphragmes et lentilles électromagnétiques placés dans différents plans
focaux permettant de focaliser le faisceau d’électrons sur une région de I’échantillon
mais également d’utiliser le mode diffraction ou d’autres modes d’imagerie. Ainsi, les
électrons traversent I’échantillon placé entre deux pieces polaires dans le plan objet
de la lentille objectif. Ceci permet d'obtenir les images et les diagrammes de
diffraction selon les plans image ou focal qui refletent I'interaction entre les électrons

de haute énergie et le matériau étudié.

Dans ce projet, plusieurs microscopes électroniques en transmission ont été
utilisés lors de collaborations avec des équipes de recherche de différents

Laboratoires:

-TEM-JEOL 2010 a Caen: opérant a 200 kV, ce microscope dit conventionnel a une
source de type LaBs avec la possibilité d’incliner le porte objet contenant I’échantillon

de +/- 38°. Ainsi, il est possible d’étudier la structure du matériau et des défauts en




utilisant des contrastes de diffraction sur un grand domaine angulaire de la projection

stéréographique.

-STEM-JOEL ARM200CF a Caen: TEM a balayage avec un canon a effet de champ
(FEG) avec extraction des électrons a froid opérant a 200 kV doublement corrigé en
aberrations (source et objectif). Il est équipé de détecteurs HAADF : champ sombre
annulaire en grand angle avec une résolution de 0.078 nm permettant de réaliser des
images de contrastes reliés au numéro atomique des atomes avec une résolution sub-
angstrom. Une sonde EDX Centurion a large angle (1 stéradian) et un spectrometre

EELS pour des analyses chimiques tres fines sont également présents.

-STEM FEI TITAN de l'Institut de Physique du Solide a Bréme: TEM a balayage
opérant a 300 kV équipé de détecteur HAADF de type Fischione Model 300, serial
number 300-124. Ce microscope a été systématiquement utilisé pour toutes nos

acquisitions d’images pour l'analyse chimique quantitative.

-STEM FEI TITAN de I'Institut de L’Académie Polonaise des Sciences a Varsovie
avec la méme configuration que le STEM de Bréme, il a été utilisé pour compléter nos
analyses chimiques sur les domaines présents dans les hétérostructures riches en

indium.

Ainsi, l'utilisation de différents microscopes électroniques en transmission chacun
focalisé sur une thématique de recherche nous a permis d’étudier efficacement la

structure de nos échantillons.

II. Imagerie

Il existe deux types d'imagerie selon le type de faisceau utilisé :

- Le mode TEM ou le faisceau d’électrons est paralléle pour obtenir des images de

contraste en champ clair ou sombre pour I’étude des défauts.

- La configuration STEM qui est basée sur un faisceau convergent qui permet de se

focaliser sur I'analyse des structures en haute résolution.




La premiere étape avant de former une image en champ clair ou sombre est d’avoir
un diagramme de diffraction. Pour ce faire, une région de I’échantillon est
sélectionnée via un diaphragme de sélection d’aire placé dans le plan image de la
lentille objectif. Le diagramme de diffraction est obtenu sur les détecteurs en faisant
Iimage du plan focal arriéere grace a une simple commutation en mode

(diffraction/image).

La diffraction obtenue reflétant l'interaction entre le faisceau d’électrons et

I’échantillon cristallin obéit a la Loi de Bragg :

2. dhkil' 0=21 Eq4‘

Ou dnki est la distance interréticulaire entre deux plans cristallographiques du
réseau, A est la longueur d’onde du faisceau incident (les électrons) et 0 I'angle de
Bragg. Il est important de noter que la Loi de Bragg s’écrit normalement avec sin 9,
cependant, I'approximation des petits angles ici permet de simplifier le sin 8 sous la
forme 0. Cette approximation est justifiée, en effet, la longueur d’onde des électrons
dans le TEM est trés petite (de 'ordre du pm) et les angles de Bragg sont tres petits
(de l'ordre de 0.5° pour des électrons accélérés a 200 kV et des distances
interréticulaires autour de 2 A). Du fait de la géométrie des échantillons (lames
minces) et des petits angles de Bragg mis en jeu, un cliché de diffraction électronique
présentera systématiquement plusieurs taches de diffraction. Le point central ayant
le plus d’intensité correspond au faisceau transmis qui n’est pas diffracté. Les autres
points correspondent aux familles de plans satisfaisant la Loi de Bragg. Ces points
peuvent étre sélectionnés avec un diaphragme objectif de diametre variable situé
dans le plan focal. Dans le cas ou seul le faisceau transmis est sélectionné par le
diaphragme, une image en champ clair est formée (fig. 16-a). Si un faisceau diffracté

est sélectionné, on aura une image en champ sombre (fig. 16-b).
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Figure 16: Schéma de la procédure pour obtenir a) une image en champ clair b) une
image en champ sombre [35]
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Conditions fortes et faibles en champ sombre:

Dans le diagramme de diffraction, une famille de plans (de normale g) apparait
donc comme une rangée systématique. Ces conditions sont réalisées en inclinant
I’échantillon de fagon a n’avoir que cette famille en position de Bragg, c’est a dire
quasiment la seule famille parallele au faisceau d’électrons (petits angles). Les
conditions de diffraction dites fortes sont définies lorsque I’échantillon est orienté de
sorte que -g et +g présentent la méme intensité. En choisissant le -g ou le +g avec le
diaphragme d’objectif, il est possible de former une image avec un fort contraste.
Cependant, l'utilisation de conditions fortes n’est pas exploitable pour I'analyse des
défauts dont les effets sur le contraste de l'image peuvent étre masqués. Il est
préférable d’utiliser des conditions de diffraction faibles afin d’obtenir des images
ayant des contrastes fins. La zone de I’échantillon sans défaut sera en sombre car hors
de conditions de Bragg ; au niveau d'un défaut, les plans atomiques sont déformés, ils
peuvent donc se retrouver en bonnes conditions de diffraction ce qui entraine un pic
d’'intensité dans l'image juste le long de la ligne du défaut. Ainsi, il est nécessaire
d’ajuster l'inclinaison de I’échantillon en utilisant l'intersection entre la sphere
d’Ewald et le nceud considéré de I'espace réciproque (ligne de Kikuchi) représentée
en Figure 17. Les meilleurs contrastes d'images sont obtenus dans les conditions -
g/+3g ou -g est utilisé pour la formation de I'image et +3g (coupé par la ligne de

Kikuchi) satisfaisant parfaitement les conditions de Bragg.




Axe optique

Figure 17: Conditions faibles en champ sombre -g/+3g

Dans ce travail, les matériaux comportent des hétérostructures ayant des puits
quantiques d’épaisseurs allant de 2 a 5 nm. L’analyse de telles zones (structure
atomique et composition) ne peut pas se faire dans un TEM conventionnel ayant un
faisceau parallele. La solution réside dans l'utilisation du STEM capable de fournir

une résolution spatiale adaptée a ces nanostructures.

STEM-HAADF:

Grace aux progres technologiques dans les corrections d’aberration sphérique des
lentilles, il est maintenant possible d’atteindre la résolution atomique: dans
I’ARM200CF, nous disposons d'une résolution de 0.078 nm. De plus, l'interaction
entre les électrons incidents et ’échantillon produit de nombreux signaux qui sont
exploités pour les analyses locales. Ainsi, I'EELS, I'EDX ou encore la

cathodoluminescence sont disponibles comme méthodes de mesure insitu.

Le systeme d'imagerie STEM comprend deux détecteurs annulaires de champ
sombre et clair collectant les électrons transmis. Les lentilles projectrices sont
utilisées pour changer la distance entre I’échantillon et les détecteurs ainsi que I'angle
de détection qui est lié a la longueur de la caméra. Un détecteur annulaire de champ
clair a un angle de détection d’environ 11 mrad a 22 mrad et est situé dans le cone
d’illumination du faisceau d’électron focalisé. Le détecteur en champ sombre
fonctionne typiquement a une plage de détection d’environ 22 mrad a 100 mrad a
I'extérieur du cone d’illumination de la sonde. Au-dessus de 100 mrad, il est appelé

détecteur HAADF. Le contraste dans les images HAADF est relié a trois principaux




éléments: la composition chimique de I’échantillon, la contrainte résiduelle dans le
matériau et les variations d’épaisseur de I’échantillon. Le contraste changeant avec la
composition est appelé Z-contrast, I'intensité collectée I est reliée a une fonction
exponentielle du numéro atomique Z tel que =219, En champ sombre, plus il y a
d’atomes dont le Z est élevé, plus l'intensité d’'une colonne atomique comportant ces
atomes sera importante. Il est possible d’augmenter la longueur de caméra (jusqu’a
20 cm voire plus) afin de collecter des électrons a partir d’angles plus faibles sur le
détecteur en champ sombre. Un contraste de déformation est alors observé et les

champs de déformation reliés aux défauts peuvent étre analysés.

Le détecteur a champ clair permet quant a lui de recueillir des électrons diffusés a
des angles inférieurs permettant d’observer des éléments légers qui interagissent
faiblement avec le faisceau d’électrons du fait d’'une faible diffusion atomique. Dans le

cas de nos hétérostructures, il s’agit des atomes d’azote.

Analyse EDX:

Certaines analyses dispersives en énergie des rayons X ont été effectuées lors de ce
projet. Les différents microscopes utilisés ont tous un détecteur EDX placé au-dessus
de I’échantillon pour recueillir les rayons X émis. Les mesures les plus précises ont été
faites a fort grossissement en STEM. Lorsque le faisceau d’électrons interagit avec le
matériau étudié, des électrons des niveaux de coeur sont éjectés. La désexcitation de
I’atome ainsi ionisé se produit par transitions électroniques entre niveaux de cceur (K,
L, M...). L’énergie libérée par une transition se fait sous la forme de photons X dont
I’énergie est caractéristique de la transition mise en jeu et donc de 'atome concerné.
La détermination quantitative de la composition prend en compte la surface de
chaque pic, l'intensité et des conditions expérimentales lors de I'acquisition comme

'angle utilisé ou I'épaisseur de I'échantillon [36].

7. Evaluation de la composition par le contraste d'image
La détermination de la composition d’indium dans les puits quantiques InGaN s’est
faite selon une analyse quantitative des images HAADF-STEM. Cette méthode
d’analyse est basée sur une comparaison entre l'intensité normalisée par rapport au

faisceau d’électrons incident et l'intensité calculée employant I'approximation du




réseau figé [37]. Pour obtenir une cartographie en composition d’'une zone sous

investigation, cette méthode comporte plusieurs étapes de calculs :

La figure 18 représente une image brute prise en HAADF-STEM d'un puit
quantique InGaN/GaN le long de I'axe de zone [1120], chaque image est prise dans les
conditions optimales afin d’avoir les colonnes atomiques tres bien définies et le

minimum de bruit de fond.

a)_

Figure 18: Image HAADF en haute résolution STEM

Les intensités de I'image brute (Iprute) Sont ensuite normalisées suivant I'incidence
du faisceau d’électrons [38]. En effet, durant 'acquisition, la luminosité et le contraste
sont ajustés de facon a ce que le faisceau d’électrons balaye toute la zone du détecteur

et une petite zone a I'extérieur du détecteur (fig. 19) [37].

Intensité

Figure 19: Scan du détecteur associé a l'acquisition de l'image brute




Ainsi, la moyenne du signal suivant la position du faisceau sur le détecteur donne
laec et en dehors du détecteur lvige. L'intensité normalisée est obtenue a partir de

I'intensité brute selon I’équation suivante:

Ibrute - Ivide
Idet - Ivide Eq.5

Inormalisée -

L’intensité du faisceau incident d’électrons est normalisée a 1 en tenant compte de
I'inhomogénéité et 'angle du détecteur (figure 19). Malgré toutes les précautions, il y
a toujours un bruit de fond sur les images brutes relié a 'acquisition et a I'état de
surface de I’échantillon. C’est pourquoi en seconde étape, 'image est filtrée par un
filtre de Wiener afin d’avoir les colonnes atomiques bien visibles représentées en

figure 20.

Figure 20: Image brute filtrée en haute résolution

En second lieu, le logiciel recherche sur I'image filtrée le pixel ayant l'intensité la
plus élevée pour chaque colonne atomique afin de déterminer les positions de celles-
ci (fig. 21). Par la suite, le logiciel fait une segmentation de I'image en construisant des
polygones de Voronoi correspondant a chaque colonne atomique représentée en

jaune.




Figure 21: Détermination des positions des colonnes atomiques selon le pixel ayant la

plus grande intensité et exemple d’un polygone de Voronoi correspondant a une colonne
atomique en jaune

L’étape suivante consiste a rapporter le réseau des polygones de Voronoi sur
I'image brute contenant les intensités normalisées ou chaque colonne atomique sera
définie par un seul polygone. L’'image des intensités normalisées est obtenue en
intégrant tous les pixels contenus dans un méme polygone de Voronoi et une
cartographie (mapping) est construite selon le pouvoir de diffusion quantifiée de

chaque colonne atomique dans I'image (fig. 22).

intensité .«

Position y

Position x

Figure 22: Cartographie des intensités normalisées

Pour accéder a la concentration chimique locale, il faut pouvoir déterminer
I'épaisseur de I'échantillon qui intervient dans le changement des contrastes sur
I'image. Pour ce faire, I'image est divisée en deux zones distinctes: une zone de
référence et la zone d’intérét. La zone de référence, dans notre cas le GaN, sert de
référence dans le calcul de la variation d’épaisseur de I'échantillon. La zone d’intérét
(le puit quantique) est a ce stade exclue dans le traitement. L’épaisseur de
’échantillon est évaluée pour chaque colonne atomique dans la région de référence

en comparant la moyenne des intensités des polygones avec une image simulée en




utilisant le formalisme du réseau figé. La formation de 'image simulée est décrite

dans plusieurs publications [39,40].

Par la suite, la variation d’épaisseur de I'image normalisée est décrite par un
polynéme de second degré P(xy) avec x et y les coordonnées spatiales de 'image, qui
sera ajusté par un fit. Une fois la variation d’épaisseur obtenue, elle est extrapolée

pour la région exclue d’InGaN (fig. 23).

Epaisseur (nm)

Position x

Figure 23: Variation d’épaisseur calculée a partir de I'image normalisée

Puis une image simulée est calculée a partir d’'une matrice comportant le ratio
d’'intensité en fonction de l'épaisseur (comprise entre 0 et 200 nm) et de la

concentration d’indium (comprise entre 0 et 50 %) représentée en figure 24.

Ratio intensité

Epaisseur (nm)

Concentration en indium (%)

Figure 24: Matrice avec l'intensité en fonction de I'épaisseur et de la composition d’indium dans le GaN

Enfin, une comparaison entre les intensités de I'image normalisée et I'épaisseur de
I’échantillon précédemment évaluée avec I'image simulée (fig. 24) est utilisée afin

d’obtenir la concentration d’indium (fig. 25-a) et son profil associé (fig. 25-b).
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Figure 25: (a) Mapping de la concentration en indium de I'image HAADF-STEM (b) Profil de la

concentration projeté le long de I'axe x

Le profil montre les concentrations moyennes de toutes les colonnes pour chaque
position en x (plans atomiques), les barres exhibent les valeurs minimales et
maximales pour une position x donnée. La concentration en indium et la déviation
standard dans le puit quantique seront déterminées par la suite grace au profil en
prenant la moyenne des concentrations de la largeur a mi-hauteur. Cette méthode
permet de prendre en compte le profil gaussien de la concentration en indium dans

un puit quantique d’'InGaN mais en la sous-estimant.

Les déviations du GaN et de I'InGaN correspondent a la différence entre les
concentrations maximum et minimum calculées sur la zone de référence dans le cas
du GaN et dans la zone exclue pour le puit quantique InGaN. La déviation standard

totale est calculée selon les déviations du QW (oqw) et du GaN (o0qcan) suivant

Ototal = /UQW2 + Ogan*? Eq.6

La déviation du GaN correspondant au bruit dans I'image, la déviation du puit

I’équation 6:

quantique quant a elle est calculée théoriquement par I'équation 7:

JVN.x.(1—x)

Oow = T Eq.7

Ou N est le nombre d’atomes correspondant a I'épaisseur de I’échantillon (Par
exemple, N=250 correspond a une épaisseur d’échantillon de 80 nm), x la

concentration en indium. Ainsi, nous pouvons comparer la valeur expérimentale de la




déviation standard d’un puit quantique d’InGaN avec la valeur théorique de I'équation
6. Dans le cas ou la valeur expérimentale est plus élevée que la valeur théorique, nous
pouvons conclure sur la présence de fluctuations en indium dans un puit quantique

d’InGaN [41].




Chapitre III. Composition en indium dans les
puits quantiques InGaN/GaN

1. Introduction

Dans son article de revue, Nakamura [14] a suggéré que les états d’énergie
localisés engendrés par les fluctuations locales de I'indium dans les puits quantiques
InGaN pourraient étre le mécanisme dominant pour expliquer le rendement élevé des
LEDs bleues malgré le nombre de dislocations traversantes. Cette conclusion repose
sur les données obtenues par la microscopie électronique en transmission et aux
spectres de dispersion d’énergie des rayons X (EDX) [42]. Cependant, connu depuis
de nombreuses années, I'indium dans les hétérostructures est trés sensible aux
radiations liées a I'énergie du faisceau électronique dans le TEM ainsi qu’a la
préparation des échantillons [43]. Il a été montré que des conditions optimales de
polissage ionique conduisent a des échantillons de bonne qualité [44] et aussi que les
dommages causés par le faisceau d’électrons doivent étre maintenus aussi bas que
possible afin d’obtenir des données fiables [45]. Par la suite, il a été montré que selon
les conditions de croissance, de courtes fluctuations de composition pouvaient se
produire dans les puits quantiques d'InGaN/GaN sans modification notable de leur
épaisseur indiquée par la distribution locale des contraintes [46]. Cependant, ces
fluctuations peuvent aussi inclure des modulations locales des épaisseurs des puits a
différentes échelles a l'intérieur des hétérostructures a haute efficacité [47]. Galtrey
et al. [48] ont rapporté que la variation de la composition d'indium peut avoir lieu
dans les puits quantiques d’'InGaN par une analyse combinée de microscopie
électronique en transmission et de la sonde atomique. L’échelle de longueur des
fluctuations a été déterminée allant de 20 nm a 100 nm et menant a penser que de
telles zones comportant des compositions d’indium plus importantes constituent des
domaines de localisation pour les porteurs de charge qui peuvent se recombiner de
facon radiative sans voir les dislocations traversantes. De plus, la distribution des
déformations dans les puits quantiques obtenues par MOVPE est systématiquement
différente, ce qui pourrait expliquer les performances divergentes des LEDs
observées [49]. D’autres structures telles que des chaines d'indium [12] ou des états
localisés liés a une variation d’épaisseur d’'une couche atomique dans un puit

quantique [50] peuvent également jouer un réle important dans la constitution de




centres de localisation. Un mécanisme supplémentaire pourrait également
intervenir : les dislocations traversantes. En effet, ces dislocations peuvent modifier la
cinétique de croissance en cours et générer des zones a faible composition en indium
lors de l'ouverture du cceur de la dislocation pour finir en pinhole [15]. Par
conséquent, les effets de localisations et de fluctuations ont été largement discutés et
peuvent étre associés a la haute efficacité des LEDs bleues le long de la direction

[0001] [48].

L’analyse quantitative de la composition locale en STEM s’est développée depuis
les années 1990 lorsqu’il a été démontré que les changements de distances du réseau
cristallin peuvent étre reliés au champ de déformation locale mesuré dans des images
de microscopie en haute résolution [51]. Depuis, trois approches principales ont été

développées pour extraire ces informations :
-La premiere est basée sur la mesure de la déformation dans I'espace réel [51].

-La seconde est basée sur la mesure de la déformation dans I'espace

réciproque [52].

-La derniere probablement la plus avancée a été proposée par ]. Lebeau et S.
Stemmer [38]; elle repose sur la quantification des contrastes des images au niveau

de chaque pixel.

Les limites de ces techniques ont souvent été discutées depuis le début [53,54].
Par exemple, des simulations ont rapporté que la déformation locale est diminuée par
la relaxation de I"échantillon mince apres la préparation [55]. De plus, dans le premier
travail associé aux fluctuations locales de la composition d’'indium fait par Nakamura
et al. [42], les échantillons ont été préparés par polissage ionique utilisant des ions
Ar* mais aucune autre mention n’a été faite sur les conditions d’observations TEM
puisqu’aucun rapport antérieur n’existait sur linstabilité de Il'indium dans les
composés III-V sous un faisceau d’électrons comme montré par Chew & Cullis [43].
Depuis, un récent rapport a démontré théoriquement que la stabilité de la liaison In-N
peut étre tres faible [56], il est donc nécessaire de faire tres attention a la préparation

des échantillons mais également durant I'acquisition des images en STEM [48,57].




Plus récemment, il a été mis en évidence que l'utilisation du STEM entrainait des

dommages négligeables a I'intérieur des matériaux nitrurés durant I'observation [58].

Par conséquent, en prenant toutes les précautions nécessaires a la préparation des
échantillons TEM, il est possible d’extraire des résultats fiables de la composition
locale dans les puits quantiques d'InGaN/GaN. Les fluctuations possibles de I'ordre de
20 a 100 nm observées par Galtrey et al. [48] sont détectables dans le mode HAADF-
STEM ou I'épaisseur d’échantillon peut atteindre jusqu’a 120 nm. Dans le cadre du
projet, nous avons étudié la composition en indium dans les puits quantiques
d'InGaN/GaN en tentant de corréler les résultats obtenus pour les compositions a
ceux de photoluminescence de chaque échantillon présenté dans le paragraphe

suivant.

2. Caractérisation par STEM-HAADF

Evaluation de la composition en indium:

Les échantillons étudiés dans cette partie sont déposés sur un substrat de saphir,
un buffer de GaN d’environ 1 um permet de faire office de couche tampon pour
arréter un maximum de dislocations traversantes provenant du décalage
paramétrique entre le saphir et le GaN [20]. Le substrat de saphir contient des
cristaux photoniques en surface afin de réfléchir la lumiere et ainsi augmenter
I’émission finale. Puis les couches déposées forment un super réseau (superlattice) de
8 puits quantiques (QWs) d'InGaN/GaN avec un faible taux d’'indium (de I'ordre de
8%) et un puit quantique InGaN/GaN avec un fort taux d’'indium a environ 50 nm de
la surface. L'utilisation d'un super réseau comporte plusieurs avantages tels qu'un
décalage vers le rouge de I'’émission mais également une accentuation de l'effet de
localisation des porteurs entrainant une augmentation d’efficacité de la future
LED [59]. Toutes les couches ont été déposées le long de la direction [0001] dite

polaire (fig. 1).
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Figure 1: Structure des échantillons

L’émission de 9 échantillons (S2 a S10) a été étudiée suivant les conditions de
croissance et la concentration nominale en indium dans le puit quantique (tableau 1).
La température de croissance est variable de 780°C a 700°C correspondant a un taux
d’indium nominal de plus en plus élevé avec des épaisseurs entre 2.1 et 5.6 nm du

QW.

Largeura | . sité pL| Condition de croissance|
échantillons A (nm) |mi-hauteur (u.2) Epaisseur | Conc.enlIn
8K (nm) oo T(Q) T (s) QW (nm) (%)
3 8K a 8K
S6 473 9.0 4.10° =l 60 2.8 15
s7 515 35.5 3.10* L 0 4.2 15
S8 554 54.6 3.10° =l 120 5.6 15
521 18.8 6.10" 760 60 2.9 18
515 17.1 5.10" 60 3.0
592 38.3 2.10* 80 4.0
S9 522 16.9 7.10* 7El 40 2.1 23
S4 577 23.3 3.10" VR 60 3.1 23
s2 617 45.1 7.10° 700 60 3.3 28

Tableau 1: Conditions de croissance et résultats de photoluminescence a 8K des puits
quantiques des échantillons S2 a S10 classés par concentration nominale en indium

La longueur d’onde d’émission a 8 K des échantillons est dans une gamme allant du
bleu au rouge c’est-a-dire de 473 a 617 nm. Il est important de noter que les largeurs
a mi-hauteur du pic d’émission augmentent avec les épaisseurs du puit quantique. De
plus, les intensités d’émission diminuent avec I'augmentation de I'épaisseur du puit et

de la concentration nominale en indium. Par conséquent, I'étude de la composition en




indium par la méthode d’évaluation STEM est tres importante afin de pouvoir
comprendre I'augmentation des largeurs a mi-hauteur et la diminution de I'intensité

de PL dans les puits quantiques.

L’émission de PL de ces échantillons dépendant principalement de trois facteurs
(les défauts, la composition et I'épaisseur des puits quantiques), dans un premier
temps, nous avons sélectionné trois échantillons (S6, S7 et S8) sans défaut pour
lesquels la composition nominale en indium est de 15% et ou seules les épaisseurs
des puits quantiques varient. Avec cette série d’échantillons, il devrait étre possible
de déterminer si la perte d’intensité d’émission est reliée aux fluctuations de

composition en indium dans les puits quantiques ou a leurs épaisseurs.

Dans un second temps, trois autres échantillons ont été sélectionnés (S2, S3 et S6)
pour lesquels les épaisseurs des puits quantiques sont similaires et dans lesquels le

taux nominal d’indium varie de 15% a 28%.

3. Limitations dans la détermination de la composition
Avant de calculer les concentrations en indium des échantillons ne présentant pas
de défaut, dans ce travail plusieurs études sur cette méthode calculatoire ont été
réalisées afin de comprendre les différents effets de contraste dans une image

HAADF.

Influence de la déviation standard du GaN en fonction de l'épaisseur de

I’échantillon:

Comme explicité précédemment (Chapitre 2), les contrastes d’'une image HAADF
prise par STEM sont reliés a la composition des couches, a la contrainte du matériau
et a I'épaisseur de I’échantillon observé. Il est donc important d’étudier les variations

des déviations en fonction de ces parametres dans des échantillons sans défaut.

Dans un premier temps, la déviation standard dans le GaN qui est la zone de
référence a été mesurée selon I'épaisseur de plusieurs échantillons préparés pour

I’évaluation de la composition (fig. 2).
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Figure 2: Variation de la déviation standard du GaN en fonction de I'épaisseur de I'échantillon

Dans le cas d’'un échantillon de faible épaisseur, la déviation standard du GaN sera
importante, ainsi la déviation standard du puit quantique d’InGaN calculée en
comparaison avec le GaN sera plus élevée dans le cas d'un échantillon de faible
épaisseur. Il est donc important d’étudier des échantillons ayant des épaisseurs
comparables afin de pouvoir comparer les déviations standards entre-elles dans les

puits quantiques InGaN.

Calcul de la concentration pour différentes épaisseurs d’'un méme échantillon:

Comme montré dans la figure 2, il est important de connaitre I'effet de la variation
de I’épaisseur sur les calculs de concentration en indium dans le puit quantique pour
un méme échantillon. L’échantillon S6 a été pris en considération dans cette étude
suivant les différentes épaisseurs des lames FIB préparées. Ainsi, différents calculs
d’évaluation de la concentration suivant différentes épaisseurs d’échantillon ont été

effectués (tableau 2).

épaisseur (nm) [In]moy Ocan Oaw
37 13.3 1.9 2.5
47 12.3 2.1 2.6
71 12.2 14 1.9
86 11.1 1.1 1.8

Tableau 2: Concentrations et déviations standards expérimentales (ocan et oqw) pour différentes

épaisseurs calculées sur I'échantillon 56




Pour un méme échantillon et en utilisant 4 zones d’épaisseurs différentes, la
déviation de la zone de référence (ocan) et du puit quantique (oqw) diminuent lorsque
I'épaisseur de la lame FIB augmente (comme montré en figure 2). La concentration
moyenne en indium diminue légerement dans le cas ou I'épaisseur de la lame
augmente mais n’est que tres peu significative comparée aux déviations standards.
Celle-ci reste constante dans chaque cas, indiquant que la distribution en indium est
équivalente par rapport au bruit pour n’'importe quelle épaisseur d’échantillon. Ainsi,
par cette étude, il est montré que le calcul de la concentration en indium n’est pas
impacté par le changement d’épaisseur des échantillons. Cependant, pour les
échantillons de faible épaisseur, le bruit est plus élevé et du contraste résiduel autour

du puit quantique peut étre observé.
Echantillons de faible épaisseur:

Dans cette partie, nous parlerons de I'état de surface des échantillons et de son
influence possible sur I'évaluation de la concentration d’indium dans les puits
quantiques d’'InGaN/GaN. Par soucis de clarté, seul I'échantillon S8 sera pris en
exemple pour I'étude de I'état de surface sachant que cette observation a été
identique pour les autres échantillons. L’échantillon S8 a été préparé par la méthode
FIB et l'image brute obtenue avec les zones d’évaluation et d’exclusion est

représentée en figure 3-a ainsi que I'image des intensités brutes en figure 3-b.

Figure 3: (a) Image brute HAADF-STEM de I'échantillon S8 (b) Intensités brutes des polygones de
Voronoi




L’image brute présente des contrastes sombres autour du puit quantique indiqués
avec deux fleches rouges, ces contrastes sont tres visibles sur 'image des intensités
brutes et sont probablement liés a un changement d’épaisseur. Le calcul du
background GaN est obtenu avec I'utilisation d'un polynéme de tres haut degré (égal
a 6) permettant d’obtenir un meilleur suivi de la variation d’épaisseur de I’échantillon
(fig. 4-a) avec une valeur autour de 21 nm. Le mapping de la concentration (fig. 4-b)

et le profil associé (fig. 4-c) sont par la suite obtenus par les étapes de calcul.
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Figure 4: (a) Variation de I'épaisseur de I'échantillon S8 (b) Mapping de la concentration en indium (c)
Profil de la concentration associé au mapping le long de [0002]

La concentration moyenne obtenue est égale a 31,2 % pour une déviation
standard du GaN de 3,3 % et de 6,9 % pour I'InGaN. Ces valeurs sont éloignées des
concentrations nominales de 15% et prévues par les conditions de croissance. Par
conséquent, la valeur de la concentration en indium est faussée et la variation
d’épaisseur de I’échantillon n’est pas reliée a la présence du contraste sombre autour
du puit quantique mais possiblement a la contrainte entre le GaN et 'InGaN. Cet effet
a déja été observé dans la littérature [60] ; en effet, I'épaisseur de I'échantillon étant
trés fine, les intensités proches du puit quantique d’'une image HAADF se trouvent
modifiées par les effets de contraintes dans le cristal le long du faisceau électronique.
Ainsi, la zone sombre autour de ce puit a été mise en exclusion afin de ne pas la

comptabiliser lors du calcul de l'intensité moyenne du background du GaN. Les




mémes étapes de calcul et leurs résultats associés sont représentés en Figure 5-a a 5-

C.
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Figure 5: (a) Variation de I'épaisseur de I'échantillon apreés exclusion de la zone de contraste noir
autour du puit (b) Mapping de la concentration de I'échantillon S8 (c) Profil de la concentration associé
au mapping le long de [0002]

Pour le méme polyndme utilisé d’ordre 6, 'épaisseur calculée est plus élevée que
précédemment (24 nm). Apres avoir exclu la zone de contraste noire autour du puit
quantique dans le calcul de l'épaisseur, nous avons obtenu une concentration
moyenne de 13,6 % et des déviations du GaN de 3 % et 4,1 % pour I'InGaN. Ces
résultats présentent des déviations plus faibles et sont tres proches de ceux attendus

pour les valeurs nominales malgré le bruit résiduel présent sur toute 'image.

Par conséquent, le contraste visible sur une lame tres fine est relié a la variation de
contrainte du puit quantique d’InGaN sur le GaN et il est donc préférable de travailler
sur des échantillons d'une épaisseur supérieure a 60 nm pour éviter les effets de
contraintes qui pourraient étre visibles avec un taux de bruit élevé du GaN.
Cependant, le changement de contraste relié a la présence de clusters peut étre tres
difficile a détecter avec de fortes épaisseurs d’échantillon. Par exemple, un cluster
d’'une concentration de 30% en indium faisant 5 nm de diametre dans le puit
quantique, faisant une concentration de 20% coincé dans une lame FIB de 60 ou 70

nm d’épaisseur, ne sera que tres peu visible. En conclusion, les plus faibles




fluctuations de composition ne seront visibles que pour des épaisseurs fines
d’échantillon mais avec de fortes variations de contraste reliées aux effets de

variation d’épaisseur et de la contrainte du matériau.

4. Corrélation entre la photoluminescence et la composition en

indium calculée dans les puits quantiques InGaN/GaN

Corrélation _entre la photoluminescence et la composition en _indium pour _des

échantillons sans défauts:

La corrélation entre la photoluminescence des échantillons et la composition en
indium est tres difficile pour les raisons citées précédemment. Afin de s’affranchir de
certains parametres, seuls 3 échantillons (S6, S7 et S8) sans défaut ont été
sélectionnés pour une étude plus précise. La température de croissance de ces
échantillons est la plus élevée (780°C), correspondant a un taux d’indium faible et
donc a une faible relaxation de contrainte. Ainsi, nous espérons pouvoir comprendre
I’émission de ces échantillons selon la distribution en indium (15% pour les 3
échantillons) en fonction des différentes épaisseurs de puits quantiques allant de 2.8

nm a 5.6 nm.

L’émission de ces hétérostructures a été mesurée a 8 K sous une excitation de 266
nm dont les résultats sont regroupés dans le précédent tableau 1. La différence de
photoluminescence a 8K entre ces échantillons est notable : les longueurs d’onde sont
différentes ce qui peut étre relié a différentes compositions en indium dans les puits.
De méme, I'intensité décroit d'un facteur 100 de I'échantillon S6 a S8 et les largeurs a
mi-hauteur des pics d’émission augmentent d’'un facteur 6 pour des épaisseurs des
puits quantiques de plus en plus importantes [4]. La distribution de l'indium et
I’homogénéité de I'épaisseur sont donc des points clés a révéler pour corréler

I’émission avec les parametres de croissance des films minces.

Dans une premiere étude, nous avons étudié la morphologie de la surface des

échantillons via des mesures AFM regroupées ci-dessous (fig. 6).




Figure 6: Surfaces des échantillons S6 (a) et (d), S7 (b) et (e) et S8(c) et (d) selon deux
échelles différentes

L’observation des images montre les marches de croissance des matériaux. De
plus, il y a des trous en surface avec une densité équivalente pour les trois
échantillons S6 a S8, pouvant étre reliés a la formation de pinhole [61], un défaut tres
commun aux semiconducteurs III-V et qui sera discuté dans le Chapitre suivant. Par
exemple, pour I’échantillon S8 ayant la plus grande épaisseur de puit quantique, nous
avons fait plusieurs vues globales en HAADF afin d’observer si I’échantillon présentait

des défauts de type fautes d’empilement ou domaines d’inversion (fig. 7).

e Sn o S a  r ar is Sodh i h S t ag
Qw_"'
100 nm

SL

Figure 7: Vue globale en HAADF de I'échantillon S8

Ainsi, par STEM-HAADF, I’échantillon S8 ne présente aucun défaut notable sur
plusieurs microns. Ces mesures ont été répétées sur toutes les lames (vues
transverses et vues planes) des échantillons S6 et S7, et aucun contraste associé aux
défauts n’a été observé. Par conséquent, nous pouvons dire avec certitude que comme
ces échantillons ne présentent aucun défaut, nous pouvons corréler les émissions de
photoluminescence des puits quantiques avec uniquement les épaisseurs et les

compositions en indium.




Dans ce cadre, les 3 échantillons (S6, S7 et S8) ont fait 'objet d’étude par STEM-
HAADF de la concentration d’indium a l'intérieur des puits quantiques. Tous ces
échantillons ont des épaisseurs de lame tres fines entre 20 et 35 nm, ce qui permet de
comparer facilement les déviations entre elles. Une moyenne sur plus d'une dizaine
d'images a été réalisée afin d’obtenir les concentrations et les déviations de la

concentration pour chaque échantillon (tableau 3).

échantilons | “P1S5ur U QW | [Infemnn | €P2SOMLame | i) e (%) | o (%
S6 2,9 15 34 16,6 1,5
S7 3,8 15 26 13,4 1,9
S8 5,5 15 24 15,2 2,3

Tableau 3: Concentrations et déviations standards des puits quantiques des échantillons S6, S7 et S8
obtenues par une moyenne d’évaluation sur plus de 10 images pour chaque échantillon

Les concentrations moyennes calculées sont trés proches des valeurs nominales
(15%) avec des déviations qui augmentent légérement de I'échantillon S6 a S8.
Cependant, cette différence entre les déviations est trop faible pour déterminer s’il y a
une augmentation des fluctuations en indium en fonction de l'augmentation des
épaisseurs des puits quantiques. Par conséquent, il n’y a pas de différences notoires
sur la distribution en indium dans les puits quantiques InGaN pour les trois
échantillons étudiés et aucun cluster n'a été détecté, laissant supposer que la
distribution en indium est homogene et aléatoire pour des échelles d’observations

entre 25 nm et 80 nm [62].

La différence d’émission de photoluminescence des trois échantillons S6, S7 et S8
ne peut donc pas s’expliquer par la distribution en indium dans les puits quantiques
du fait que le bruit des images est élevé et I'effet de contrainte est grand et malgré la
faible augmentation de la déviation de la concentration (oqw) entre les différents
échantillons. Cependant, la décroissance de l'intensité de PL peut étre expliquée par
'effet Stark (QCSE) qui devient de plus en plus important avec I'augmentation de
I'épaisseur des puits [63]. L’émission d’'un puit quantique est reliée a la composition
mais également a I'épaisseur du puit. Comme la largeur a mi-hauteur ne peut pas étre
reliée a I'indium pour les raisons citées précédemment, il est donc possible que cette
différence d’émission soit reliée uniquement a la variation d’épaisseur des puits

quantiques [4].




En effet, en regardant des images en haute résolution de I’échantillon S8 (fig. 8) a
différents endroits, on peut s’apercevoir que I'épaisseur du puit quantique InGaN

varie.

Figure 8: Image HAADF de I'échantillon S8 : (a) région 1 (b) région 2 (c) région 3

Sur trois régions éloignées du méme échantillon S8, I'épaisseur du puit quantique
InGaN varie de 5 nm a 5.6 nm. L’échantillon S6 présente une variation d’épaisseur
inférieure a l'angstrom reliée a la précision et au drift possible des images;
I’échantillon S7 présente une variation entre 3.2 et 3.7 nm. Ainsi, ces différences
d’épaisseur qui sont reliées a une inhomogénéité dans la croissance peuvent
expliquer les différentes longueurs d’onde et donc des largeurs a mi-hauteur des pics

d’émission observées en photoluminescence[59].

Calcul de la composition en indium pour des échantillons ayant des épaisseurs de
puits quantiques similaires:

Pour la suite, trois échantillons (S6, S3 et S2) ont été sélectionnés car ils présentent
une grande variation d’émission avec des épaisseurs de QW tres similaires (autour de
3 nm) mais pour différentes concentrations nominales d’indium respectivement de
15%, 20% et 28%. Les images HAADF, mappings et les profils de la concentration en
indium des échantillons S6, S3 et S2 sont représentés en figure 9-a a 9-i
respectivement. Les épaisseurs des échantillons calculées sont de 86 nm pour

’échantillon S6, 84 nm pour le S3 et 43 nm pour le S2.
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Figure 9: Images brutes HAADF-STEM, mappings de la composition en indium et profils
associés pour les échantillons S6 (a, b, c), S3 (d, e, f) et S2 (g, h, i) respectivement

Les concentrations en indium moyennées sont égales a 11.5% pour le S6, 16.8%
pour le S3 et 26.8% pour le S2, avec des maximas de la concentration en indium tres
proches des valeurs nominales de croissance. Les déviations standards de ces

mapping sont regroupées dans le tableau 4.

a InoGaN épaifseur o bruit | othéo o exp o
échantillons | x[In] (A) (A) N (GaN) (Qw) o total (QW) (QW>Total)
S6 0,115 3,23 860 266 0,0110 0,0196 0,0225 0,0185 Non
S3 0,168 3,25 840 259 0,0100 0,0232 0,0253 0,0196 Non
S2 0,268 3,28 430 131 0,0166 0,0387 0,0421 0,0353 Non

Tableau 4: Déviations théoriques (théo) et expérimentales (exp) correspondantes aux
mappings en figure 2 des échantillons S6, S3 et S2

On remarque que les déviations standards théoriques totales sont supérieures aux
déviations des puits quantiques d’'InGaN obtenues. Ainsi dans cet exemple, il n’est pas
possible de conclure sur la présence de fluctuations d’indium pour ces trois

échantillons ayant des épaisseurs de puits similaires de 3 nm.




Corrélation entre I'émission de la photoluminescence et la composition en indium

pour tous les échantillons:

Il est important de noter que I'évaluation est tres locale et une seule image n’est
pas représentative de I’échantillon. C’est pourquoi il est usuel de faire plusieurs

évaluations et une moyenne des résultats obtenus pour chaque échantillon.

Ainsi, plusieurs évaluations sur plus de 15 images de chaque échantillon ont été
effectuées; les calculs d’évaluation pour la concentration moyenne en indium de tous

les échantillons ainsi que les déviations entre le puit et le GaN sont regroupés dans le

tableau 5.
Largeur a
3 (nm) mi- Intensité
échantillons hauteur | PL(u.a.)
8K R
(nm) a 8K
a 8K
6 473 9.0 4.10° 2.8 15 2.9 13.6 1.5
S7 515 35.5 3.10" 4.2 15 3.8 13.4 1.9
S8 554 54.6 3.10° 5.6 15 5.5 15.2 2.3
S5 521 18.8 6.10" 2.9 18 2.8 15.7 1.4
S3 515 17.1 5.10" 3.0 20 2.5 16.3 1.7
S10 592 38.3 2.10" 4.0 20 3.6 18.0 1.6
S9 522 16.9 7.10" 2.1 23 2.1 19.0 2.0
sS4 577 23.3 3.10° 3.1 23 3.5 19.5 1.8
S2 617 45.1 7.10° 3.3 28 3.4 27.0 3.3

Tableau 5: Compositions nominales en vert et évaluation par STEM en bleu avec les
caractéristiques de photoluminescence a 8K des puits quantiques des échantillons S2 a
S10 classés par concentration nominale en indium

Les résultats d’évaluation STEM sur les contrastes d'image avec la déviation
standard indiquant I'erreur calculée sur la concentration dans les puits quantiques
d'InGaN sont en bonne corrélation avec les concentrations nominales pour les 9
échantillons étudiés. Néanmoins, quelques écarts sont visibles entre les
concentrations calculées par STEM et les concentrations nominales pour les
échantillons ayant des concentrations plus élevées en indium (typiquement

supérieures a 18%). L’évaluation de la composition locale par cette méthode pouvant




entrainer une sous-estimation de la composition en indium dans les puits quantiques
d’'InGaN par l'effet d’élargissement du faisceau électronique dans I'échantillon, ceci
peut conduire a un changement sur la moyenne des intensités des colonnes

atomiques adjacentes et expliciter les écarts observés [58].

Toutes les images effectuées par évaluation STEM sur les autres échantillons (S5,
S10, S9 et S4) indiquent qu’il n’y a pas de fluctuations en indium détectables dans ces
puits quantiques par la méme procédure du calcul des déviations standards pour les

échantillons S6, S3 et S2 présentés précédemment.

Par conséquent, la différence d’émission entre les 9 échantillons est tres
difficilement explicable par les fluctuations de composition en indium du puit
quantique. Dans ces échantillons, comme plusieurs types de défauts ont été observés
et seront explicités dans le Chapitre 4, ces défauts pourraient étre a l'origine de la
perte d’efficacité de I'’émission de PL comme les variations d’épaisseur des puits

quantiques observées avec les échantillons sans défaut (S6, S7 et S8).

5. Résumé

L’analyse quantitative de la composition en STEM est une technique puissante qui
permet de déterminer localement et précisément la composition de hétérostructures
complexes telles que les puits quantiques d’'InGaN. Les concentrations en indium
calculées sont tres proches des valeurs nominales de croissance. Cependant, plusieurs
facteurs sont a prendre en compte tels que I'épaisseur de I'échantillon et I'état de
surface qui peuvent influer sur le bruit et les évaluations des images HAADF en haute
résolution. Il a été montré que les déviations de la zone de référence et du puit
quantique augmentent lorsque I'épaisseur de I’échantillon étudié diminuait. Le
contraste d'une image HAADF est relié a I'épaisseur, la composition mais également a
la contrainte de I’échantillon. Lorsque I'épaisseur de I’échantillon devient tres faible
et inférieure a 50 nm, des contrastes d’effets de contrainte autour du puit quantique
d’'InGaN deviennent visibles. Ces contrastes ont une grande influence sur le calcul du
background du GaN et ainsi sur les calculs de la concentration en indium. Il est donc
impératif d’exclure ces régions pour éviter tout type d’erreur. En excluant ces régions
contraintes, la concentration en indium a été déterminée et correspond bien aux

concentrations calculées pour des épaisseurs d‘échantillon plus importantes. Par la




suite, il a été montré grace aux déviations que les puits quantiques d’'InGaN ne
possédaient pas de fluctuations en indium détectables dans nos conditions. Ceci peut
s’expliquer soit parce qu’il n'y en a pas, soit parce que ces fluctuations sont trop
petites ou trop grandes par rapport aux épaisseurs d’échantillon étudiées.
L’augmentation des largeurs a mi-hauteur des pics et la diminution des intensités de
I’émission en photoluminescence ne peuvent donc pas étre directement corrélées
avec les fluctuations de concentration en indium dans les puits quantiques.
Cependant, des variations d’épaisseur des puits quantiques InGaN ont été observées
par STEM et peuvent expliquer I'élargissement des pics d’émission. La diminution de
I'intensité quant a elle peut s’expliquer par la présence de défauts dans les puits

quantiques riches en indium qui sera discutée dans le chapitre suivant.




Chapitre IV. Défauts dans les puits quantiques
InGaN/GaN

I. Défauts Extrinseques

1. Introduction

La relaxation de la contrainte peut se produire sous différentes formes et les
défauts en surface les plus communs des hétérostructures d'InGaN/GaN sont des
pinholes ou appelés des trous en V (V-defects) [64]. Ces défauts sont dus a 'ouverture
de dislocations traversantes provenant de la couche tampon de GaN lorsqu’elles
atteignent la surface [65]. Ces trous se présentent sous la forme de pyramides
hexagonales inversées qui sont limitées par des facettes le long des directions [10-
11][61]. En raison de la nature des pinholes et des défauts associés, la
photoluminescence et les propriétés électriques autour de ces défauts peuvent
changer et expliquer la plupart des études faites [62,63]. Cependant, l'origine des
pinholes reste un point obscur en raison de nombreuses variances de leurs
morphologies induites par différentes conditions de croissance et différents

mécanismes de relaxation des contraintes.

En effet, certaines études ont déja prouvé que la plupart de ces trous sont formés
durant la croissance par l'observation des puits quantiques suivant la surface de ces
défauts [68]. De plus, ces pinholes peuvent étre reliés a la densité des dislocations
traversantes dans le substrat [69]. Cependant, certains rapports ont montré que la
densité de ces pinholes est plus importante que celle des dislocations et que donc ils
n’étaient pas tous corrélés a l'ouverture des dislocations traversantes. En outre,
Johnson et al. [70] ont confirmé que les pinholes ne sont pas seulement reliés a des
dislocations mais qu’ils étaient présents dans des zones libres de dislocations. Ce
rapport a également illustré que la densité des pinholes augmentait pour des taux
d’indium des puits quantiques d’'InGaN de plus en plus élevés. Par conséquent, la
corrélation entre les trous en surface et les dislocations ou la teneur en indium reste

encore floue.

Par ailleurs, la formation des pinholes n’est pas seulement induite par 'ouverture

des dislocations ou de fortes concentrations en indium mais aussi en présence de




d’autres types de défauts tels que les fautes d’empilement [71] ou de domaines

d’'inversion [72].

De ce fait, il est nécessaire d’étudier ce défaut afin de comprendre les mécanismes
de relaxation et en déduire les possibles retombées sur les propriétés d’émission de

nos hétérostructures.

2. Echantillons

Les films minces étudiés dans cette partie ont la méme structure que dans la partie
3.2, ils sont déposés sur un substrat de saphir comportant des cristaux photoniques
(« saphir adenté ») et une couche tampon de GaN d’environ 1 pm. Puis les couches
sont déposées sous forme d'un super réseau de 8 puits quantiques (QWs)
d'InGaN/GaN avec un faible taux d’'indium (de I'ordre de 8%) et un puit quantique
InGaN/GaN avec un fort taux d’indium a environ 50 nm de la surface. Toutes les

couches ont été déposées le long de la direction [0001].

Le tableau 1 regroupe les caractéristiques des six échantillons qui seront étudiés
par ordre croissant de la concentration d’indium nominale variant de 15% a 23%

pour le dernier puit quantique et une épaisseur variant de 2.1 nm a 5.5 nm.

Croissance de la SL Croissance du QW L. q Concentration en
échantillons v epca;\lzlseur Ul indium du QW
T (OC) croissar}ce T (°C) Temps (S) (nm) (o/o)
(nm/min)

S1 800 3.29 - - i i

S6 810 2.93 780 60 29 15

s7 810 4.11 780 90 38 15

S8 810 1.45 780 120 55 15

S3 810 3.3 750 60 o5 20

S9 810 1.49 730 40 51 23

Tableau 1: Conditions de croissance et caractéristiques des échantillons classifiés par ordre croissant
de la composition en indium du dernier puit quantique InGaN

L’échantillon S1 peut étre considéré comme référence car il ne contient que le
super réseau et pas de puit quantique InGaN proche de la surface. Les échantillons S6

a S8 peuvent étre comparés comme dans la partie sur les fluctuations (Chapitre 3) car




il n'y a que I'épaisseur du puit quantique InGaN qui change. Les échantillons S3 et S9
ont été sélectionnés pour observer la formation des pinholes lors de I'augmentation
de la concentration en indium mais a de faibles épaisseurs pour éviter que d’autres

défauts de structure ne puissent impacter les observations des pinholes [72].

Dans un premier temps, 'étude de la morphologie de surface de tous les

échantillons a été faite par la microscopie a force atomique (fig. 1).
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Figure 1: Images de la surface 2x2 um? des échantillons S1 (a) a S9 (f) respectivement

Les six échantillons ont un état de surface similaire avec des marches de croissance
visibles. Différentes tailles de trous en surface sont présentes et peuvent étre
connectées par la terminaison de dislocations traversantes [69]. Ces images montrent
bien que I'échantillon S1 (fig. 1-a) ne comportant que le super réseau tres loin de la
surface contient de petits pinholes comme I’échantillon S3 (fig. 1-e) qui contient un

puit quantique a 50 nm de la surface avec un taux en indium égal a 20%.

Dans un second temps, plusieurs images AFM ont été faites a faible grossissement
pour obtenir les densités des trous en surface (tableau 2) et voir si nous pouvons les
corréler avec le taux d’'indium des puits quantiques InGaN. Liu et al. [69] ont observé
que les pinholes étaient connectés avec différents types de dislocations avec la méme
morphologie. Ils ont également noté que seules les dislocations vis et mixtes sont
connectées aux pinholes formant deux morphologies distinctes et ont suggéré que la
concentration en indium cause une augmentation de la formation de dislocations en

plus des dislocations traversantes existantes dans le GaN.




échantillons [ densité des pinholes (x1 08 cm_z)
S1 1.6
S6 1.45
S7 1.95
S8 1.8
S3 1.9
S9 2.1

Tableau 2: Densités des pinholes pour les échantillons S1 a S9

D’autres rapports [70], [73] et [74] ont démontré que la densité et la taille de ces
trous étaient directement corrélées a la composition d'indium et au nombre de puits
quantiques utilisé indépendamment des dislocations traversantes. Cependant dans
notre cas (tableau 2), et contrairement aux autres observations dans la littérature, la
densité des V-pits en surface n’est pas corrélée avec la concentration en indium ni aux

épaisseurs des puits quantiques.

Dans le but de connaitre le mécanisme de formation de ces défauts et la possible
présence de dislocations traversantes, les échantillons ont été investis par TEM afin

de comprendre les observations de surface faites par I’AFM.

3. Observations MEB et TEM

Dans ce cadre, par soucis d’efficacité et de temps, seul I’échantillon S9 comportant
le plus de pinholes en surface a été étudié par microscopie électronique en
transmission avec des préparations de lames FIB de hautes qualités. La premiere
étape a été de regarder la surface de I'échantillon S9 par SEM via le FIB afin de

corréler les résultats AFM avec une autre méthode d’observation (fig. 2).

[ 2 ym

Figure 2: Image SEM de la surface de I'échantillon S9 comportant trois morphologies distinctes
entourées par des cercles de différentes couleurs




D’apres I'image SEM en figure 2, les pinholes peuvent se ranger en 3 catégories
distinctes selon leurs diameétres mais aussi le contraste rendu sur l'image. Les

densités de chaque morphologie ont été regroupées dans le tableau 3.

@ pinholes > 600 nm @ pinholes ~ 80 nm @ pinholes < 50 nm

densités

> 2,5.10° 5,7.10’ 1,1.108
(cm™)

Tableau 3: Densités en fonction de la taille des pinholes

Pour chaque catégorie, la densité a été obtenue par une moyenne de 3 images SEM
de 200 um?2. Les plus petits pinholes ont la plus grande densité, suivie de la catégorie
de diameétre « moyen » (diameétre d’environ 80 nm), enfin la plus petite densité
revient pour les plus gros pinholes ayant un diametre supérieur a 600 nm. De plus, en
faisant un zoom sur ces pinholes (fig. 3), nous nous apercevons que tous les pinholes

sont tous orientés dans la méme direction indépendamment leur diametre.

Figure 3: Image SEM de la surface de I'échantillon S6 a plus fort grossissement montrant la méme
direction morphologique pour toutes les catégories de taille

Ces pinholes seront étudiés en deux temps: les plus gros trous en surface suivis des

pinholes de la 2éme et 3éme catégories.




Pinholes avant un diamétre supérieur a 600 nm:

Une premiere lame FIB contenant 2 pinholes avec un diameétre supérieur a 600 nm

et un pinhole de taille moyenne a été préparée suivant la figure 4.

Figure 4: Image SEM de la surface de I'échantillon S6 avec le rectangle rouge correspondant a la lame

FIB préparée

Par la suite, des images TEM en champ sombre a faisceau faible ont été prises

suivant les deux directions g=0002 et g=1120 (fig. 5-a et 5-b respectivement).

Figure 5: Image TEM en champ sombre de la lame FIB en figure 4 (a) direction g=0002 (b) direction
g=11-20

Les images 5-a et 5-b nous permettent de voir que le long de g=0002 et g=1120 les
deux pinholes sont reliés par du contraste sous forme de tube en dessous des trous en
V. Des dislocations de type « ¢ » sur I'image 5-a sont visibles entre les « tubes » et les
bords du pinholes. De plus, le pinhole de taille moyenne est connecté a une

dislocation de type « c ».




Le contraste sous forme de tube en dessous des pinholes laisse perplexe, puisqu’en
utilisant juste les images en champ sombre a faisceau faible, nous ne pouvons pas dire
s’il s’agit d’'un regroupement de dislocations ou d’une inversion de domaine. Dans ce
cadre, une investigation par STEM est nécessaire afin de déterminer d’ou proviennent
ces contrastes. Ainsi, la figure 6-a est une image STEM en vue globale de la méme

lame FIB et 'image 6-b un zoom autour d'un V-pit.

Figure 6: (a) Vue globale de la lame FIB (b) Zoom vers la surface des deux pinholes

Ainsi, les tubes sont présents au-dessus d’'un cristal photonique du saphir mais
s’'arrétent dans la couche tampon de GaN. Les puits quantiques sont paralleles aux
facettes des pinholes (fig. 6-b) laissant penser que les trous se forment durant la
croissance du film mince car la croissance le long des faces [1011] est plus lente que
le long de [0001] [75]. De plus, les dislocations « ¢ » visibles en champ noir relient la
fin des tubes visibles en noir et le super réseau le long de [1011]. Le contraste HAADF
est différent pour les tubes, laissant supposer que la composition chimique a
I'intérieur est différente que celle observée pour le substrat de GaN. Par conséquent,
plusieurs analyses EDX proches du saphir adenté (fig. 7 et 8) ont été effectuées afin de

déterminer la composition chimique dans et autour de ces tubes.




Figure 7: Image STEM-HAADF avec une longueur de caméra de 20 cm et comportant les différentes
mesures EDX effectuées a l'intérieur, extérieur des tubes et sur la dent de saphir
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Figure 8: Mesures EDX reliées aux carrés rouges de I'image 7




Les mesures EDX montrent plusieurs pics, notamment celui du Carbone relié a la
contamination lors des mesures EDX mais aussi qu’il n'y a seulement que du GaN
dans les tubes (n°1), entre les tubes et la dent de saphir (n°3) et le carré sombre
(n°6). Les profils n°2, 4, 5 détectent ’Al203 avec du GaN. En conclusion, ces mesures
indiquent que les régions noires visibles en image HAADF sont seulement du vide ou
autrement dit des trous dans le GaN, c’est pourquoi, ces tubes sous les gros pinholes
sont appelés communément « Nanotubes» [76]. Enfin, aucun élément étranger
provenant d'une possible contamination pendant la croissance n’'a été détecté

contrairement a d’autres observations [77].

Le mécanisme de formation des nanotubes reste une question ouverte, cependant,
I'image de la figure 7 utilisant une grande longueur de caméra permet de voir les
effets de contrainte en plus des effets de composition. Sur cette image, beaucoup de
dislocations « c» sont reliées a ces tubes et proviennent du cristal photonique du
saphir et des trous en surface de celui-ci. Par conséquent, la morphologie du saphir
est un élément décisif dans la relaxation de la contrainte a l'interface entre le saphir
et le GaN. Les cristaux photoniques peuvent provoquer la formation de dislocations
« ¢ » pouvant étre le mécanisme de formation des nanotubes dans la couche tampon

du GaN et ainsi créant des pinholes aux diameétres tres élevés en surface.

Pinholes avant des diamétres de 80 nm et inférieur a 50 nm:

Suspectant une grande relation entre les pinholes et les dislocations traversantes
(fig. 5-a) [78], les deux derniéres catégories de pinhole sur cet échantillon ont été

regroupées ensemble dans cette partie.

Une premiere lame FIB a été préparée avec I'image de la zone en SEM représentée
par un rectangle rouge (fig. 9-a), puis cette lame a fait I'objet d’observations TEM

selon deux directions g=0002 et g=1120 en champ sombre a faisceau faible (fig. 9-b,

C).




Figure 9: (a) Image SEM e I'échantillon S9 avec le recngle rouge représentant la lame préparée pdr
FIB (b) Image TEM en champ noir a faisceau faible avec g=11-20 (c) g=0002

D’apres la figure 9-a, nous avons observé six pinholes dont un faisant un diametre
proche de 90 nm correspondant au cercle bleu de la figure 2, quatre autres avec un
diameétre de 50 nm correspondant au cercle jaune de la figure 2 et un plus petit de 30
nm juste a coté du pinhole faisant 90 nm. L’'image 9-b révele que tous ces pinholes
sont connectés a des dislocations ayant une composante « a » mais seul le plus gros
est connecté a une dislocation en position de diffraction avec g=0002. Ainsi, a I'aide
de plusieurs observations TEM, nous avons pu constater que les pinholes (fig. 5-a et
9-c) ayant un diameétre plus important ont une composante « ¢ » et sont connectés a
des dislocations traversantes vis ou mixtes tandis que les petits pinholes sont
connectés par des dislocations traversantes coins. Dans notre étude et grace a

d’autres lames FIB, aucun pinhole non connecté a une dislocation n’a été observé

contrairement a d’autres références [70].

Dans le cas ou le vecteur de Burger contient une composante [0001], le mécanisme
d’ouverture du cceur de la dislocation en pinhole est plus important que dans le cas
d’'une dislocation coin. Cet effet a déja été observé par Chen et al. [34]; le
déplacement initial le long de la direction de croissance est plus important dans le cas
d’'une dislocation vis ou mixte [31,64] et ainsi facilite la formation du pinhole par
I'ouverture plus grande de la dislocation comportant une composante «c». Par

conséquent, les pinholes observés en surface de I'’échantillon S9 sont corrélés d’'une




part a I’état de surface du saphir dans la formation de nanotubes, et d’autre part par

le nombre de dislocations traversantes dans la couche tampon de GaN.

Le cas des dislocations est trés discuté et reste une question ouverte dans les
semiconducteurs III-V. En effet, plusieurs observations contradictoires ont été faites
sur I'impact des dislocations et des pinholes sur la photoluminescence. Certaines
observations concluent que les dislocations n’ont pas d’impact sur I'émission grace a
un champ de contrainte élevé faisant un effet d’écrantage autour d’elles [15,16]. Dans
d’autres cas, les dislocations et pinholes sont considérés comme étant des centres
non-radiatifs diminuant lintensité de la photoluminescence en piégeant les
excitons [79]. De nos observations STEM-HAADF en utilisant une longueur de caméra
élevée, nous avons vu que le champ de contrainte autour de ces dislocations était
élevé et peut expliquer la haute efficacité des LEDs bleues malgré la grande densité de
dislocations observées [80] avec de possibles fluctuations d’indium dans les puits
quantiques InGaN. Cependant, il a été montré que la croissance des pinholes en
surface impactait la croissance des puits quantiques InGaN. Ces puits ont une
croissance sur les faces [1011], et cette croissance sur ces faces étant plus lente,
’épaisseur des puits et la concentration en indium engendrées sont alors plus faibles.
Ainsi, il est possible que I'émission autour de ces pinholes entraine un décalage des
longueurs d’onde. Finalement, au vu de tous ces effets, il est important de réaliser un
traitement de surface du saphir afin d’améliorer la croissance du GaN et d’éviter la
formation de nanotubes. Les dislocations traversantes dans le GaN sont corrélées au
décalage paramétrique entre le saphir et le GaN, I'augmentation de I'épaisseur de la
couche tampon de GaN reste un point clé pour limiter la formation des pinholes en

surface [69].

4. Résumé
Plusieurs morphologies de pinholes ont été observées par SEM et la microscopie
électronique en transmission. Les trous en surface appelés pinholes ayant un
diametre supérieur a 600 nm sont connectés a des nanotubes. Ces nanotubes sont
surement formés par des dislocations « ¢» qui proviennent de l'interface entre les
cristaux photoniques du saphir et le GaN. Le changement de morphologie par la
création de dents de saphir pour renvoyer la lumiere afin d’'augmenter 1'émission du

film entraine donc une dégradation du film par la formation de ces grands pinholes.




D’autres pinholes avec un diametre plus petit ont été également observés. Ils sont
tous connectés a des dislocations traversantes. Selon le type de dislocations, les
pinholes en surface ont un diameétre plus ou moins élevé d’environ 80 nm a 30 nm.
Dans le premier cas, les pinholes (80 nm de diametre) sont connectés a des
dislocations comportant une composante « ¢ » ou « a+c » alors que dans l'autre cas les
pinholes sont connectés a des dislocations n’ayant qu’'une composante «a». Le
mécanisme d’ouverture du coeur de la dislocation en pinhole est plus important pour
une composante « c» qu'une composante «a». Ainsi, il est possible de relier la
morphologie de surface des pinholes avec le type de dislocations connectées dans le
film mince. Aucune corrélation entre les pinholes et la concentration en indium des
puits quantiques n’a été observée puisque dans nos hétérostructures, les pinholes
sont uniquement reliés aux dislocations traversantes donc a I'état de I'interface entre
le saphir et le GaN plutét qu’'aux puits quantiques d'InGaN en surface. L'effet des
pinholes sur la photoluminescence reste une question ouverte. Il a été montré par les
images HAADF que les puits quantiques suivent la surface des pinholes et ont une
croissance plus lente le long des faces [1011]. Ainsi, les puits sont déformés, ont de
plus faibles épaisseurs et contiennent moins d’indium autour de ces défauts pouvant
impacter la photoluminescence localement en plus de la présence de dislocations
connectées comme possibles centres non radiatifs. L’objectif reste donc de limiter la
formation des pinholes qui reste un dénouement de défauts structurels ayant

possiblement un effet négatif sur I'émission de ces films.
II. Défauts Intrinseques

1. Introduction

La relaxation de la contrainte induite par la différence de parameétres de maille
entre le substrat et le film ou les différentes multicouches entrainent la formation de
dislocations traversantes, est un probleme crucial dans I’hétéroépitaxie des
semiconducteurs III-V. Ces dislocations sont de types mixtes, coins ou vis et leur
densité dépend des conditions de croissance et du substrat utilisés. Il existe plusieurs
types de mécanismes de formation de ces dislocations, I'une d’elle est de type
Matthews-Blaskesley ou les dislocations se forment et s’accumulent entre les ilots

ayant un angle de désorientation faible lors d’'une croissance 3D et entrainent une




mosaicité des grains [81]. Ces dislocations dites de type «a» avec un vecteur de

[1120] sont présentes dans le cas de la croissance le long de I'axe

w |-

Burger b=
[0001] [82]. Cependant, dans le cas d’une croissance du plan c, le glissement des
dislocations sur les plans de base primaires et prismatiques secondaires de la
structure hexagonale ne produit pas de relaxation significative [83] et n’est pas
compatible avec la densité de dislocations « a » observée qui dépasse souvent 1010
cm2, Ainsi, un autre mécanisme pour la formation des dislocations «a» doit étre

considéré.

L’autre mécanisme associé a la formation des dislocations « a » ayant un vecteur de

[1120] est relié a la dissociation de dislocations partielles de type

W=

Burger égal a b=

[1010] relié a une faute

[V

Shockley avec un vecteur de Burger égal a b=
d’empilement. Ce mécanisme a déja été reporté dans le cas d’hétérostructures de type
GaN/InGaN. Cependant, ce type de dissociation %[1010] > %[0110]+§[11§0]
connecté a une faute d’empilement de type I2 n’est pas énergétiquement

favorable [32]. En effet, les fautes d’empilement I1 sont plus abondantes dans le cas

des semiconducteurs III-V [84], leur formation est reliée a un plan supplémentaire
(0002) en plus d'un déplacement égal a % [1010] ce qui les oblige a étre délimitées par
des dislocations partielles de type Frank-Shockley avec un vecteur de Burger égal a

b =-[2023].

[N

Il est donc important de comprendre la formation des dislocations qui sont des
centres non radiatifs pouvant diminuer I'émission de nos hétérostructures [85]. Dans
cette partie, nous parlerons des fautes d’empilement et des dislocations « a » qui ont
été observées par la microscopie électronique en transmission en corrélation avec les

mesures de photoluminescence.

2. Echantillons
Les films minces étudiés dans cette partie ont la méme structure que dans la partie
3.2, ils sont déposés sur un substrat de saphir et comportent une couche tampon de
GaN d’environ 1 pum, d'un super réseau de 8 puits quantiques (QWs) d'InGaN/GaN

avec un faible taux d’'indium (de I'ordre de 8%) et un puit quantique InGaN/GaN avec




un fort taux d’'indium a environ 50 nm de la surface. Toutes les couches ont été

déposées le long de la direction [0001].

Le tableau 4 regroupe les caractéristiques de six échantillons qui seront
étudiés ordonnés de facon croissance par rapport a la concentration d’indium
nominale variant de 15% a 28% pour le dernier puit quantique et une épaisseur de
2,5 nm a 3,8 nm. La concentration nominale étant proche de la réalité vérifiée par les

calculs de STEM dans la partie précédente, nous pouvons les utiliser sans

questionnement.
Echantillons T (°C) Temps (s) Epali:r(:)]r QW % In du QW

S1 - - - -

S7 780 90 3.8 15

S5 760 60 2.8 18

S3 750 60 2.5 20

S4 730 60 3.5 23

S2 700 60 3.4 27.8

Tableau 4: Caractéristiques des six échantillons ordonnés selon la concentration en indium dans le

dernier puit quantique

L’échantillon S1 ne comporte que le super réseau et reste une référence dans cette
étude sur les possibles défauts reliés au puit quantique d’InGaN. Pour les 5 autres
échantillons, la température de croissance a été modifiée allant de 700°C a 780°C avec

deux temps de croissance différents par MOVPE (60 et 90 secondes).

3. Photoluminescence
La photoluminescence de chaque échantillon a été mesurée a 300K sous une
excitation de 266 nm afin de mettre en évidence d’éventuels centres non-radiatifs.
Ces mesures de photoluminescence sont représentées en figure 10 et les
caractéristiques d’émission de ces échantillons sont regroupées dans le tableau 5.
L’émission de I’échantillon S1 n’est pas représentée sur le graphique puisqu'’il n’a pas

de puit quantique a la surface.
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Figure 10: (a) Emission a 300K des échantillons S7, S5, S3, S4 et S2 (b) Zoom de
I’émission de I’échantillon S2 et apreés soustraction de la bande jaune S2(2)

" . .., | Largeura
échantillons | Aqw (nm) Intensite PL| PL integre mi-hauteur
(u.a.) (u.a.)
(nm)
S7 528 4,69E+03 5,00E+05 32
S5 520 3,74E+03 6,80E+05 31
S3 516 2,28E+03 6,60E+05 29
S4 578 6,41E+02 1,10E+05 88
S2 620 1,16E+02 1,02E+04 84

Tableau 5: Caractéristiques d’émission de photoluminescence des six échantillons a 300K

Pour les échantillons S7 a S2 a 300K avec 'augmentation de I'indium dans les puits
quantiques d’InGaN, les intensités de la photoluminescence décroissent et les
largeurs a mi-hauteur augmentent. Afin d’expliquer pourquoi l'intensité de PL des
échantillons S4 et S2 est tres faible avec des largeurs de pics importantes, une étude
de la surface par microscopie a force atomique suivie d’'une étude par microscopie
électronique en transmission ont été faites afin de mettre en évidence d’éventuels

défauts.

4. Microscopie a force atomique
Toujours comme premiere étape, la morphologie de surface des échantillons a été
étudiée par des mesures d’AFM représentées en figure 11. Comme nous pouvons le
constater, les différentes marches de croissance sont visibles avec une faible rugosité
pour chaque échantillon. Des pinholes sont uniquement présents en surface, comme
expliqué dans la partie précédente et sont slirement connectés a des dislocations

traversantes du buffer de GaN.
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Figure 11: Image AFM des surfaces (a) a (f) correspondants aux échantillons S1, S7, S5, S3, S4 et 52

respectivement

Les surfaces des cing premiers échantillons sont relativement proches, cependant,
pour le dernier échantillon S2 comportant le plus d’indium, de petits regroupements
de trous en surface sont visibles. La taille de ces trous suggere qu’ils peuvent
s'apparenter a des terminaisons de dislocations ce qui pourrait expliquer la
diminution de l'intensité de photoluminescence sur cet échantillon avec la présence

de centres non radiatifs.

Afin de comprendre la morphologie de surface du dernier échantillon S2, plusieurs
observations par microscopie électronique en transmission de cet échantillon ont été

réalisées.

5. Microsocopie électronique en transmission
Les investigations TEM ont été focalisées sur I’échantillon S2 comportant le plus de
défauts en surface, ainsi, une vue plane de I'échantillon a été préparée afin de corréler
les résultats de microscopie a force atomique avec la microscopie électronique en
transmission. Cette image TEM obtenue en utilisant la direction g=1010 en champ
sombre et a faisceau faible est représentée en figure 12 afin d’observer tous types de

défauts.




Figure 12: Image en \./ue piane de I'échantillon S2 en utilisant le g=10-10, en rouge un défaut
hexagonal éclairé

La surface de I'échantillon S2 contient beaucoup de défauts hexagonaux qui ont
une répartition aléatoire en position de diffraction avec g=1010. Ainsi, ces hexagones
peuvent s’apparenter a des domaines qui peuvent étre des fautes d’empilement qui

elles, sont visibles par toutes les directions de la famille gleTO.

Criteres de visibilité et d’extinction des défauts:

C’est pourquoi, dans une seconde étape, nous nous sommes focalisés sur un défaut
hexagonal en champ sombre a faisceau faible en utilisant toutes les directions
principales g=1010 et g=1120 représentées en figure 13. Chaque hexagone présent en

surface a fait 'objet de la méme observation.

Figure 13: Image en vue plane d’un hexagone de I'échantillon S2 en faisceau faible (a) g=1-100 (b)
g=01-10 (c) g=-1010 (d) g=-1-120 (e) g=2-1-10 (f) g=-12-10

Ces images en champ sombre montrent que les hexagones sont visibles pour toute
la famille g=1010 ce qui permet de conclure que ces hexagones obéissent aux mémes

criteres que les fautes d’empilement de visibilité 2m.g.R=0 avec R le vecteur




déplacement [86]. De plus, pour chaque g=1120 des contrastes sont visibles sur les
limites de ces hexagones et deux bordures sont éteintes suivant les critéres
d’invisibilité b.g=0, les déplacements des bordures ont donc un vecteur de burger le
long des directions de type [1010]. Les images en vue plane nous ont donc montré les
possibles directions de déplacement de ces défauts. Néanmoins, avec ce type d’'image
(vue plane), nous ne pouvons pas déterminer ou les hexagones sont formés et
corréler avec I'image de la surface en AFM de la figure 11-f. C’est pourquoi, une
section transverse du méme échantillon a été faite avec les différentes directions
g=0002, g=1010 et g=1120 sur un hexagone en champ sombre A faisceau faible (fig.
14).

Figure 14: Image en vue transverse d’'un hexagone de I'échantillon S2 en faisceau faible (a) g=0002 (b)
g=10-10 (c) g=11-20

D’apres la figure 14-a, nous n’observons aucun contraste dans la direction g=0002
ce qui indique qu'il n'y a pas de composante c associée aux défauts. L'image 14-b
montre la direction g=1010 avec un hexagone visible en bonne corrélation avec les
images en vue plane ou les hexagones étaient allumés (fig. 12 et 13). Cet hexagone se
trouve tres proche du puit quantique d’'InGaN visible avec les contrastes en g=0002.
La direction g=1010 révele également des contrastes entre cet hexagone et la surface
de I'échantillon. Enfin pour la direction g=1120, seuls les contrastes entre ’hexagone
et la surface sont visibles révélant des dislocations de type « a ». Par conséquent, au
vu de ces images, il est possible de corréler ces observations avec I'image AFM en
figure 11-f : les regroupements de trous peuvent étre associés aux dislocations « a »
connectées a un hexagone. Par la suite, deux images utilisant les directions g=0110 et
g=0110 proches de I'axe de zone [4223] en tiltant I'échantillon de 30° autour de I'axe
[1010] (fig. 15) ont été effectuées afin de comprendre le déplacement des bordures

des hexagones observé sur les figures 13-c, d, e avec les g=1120.




Figure 15: Image en vue transverse d’'un hexagone de I'échantillon S2 en faisceau faible en g=01-10 et
g=0-110 proche de 'axe de zone [4-2-23]

En utilisant les deux directions g=0110 et g=0110, des franges de contraste
symétriques sont visibles dans les hexagones prouvant ainsi que les domaines

hexagonaux sont délimités par des défauts plans [86].

Vecteur de déplacement des hexagones:

La détermination du vecteur de déplacement des domaines reste la derniére étape
dans I'étude des hexagones en champ sombre a faisceau faible. Ainsi, une série de
mesures des directions g=1010 a g=4040 a été effectuée (fig. 16) afin de déterminer

le critére de visibilité 2m.g.R=0 pour lequel les hexagones s’éteignent.
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Figure 16: (a)Cliché de diﬁrction avec uniquement la rangée (10-10) allumée (b) a (e) Images en vue
plane du S2 en utilisant les g=10-10, g=20-20, g=30-30 et g=40-40 respectivement

Les hexagones sont visibles du g=1010 a g=3030 et disparaissent en employant le
g=4040 ; par conséquent, en utilisant la méthode de Wu et al. [87], les déplacements R

possibles de ces hexagones sont égaux ou inférieurs a = [1010]. Ces déplacements

@ | =

sont donc tres petits et la microscopie conventionnelle atteint ses limites dans la
précision des déplacements et dans la détermination de ces défauts. De plus, nos
observations des images 14-a et 14-b montrent que les hexagones sont proches du

puit quantiques d’'InGaN mais nous ne savons pas ou exactement. Afin de répondre a




ces questions, des études en STEM-HAADF ont été faites avec une longueur de caméra

égale a 20 cm en section transverse (fig. 17).

' 8 r - .
Figure 17: Image STEM-HAADF le long de l'axe de zone [11-20] avec une Iohgueur de camera égale a
20 cm d’un hexagone montré en rouge de I'échantillon S2

Dans cette image, le puit quantique d’'InGaN et le super réseau sont visibles en
brillance par la différence de composition entre le GaN et I'InGaN. Le défaut hexagonal
est indiqué par une fleche rouge et se trouve sur le puit d'InGaN. Ce défaut est
uniquement visible en utilisant de grandes longueurs de caméra, indiquant que le
contraste n’est relié qu’a la contrainte et non par un changement de composition
(visible avec de faibles longueurs de caméra). Ceci a été vérifié par des mesures EDX
faites sur cet hexagone visible par un scan longitudinal sur I'image 17 ; le profil EDX le

long de ce défaut est représenté ci-dessous en figure 18.
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Figure 18: Profil EDX avec les concentrations atomiques du gallium et de l'indium sur ’hexagone

correspondant aux points de mesure sur l'image 17




La concentration en indium mesurée par 'EDX est égale a 0% avec un maximum de
1% par endroits due a I'erreur de mesure de I'EDX puisque la sonde est tres proche
du puit quantique. Les domaines hexagonaux sont donc formés dans le GaN et sont
reliés uniquement a la relaxation de la contrainte dans le GaN et non pas a un
changement de composition. Le changement de contraste visible est donc relié a la

b

contrainte et a un possible changement de structure du GaN lié a une faute
d’empilement. Dans ce cas, le déplacement local étant tres faible et inférieur a 5

[1010], une image haute résolution d’'un hexagone de 8 nm de largeur et 25 nm de
longueur connecté a une dislocation «a» visible en figure 19-a a été utilisée afin
d’accéder aux familles de plans {1010} et {0002} (figures 19-b et 19-c

respectivement).

e

I H L \H\Hl\ il H‘
0 uwmmww\w|m.;nm\nmluuwrwm; |

s

I‘ [

Figure 19: (a) Imag brute le long de l'axe de zone [11-20] avec une longueur de camera égale a 20
cm d’un hexagone connecté a une dislocation (b) Zoom sur les franges des plans de la famille {10-10}
autour de I'hexagone (c) Zoom sur les franges des plans de la famille {0002}

Dans les images 19-b et 19-c, les franges associées aux plans (1010) et (0002)
autour du défaut hexagonal sont visibles. Contrairement aux plans (0002), les plans
(1010) ont une distorsion autour de '’hexagone mais pas de discontinuité, cette
distorsion entre l'intérieur et I'extérieur de ’hexagone explique la visibilité de ceux-ci

par champ sombre a faisceau faible sur les images des figures 13 et 16.

Fautes d’empilement:

Dans la continuité des investigations, les séquences d’empilement de ces domaines

ont été étudiées (fig. 20).




T[oom] R 2

Figure 20: Image d’un hexagone avec deux fautes d’empilement opposées 11

Sur la figure 20, on observe un hexagone sur le puit quantique d’'InGaN limité sur
les faces supérieure et inférieure par deux fautes d’empilement avec des séquences
[1: AaBbCcBbAaBb. Ces fautes d’empilement ont I'énergie de formation la plus
favorable dans les semiconducteurs III-V [32]. L’hexagone est donc limité par ces
deux fautes d’empilement qui ont un déplacement R opposé, ce qui correspond bien
aux critéres d’extinction en champ sombre a faisceau faible effectués en figure 13-

d,e,f.

Deux autres études dans la littérature relevent le méme type d’observations sur les
fautes d’empilement et la présence de dislocations « a » connectées a ces défauts. La
premiere est de Meng et al.[88] ou de «nouvelles » dislocations «a» ont été
reportées dans les multipuits d'InGaN/GaN avec des concentrations d'indium
relativement faibles de 7% a 15%. Ce premier travail montre des dislocations « a »
générées aux bords de fautes d’empilement montant vers la surface. Meng et al.

attribuent la formation des dislocations «a» uniquement via la dissociation de
dislocations partielles type Shockley % [1010]-> %[0110]+ é [1120] donc connectées a

des fautes d’empilement de type 12. Cependant, ces conclusions sont hatives et le peu
d’'informations en imagerie ne permettent pas de prouver ceci. D’'une part, nous ne
pouvons pas savoir via ce rapport ou se forment exactement les fautes d’empilement
par des images HRTEM. D’autre part, la dissociation Shockley n’est pas
énergétiquement favorable et il est impossible de dissocier les types I1 et 12 en
utilisant le champ sombre a faisceau faible pour des sections transverses en utilisant
les directions g=1010. Finalement, ces auteurs concluent que les fautes d’empilement
sont reliées a la concentration d’indium et possiblement a des effets de fluctuations

dans les puits quantiques d'InGaN expliquant ainsi les effets de distribution aléatoire




et 'augmentation de la densité de ces défauts. Mais une augmentation de la
concentration en indium induit de la contrainte supplémentaire dans les puits
quantiques pouvant expliquer directement la formation de ces défauts sans
forcément parler des fluctuations d’indium qui ne sont peut-étre pas présentes. Ainsi,
grace a ce travail, nous pouvons conclure que nous avons des fautes d’empilement et
que les dislocations « a » sont bien connectées aux bords de nos défauts hexagonaux.
De plus, la densité de ces défauts augmente avec la concentration en indium dans les
puits ce qui va dans le sens d’'une augmentation de la relaxation de la contrainte et
possiblement reliée a la présence de fluctuations d’indium. Dans notre cas, plusieurs
analyses en STEM-evaluation (Chapitre 3) de la composition en indium ont été
effectuées sur cet échantillon et aucune de ces analyses n’a mis en évidence la

présence de fluctuations dans le puit quantique d’InGaN.

Dans un second travail plus récent de Smalc-Koziorowska et al.[89], cette
observation a également été faite sur des fautes d’empilement situées dans les puits
quantiques d’InGaN ou les plans (1010) sont distordus mais n’ont pas de

discontinuités comme sur la figure 21.
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Figure 21: Image d’un hexagone en superposition avec des calculs de GPA avec deux fautes
d’empilement opposées 11 et les franges (10-10) aux bords de Smalc-Koziorowska et al. [89]

Dans le cas ou nous avons un domaine fermé par des fautes d’empilement I1, le
vecteur de burger associé est de type +/- % [2023] pour chaque faute I1. Or, dans les

deux cas aussi bien ce travail de la littérature, que nos observations: il n’y a pas de
composante « ¢ » visible en champ noir a faisceau faible, laissant supposer que les
deux fautes d’empilement ont une composante « ¢ » inverse qui s’annule lors de la
combinaison des deux fautes. La question reste ouverte sur la fermeture d’'un tel
domaine pouvant former des dislocations « a ». En effet, cette référence propose que

les deux I1 forment une faute d’empilement type I3 [32] avec une fermeture de




domaine hors plan de type b= [1120], c'est-a-dire que deux vecteurs de

o |-

déplacements résultant de cette opération peuvent former une dislocation « a» de

I’hexagone vers la surface (fig. 22).

Figure 22: Opération hors plan proposée par Smalc-Koziorowska et al. [89] pour la fermeture des
domaines suivant la recombinaison des deux fautes d’empilement opposées I1

Cependant, nous avons montré dans notre cas que ces hexagones sont délimités
par des déplacements le long des directions [1010] et non [1120] en figure 13. De
plus, les deux fautes d’empilement sont espacées dans chaque cas d’environ 8 nm
correspondant a la largeur du défaut et ceci ne peut pas expliquer la recombinaison
de fautes d’empilement en un point par la proposition donnée en référence en figure
22. Par conséquent, nous pouvons proposer un mécanisme de formation des
dislocations « a » par les défauts hexagonaux suite a nos observations : tout d’abord
nous savons qu’ils sont délimités par des défauts plans et des fautes d’empilement I1

en sens opposés. Ainsi, nous proposons en exemple deux déplacements de type 11

opposés de % [2023] et% [0223] : les composantes « ¢ » s'annulent et peuvent donner

par combinaison un déplacement résiduel b= [1120]. Cette proposition reste

W

acceptable dans le cas ou les deux fautes d’empilement I1 se recombinent dans les
plans prismatiques sans changer de vecteur déplacement, ce qui a déja été observé

par Ruterana et al. [90].

Pas de fautes d’empilement:

Dans d’autres cas, nous avons également observé que des hexagones ne
présentaient pas de fautes d’empilement I1 en sens opposé, (fig. 23 ci-dessous);
I’hexagone est connecté a trois dislocations mais aucune faute d’empilement n’a été

détectée le long du domaine.
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Figure 23: Image d’un hexagone connecté a trois dislocations « a » mais sans fautes d’empilement
visibles

Ainsi, tous les plans sont alignés et aucune séquence autre qu’AaBb n’a été détectée
laissant supposer que les déplacements sont inférieurs ou égaux a % [1010] allant

dans le sens des observations de la figure 16. Cependant, ces petits déplacements sont
suffisants pour « fabriquer » des dislocations « a » entre le défaut et la surface. Par
ailleurs, il n’est pas possible de parler de fermeture de domaine lorsqu’il n’y a pas de

faute d’empilement dans ce dernier cas.

Par conséquent, pour le moment il est tres difficile de savoir le mécanisme de
formation de ces défauts ne sachant pas exactement si tous les hexagones ont des

fautes d’empilement I1 ou non. Le probleme pour fermer ce dernier type de domaine
formant des dislocations avec un vecteur de burger unique b= +/-%[11§0] reste

encore compliqué et donc une question ouverte.

Impact des défauts sur la photoluminescence:

En reprenant toutes les observations de vues planes des six échantillons, les
densités des hexagones ont été répertoriées dans le tableau 6, de méme que la
présence des dislocations « a » entre les défauts et la surface, ainsi que les mesures de
photoluminescence afin de pouvoir corréler les propriétés de I'émission et la

présence de défauts.




o Largeur L
: % In b Lo densité . :
. . Epaisseur Aaw | Intensité a mi- , dislocations
échantillons du d’hexagones o
QW (nm) (nm) | PL(u.a.) | hauteur 8o, 2 a
Qw (x10° cm”)
(nm)
St - - - - - - -
S7 3,8 15 528 | 4,69E+03 32 - -
S5 2,8 18 520 | 3,74E+03 31 <0,01 -
S3 2,5 20 516 @ 2,28E+083 29 0,03 -

3,5 23 578 88
3,4 27,8 620 84
Tableau 6: Caractéristiques d’émission de photoluminescence des six échantillons a 300K et des

défauts, en vert aucun défaut visible, en orange uniquement des hexagones et en rouge des hexagones
connectés a des dislocations

Ainsi, lorsque les défauts hexagonaux sont présents l'intensité de 1'émission de
photoluminescence décroit petit a petit avec I'augmentation de leur densité. Dans le
cas ou les hexagones sont connectés a des dislocations (centres non radiatifs),

I'intensité est minimale.

Le mécanisme de ces défauts reste encore un point obscur, la relaxation du GaN au-
dessus de puits quantiques d'InGaN laisse supposer que ceci est lié a la concentration
d’indium et possiblement aux fluctuations d’indium dans le puit quantique s’il y en a.
Dans ce but, nous avons tracé I'épaisseur critique d'InGaN dans le cas de couches
d’InGaN sur GaN en nous basant sur différents calculs théoriques [91-93]. L’épaisseur
critique est une valeur théorique reliée au pourcentage d’indium et a 1'épaisseur
d’'une couche d’InGaN. Passée une certaine valeur appelée épaisseur critique,
|’épitaxie du film devient pseudomorphique sur le substrat avec une relaxation de la
contrainte via des déformations plastiques telles que les dislocations. Dans notre cas,
il s’agit d'un puit quantique et non pas d'un bulk d'InGaN. De plus, les dislocations
sont corrélées a un mécanisme de relaxation d’'un défaut et non pas uniquement de la
concentration en indium ou a I'épaisseur de la couche. Cependant, la courbe
d’épaisseur critique est tres utile afin de placer des échantillons (fig. 24) en fonction
de leur concentration mais également de leur épaisseur, deux parametres tres
difficiles a séparer dans notre cas. Pour avoir une plus grande statistique, les 4
échantillons possédant un puit quantique d'InGaN du Chapitre 3 ont été ajoutés en

plus des échantillons du tableau 6. Les couleurs des points sont corrélés aux couleurs




dans le tableau 6 suivant les échantillons possédant des défauts connectés ou non a

des dislocations allant vers la surface.
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Figure 24: Courbe de I'épaisseur critique dans le cas de I'InGaN avec les échantillons et la présence des
défauts

On remarque que I'épaisseur critique ne varie que trés peu pour des épaisseurs
fines et un taux d’indium entre 15 et 28%. Ceci tend a prouver que la formation des
défauts dans ces échantillons est fortement corrélée a l'augmentation du taux
d’indium dans les puits quantiques plutot qu’a I’'épaisseur de ces derniers. Ainsi, les
échantillons au-dessus de deux valeurs critiques (16% et 23%) ont de grandes
chances de former des défauts hexagonaux puis de générer des dislocations ce qui va
diminuer l'intensité d’émission [94]. Dans notre cas, le fait que le GaN possede des
défauts de structure avec des plans (1010) distordus entraine une chance

supplémentaire dans la formation de dislocations vers la surface.

Résultats préliminaires des défauts hexagonaux par cathodoluminescence:

D’aprés les résultats de photoluminescence (tableau 6), la relaxation de la
contrainte dans les hétérostructures par la formation de défauts entraine donc une
diminution de [lefficacité d’émission. Ceci a été vérifié par des études de
cathodoluminescence insitu-STEM grace au Projet METSA2018 en collaboration avec
le LPS de I'Université de Paris-Sud. Une vue plane de I’échantillon S2 a été préparée
par FIB et étudiée préalablement par TEM en champ sombre avec un faisceau faible

le long de la direction [1010] représentée en Figure 25.




Figure 25: Image de la vue plane a faisceau faible en champ sombre utilisant un g=10-10

L’'image en champ sombre (fig. 25) confirme la présence de défauts hexagonaux
(cercles rouge) inclus dans la lame. La vue plane a une épaisseur d’environ 200 nm,
une épaisseur conséquente et élevée afin d’avoir un maximum d’émission lors des
mesures de cathodoluminescence insitu STEM. Ces mesures ont été réalisées avec
une tension du STEM fixée a 60 keV et des temps d’exposition de I'ordre de 100 ms.
L’'image ADF de la zone sur laquelle les mesures de cathodoluminescence ont été
effectuées est présentée dans la figure 26-a. Les émissions a 100K obtenues dans les

zones 1 a 4 (fig. 26-b) sont présentées en figure 26-c.
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Figure 26: (a) Image STEM ADF 60kV en vue plane (b) Image en mode Cathodoluminescence utilisant
une fenétre en longueur d’onde de 460-500 nm (c) Spectre de cathodoluminescence pour les différents
points de mesure de I'image b

Sur I'image STEM ADF (Fig. 26-a), nous pouvons voir différents contrastes reliés a
la possible présence de défauts. Comme nous pouvons le constater, le point n°4 de la
figure 26-b correspond a wune =zone sans défaut visible (Fig. 26-a), la
cathodoluminescence de ce point révele un pic d’émission a 400 nm correspondant
au superréseau avec un faible taux d’indium et une émission a environ 550 nm pour
le QW avec une concentration en indium de 28%. Le décalage vers le jaune entre la
longueur d’onde d’émission du QW observée en STEM et des précédents résultats de
photoluminescence (tableau 6) donnant une longueur d’onde d’émission de 620 nm
peut s’expliquer par le caractere local de la mesure par STEM. Il est difficile
d’attribuer cette émission a la bande jaune souvent présente dans les couches de GaN
car elle serait détectée en tout point. Les points n°1 et 3 n’ont pas d’émission du puit
quantique et nous ne pouvons pas relier les contrastes visibles sur I'image ADF avec

les émissions correspondantes. La zone n°2 présente un défaut hexagonal en ADF,




cependant, nous ne pouvons pas savoir clairement s’il s’agit d'un pinhole ou d'un
domaine. Cette zone est intéressante puisqu’un pic est visible a environ 490 nm et il
n’y a pas d’intensité lumineuse pour le puit quantique. Ce pic pourrait correspondre a
un pinhole. En effet, comme explicité dans I’étude des défauts extrinseques, les puits
quantiques peuvent avoir une croissance plus lente le long des faces [1011] en

bordure de pinhole.

Ces résultats préliminaires de cathodoluminescence montrent qu’il a des émissions
locales différentes sur I'échantillon. Cependant, il faut poursuivre ces analyses afin
d’obtenir une corrélation entre les différents défauts que nous avons caractérisés par

TEM et I’émission locale.

6. Résumé
Il a été montré dans ce chapitre que l'accroissement du taux d’indium dans les
puits quantiques d’'InGaN résultait en une plus forte densité de défauts. Ces défauts se
présentent sous forme de domaines pouvant étre limités ou non par deux fautes

d’empilement I1 en sens opposés. Le déplacement mesuré par champ sombre peut

étre inférieur a = [1010] et ce type domaine ne présente pas de déplacement visible
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par STEM. Ces défauts se forment dans le GaN juste au-dessus du puit quantique riche
en indium et leur composition en indium est en dessous du seuil de détection dans
nos conditions de mesure EDS. Ils peuvent étre connectés a des dislocations de type
«a» allant jusqu’a la surface de I'échantillon. Les résultats préliminaires de
cathodoluminescence tendent a prouver que les défauts présents diminuent
'intensité d’émission. Ces défauts sont reliés a I'augmentation de la concentration en
indium dans les puits quantiques d'InGaN et sont donc un facteur limitant I'efficacité
d’émission de ces hétérostructures. Par conséquent, il est important de clarifier le

mécanisme de formation de ces défauts.




Chapitre V. Couches AlGaN compensatrices de
contrainte

1. Introduction
Comme montré dans les chapitres précédents, 'origine de la perte d’efficacité des
LEDs peut étre liée a la variation d’épaisseur des puits quantiques ou encore aux

possibles mécanismes de relaxation par la formation de défauts.

L’utilisation de couches compensatrices d’AlGaN a déja été abordée dans de
nombreux rapports. En effet, le parametre de maille de ’AIN est plus petit que celui
du GaN et la croissance d'une couche d’AIN sur du GaN entrainera une contrainte
compressive. Par cet effet, il est donc possible d’espérer de contrebalancer la
contrainte extensive entre I'InGaN/GaN par une contrainte compressive de
I’AlGaN/GaN [72], limitant ainsi les effets de polarisation qui séparent les porteurs de
charge comme observé par Zhao et al. [96], et a I'origine de I'augmentation du gain
des LEDs de type InGaN/AlGaN [97,98]. Saito et al. [99] ont également rapporté que
l'utilisation d’AlGaN en couche compensatrice conduisait a une croissance de
I'efficacité des LEDs par un gain de 'homogénéité des puits quantiques obtenu par
une diminution des fluctuations d’indium et par une uniformité des épaisseurs. De
meéme, il a été démontré que la compensation de la contrainte par l'utilisation de
couches d’AlGaN augmentait la qualité cristalline via la diminution de densité de
défauts [100-102]. La croissance du super réseau d’AlGaN/GaN/InGaN comporte
donc de nombreux avantages pour les raisons citées [103,104]. Cependant, la
croissance de ce type de matériau est tres difficile et rajoute un challenge
supplémentaire. En effet, la croissance doit se faire par étapes successives car la
croissance de 1’AlGaN se fait a plus haute température que le GaN, elle-méme plus

élevée que celle de I'InGaN [9].

Dans cette étude, nous avons étudié I'effet de la compensation de la contrainte des
puits quantiques InGaN/GaN en utilisant des barrieres d’AlGaN de plus en plus
épaisses en les caractérisant par DRX et TEM et en reliant ces résultats a la

photoluminescence.




Les échantillons étudiés dans cette partie ont les mémes caractéristiques de
dépdts que dans les parties précédentes. Ils sont déposés sur un substrat de
saphir composé de cristaux photoniques en surface, avec une couche tampon de
GaN plus épaisse d’environ 6 pum, puis d’'une couche de GaN dopé Silicium pour un
dopage de type n. Puis les couches forment une hétérostructure en alternant 10

puits quantiques (MQWs) GaN:Si/AlGaN:Si/GaN/InGaN. Toutes les couches ont

2. Echantillons

été déposées le long de la direction [0001] dite (fig. 1).

Seuls les changements d’épaisseurs des puits quantiques d’AlGaN/GaN ont fait
I'objet d’'une étude, ainsi que pour un échantillon (M5) ou le taux d’'indium a été
augmenté. Les conditions de croissance dont la température de croissance TCqw, les

temps de croissance, les concentrations et les épaisseurs sont regroupées dans le

[0001]

/

Direction de croissance

N

GaN:Si

AlGaN:Si

GaN

GaN:Si ~800 nm

GaN buffer ~6 um

Substrat de saphire

avec cristaux
photoniques

MQws
10xGaN/AlIGaN/
GaN/InGaN

Figure 1: Schéma de la structure des échantillons

tableau 1.
Echantillons| TCow (°C) |Temps Cqw (s) XIn Lingan (nM) | L agan (NM) Lgan (NM)
M1 715 120 0.21 2.6 0 15.2
M2 715 120 0.21 2.6 14 15.6
M3 715 120 0.21 2.6 5.2 11.9
M4 715 120 0.21 2.6 10.6 7.0
M5 700 120 0.23 2.6 5.2 11.9

L’alternance des couches d’AlGaN et GaN présente une épaisseur constante, c’est a
dire que I'épaisseur entre les puits quantiques d’'InGaN reste inchangée (16 nm) selon
la variation des épaisseurs des couches d’AlGaN/GaN. L’échantillon M1 ne présente
qu'une alternance de puits quantiques InGaN/GaN et servira de référence pour

étudier I'effet des couches compensatrices d’AlGaN. Du M2 au M4, I'épaisseur des

Tableau 1: Conditions de croissance des échantillons




couches d’AlGaN augmente en gardant constante I'épaisseur entre les couches actives
d'InGaN environ égale a 16-17 nm. Le dernier échantillon M5 comporte une
concentration d’indium plus élevé dans les puits quantiques d'InGaN qui est le seul

parametre changeant par rapport a I’échantillon M3.

3. Photoluminescence
L’émission de ces hétérostructures a été mesurée a 8K et 300K sous une excitation

de 266 nm (fig. 2) et les caractéristiques d'émission de ces échantillons sont

regroupées dans le tableau 2 suivant.
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Figure 2: Emission des échantillons M1 a M5 a 8K et 300K

Intensité Largeur & Intensité Largeura
Echantillons [ A (nm) PL intégré | mi-hauteur [ A (nm) PL intégré | mi-hauteur
(ua) (ua)
(nm) (nm)
M1 515 3,10E+04 | 1,62E+05 43 519 9,02E+02 | 7,78E+04 77
M2 547 3,69E+04 | 1,70E+05 36 546 1,04E+03 | 7,96E+04 66
M3 565 3,73E+04 | 2,09E+05 49 562 1,08E+03 | 8,57E+04 75
M4 575 4,77E+04 | 2,21E+05 38 569 1,47E+03 | 1,30E+05 87
M5 615 4 52E+04 | 3,77E+05 70 627 5,76E+02 | 1,04E+05 147

Tableau 2: Caractéristiques de PL des échantillons en orange a 8K, en bleu a 300K

L’augmentation de I'épaisseur de la couche d’AlGaN entraine un décalage vers le
rouge dont l'origine est l'effet QCSE dG a l'augmentation du champ électrique
interne [105]. A 8K, l'intensité d’émission photoluminescente des échantillons M1 a
M5 est de méme ordre de grandeur mais les échantillons M4 et M5 ont la plus grande
intensité d’émission, suivis des échantillons M3, M2 puis M1. Avec 'augmentation de
la température a 300K, l'intensité d’émission décroit d’'un facteur 10. De plus,
’échantillon M4 a la plus grande intensité d’émission suivi des échantillons M1, M2 et
M3. Le dernier échantillon M5 présente une grande largeur a mi-hauteur du pic
d’émission avec une intensité la plus faible. La présence de possibles défauts dans

’échantillon M5 pourrait étre 1'origine d’'une émission plus faible. C’est pourquoi des




études de la structure et de la contrainte via la microscopie a force atomique, la
diffraction des rayons X et la microscopie électronique en transmission ont été

réalisées afin de comprendre les mécanismes d’émission dans ces hétérostructures.

4. Microscopie a force atomique
La morphologie de surface des échantillons M1 a M5 a été étudiée par la

microscopie a force atomique (fig. 3).
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Figure 3: Images AFM de la surface des échantillons (a) M1 a (e) M5 respectivement

L’échantillon M1 sans barriéres d’AlGaN a une surface réguliere comportant les
marches de croissance visibles. De I"échantillon M2 a M4 on observe que lorsque
I’épaisseur des couches d’AlGaN augmente, la surface comporte de plus en plus de
défauts de type trous et tranchées. Le dernier échantillon M5 contient le plus de
défauts comparé a I’échantillon M3 qui a moins d’indium dans les puits quantiques.
Ainsi, la présence de couches compensatrices d’AlGaN n’apporte pas une amélioration

visuelle de la qualité cristalline en surface.

5. Diffraction des rayons X en haute résolution

Des études préliminaires par diffraction des rayons X des échantillons M1 a M5 ont

été réalisées au CRHEA [106]. La figure 4 représente des scans symétriques w-20




(rocking curve) autour de la réflexion (0002) du substrat de GaN. Ces scans
permettent de mettre en évidence la distribution des différents ordres d’interférences
du super réseau (SL) autour d'un pic intense et fin correspondant au substrat de GaN.
Le second pic le plus intense et apparaissant a un angle 20 plus faible par rapport a
celui du 0002 GaN est appelé pic d’ordre zéro (SLO). Les pics d’ordre supérieur SL
sont centrés autour du pic SLO. De nombreuses informations peuvent étre extraites
de ce type de scan: qualité structurale et des interfaces (liée a 1'élargissement des pics
et a leur variation d'intensité), parametre de maille ¢ (extrait de la position du pic
SLO), la période du super réseau (extraite a partir de la différence d’angles entre les
pics satellites)... Afin d’établir les corrélations éventuelles entre I'état de relaxation
des échantillons M1 a M5 hors plan (mais aussi dans le plan) et les défauts présents
dans ces super réseaux visibles en AFM et étudiés ci-aprés par TEM, nous ne nous

intéresserons dans ce travail qu’a la position 20 du pic SLO dans ces rocking curves.
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Figure 4: Rocking curves des échantillons M1 a M5 ; la ligne en pointillée indique la
position du pic SLO 0002 de I'InGaN tandis que la ligne continue celle du GaN

Pour les échantillons M1 a M4 (ayant un taux d’indium de 21%), lorsque
'épaisseur des couches d’AlGaN augmente, on observe un décalage du pic SLO vers
celui du GaN. Il apparait donc que le parameétre c du super-réseau se rapproche de
celui du GaN, ce qui peut étre assimilé a une compensation de la contrainte le long de
I'axe c. Afin de pouvoir accéder avec précision aux valeurs des parametres c dans ces

échantillons, des cartographies de I'espace réciproque du pic symétrique de la raie




0002 ont été réalisées au Laboratoire CIMAP pour les échantillons M1, M2, M4 (fig. 5)

mais aussi pour I’échantillon M5 (ayant un taux d’'indium de 23%).
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Figure 5: Cartographie de I'espace réciproque de la raie symétrique 0002 des
échantillons (a) M1 a (d) M5 respectivement

Sur ces cartographies, a partir de la position 20 du pic 0002 SLO nous avons pu
ainsi accéder aux parametres c de ces super réseaux ; le taux de relaxation Rc hors

plan (selon c) de ces échantillons sera ensuite calculé via I'’équation 1 suivante [107]:

CInGaNexp - COGaNthéO
COInGaNtheO COGaNtheO

Ou c InGaNexp est la valeur du parametre de maille ¢ expérimental déterminé par la
diffraction, coGaNmeo=5.1860 A la valeur théorique du parameétre de maille ¢ du
substrat GaN et colnGaNneo la valeur théorique des super-réseaux d'InGaN en utilisant
la loi de Vegard. Pour M1, M2 et M4 avec un taux d’indium de 21%,
colnGaNwmeo=5.2925 A et pour M5 avec un taux d’indium égal a 23%,
coIlnGaNmeo=5.3026 A. Les valeurs expérimentales de c et du taux de relaxation Rc
hors plan sont reportées dans le tableau 3 ci-apres. Dans ce tableau, ont également
été reportées pour information les valeurs mesurées (parametres de maille) pour le

substrat de GaN.




échantillons | Raies(hkl) | 20(°) |dw(A) | cetac(d) | aetna(d) R (%)
_ 0 0 2 344385 2602 5.2041+/-0.0002
film R.= 17.0
M1 1 0 4 817290 1.1773 3.194+/-0.001
GaN 0 0 2 34589 2591 5.1820+/-0.0002 S
a =/
1 0 4 820984 1.1729 3.190+/-0.001
. 0 0 2 344645 2.6001 5.2003+/-0.0002
film R.= 13.4
2 1 0 4 817890 1.1766 3.194+/-0.001
GaN 0 0 2 345891 25911 5.1821+/-0.0002 30
a a= 7
1 0 4 820871 11731 3.192+/-0.001
0 0 2 345898 2.5910 +/-0.0002 R=0
M4  film et GaN
1 0 4 820881 11731 +/-0.001 R,=0
0 0 2 345889 25911 5.1821+/-0.0002 R=0
M5  film et GaN
1 0 4 820884 11731 3.1915+/-0.001 R,=0

Tableau 3: Résultats de la diffraction des rayons X en haute résolution avec les taux de
relaxations dans et hors plan (Ra et Rc respectivement) pour les échantillons M1 a M5

Les valeurs des taux de relaxation le long de l'axe [0001] sont de 17% pour
I’échantillon M1, 13% pour I’échantillon M2 et égales a 0% pour les échantillons M4
et M5. Par conséquent, I'introduction et 'augmentation des épaisseurs de couches
compensatrices d’AlGaN dans les hétérostructures d'InGaN/GaN entrainent une
augmentation de la contrainte le long de 'axe c pour finir par une contrainte totale le

long de cet axe.

Dans un second temps, afin d’accéder a la relaxation dans le plan (d, B) de ces
super-réseaux, des cartographies de I'espace réciproque du pic asymétrique de la raie
1014 ont été réalisées (figure 6). Sur ces cartographies apparaissent une ligne noire
en trait plein et passant par tous les centres des pics SLO et SL du super réseau, et une
ligne rouge en pointillés passant par le centre du nceud 1014 du GaN. Dans une
structure relaxée dans le plan, ces deux lignes présenteront un désalignement et
suivant le pourcentage de relaxation correspondant, la ligne passant par les centres
des pics SL se décalera vers la gauche par rapport celle du GaN (puisque aoGaN <
aolnGaN). En mesurant ce décalage, il est alors possible de remonter au taux de

relaxation dans le plan Ra de ces super-réseaux calculé via I'’équation 2 :

Anganexr — Agganthéo
Ra = Eq.2

QonGanthéo — Qoganthéo




Ou, a InGaNexp est la valeur du parameétre de maille a expérimental déterminé par
la diffraction, a0GaNe=3.1890 A la valeur théorique du parameétre de maille a du
substrat GaN et aolnGaNwe¢o la valeur théorique des super-réseaux d’InGaN en
utilisant la loi de Vegard. Pour M1, M2 et M4 avec un taux d’'indium de 21%,
a0InGaNmeo=3.2612 A et pour M5 avec un taux dindium égal a 23%,
a0InGaNmeo=3.2681 A. Les valeurs expérimentales de a et du taux de relaxation Ra

dans le plan sont également reportées dans le tableau 3.
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Figure 6: Cartographie de I’espace réciproque de la raie asymétrique 10-14 des
échantillons (a) M1 a (d) M5 respectivement

Dans le cas des échantillons M1 et M2, on observe un petit décalage entre les pics
du GaN et les pics SL et valant 9,2.10-5A-1 et 6,2.10-5 A1 respectivement pour M1 et
M2. Ces petits décalages correspondent a des taux de relaxation Ra de 7,1% et 3,9%
pour M1 et M2 respectivement (Tableau3). Pour I’échantillon M4, aucun décalage
n’étant visible (Ra = 0%), il y a donc une totale contrainte de cette hétérostructure
dans le plan basal. Pour I’échantillon M5 ayant un taux d'indium plus élevé égal a

23%, nous observons comme pour I"échantillon M4 une contrainte totale dans le plan

(d, b). Cette observation a été confirmée en mesurant la cartographie d’'une autre raie

inclinée (1013).

Ainsi, d’apres les valeurs des taux de relaxation le long des directions [0001] et
[1120], on constate que l'incorporation de couches d’AlGaN dans les multipuits
quantiques d’'InGaN (M1 et M2) engendrent une augmentation de la contrainte dans

et hors plan; c’est également le cas lorsque I'épaisseur des couches d’AlGaN




augmente en gardant constante I'épaisseur entre les couches actives d'InGaN environ
égale a 16-17 nm (M4). L’échantillon M5 ayant un taux d’'Indium de 23% et une
épaisseur d’AlGaN relativement faible de 5.2 nm est également totalement contraint

dans et hors plan.

Le seul mécanisme possible de relaxation attendu dans ces hétérostructures étant
la création de défauts, pour les échantillons M4 et M5, totalement contraints dans et
hors plan, on s’attend donc a avoir une densité de défauts plus importante dans ces
échantillons. On constate donc que les mesures par diffraction des rayons X peuvent

étre corrélées a nos observations de microscopie a force atomique (figure 3).

6. Microscopie électronique en transmission

Les échantillons ont ensuite été observés par TEM afin d’étudier la structure et les

possibles formations de défauts.

Dans un premier temps, la tiche g=1010 en champ sombre a faisceau faible a été
utilisée pour chaque échantillon afin de voir les possibles défauts ayant une
composante « a » et « ¢ » ; les images correspondantes des échantillons M1 a M5 sont

représentées sur les figures 8-a a 8-e respectivement.

Figure 8: Image TEM en champ noir a faisceau faible utilisant la direction g=10-10 de
I’échantillon (a) M1 a (e) M5




De M1 au M5 le nombre de défauts proches de la surface dans les multicouches
augmente, ce qui est en bonne corrélation avec les mesures de morphologie en AFM
et prouvant que les couches compensatrices d’AlGaN n’améliorent pas la structure
cristalline. Ces défauts sont représentés a plus fort grossissement pour I’échantillon
M5 utilisant différents g : en figure 9-a g=0002, 9-b 1010, 9-c 1120 et 9-d 1010 proche
de I'axe de zone [4223]. Les défauts sont nombreux et de tous types : dislocations
traversantes, fautes d’empilement, tranchées et défauts hexagonaux déja étudiés dans

la partie 4.2.

Figure 9: Image d’une méme zone de I’échantillon M5 en champ sombre a faisceau
faible utilisant la direction (a) g=0002 (b) g=10-10 proche de 'axe de zone [11-20] (c)
g=11-20 proche de I'axe de zone [10-10] (d) g=10-10 proche de l'axe de zone [4-2-23]

En utilisant le g=0002, une dislocation traversante est visible sur la figure 9-a, le
g=1010 sur la figure 9-b révele une dislocation et la présence de défauts hexagonaux
avec des contrastes entre ces défauts et la surface. La figure 9-c représente le champ
sombre en g=1120; la dislocation traversante est toujours présente, elle est donc de
type mixte et seules les dislocations entre les défauts hexagonaux et la surface sont
visibles. Ainsi, nous avons le méme cas que dans la partie 4.2 avec les défauts
hexagonaux qui peuvent étre connectés a des dislocations coins. La derniere image
avec g=1010 mais proche de I'axe de zone [4223] en tiltant I'échantillon de 30° autour
de la direction [1010] montre des franges symétriques; nous pouvons donc en

conclure que ces défauts sont limités par des défauts plans.

Une vue plane de cet échantillon (M5) a été réalisé afin de s’assurer que les
domaines visibles en vue transverse obéissent aux mémes criteres de g que dans la

partie 4.2 (fig. 10) et aussi pour obtenir une vue globale de la densité de ces défauts.




200 nm

Figure 10: (a) Vue plane de I’échantillon M5 en champ sombre a faisceau faible (a)
g=10-10 (b) g=11-20

L'image en champ sombre a faisceau faible utilisant le g=1010 en figure 10-a
montre beaucoup de défauts hexagonaux proches de la surface; la figure 10-b dévoile
les contours de ces hexagones avec g=1120. Il est difficile de déterminer la densité de
ces défauts due a la superposition et a leur nombre important. Néanmoins nous
pouvons les estimer a plus de 35.108 par cm™. Ainsi, ces observations en vue
transverse et en vue plane nous indiquent que les hexagones observés sont

identiques a ceux caractérisés dans la partie 4.2.

Dans le Chapitre 4.2, nous avons vu que les défauts hexagonaux se formaient sur le
puit quantique d’'InGaN dans le GaN; dans le cas des multicouches d’AlGaN-GaN-
InGaN, nous ne savons pas ou se forment ces hexagones. Des images en haute
résolution STEM-HAADF de I’échantillon M5 comportant le plus de défauts ont été
faites afin de répondre a cette question et de voir I'état des multicouches (fig. 11). Ces

images ont été faites avec une grande longueur de caméra égale a 200 mm.

Figure 11: (a) Vue globale de I’échantillon M5 avec un défaut hexagonal connecté a des
dislocations « a » (b) Défaut hexagonal visible dans le GaN au-dessus du puit quantique
InGaN




Dans un premier temps, la figure 11-a nous montre une vue globale de I’échantillon
M5 avec un défaut hexagonal connecté a des dislocations «aw», cet échantillon
comporte également des fluctuations d‘épaisseurs ce qui pourrait changer I'émission
de photoluminescence. La figure 11-b est une image a fort grossissement d’'un défaut
hexagonal pris comme exemple: celui-ci s’est formé au-dessus d'un puit quantique
d'InGaN dans le GaN comme dans la partie 4.2 mais est stoppé par la couche
compensatrice d’AlGaN. Par conséquent, il est intéressant de noter que dans la partie
4.2 nous faisions état d’'un défaut uniquement relié a la relaxation de la contrainte
dans le GaN. Dans le cas des multicouches d’AlGaN-GaN-InGaN, nous avons le méme
cas de figure, mais les couches compensatrices de contrainte d’AlGaN jouent le réle de
compression sur le GaN en méme temps que le role d’extension entre le GaN et
I'InGaN. Ainsi, les défauts observés sont reliés a une relaxation entre les différentes

contraintes établies dans le GaN.

La densité de ces défauts augmente avec 'augmentation de I'épaisseur des couches
d’AlGaN et de la concentration en indium dans les puits quantiques d’'InGaN pour le
dernier échantillon. L’incorporation de couches compensatrices de contrainte
d’AlGaN accentue donc la contrainte dans et hors plan des couches d’'InGaN
déterminée par la diffraction des rayons X et entraine une relaxation de celle-ci dans
le GaN par la création de fautes d’empilement et de dislocations montantes vers la

surface provoquant de possibles tranchées.

7. Résumé

L’effet de I'épaisseur des couches compensatrices d’AlGaN sur les multipuits
quantiques d’'InGaN a été étudié. Par la diffraction des rayons X en haute résolution, il
a été montré que 'augmentation de leur épaisseur finit par contraindre totalement
les couches d’'InGaN sur le GaN. Le seul mécanisme possible de relaxation dans ces
hétérostructures totalement contraintes dans et hors plan est la création de défauts
observés dans un premier temps par microscopie a force atomique. Ces défauts sont
sous la forme de domaines et des dislocations traversantes de type a dont la densité
augmente avec |'épaisseur des couches compensatrices de contrainte d’AlGaN mais
aussi avec la concentration en indium dans les puits quantiques d'InGaN. Cependant,
il a été montré que lintensité de photoluminescence de ces hétérostructures

augmente de M1 a M4 malgré le nombre de défaut croissant, ce qui semble assez




paradoxal. Nous pouvons donc supposer que I'augmentation de la photoluminescence
est reliée a la diminution du champ électrique interne par I’AlGaN augmentant ainsi
I'efficacité malgré la présence de défauts dans les couches. Au-dela d'une certaine
densité de ces défauts, les centres non radiatifs prennent le dessus et I’émission des
hétérostructures décroit expliquant les résultats d’émission du dernier échantillon.
Par conséquent, il est important de noter que les couches compensatrices de
contrainte d’AlGaN jouent bien un rdle positif sur 'émission des hétérostructures
d'InGaN/GaN. Cependant, des épaisseurs trop grandes de ces couches entrainent la
formation de nombreux défauts et provoquent I'effet escompté inverse. La principale
perspective concluant sur ce chapitre serait de déterminer une valeur optimale
d’épaisseur de couches compensatrices d’AlGaN avant la formation des défauts en
fonction de I'épaisseur et de la concentration d’indium des puits quantiques d'InGaN

afin d’optimiser I'’émission de ces hétérostructures.




Conclusion

Au cours de ce travail, la composition et la microstructure des puits quantiques de
haute qualité cristalline InGaN, GaN et AlGaN sur substrat de saphir comportant des
cristaux photoniques ont été étudiées principalement par microscopie électronique
en transmission. La composition en indium des puits quantiques InGaN a été
déterminée localement par évaluation des contrastes des images HAADF-STEM. Le
contraste dans une image HAADF est relié a la composition, I'épaisseur de
I’échantillon mais également a la contrainte. Ces deux dernieres variables sont a
prendre en compte et peuvent largement influencer sur les résultats de la
concentration finale calculée. La diminution de I'épaisseur de l'échantillon entraine
I'apparition de contrastes autour du puit quantique reliée aux effets de contrainte du
matériau. Ces contrastes ont une grande influence sur le calcul du bruit de fond dans
la zone de référence du GaN et ainsi sur les calculs de la concentration en indium. I
est donc impératif d’exclure ces régions afin d’éviter de faire une fausse moyenne des
intensités du GaN qui par la suite est utilisée pour calculer les concentrations en
indium. En excluant ces régions « contraintes », la concentration en indium a été
déterminée et correspond bien aux concentrations calculées pour d’autres épaisseurs
d‘échantillon. Par la suite, il a été montré que les puits quantiques d’InGaN
possédaient de faibles déviations standards comparés au GaN et donc qu’ils ne
possédaient pas de fluctuations en indium détectables par cette méthode.
L’observation de possibles fluctuations dépend de la taille de celles-ci et de
I’épaisseur de I'échantillon, des fluctuations seront visibles que si leurs tailles sont de
I'ordre de grandeur de I'épaisseur de I'échantillon. Ainsi, des changements de
composition n’ont pas été observés pour les épaisseurs d’échantillon étudiées mais la
présence de fluctuations de composition dans les puits quantiques d’'InGaN ne peut
pas étre exclue. L'augmentation des largeurs a mi-hauteur et la diminution des
intensités des pics d’émission en photoluminescence avec I'augmentation de I'indium
dans les puits ne peuvent pas étre directement corrélées avec les fluctuations de
concentration en indium pour les raisons citées précédemment. Cependant, des
variations d’épaisseur des puits quantiques ont été observées pouvant expliquer ainsi
I'élargissement des pics d'émission. La diminution de [lintensité de

photoluminescence quant a elle peut s’expliquer par la présence de défauts.




Ces défauts ont pu étre répertoriés en deux catégories : les pinholes qui sont des
défauts en surface reliés aux dislocations traversantes, et les défauts sous forme de
domaines qui sont reliés aux puits quantiques a I'intérieur des films minces. Plusieurs
morphologies de pinholes ayant des diametres allant de plus de 600 nm a 50 nm ont
été observées. Dans le cas des pinholes possédant un diameétre supérieur a 600 nm,
des nanotubes formés de dislocations « ¢ » qui proviennent de l'interface entre les
dents du substrat de saphir et le GaN connectés a ces pinholes ont été observés. La
création de cristaux photoniques a la surface du saphir afin d’augmenter 'émission
du film peut donc entrainer la formation de ces grands pinholes. Les autres pinholes
sont tous reliés a des dislocations traversantes avec un diametre voisin de 80 nm
pour les dislocations vis «c» ou mixtes «a+c», et inférieur a 50 nm pour les
dislocations coins « a ». Par conséquent, la morphologie de surface des pinholes peut
étre directement reliée aux types de dislocations traversantes dans le film. Il n'y a
aucune corrélation entre les pinholes et la concentration en indium. Nous avons mis
en évidence aussi que les puits quantiques ont une croissance plus lente le long des
faces <1011> lors de I'ouverture des pinholes, sur ces flancs les puits sont inclinés et

ont de plus faibles épaisseurs, ce qui peut modifier localement I’émission.

Les défauts en forme de domaines sont reliés au puit quantique en surface pour de
fortes compositions en indium et a la relaxation du GaN. Il a été montré que
I'augmentation du taux d’indium dans les puits quantiques d’'InGaN accroit leur
densité. Le mécanisme de formation de ces défauts n’est pas encore bien compris, le

déplacement relié aux fautes d’empilement détecté par champ sombre peut étre
inférieur a é de [1010] et certains hexagones ne présentent pas de déplacement. Ces

domaines se forment uniquement dans le GaN, ils ne contiennent pas d’indium et ils
peuvent étre a l'origine de dislocations de type «a» allant jusqu'a la surface de

I’échantillon.

Les premiers résultats de cathodoluminescence semblent montrer que les défauts
pourraient impacter de facon significative 'émission de ces dispositifs. Nous devons
poursuivre ce type d’analyses pour comprendre le role que peut jouer chaque type de

défaut.




Finalement, nous avons étudié la microstructure des couches compensatrices
d’AlGaN car il été récemment montré qu’elles pouvaient aider a optimiser I’émission
des hétérostructures InGaN/GaN. Au cours de cette étude, seul I'effet du changement
d’épaisseur des couches d’AlGaN sur les multipuits quantiques d’'InGaN a été étudié.
Par diffraction des rayons X en haute résolution, il a été montré que 'augmentation
de ces épaisseurs entrainait une contrainte du puit InGaN sur GaN selon l'axe de
croissance [0001] et selon le long du plan basal [1120]. Par MET, il a été mis en
évidence que ces hétérostructures se relaxent en formant des défauts hexagonaux et
des dislocations « a » dont la densité augmente avec les épaisseurs des multicouches

AlGaN.

Cette étude montre donc que les hétérostructures de type InGaN/GaN ont des
mécanismes de relaxation de la contrainte variés et trés complexes pour des taux
d’'indium supérieurs a 16%. Certains mécanismes comme la formation des domaines
hexagonaux restent encore a déterminer; il est important de le clarifier par des
études beaucoup plus fines en fonction de l'épaisseur et de la concentration en
indium dans les puits quantiques d'InGaN. En ce qui concerne les couches
compensatrices de contrainte AlGaN, il faut approfondir les analyses pour arriver a
corréler la dégradation cristallographique observée par microscopie électronique en

transmission aux mesures de la photoluminescence.
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Analyse de la structure locale et propriétés optiques de semiconducteurs nitrures pour le
développement des diodes électroluminescence efficaces au-dela du vert

Les puits quantiques InGaN/GaN montrent la plus grande efficacité connue dans le
bleu-UV et le défi actuel dans ce type de matériau est de pousser leur émission vers
les grandes longueurs d’ondes. Ceci serait possible en augmentant la composition en
indium, mais il faut alors gérer les contraintes résultantes. Ce travail a mis en ceuvre
la microscopie électronique en transmission et la diffraction des rayons X pour
déterminer la composition chimique a l'intérieur des couches InGaN, le taux de
relaxation et le type de défauts présents. Les résultats montrent qu’il n’y a pas de
fluctuations de composition en indium dans les couches d’'InGaN étudiées avec des
taux d’'indium de l'ordre de 20%. Ainsi, la différence d’émission des échantillons
pourrait s’expliquer par la variation d’épaisseur des puits quantiques InGaN et la
présence de défauts. En effet, plusieurs types de défauts ont été observés et
caractérisés tels que les pinholes ou des domaines de défauts plans selon leur origine.
Dans les multicouches InGaN/GaN avec couches AlGaN compensatrices de contrainte,
la diffraction des rayons X a montré que lorsque I'épaisseur des couches d’AlGaN
augmente en gardant constante 1'épaisseur entre les couches actives d'InGaN (avec
une valeur d’environ 16-17 nm), les puits quantiques sont totalement contraints dans
le plan de croissance et en dehors. Par microscopie électronique, nous montrons que
leur relaxation se fait par formation aussi bien de défauts en domaines plans que de
dislocation de type a. Ces dislocations se propagent des puits quantiques vers la
surface, et la densité des défauts augmente avec I'épaisseur des couches d’AlGaN.

Mots clés: semiconducteurs III-V, puits quantiques, microscopie électronique en transmission,
diffraction des rayons X, défauts

Analysis of the local structure and optical properties of nitrides semiconductors for LEDs
beyond the green wavelength range

InGaN/GaN quantum wells show the highest known emission efficiency in UV-blue
and the current challenge is to push to longer wavelengths. This would be possible by
increasing the indium composition but the challenge becomes how to handle the
resulting strains. This work has combined transmission electron microscopy and X-
ray diffraction in order to determine the relaxation rates, the local chemical
composition and defects formation in these systems. The results show that there are
no composition fluctuations in these InGaN layers where the indium content was
around 20%. Therefore, the differences in emission may be explained by the changes
in quantum wells thicknesses and/or the presence of defects. Indeed, several types of
defects have been observed and characterized, such as pinholes or planar defect
domains. For InGaN/GaN quantum wells with strain compensating AlGaN layers, X-
ray diffraction showed that, when the AlGaN layer thickness increases, keeping
constant the spacing between InGaN layers (around 16-17 nm), the quantum wells
are totally strained in and out the growth plan. Using transmission electron
microscopy, it is shown that the relaxation occurs through the formation of domains
as well as a type dislocations. The dislocations propagate from the quantum well to
the surface and the density of the defects increases with the thickness of the AlGaN
layers.

Keywords: III-V semiconductors, quantum wells, transmission electron microscopy, X-ray diffraction,
defects




