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Résumé

Résumé

Ingénierie des défauts cristallins pour ’obtention de GaN semi-polaire

heéeteroepitaxie de haute qualite en vue d’applications optoélectroniques

Les matériaux semi-conducteurs III-N sont a I’origine d’une véritable révolution technologique. Qui
aujourd’hui n’a pas entendu parler ou n’a pas utilisé des dispositifs optoélectroniques composés de
diodes ¢électroluminescentes ou lasers de différentes couleurs ?

Malgré I’effervescence autour de ces sources lumineuses (bleu notamment), leurs performances dans
le vert et 'ultraviolet demeurent limitées. La principale raison a cela est I’orientation cristalline
(0001)y.x (dite polaire) selon laquelle ces matériaux sont généralement épitaxiés et qui induit de forts
effets de polarisation. Ces effets peuvent cependant étre fortement atténués par 1’utilisation
d’orientations de croissance dite semi-polaires. Malheureusement, les films de GaN semi-polaires
hétéroépitaxiés présentent des densités de défauts trés importantes ce qui freine tres fortement leur
utilisation.

L’enjeu de cette thése de doctorat est de réaliser des films de GaN semi-polaire (11-22) de haute
qualité cristalline sur un substrat de saphir en utilisant la technique d’épitaxie en phase vapeur aux
organométalliques. La réduction de la densité de défaut étant I’objectif majeur, différentes méthodes
d’ingénieries de défauts s’appuyant sur la structuration de la surface des substrats et sur la croissance
sélective du GaN, ont été¢ développées. En paralléle, des études combinant cathodoluminescence et
microscopie €lectronique a transmission ont permis de mettre en évidence les défauts structuraux
générés lors de I’hétéroépitaxie, mais surtout d’en comprendre le comportement afin d’étre en mesure
de les annihiler. Grace a une ingénierie fine et a I’optimisation des procédés de croissance, les densités
de défauts obtenues ont permis d’établir de I’état I’art actuel du GaN semi-polaire hétéroépitaxié.

La reproductibilité de ces résultats a rendu possible la fabrication de pseudo-substrats 2 pouces de
GaN semi-polaire (11-22)g,y de haute qualité, constituant ainsi une plateforme idéale aux futurs
dispositifs optoélectroniques semi-polaires.

Par la suite, dans le but d’améliorer les performances des diodes électroluminescentes vertes, une
étude préliminaire dédiée a I’optimisation de leur zone active, et plus précisément aux puits quantiques
semi-polaires InGaN / GaN, a été menée.

D’autre part, au cours de cette these, le développement de substrats autosupportés de GaN semi-
polaires, ainsi que la confection de cristaux 3D de grande taille (200 um de largeur) dont la qualité
cristalline est comparable aux cristaux de GaN massifs ont ét¢ démontrés. Ces deux approches
représentent aujourd’hui de nouvelles voies a explorer pour s’approcher encore plus de la situation

idéale que serait ’homoépitaxie.

Mots-clefs :
Semi-conducteurs II-V, nitrure de gallium, semi-polaire, épitaxie, EPVOM, cathodoluminescence,

croissance sélective, diode électroluminescente.
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Abstract

Abstract

Defect engineering applied to the development of high quality heteroepitaxial

semipolar GaN for optoelectronic applications

Nitride based materials are the source of disruptive technologies. Nowadays, everyone has heard of or
used optoelectronic devices made of light emitting diodes or laser diodes of different colors.

Despite the technological turmoil generated by these light sources (blue in particular), their efficiency
for green or ultraviolet emission is still limited. For these applications, the main issue to address is
related to strong polarization effects due to the (0001)yy crystal growth orientation (polar
orientation). Nevertheless these effects can be drastically decreased using semipolar growth
orientations. Unfortunately semipolar heteroepitaxial films contain very high defect densities which
hamper their adoption for the time being.

The aim of this doctoral thesis is to achieve semipolar (11-22) GaN of high crystal quality on sapphire
substrate by metalorganic chemical vapor deposition. Defect reduction being the main objective,
several defect engineering methods based on sapphire substrate patterning and GaN selective area
growth have been developed. In parallel, studies combining characterization techniques such as
cathodoluminescence and transmission electron microscopy have highlighted the structural defects
generated during heteroepitaxial growth, and most importantly have provided an insight into how they
behave in order to lead to their annihilation. Thanks to refined engineering processes and growth
condition optimizations, the remaining defect densities have been reduced to a level that establishes
the current state of the art in semipolar heteroepitaxial GaN.

The reproducibly of these results has enabled the achievement of high quality 2 inches semipolar (11-
22) GaN templates, thus forming an ideal platform for the growth of the forthcoming semipolar
optoelectronic devices.

With this in mind, in order to improve green light emitting diodes efficiency, a preliminary study
dedicated to the optimization of their active region, and more precisely of the semipolar InGaN/ GaN
quantum wells, has been conducted.

Finally, the development of semipolar GaN freestanding substrate has been performed, and beyond,
the realization of large size (200 um wide) crystals with a structural quality similar to that of bulk GaN
has been successfully demonstrated. These last two approaches pave the way to quasi-homoepitaxial

growth of semipolar structures.

Keywords:

III-V semiconductors, gallium nitride, semipolar, epitaxy, MOCVD, cathodoluminescence, selective

area growth, light emitting diode.
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Introduction

Introduction

Les premiéres recherches portant sur les diodes électroluminescentes (DELs) a base de nitrure de
gallium (GaN) et de ses alliages remontent aux années 1970 (1972 : premiére DELs en GaN '). Mais
les avancées les plus significatives ont été réalisées a la fin des années 1980 et au début des années
1990 avec I’amélioration de la technique de dépot par 1’épitaxie en vapeur aux organométalliques
(EPVOM) 2, I’optimisation de la nucléation sur des substrats exogéne ° et la découverte du dopage de
type p par Mg (activé par irradiation électronique * puis par recuit thermique °). Alors que les diodes
rouges et vertes existent depuis un demi-siécle, la réalisation en 1994 ° de diodes bleues possédant une
importante efficacité d’émission lumineuse a permis par la suite la mise au point de sources de lumicre
blanche intenses. Cette prouesse technologique a d’ailleurs été récompensée par le prix Nobel de

physique 2014.

Les dispositifs a base de GaN ont fait 1’objet d’améliorations successives et ont permis plusieurs
ruptures technologiques.

Par exemple, au niveau du stockage de I’information, 1’introduction des diodes lasers (DLs) bleues en
1996 " a permis dans les années suivantes d’augmenter la densité de stockage optique et de passer des
CDs et DVDs au DVD-Blu-ray.

L’optimisation des dispositifs DELs émettant de la lumiére blanche est aujourd’hui en train de
bouleverser I’industrie de I’éclairage. En effet ces nouvelles sources de lumiére consomment trés peu
d'¢lectricité (quelques Watts) pour une méme luminosité et ont une durée de vie plus élevée (50000 h
de fonctionnement) que les autres types de sources de lumiére blanche : ampoules a incandescence (40
W, 1000 h de fonctionnement) ou ampoule a fluorescence (10 W, 10000 h de fonctionnement). (Voir
la Figure: 1(a)). Leur adoption massive pourrait avoir un impact considérable quand I’éclairage
représente actuellement 20 a 25% de la consommation d’énergie ¢lectrique mondiale. Dans le cas
particulier de la France, 1’éclairage représente 12% de la consommation électrique d’un logement et
I’¢éclairage public constitue 41% de la consommation ¢lectrique des collectivités territoriales (Source :
ADEME 2014). Cela implique que I’amélioration de la technologie des DELs aura un role déterminant

a jouer dans les économies d’énergie de demain.

Une description schématique d’une DEL est représentée sur la Figure: 1(b), une lampe est composée
de plusieurs DELs de ce type (environ une dizaine). Une structure DEL émettant dans le bleu peut étre
recouverte de phosphores afin de convertir la lumiére bleue en lumiére blanche.

Dans tous les exemples actuels de produits commercialisés a base de matériau GaN, I’orientation

cristalline utilisée est dite polaire. Cela veut dire que la croissance du matériau est réalisée dans la
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direction de I’axe ¢ (I’axe de la maille cristalline hexagonale du GaN). Les dispositifs a base de GaN
polaire constituent aujourd’hui, derriére le silicium, le second chiffre d’affaire annuel dans la filiére

des matériaux semi-conducteurs.

Incandescent Fluorescent LED

a)r

Inside a
Light Emitting

Emitted Light
Beams

Diode

Transparent
Plastic Case

40W 10w 1.5W
1000 hours 10,000 hours 50,000 hours

Terminal Pins

Figure: 1 : (a) Comparatif de la durée de vie et de la consommation électrique de différentes technologies
de lampes. (Source: Osram Gmbh). (b) Description schématique d’une DEL (Source :

HowStuffWorks.com).

Comme il sera expliqué dans le chapitre 1, I’orientation polaire convient trés bien pour les DELs
bleues, mais moins bien pour les DELs a plus grandes ou plus courte longueurs d’ondes (vertes ou
ultraviolettes par exemple) en raison d’effets de polarisations importants. Pour ces applications
optoélectroniques émergentes, ainsi que pour d’autres applications dans le domaine de 1’électronique
(HEMT « normally OFF »), un matériau GaN avec une orientation dite non-polaire ou semi-polaire,
c’est-a-dire avec une orientation de croissance du cristal de GaN différente (I’axe c est incliné par
rapport a I’axe de croissance), peut étre préférable. En effet ces orientations permettent de réduire

drastiquement les effets de polarisations.

Les travaux portant sur ces orientations non/semi-polaires ont commencé a avoir une certaine ampleur
durant les dix derniéres années avec une forte croissance autour de 2010 comme 1’atteste la Figure: 2.
Il n’y avait seulement que 20 publications par an traitant du sujet en 2004 alors qu’aujourd’hui environ
200 publications sont éditées chaque année.

Cependant le développement de cette technologie se heurte a un principal écueil, il n’existe pas de
substrat adapté permettant la croissance GaN d’orientations non/semi-polaires sur de grande surfaces
(diametres 2 pouces et plus), de qualité structurale suffisante pour réaliser des dispositifs performants

et a un colt de fabrication pouvant autoriser un éventuel usage industriel.

Ce travail de theése consiste a lever ce verrou technologique en utilisant la croissance de GaN semi-
polaire par EPVOM sur des substrats de saphirs structurés. Les résultats qui ont été obtenus reposent
principalement sur I’interaction étroite entre 1’étude des défauts structuraux, la croissance épitaxiale et

la structuration des substrats.
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Figure: 2 : Nombre de publications et de citations annuelles portant sur le GaN et ses alliages

d’orientations non/semi-polaires d’aprés Web of Science.

Le chapitre I rappellera quelques généralités sur les matériaux nitrure d’éléments III (III-N) et
s’attachera a décrire les propriétés physiques qui sont propres aux orientations non/semi-polaires. Les
applications optiques et électriques ou ces orientations particuliéres pourraient s’avérer intéressantes
seront présentées.

Le chapitre II décrira I’approche hétéroépitaxiale sur saphir pour la croissance du GaN ainsi que les
défauts qui lui sont associées et les techniques utilisées pour les caractériser. Les objectifs a atteindre
en termes de qualité structurale seront définis et il sera présenté 1’état de 1’art des différentes stratégies
d’ingénierie de défauts appliquées aux films de GaN semi-polaires.

Le chapitre III portera sur la nucléation sélective par EPVOM de GaN (11-22) sur des facettes de
saphir (0001) inclinées. La structuration des substrats de saphir par voie humide sera décrite. On
s’attachera ensuite a décrire les possibilités de gestion des défauts qu’offre cette approche. Enfin des
croissances sélectives hétéroépitaxiale sur de grandes périodes de structuration seront montrées.

Le chapitre IV traitera de la réalisation de pseudo-substrat (11-22)g.n par le développement d’une
méthode de croissance par EPVOM en 3 étapes qui s’appuiera sur les résultats issus du chapitre III.
Les films obtenus seront principalement caractérisés par cathodoluminescence (CL) et par microscopie
¢électronique a transmission (TEM) dans le but de comprendre la génération, maitriser la propagation
et estimer la densité des défauts présents. Pour finir les films de GaN semi-polaires de hautes qualités
cristallines réalisées par ce procédé innovant seront avantageusement comparés a [’état de I’art

antérieur a ces travaux.
Le chapitre V consistera a la présentation et au développement de la preuve de concept de plusieurs

méthodes originales d’ingénierie de défauts appliquées au GaN semi-polaire. Parallélement a cela, la

recherche de procédés permettant 1’auto-séparation de films semi-polaires sera examinée. Tout
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d’abord, un nouveau procédé de croissance sélective homoépitaxiale sera montré. Puis on introduira
ensuite une technique d’élimination des défauts par 1’utilisation d’un masque a ratio d’aspect élevé.
Par la suite, on étudiera des reprises de croissance par épitaxie en phase vapeur aux hydrures (HVPE).
Il sera notamment présenté la réalisation et la caractérisation de substrats de GaN semi-polaire
autosupporté ainsi que de cristaux de (11-22)g,n 3D de qualité exceptionnelle, se rapprochant des
substrats massifs de GaN.

Le chapitre VI présentera une étude collaborative portant sur des hétérostructures de puits quantiques
InGaN/GaN (11-22) épitaxiés sur les pseudo-substrats développés au chapitre IV. L’absence d’effets
de polarisation significatifs sera démontrée, puis on s’attachera a décrire les différents parametres de
croissance permettant d’optimiser [’efficacité d’émission dans le vert. Des structures avec un
rendement quantique interne autour de 25% @525-535 ainsi qu'une LED seront présentées et leur

limitations seront discutées en vue de futures améliorations.

N.B : Les observations TEM présentées dans cette thése ont été effectuées par P. Vennégués et les

mesures de photoluminescence ont été réalisées par P. De Mierry.
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I. Généralités sur le GaN semi-polaire

I.1. Structure cristalline et propriétés optiques du
GaN

Les matériaux nitrures d’éléments III (III-N) peuvent avoir deux organisations cristallines. Celle qui se
forme généralement est la phase wurtzite mais il est aussi possible de former la phase zinc-blende qui
est métastable (elle peut étre stabilisée par I’emploi de substrats cubique et avec I’emploi de certaines
conditions de croissance).

La structure wurtzite idéale est formée par deux sous réseaux hexagonaux compacts. Ils sont formés
respectivement par les atomes d’¢élément III (Ga ou In ou Al) et par les atomes d’azotes. Les deux
sous-réseaux sont décalés entre eux de 3c¢/8 selon I’axe c¢ et forment un empilement de type
...ABABAB... . Chaque atome posséde une liaison atomique avec quatre atomes de 1’autre espéce
chimique, se placant ainsi au centre d’un tétraedre. Le groupe d’espace correspondant a la phase

wurtzite du nitrure de gallium est P6;mec.

[000-1] N

-

Figure I:1 : Structure atomique d’un matériau ITI-N (ici GaN). Les atomes III sont en jaune et les atomes
N sont en gris. Les liaisons atomiques sont symbolisées par les segments bicolores. Le réseau wurtzite est

défini par les paramétres a et ¢ et u. Les directions de la polarité Ga et N sont indiquées.

On peut observer que le long de I’axe ¢ de la wurtzite on a une liaison III-N. Par convention la
direction [0001] ou +c est définie comme allant de I’atome III vers I’atome N selon I’axe c¢ et
inversement pour la direction [000-1] ou —c. L’axe ¢ est un axe polaire et on parlera d’orientation
polaire quand la croissance se fera selon +c ou —c. Un cristal dont la croissance se fait dans la direction
+c est dit de polarité III (Ga, Al ou In), alors qu’un cristal dont la croissance se fait dans la direction —

est dit de polarité N.
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Cependant, I’empilement réel du GaN n’est pas idéal, les atomes ne sont pas situés exactement au
centre des tétraédres, et le décalage réel entre les deux sous réseaux est défini par le paramétre u (au
lieu de 3¢/8) comme mis en évidence sur la Figure I:1. Une conséquence a cela est que les barycentres
des charges positives et négatives des liaisons ioniques III-N ne coincident pas.

On a donc la formation d’un dipdle le long de ’axe c. Cet axe étant unique (il n’est reproduit par
aucun ¢élément de symétrie de la structure), on a la formation d’une polarisation dite spontanée suivant

I’axe c.

En changeant 1’atome d’¢élément III on modifie les paramétres a et ¢ de la structure wurtzite.
La différence de paramétre de maille implique que le GaN (a = 3.188 A) sera en compression sur de

IPAIN (a=3.112 A, Aa/a= -2.4%) et en tension sur de 1’InN (a = 3.538A, Aa/a= 10.9%).

7 T ceel, T T T T T T
JAN e BeS
o
i
f -
3
=
@
°
§ )
Mo ok GaAsO = AiSb
11 InP
ALO] [6H-sic|  [si(111)] e 0
0 1 1 [ 1 1 I 1 A |

25 30 35 40 45 50 55 60 85 7,0
Paramétre de maille (A)

Figure I:2 : Energie entre la bande de valence et la bande de conduction en fonction du paramétre de

maille dans le plan des matériaux III-N (entouré en rouge) par rapport aux autres semi-conducteurs.'

L’énergie entre la bande de valence et la bande de conduction du groupe des III-N (entouré en rouge)
ainsi que celles d’autres matériaux III-V et II-VI sont comparés sur la Figure I:2. Il est notable que les
nitrures d’¢lément III et leur alliages permettent d’obtenir des émissions lumineuses qui couvrent tout
le spectre du visible ainsi qu’une partie de ['ultraviolet De plus, le fait que les matériaux III-N soient
des semi-conducteurs a gap direct, comme le montre la structure de bande sur la Figure 1:3(a) pour le

cas du GaN, en fait des matériaux de choix pour les réalisations de sources lumineuses.
La zone entourée en rouge correspond a I’écart minimum entre la bande de conduction et la bande de

valence du GaN, elle est située au centre I" de la zone de Brillouin. Sur la Figure [:3(b) est représentée

schématiquement la structure de bande I" autour de k = 0.
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Figure I:3 : (a) Structure de bande théorique du GaN 2. La zone autour du centre I' est entourée en rouge.

(b) Représentation schématique de la structure de bande I'" autour de k = 0 illustrant la dégénérescence en

3 bandes de la bande de valence .

Il y a une unique bande de conduction alors que la bande de valence est dégénérée en 3 bandes en

raison de ’interaction spin orbite et du champ de déformation cristallin (wurtzite non-idéale). Ces 3

bandes de valence donnent lieu a la possibilité de formation de 3 excitons A, B et C.

.1.1. Orientations

Aujourd’hui la plupart des dispositifs issus de la filicre GaN sont réalisés selon 1’orientation polaire

(0001) (Figure I:4(a)), mais il possible de réaliser la croissance cristalline selon d’autres orientations.

(1123)

s1-plane

[1100]/

(0001) c-plane

(@)

! (b)

0001], !
gl
T {tizio
oo
3
(12013 >770)

(1123) s1-plane

(1122) s2-plane

[1100]

(1121) s3-plane

(1120) a-plane (1010) m-plane
I (c) 1 1
] 1 1
1 1 1
1 1
1
1 1 1
1 1 1
e | - -- B
1 [0001]1/ N ~tooot)| S
[1100] [1210]
(1122) s2-plane (1121) s3-plane
(1012) s4-plane (1011) s5-plane
(9) (h)

Figure I:4 : Représentation schématique d’exemple de plans cristallins du GaN. ?

_ (2021) s6-plane
(i)

Elles peuvent étres des plans prismatiques de la wurtzite, situés perpendiculairement a I’axe unique

polaire, on parlera alors de plans non-polaires (Figure 1:4(b) et (c)). Il est aussi possible d’épitaxier une

B MG D
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surface nominale qui présente une orientation cristalline inclinée par rapport I’axe c, il s’agira de plans

semi-polaires (Figure 1:4(d), (e), (f), (g), (h), (1)).

Dans ce travail de thése I’orientation semi-polaire utilisée est le GaN (11-22).

La Figure I:5 montre une comparaison des surfaces théoriques idéales (0001) ((a) et (c)) et (11-22) ((b)
et (d)) en vue plane et en vue de section. La surface (11-22)g.n représentée ici est une simple découpe
de la wurtzite selon un angle de 58.41°, elle ne correspond pas a la reconstruction de surface réelle qui
va tendre a minimiser 1’énergie de surface. Cependant elle permet dans le cas semi-polaire de mettre
en évidence de facon simple la présence conjointe d’atomes de Ga et d’atomes N en surface

contrairement aux orientations polaires.

¢ [0001] b) . [ooo11l (11-22)
a[11-20]£ ~2 _;-;‘2-2 -2- \43
m [1-100] J m [1-100]
" ¥

i{{({mm 5@65(\6

111 e s
{{ {%i{%bél Ay

L

Figure I:5 : Représentation de ’arrangement atomique de ’empilement wurtzite GaN. Les atomes de Ga
sont en gris et les atomes N sont en rouge. (a) Vue en section de la surface (0001). (b) Vue en section de la
surface (11-22). (c) Vue plane de la surface (0001). (d) Vue plane de la surface (11-22). Les vues (11-22)g,n
sont obtenues par simple découpe a 58.4° de I’empilement polaire. (J-M. Chauveau, communication

privée).

1.1.2. Relations d’épitaxie entre GaN et saphir

Dans ce travail de thése I’épitaxie du GaN a été essentiellement effectuée sur un substrat hote de
saphir. La Figure 1:6 présentent les relations d’épitaxies rencontrées le plus souvent lors de la
croissance GaN/saphir. La plupart du temps I’orientation cristalline du substrat impose 1’orientation du
film épitaxié, cependant sous certaines conditions de croissance on peut obtenir des orientations
différentes du GaN pour un méme substrat de saphir. Pour exemple avec du saphir plan-m il est
possible d’obtenir des films de GaN orientés (10-13) *, (11-22) * ou (1-100) °. Par ailleurs, il est
notable que dans le cas de la croissance épitaxiale du GaN sur saphir selon des orientations non-
polaires le réseau de bravais peut ne plus étre hexagonal mais peut devenir orthorhombique. Cela est
da a la présence de contrainte provenant de la croissance hétéroépitaxiale, cette derniére cause une
déformation ¢élastique de la maille du GaN (voir chapitre II). Dans le cas du GaN non-polaire cette

déformation est anisotropique, ce qui conduit a une réduction de la symétrie de la maille qui devient
26
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alors orthorhombique. Dans le cas de la croissance de GaN semi-polaire sur saphir le réseau de
Bravais est aussi déformé de maniére anisotropique. De plus, il peut venir se rajouter une déformation
de cisaillement en raison de I’inclinaison de 1’axe ¢ conduisant a un réseau de Bravais de type
triclinique . Dans ce travail de thése on considérera que les déformations anisotropique et de

cisaillement sont faibles et donc que la maille cristalline du GaN est quasi-wurtzite.

T<ooo1> (a)

<0001>,

‘ =ty 120> ©)
c-plane sapphire v

(d)

0001>
<0001>,

|a-plane sapphire 3

iy

m-plane sapphire |

Figure 1:6 : Relations d’épitaxies généralement observées entre le GaN et le saphir. (a) GaN (0001) //
saphir (0001). (b) GaN (11-20) // saphir (1-102). (¢) GaN (11-22) // saphir (1-100). (d) GaN (0001) // saphir

(11-20). (e) Plans cristallins du saphir (réseau de Bravais rhomboédrique). 8

Dans le systeme de croissance qui sera principalement étudié dans ce travail de thése et qui correspond
au cas de la croissance sélective du GaN sur des facettes (0001) de saphir inclinées et structurées a
partir d’un saphir plan-r nominal, les relations d’épitaxies (0001)gan // (0001 )0 SONt cOnservées mais
I’orientation de la maille GaN suit I’inclinaison de la facette de saphir. La Figure 1:7 décrit les
relations d’épitaxie dans ce cas particulier. Les orientations du saphir sont en gris et les orientations du

GaN sont en noir.

1(11-22)

[2-1-10]
[1-100]

[-2201]

Figure I:7 : Représentation schématique des relations d’épitaxie du GaN aprés croissance sélective sur les
facettes (0001) inclinées d’un substrat de saphir plan-r structuré. En noir les orientations du GaN et en

gris celles du saphir. °
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1.2. Effets de polarisations dans les nitrures

Il a été vu au paragraphe 1.1 que la structure wurtzite des III-N posséde une polarisation spontanée

selon I’axe ¢ qui est une propriété intrinséque du matériau '°.

Dans le cas ou une hétérostructure est réalisée, la structure wurtzite de I’empilement peut étre
déformeée en raison de la différence de parametre de maille et de coefficient de dilatation thermique
entre les matériaux. La déformation de la maille cristalline entraine 1’apparition d’une polarisation
piézo-¢électrique qui vient s’ajouter a la polarisation spontanée.

La polarisation piézo-électrique d’un film cristallin est dépendante de 1’état de contrainte, pour une
contrainte compressive la polarisation piézo-électrique est positive et elle est négative pour une
contrainte extensive, en prenant pour sens positif la direction [0001] ',

La polarisation totale est donnée par la somme de la polarisation spontanée et de la polarisation piézo-

électrique.
Ga-face N-face
Axe c
tensile ‘L ¢ tenslie
strain strain
< [ WPse wPee | AlxGarN | Argp Arpg |-
_____ +a <
A GaN  |#Pgp
g compress.
co::?.’::s T In.Ga, _N T strain
— | vPsp fPPE xG21xN | APgp & PpE | <
o SO =Y = b
vFsp GaN | #prgp
tenslle \l x> 0.7 x<0.7 ,T coz:r’r;‘ss.
strain
*PSP GaN fPsp

Figure 1:8 : Représentation de différents états de polarisation en fonction de I’empilement ITI-N réalisé. "'

La Figure [:8 montre I’état de polarisation des différents cas de figure qui peuvent se présenter lors de

la réalisation d’hétérostructures III-N selon la polarité I1I ou N.

1.2.1. Effet Stark confiné quantique (QCSE)

Une conséquence directe de la présence de la polarisation est que [’on va retrouver des différences de

polarisations aux interfaces des hétérostructures III-N. Cela entraine la création d’un plan de charge a
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I’interface des matériaux. Dans le cas d’empilement de type puits quantiques, les charges présentes
aux interfaces vont entrainer la formation d’un champ électrique interne a travers le puits ce qui va
modifier la structure de bande de I’empilement'?.

Ce phénoméne est décrit par la Figure 1:9 dans le cas d’un puit quantique GaN dans une barricre
AlGaN. La présence de polarisations cause la courbure des bandes de valence et de conduction Figure
1:9(a) alors que leur absence se traduit par un diagramme de bandes plates Figure 1:9(b).

La courbure des bandes peut étre intéressante pour certaines applications comme les transistors a haute
mobilité électronique (HEMT). En effet si la courbure de la bande de conduction est suffisante elle
peut passer en dessous du niveau de Fermi et amener a la création d’un gaz bidimensionnel d’électrons
(2DEG).

Cependant pour la plupart des applications optoélectroniques cet effet est nuisible aux performances et
aux propriétés des dispositifs. D’une part la courbure des bandes va séparer spatialement les porteurs
de charges et donc réduire leur probabilité de recombinaison radiative. D’autre part cela va diminuer
I’énergie de transition comme on peut le voir sur la Figure 1.9, il s’agit de I’effet Stark confiné

quantique (QCSE).

Une autre conséquence du QCSE est que dans les dispositifs optiques pilotés a différentes densités de
courant, 1’énergie d’émission lumineuse peut varier. En effet, sous forte injection de courant, les
charges inter-faciales peuvent étre écrantées, ce qui entraine un décalage cette fois vers les plus hautes

énergies due & I’affaiblissement du QCSE .

a) 0.4F b) c)
. 0.2r
0.2f
I 0.1f - C-plane M-plane
0.0} - E
| ?‘L 0.0+ - g
> =
= = 9 = = =
| chj 3.49 eV 2
32} =331 : 8
| -3.4F
-3.4r
i -35; 1 ; . . . . .
86, N N — : ! — 3.0 3.1 3.2 33 34 35
-10 -5 0 5 10 15 -10 -5 0 5 10 15 Phaten shegy (64)
Depth (nm) Depth (nm)

Figure 1:9: (a) Structure de bande théorique d’un puit quantique GaN/Al,;GayoN tenant en compte les
effets de polarisation. (b) N’en tenant pas compte. (¢) Spectres CL de I’émission d’un empilement de 15

puits quantiques GaN/Al, ;Ga,oN epitaxiée selon ’orientation polaire ¢ (0001) et non-polaire m (1-100). "

Dans le cas du GaN non-polaire la direction de la polarisation est perpendiculaire a la direction de
croissance et donc aucun plan de charges inter-faciales n’est formé. On se retrouve donc avec la

structure de bande théorique décrite par la Figure 1:9(b). Waltereit et al.'"* ont montré que cela se
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traduit bien expérimentalement par une absence de décalage de la longueur d’onde d’émission par

rapport au GaN polaire (Figure 1:9(c)).

1.2.2. Cas des nitrures semi-polaires

Si on s’intéresse maintenant au GaN semi-polaire, on se retrouve dans un cas intermédiaire ou la
direction de la polarisation varie avec I’inclinaison de I’axe ¢ de la wurtzite.

Romanov et al."” ainsi que Gil et al.'® ont calculé la différence de polarisation aux interfaces
InGaN/GaN et AlGaN/GaN en fonction de 1’angle d’inclinaison de I’axe ¢ et en faisant varier la
composition d’alliage. Bigenwald et al.'” ont ensuite généralisé ce calcul pour les différentes types
d’interfaces possibles au sein de la filiére matériau (Al, In, Ga)N.

Dans le cas d’une interface InGaN/GaN, on remarque que la différence de polarisation s’annule pour

un angle autour de 45° et est fortement réduite de 35° 4 90° (Figure 1:10(a)).

a)
nonpolar
polar semipolar m- (1010)
¢-(0001) | Ga, N (1122)  (2021) a-(1120)
. (1013) (1011) (2021)
0.03rJ2 (3031) | (3031)
—~ 0.02
£
S 0.01
a0 - =
< 105" 120

-0.01

b} 0.01. AlLGa,N
& gl_15° 30° 45° 60°
()

75°  90°

-0.04*
Figure I:10 : Différence de la polarisation totale aux interfaces de puits quantiques en fonction de ’angle
de I’axe c et de la variation de la composition d’alliage. (a) Puits In,Ga,_N/GaN. (b) Puits Al,Ga, \N/GaN,
1:x=01,2):x=02,3):x=03,4) : x=04. "%

Pour une interface AIGaN/GaN la différence de polarisation est nulle pour un angle de 70° et elle est
fortement réduite de 55° a 90° (Figure 1:10(b)). Il s’agira donc d’utiliser des orientations semi-polaires
qui rentrent dans ces gammes d’angles d’inclinaison de 1’axe ¢ pour bénéficier significativement d’une

réduction des effets de polarisation.
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|.3. Défauts cristallins dans le GaN

L’hétéroépitaxie et la réalisation d’hétérostructures a base de GaN conduisent a la création de défauts

cristallins que 1’on va s’attacher a décrire dans ce paragraphe.

.3.1. Dislocations

Une dislocation est un défaut linéaire qui constitue une discontinuité dans I’empilement atomique du

—

réseau cristallin. Elle est définie par un vecteur unitaire “ parallele a sa ligne de propagation et par
’amplitude du décalage qu’elle engendre dans le réseau atomique, appelée vecteur de Burger '*. Si le
vecteur de Burger introduit une translation exacte du réseau atomique la dislocation est
dite « parfaite », si ce n’est pas le cas elle est dite « partielle »

Dans les composés III-N wurtzite la croissance sur un substrat hote exogene, tel que le saphir, se

traduit par la génération d’un nombre important de dislocations (voir chapitre II).

2 T
Wy
+
2 ]!

)

Figure 1:11 : Représentation de la structure wurtzite du GaN, les différents types de dislocations sont

indiqués.

11 existe trois types de dislocations parfaites dans les matériaux III-N wurtzite:
e Les dislocations de type a possédent un vecteur de Burger parall¢le au vecteur a de la Figure
I:11 et égal a 1/3 <11-20>.
e Les dislocations de type ¢ possedent un vecteur de Burger parallele au vecteur ¢ de la Figure
I:11 et égal <0001>.
e Les dislocations de type a + ¢ possédent un vecteur de Burger paralléle au vecteur ¢ de la

Figure I:11 et égal a 1/3 <11-23>.
Dans les orientations non/semi-polaires, des dislocations partielles (PDs) peuvent terminer des fautes

d’empilements du plan basal (BSFs) (voir chapitre 11.2). Ces dislocations ont vecteur de Burger qui

dépendra du type de la BSF.
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1.3.2. Mécanisme de glissement des dislocations

Une maniére de relaxer la contrainte accumulée est 1’extension de segments de dislocations d’interface
formés a partir la courbure des dislocations traversantes a 1’interface. Ce mécanisme de relaxation a
6té observé dans les matériaux semi-conducteurs cubiques et a été décrit par Matthews et Blakeslee .
Un systeme de glissement est défini par la ligne de propagation de la dislocation et par le plan dans
lequel elle peut glisser.

Le facteur de Schmidt « cos(b”, F~).cos(n’, I~ )», ou b est le vecteur de Burger, F la force de
déformation appliquée et n le vecteur normal au plan de glissement, permet d’évaluer I’efficacité d’un
systéme de glissement pour relaxer la contrainte ',

Dans la structure wurzite les plans les plus favorables a la relaxation par glissement de dislocations
sont respectivement le plan basal (systeme primaire), les plans prismatiques (systéme secondaire) et

les plans inclinés (systéme tertiaire).

L’orientation utilisée lors de 1’épitaxie d’hétérostructure a son importance en ce qui concerne la
relaxation plastique de la contrainte accumulée.

Dans le cas d’hétérostructures III-N (0001) Ia structure hexagonale de la wurtzite rend impossible la
relaxation de la contrainte par la création de glissement de dislocations aux interfaces par un plan de
glissement principal (basal ou prismatique) (Figure [:12(a),(b) et (c)) car ils sont paralléle ou

perpendiculaire a la direction de croissance *°, autrement dit le facteur de Schmidt est nul. Ainsi, seuls

les systémes de glissement tertiaires composés de plans inclinés peuvent &tre activés.

(g)

Glide plane: ~ (0
(0001) ¢ - planE’,.\T P
9 )7

&

GaN substrate

Figure 1:12 : Plans de glissements d’une structure hexagonale. (a) Plan de glissement primaire(b), (c)
Plans de glissements secondaire. (d), (e), (f) Plans de glissements tertiaires. 2 (g) Représentation
schématique dans le cas semi-polaire de la relaxation de la contrainte par la formation d’une dislocation

de rattrapage paramétrique suite au glissement dans le plan basal d’une dislocation traversante. 3
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Dans les hétérostructures I1I-N semi-polaires ceci n’est plus le cas, le plan de glissement (0001 ).y qui
est le plus favorable pour effectuer une relaxation par glissement * est actif du fait de son inclinaison
par rapport au plan de croissance. Ainsi a partir d’une certaine épaisseur, appelée épaisseur critique, la
contrainte de cisaillement accumulée pourra étre réduite par la courbure d’une dislocation traversante
a I’interface sous la forme d’une dislocation de rattrapage de paramétre de maille (MD de 1’anglais
misfit dislocation) *. Ce systéme glissement permet de relaxer la contrainte dans la direction
perpendiculaire a la ligne de dislocation dans le plan d’interface.

Cette dislocation peut par la suite ensuite étre annihilée par une autre MD, continuer de se propager a
I’interface ou se courber a nouveau verticalement jusqu’a sortir du matériau (Figure 1:12(g)).

En régle générale, si le film est épaissit encore au-dela de 1’épaisseur critique correspondante au
déclenchement du mécanisme de relaxation primaire par glissement selon le plan basal, un second
systéeme relaxation par glissement peut étre activé au niveau des plans prismatiques {1-100};.x ce qui

permet de relaxer la contrainte dans une direction supplémentaire **** .

1.3.3. Fautes d’empilements du plan basal (BSFs)

Les BSF sont des défauts planaires causés par une perturbation de 1’empilement wurztite
...ABABAB... par un empilement de type zinc-blende ...ABCABCABC... . La Figure 1:13 met en
évidence les bréches dans I’empilement wurtzite (triangles orange).

Une BSF qui ne modifie pas I’arrangement au niveau du plus proche atome voisin est appelée une
faute intrinséque. Au contraire, si la BSFs introduit une rupture dans I’empilement elle sera dite

extrinséque.
Il existe 3 types de BSFs dans le GaN :

e Les BSFs intrinséques de type 1 (I1) sont formées par la suppression d’un plan basal suivi du
glissement de 1/3 <10-10> de la maille cristalline situ¢e au-dessus.

e [Les BSFs intrinseques de type 2 (I2) résultent d’un glissement de 1/3 <10-10> de
I’empilement atomique.

o Les BSFs extrinséques (E) sont produite par I’insertion d’un plan basal supplémentaire.'®

Les BSFs de type I1, 12 et E correspondent a respectivement 1, 2 et 3 bréches dans la structure

wurtzite et ont une énergie de formation dans le GaN de 10 meV, 24 meV et 38 meV.”’
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Figure 1:13 : Structure de ’empilement des BSFs I1, 12 et E. Les rangées atomiques ou I’empilement zinc-
blende est maintenu est en orange. Les bréches dans I’empilement wurtzite sont quant a elle symbolisées

par des triangles orange. *°

1.3.4. Défauts ponctuels

Un défaut ponctuel correspond en une perturbation d’un seul point du réseau atomique. Il peut s’agir
d’une lacune, d’un site atomique ou de la présence d’un atome en site interstitiel ou substitutionnel. En
raison de la nature ionique de la liaison atomique III-N la création d’un défaut ponctuel doit étre
compensée par la création d’un second défaut ponctuel afin de conserver la neutralité des charges dans
I’ensemble du matériau. Ainsi une lacune peut se former en paire avec une lacune de 1’espéce opposée
(défaut de Schottky) ou associée avec le positionnement d’un atome en site interstitiel de la méme

espece (défaut de Frenkel).

Les impuretés peuvent aussi considérées comme des défauts ponctuels extrinséques. Dans le GaN les
impuretés introduites, volontairement ou non, sont principalement des atomes de Si, In, Al, O, Mg et C

et sont essentiellement de nature substitutionnelle.”®

1.4. Incorporation d’éléments chimiques : dépendance

de 'orientation cristalline du GaN

1.4.1. Impuretés et dopage

Le contrdle de la présence d’impuretés est important, en effet elles peuvent changer les propriétés des
films de GaN en leur conférant par exemple un comportement donneurs ou accepteur d’électrons.
Cruz et al.” ont étudié Iinfluence de I’orientation cristallographique du GaN sur 1’incorporation
d’impuretés lors de I’épitaxie par EPVOM. Les résultats des concentrations des ¢léments chimiques
présents dans le GaN ont ét¢ mesurés par spectrométrie de masse a ionisation secondaire (SIMS). Ces
mesures ont été effectuées sur échantillons réalisés dans les conditions standards de croissance du GaN

et sont présentés sur la Figure 1:14.
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Figure I:14 : Concentration d’impuretés déterminée par mesures SIMS. P =100 Torr et le flux de TMG =
60 pmol.min'1 (a) Concentration de Mg en fonction de la température de croissance (100 Torr, @6 L.min™
NH;, 60 ;Lmol.min'1 TMG). (b) Concentration d’oxygéne en fonction de la température de croissance. (c)

Concentration de carbone en fonction du flux de NH; @1145°C. *

On remarque que la concentration de Mg dans le GaN (11-22) est inférieure aux autres orientations
(Figure I:14(a)). Ainsi une attention particulicre devra étre donnée aux conditions de croissance
favorisant I’incorporation de Mg pour le dopage de type p du GaN semi-polaire.

Les orientations (10-11) et (11-22) sont les plus sensibles a la contamination de type oxygene (Figure
I:14(b)). Enfin, le GaN polaire (0001) est le plan cristallins le plus favorable a I’incorporation de

carbone, notamment avec 1’utilisation d’un faible flux de NH; (Figure I:14(c)) et de faibles pressions™’.

Les impuretés peuvent aussi réduire les performances des dispositifs optiques *', il est donc aussi
important d’évaluer leur potentiel d’incorporation dans les conditions de croissance proche de celles
utilisées dans les puits quantiques.

La Figure I:15(a) montre que les orientations semi-polaires (11-22) et (10-11) sont encore plus
sensibles a la contamination oxygene a basse température (890°C). Par ailleurs le plan (10-11)

incorpore aussi une importante concentration de carbone dans ces conditions (Figure 1:15(b)).
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Figure I:15 : Concentration d’impuretés déterminée par mesures SIMS en fonction du flux de NH;. T =

890 °C, P =500 Torr et le flux de TMG =5 pmol.min™" (a) Concentration d’oxygéne. (b) Concentration de

carbone.

1.4.2. Incorporation d’éléments Il

En ce qui concerne la réalisation d’alliage AlGaN et InGaN, il est difficile de comparer 1’incorporation

d’indium et d’aluminium entre différentes orientations III-N car les conditions de croissance optimales

sont différentes d’une orientation a I’autre.
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Figure 1:16 : Pic de d’électroluminescence (EL) en fonction de I’angle par rapport a I’axe c. Les

pourcentages de concentrations d’indium sont indiqués. Les substrats non/semi-polaires utilisés sont

autosupportés et ont été obtenus par la découpe de cristaux épais (0001)g,x HVPE. *

Une étude de la littérature semble montrer que la vitesse de croissance et I’incorporation d’aluminium

est plus importante pour les films d’AlGaN (11-22) que pour ceux (0001) **.
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En ce qui concerne I’incorporation d’indium, les résultats des différentes études peuvent apparaitre
contradictoires > ** *°. Les différences de conditions de croissances utilisées pour la réalisation des
puits quantiques InGaN peuvent en effet favoriser une orientation par rapport a une autre selon les cas.
Les prédictions théoriques quant a elles montrent que les plans non/semi-polaires sont plus propices a
une forte incorporation d’indium que ’orientation polaire **?’.

Cependant la tendance générale montre qu’expérimentalement les plans non/semi-polaires permettent

d’incorporer autant ou moins d’indium que le plan (0001)g,x comme le montre la Figure I:16.

1.5. Intérét du GaN semi-polaire pour la réalisation de
dispositifs

Dans ce paragraphe il sera discuté des différents avantages que 1’on peut trouver a 1’utilisation

d’orientations III-N semi-polaires pour la réalisation de dispositifs.

1.5.1. Diminution de [Ieffet Stark confiné quantique
(QCSE)

La réduction des effets de polarisations dans les hétérostructures semi-polaires a pour conséquence un
meilleur recouvrement des fonctions d’ondes des trous et des électrons. La Figure 1:17(a) permet de
comparer le carré du recouvrement des fonctions d’ondes associées aux porteurs de charges dans leur
état fondamental et ce pour différentes orientations dans le cas d’une hétérostructure InGaN/GaN. Le
taux de recombinaison radiative étant liée au carré du recouvrement des fonctions d’ondes %, les
structures non/semi-polaires optimisé€es devraient présenter un rendement quantique interne (IQE) plus
important que les structures polaires.

Par ailleurs, il a été rapporté que les orientations non/semi-polaires conduisent a des durées de vie

radiative des porteurs de charges nettement moins importantes que 1’orientation (0001) *°.

Une autre conséquence de la diminution du QCSE est I’amélioration de stabilité de la longueur d’onde
d’émission des dispositifs non/semi-polaires pilotés a différentes densités de courant *.

Effectivement, avec I’augmentation de la densité de courant, le champ électrique interne présent dans
les puits quantiques est écranté, cela se traduit par une réduction des longueurs d’ondes d’émissions
associée a ’augmentation de la densité de courant. Ce phénoméne peut étre relativement important

pour des dispositifs émettant dans le vert *'.
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Figure I:17 : (a) Calcul du carré du recouvrement des fonctions d’ondes des porteurs charges dans leur
état fondamental en fonction de la densité de courant pour différentes orientations d’une hétérostructure
InGaN/GaN (10% d’indium). (b) Longueur d’onde d’émission théorique en fonction de la densité de
courant pour différentes orientations d’une hétérostructure InGaN/GaN (30% d’indium).

L’hétérostructure est un puit quantique unique 3 nm InGaN/ 10 nm GaN. *

On peut voir sur la Figure 1:17(b) que les dispositifs non/semi-polaires sont théoriquement nettement
moins affectés par ce phénoméne que les dispositifs polaires, en accord avec les observations

expérimentales *.

I.5.1.1. Emission optique dans les longueurs d’ondes vertes et jaunes

En raison du QCSE important dans les structures polaires, I’efficacité d’émissions des dispositifs
optiques a base de GaN décroit fortement dans la région vert-jaune du spectre lumineux comme le
montre la Figure 1:18. Comme la filiére (AlGa)InP ne permet pas de couvrir aussi cette gamme de

longueur d’onde, cette gamme de longueurs d’ondes est communément appelé « green gap ».

L’augmentation du taux de recombinaison radiative dans les puits quantiques non/semi-polaires peut
permettre d’augmenter significativement les performances des dispositifs optiques dans la région verte
mais pour cela des efforts restent a fournir pour atteindre la maturité technologiques des dispositifs
polaires actuels.

Des dispositifs semi-polaires performants émettant dans le vert de type DELs *****> ou DLs *° ont été
réalisés. Cependant, a ce jour, seule 1’utilisation de substrat massifs permet d’atteindre ces types de

résultats, les films non/semi-polaires 1’hétéroépitaxiés souffrant d’importantes densités de de défauts
47,48
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Figure 1:18 : Rendement quantique externe (EQE) en fonction de la longueur d’onde d’émission pour la
filiere (InGa)N et (AlGa)InP. V() est la courbe de sensibilité de I’eil humain. (Source : UCSB - Santa

Barbara)

Des DLs semi-polaires qui émettent dans le vert, développées par Sony et Sumitomo, atteignent
aujourd’hui I’état de I’art des DLs vertes en terme de longueur d’onde d’émission ***°, de durée de
vie *',de puissance de sortie **, et de courant de seuil laser . L’intérét industriel de ce genre de
dispositifs réside dans le fait qu’il s’agit d’un des composants essentiels au développement futur de

micro-projecteurs lumineux portables.

1.5.1.2. Emission optique dans les longueurs d’ondes ultraviolettes (UV)

Pour ce qui est de I’émission dans ’UV, le QCSE présent dans les hétérostructures AlGaN/GaN
polaires tend a décaler la longueur d’onde d’émission vers une valeur plus élevée. Cela rend difficile
I’obtention d’une émission lumineuse intense de type UV-B (315nm a 280nm) et UV-C (280 a 100
nm) >* bien que la différence de polarisation aux interfaces soit plus faible que dans les structures
InGaN/GaN. Des DELs UV-C constitueraient une solution de choix pour la désinfection et la
stérilisation de maniére simple et peu couteuse >°. Des LEDs semi-polaires atteignant ces types de

longueurs d’ondes commencent a étre développées sur substrat massifs GaN *°.

1.5.2. Réduction du phénoméne de « droop »

Certaines applications requiérent 1’usage de dispositifs optiques dans des environnements a
températures ¢€levées ou encore pilotés a de fortes densités de courant (pour réduire le nombre de
DELs par lampe par exemple). Or il a été observé que les dispositifs optiques a base de GaN faisaient
montre d’une baisse significativement de leur rendement (communément appelée « droop ») avec des

températures élevées ' ou des fortes densités de courant > de fonctionnement. La cause de ce
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phénoméne peut étre imputée en grande partie a des recombinaisons non-radiatives de type Auger > et
a la fuite des porteurs de charges de la zone active InGaN/GaN des DELs .
Le fort champ électrique interne présent dans les structures polaires ®' et la répartition non uniforme

des porteurs de charges dans les structures a multi-puits quantiques *

peuvent réduire
significativement le volume de zone active dans lequel les porteurs de charges se distribuent. Ainsi,

cela peut conduire a la création de pertes de rendement par effet Auger.
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Figure 1:19 : Rendement quantique externe (EQE) et puissance optique de sortie en fonction de la densité
de courant appliquée pour une DELSs semi-polaire (20-2-1)g,n. Un faible phénomeéne de « droop » est

r 3 gz 4
observé a forte densité de courant.

L’utilisation d’orientations semi-polaires réduit fortement le champ électrique interne et permet
I’utilisation d’un puit quantique épais, ce qui conduit a une meilleure répartition des porteurs de
charges ®. De plus, les orientations semi-polaires présentent des durées de vie radiatives plus courtes
par rapport a 1’orientation polaire *°, ce qui peut aussi contribuer a diminuer les interactions de type
Auger.

Ainsi les dispositifs semi-polaires possédant un puits quantique épais permettent de réduire la densité

de porteurs dans la zone active, ce qui conduit a la diminution importante du phénomene de « droop »

64, 65 66, 67

lié a la densité de courant (Figure 1:19) et a la température

1.5.3. Dispositifs HEMT « normally off »

Les transistors a haute mobilité électronique (HEMTSs) a base de GaN sont utilisés principalement dans
le domaine de I’électronique hyperfréquence et plus récemment dans la commutation de puissance.
Les HEMTs GaN ont I’avantage de présenter une tension de claquage importante, une forte densité de
porteur dans le canal, une mobilité des électrons relativement élevée (environ 2000 cm®.V™'.s™) qui est

.y \ . . , 68 ORI ,
associée a une grande vitesse de saturation des électrons *°. Ces caractéristiques résultent en une
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résistance d’acces faible permettant des applications a hautes fréquences et avec des courants qui

peuvent étre élevés.

Les transistors sont actuellement réalisés selon 1’orientation (0001)g.y ce qui permet de tirer parti de la
présence de charges aux interfaces liées a la polarisation des hétérostructures III-N polaire pour créer
un gaz bidimensionnel d’électron (2DEG) . Cependant cela conduit aussi a de fortes densités de
porteurs de charges (Ns) dans le 2DEG sans avoir a doper le matériau.

Les Ns ¢élevées rendent difficile la réalisation de dispositifs non-passant lorsque aucune tension est
appliquée sur la grille (dit « normally OFF »). Ce type de dispositif est nécessaire car un circuit
¢électronique stir ne doit pas laisser passer le courant en I’absence de tension de commande.

Des transistors de puissance efficaces commencent a voir le jour en GaN (0001), mais en raison des
charges d’interfaces, ils sont « normally ON » la plupart du temps.

Ainsi I'utilisation de GaN non/semi-polaire, dans lequel les effets de polarisation sont absents ou peu
importants, est une approche intéressante pour la réalisation de dispositifs « normally OFF » comme

. r 7 1, 72
cela a été démontré par Kuroda et al.”” "7

. La formation du gaz 2DEG est dans ce cas obtenue par
Iutilisation du dopage silicium de la méme fagon que dans la filiére HEMT GaAs . Cependant, & ce
jour, I’intérét de développer de cette approche est limité en raison de 1’absence de matériau non/semi-
polaire qui soit a la fois de bonne qualité cristalline, de large surface (2 pouces et plus) et de faible

cout.

1.5.4. Anisotropie des propriétés optiques

Les dispositifs optiques non/semi-polaires présentent une anisotropie de leur propriétés optiques dans
le plan de croissance telles que la polarisation de lumiére émise ou le gain optique des diodes laser
(DLs) ™. Par conséquent il peut étre intéressant d’utiliser des orientations non/semi-polaires pour tirer

profit de ces effets.

1‘75 1‘76 1.77

Huang et al.”” Sakai et al.”” et Scheibenzuber et al.”" ont étudiés de manicre théorique 1’évolution de
ces propriétés en fonction de ’angle avec le plan c, la composition d’indium et la densité des porteurs
de charges et proposent en conséquence des recommandations pour la réalisation de DLs non/semi-
polaires performantes. L’anisotropie de la polarisation d’émission peut aussi permettre de limiter les

. ., . ., N i . . ., . 78
pertes d’intensité lumineuse liées par exemple a I’utilisation d’un polariseur linéaire .

1.5.5. Dispositifs métamorphiques

I a été vu au paragraphe 1.3.2 que les orientations semi-polaires permettent 1’activation de systémes de
glissements de dislocations pour relaxer la contrainte des hétérostructures par la création d’un réseau
de MDs aux interfaces a partir des dislocations traversantes existantes.

Ce phénoméne peut étre utilisé pour réaliser des dispositifs dit métamorphiques, ce qui consiste a

inclure une couche qui a ¢été relaxée intentionnellement dans 1’hétérostructure (Figure 1:20). Ce
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2
52 pour des

procédé a été largement utilisé dans les filire (Al In, Ga)(As,P) " ¥ ®' et SiGe
applications optique, électronique ou de conversion solaire.

La relaxation contrdlée d’une couche sacrificielle, dans le cas d’une hétérostructure (Al, In, Ga)N
semi-polaire, va pouvoir permettre de dépasser les limitations d’épaisseur et de composition d’alliage
imposées par une croissance cohérente (dite pseudomorphique) tout en limitant la génération de
nouvelles dislocations. En effet la couche épitaxiée par-dessus la couche sacrificielle relaxée adoptera
le paramétre de maille de cette derniére. Ainsi en choisissant de maniére adéquate la composition de la
couche sacrificielle, on va pouvoir diminuer I’état de contrainte de la couche supérieure epitaxiée en
s’affranchissant de 1’état de contrainte imposé par le substrat.

Il en résulte que la gamme de composition d’alliage réalisable avant relaxation de la couche supérieure
epitaxiée est étendue. Cela peut permettre de réaliser des dispositifs émettant a plus grandes longueurs

d’ondes pour le systéeme InGaN/GaN et a plus courtes pour le systtme AlGaN/GaN dans le but

d’adresser respectivement des applications optiques dans le vert et dans 'UV .

L ]
GaN/InGaN/GaN sQW

Relaxed In,Ga,,N d

S—Y——F———>¢
(11-22) GaN substrate

Figure 1:20 : Représentation schématique d’une hétérostructure comprenant une couche sacrificielle
relaxée InGaN et une couche supérieure epitaxiée constituée d’un puit quantique InGaN/GaN. Les
dislocations de rattrapage de paramétre de maille a I’interface InGaN relaxé / GaN sont indiqués. Le

paramétre d est la distance entre Pinterface InGaN relaxé / GaN et la zone active. **

Par ailleurs, ce procédé permet d’¢loigner de la zone active du dispositif I’interface contenant des
dislocations dues a la relaxation (d’une distance « d » correspondant a 1’épaisseur de la couche relaxée
(Figure 1:20)) qui peuvent détériorer les performances des dispositifs sous injection électrique ** .

Enfin Hardy et al. * ont montré que 1’utilisation de GaN semi-polaire structuré sous forme de mesas
permet de tirer parti du processus de relaxation par glissement pour évacuer les dislocations

traversantes par les bords des mesas.

I.6. Limites actuelles des approches homoépitaxiale
et hétéroépitaxiale

11 existe deux catégories de couches semi-polaires sur lesquelles pourront &tre réalisées la zone active
des dispositifs optiques, les cristaux massifs (bulk) et les couches hétéroépitaxiées sur un substrat

exogene (pseudo-substrat).
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La premicre approche consiste a utiliser des cristaux massifs macroscopiques synthétisés le plus

. % ou des couches épaisses déposées par HVPE selon

souvent par voie ammonothermale
’orientation polaire * (environ lecm d’épaisseur). Ces cristaux sont ensuite découpés de maniére
inclinée de fagon a faire apparaitre une surface semi-polaire comme représenté sur la Figure 1:21. Ces
cristaux sont de trés bonne qualité cristalline cependant il n’existe pas actuellement sur le marché des
substrats de ce type se rapprochant des tailles standards de 1’industrie des DELs (2 pouces et plus de
diamétre). De plus, leur prix d’achat est trés élevé (entre 500 € et 3000 € pour 1 cm?). Les dispositifs
semi-polaires présentant des performances a 1’état de 1’art ont été réalisés sur cette catégorie de couche
non/semi-polaire GaN.

Différentes entreprises proposent a la vente ces substrats massifs : Ammono (Pologne), Mitsubishi

Chemical Corporation (Japon), Kyma (USA) et Nanowin (Chine).

w O&

Cristal épais (0001)g,y Découpe des substrats non/semi-polaires

Figure 1:21 : Obtention de substrats non-polaire (1-100) ou semi-polaire (20-21) a partir d’un cristal de
GaN polaire. La surface totale est proportionnelle a I’épaisseur du découpé cristal au départ ce qui limite

I’agrandissement de ces substrats.

La seconde catégorie de couches (dite « pseudo-substrat ») est réalisée sur un substrat héte peu
onéreux et de taille correspondant au standard de 1’industrie des DELs. Ce dernier étant généralement
du saphir (entre 30 € et 60 € pour 2 pouces) ou du silicium (15 € pour 2 pouces). Une fine couche de
GaN (quelques micromeétres d’épaisseur) est déposée sur le substrat hdte et la zone active est ensuite
réalisée sur cette couche de GaN.

On peut noter qu’il s’agit de la technique utilisée pour la grande majorité des dispositifs industriels
optiques et électriques a base de GaN en raison de son faible coiit et des grandes tailles de substrats
hotes disponibles. Cependant dans le cas spécifique des orientations non/semi-polaires, cette technique
engendre un nombre élevé de défauts conduisant a une diminution drastique des performances
optoélectroniques des dispositifs *'.

En conséquence différentes méthodes plus ou moins complexes a mettre en ceuvre ont été développées
durant les dix derniéres années afin de réduire les densités de défauts des couches obtenues. Une
analyse de ces différentes méthodes est présentée au chapitre 11.4.

Malgré des progres significatifs, aujourd’hui aucun acteur industriel n’est en mesure de proposer
commercialement des substrats issus de cette approche hétéroépitaxiale avec une qualité suffisante (se

rapprochant de celle des couches GaN polaire sur saphir) pour la réalisation de dispositifs performants.
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Par ailleurs les prix pratiqués restent relativement élevés au regard de la qualité proposée (1200€ pour
une taille de diamétre 2 pouces) et du fait de la présence d’une rugosité de surface élevée.
Actuellement deux entreprises commercialisent des pseudo-substrats semi-polaires : Seren photonics

(UK) et Ostendo technologies (USA).

Afin que le GaN semi-polaire soit intéressant d’un point de vue industriel, il est nécessaire de soit
augmenter la taille des substrats semi-polaires et de réduire fortement leur colt de fabrication, soit de
réduire drastiquement les densités de défauts des pseudo-substrats ainsi qu’améliorer leur état de

surface.
Dans le cadre de ce travail de thése ainsi que dans les différentes recherches menées au laboratoire

CRHEA-CNRS [I’approche consistant a améliorer la qualité des pseudo-substrats de GaN semi-

polaires a été choisie et elle constitue le sujet principal de ce manuscrit de thése.
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Chapitre I1

Méthodes de réduction des défauts cristallins

présents dans le GaN semi-polaire
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Il. Méthodes de réduction des défauts cristallins

présents dans le GaN semi-polaire.

I.1. Hétéroépitaxie des nitrures :

Les composants optoélectroniques a base de nitrure de gallium (GaN) peuvent étre réalisés
directement sur un substrat de GaN par homoépitaxie ou sur un substrat exogene par hétéroépitaxie.
Dans le premier cas la croissance sur le substrat ne présente pas de désaccord de paramétre de maille.
L’utilisation de I’homoépitaxie est aujourd’hui possible de par la commercialisation de substrats GaN
par différentes sociétés (St-Gobain-Lumilog, Kyma, Ammono, Mitsubishi Chemical Corporation,...).
L’épitaxie directe de films de GaN sur des substrats de GaN conduit a des couches épitaxiées
présentant des densités de défauts trés faibles (de 10* a 10° cm™). Cependant leur coit reste
relativement important si on les compare aux couches déposées sur des substrats exogénes. Leur
utilisation est donc aujourd’hui dédiée a certaines applications de niches requérant des couches
d’excellentes qualités telles que les diodes lasers (DLs) par exemple.

Dans le second cas, la couche réalisée par croissance heteroepitaxiale peut présenter des différences
de composition chimique, de structure cristalline, de paramétre de maille et de coefficient de dilation
thermique avec le substrat. La différence de paramétre de maille est relativement importante pour les
deux types de matériaux utilisés majoritairement comme substrat pour la croissance de GaN, a savoir
le silicium (Si) et le saphir (Al,O3) : le désaccord de parametre de maille est respectivement de 16,1%
(contrainte en compression du GaN(0001)/ saphir c¢) et -17.0% (contrainte en extension du GaN(0001)
/' Si(111)). La croissance de GaN sur ce type de substrat va étre affectée par la création d’une quantité
importante de défauts structuraux. Durant les tous premiers stades de la croissance sur un substrat
exogéne fortement désaccordé des ilots de quelques dizaines de nanométres se forment ', suivant un

mode de croissance de type Volmer-Weber, en raison de la forte énergie d’interface.

La Figure II:1 illustre schématiquement les premiers stades de I’hétéroepitaxie. En bleu sont
représentés les plans atomiques du substrat et en rouge les plans atomiques du matériau dépos¢ par
épitaxie. Dans cet exemple le substrat a un parameétre de maille plus grand que le matériau déposé.
Pour maintenir des liaisons atomiques entre eux, les réseaux cristallins des deux matériaux vont se
déformer localement. Il en résulte une contrainte importante dans le film déposé. Tant que les liaisons
sont maintenues de maniére cohérente avec le substrat, les deux matériaux sont en accord de maille
cristalline (une maille de la couche épitaxiée correspond a une maille du substrat). Comme on peut le
voir sur la Figure II:1(c) toutes les liaisons atomiques coincident entre les deux réseaux, la croissance

est dite pseudomorphique.
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Lorsque I’écart de distance entre les plans atomiques du substrat et du matériau hétéroépitaxié¢ devient
trop élevé et qu’il ne peut plus étre accommodé par une déformation élastique, il devient
énergétiquement favorable de rompre la cohérence des deux réseaux cristallins. Ces premiers germes
de croissances vont en conséquence présenter un certain nombre de décalages de plans atomiques avec
le substrat comme schématisé en vue plane sur la Figure I1:1(a). En effet dans cet exemple lorsque ces
matériaux sont relaxés et séparés, S périodes du réseau cristallin de I’ilot nitrure épitaxié
correspondent a 4 périodes du réseau cristallin du substrat. Ainsi si on prend ces matériaux
séparément, dans leur état relaxé, on voit sur la Figure II:1(d) qu’une seule liaison atomique sur 6

coincide entre les deux réseaux cristallins.

Cependant si la couche déposée est epitaxiée de manicére cohérente avec le substrat la contrainte va
s’accumuler a I’interface. Lorsque qu’elle devient trop élevée pour que la cohérence des deux réseaux
cristallins soit maintenue, une partie de cette contrainte va étre relaxée par la formation d’une
dislocation de rattrapage de désaccord paramétrique (MD de 1’anglais « misfit dislocation » voir
chapitre 1.3.2) dans le plan horizontal. La Figure II:1(e) représente ce cas de figure, ’introduction
d’une dislocation permet I’insertion d’un plan supplémentaire dans la couche déposée. De cette

maniére 5 liaisons atomiques sur 6 peuvent étre maintenues dans cet exemple.

On ¢tudie maintenant le cas ou deux ilots d’'un méme matériau coalescent aprés avoir été
hétéroépitaxié sur un substrat exogene. En plus du décalage précédent, entre le réseau atomique du
film épitaxié et celui du substrat, les ilots €pitaxiés peuvent aussi étre désorientés les uns par rapport
aux autres (voir Figure I1:2). Cela peut étre par une inclination légerement différente selon 1’axe de
croissance (tilt) ou par une rotation dans le plan de croissance (twist). Ces 1lots peuvent aussi étre taille
différentes.

Les variations de tilt, de twist et de tailles a 1’origine de la désorientation des sous grains du matériau
cristallin définissent la mosaicité du cristal.

En plus de la mosaicité les plans atomiques des ilots peuvent présenter des écarts de translations entre
eux en raison de la nature aléatoire de la position de germination des ilots sur le substrat.

Lorsque les deux 1ilots vont se toucher, les plans atomiques (en rouges) des deux ilots vont former des
liaisons atomiques entre eux. Cependant en raison de la mosaicité et des écarts de translations ces
plans ne sont pas toujours en parfait accord lors de leur coalescence.

Ces désorientations vont étre a 1’origine de décalages entre les plans atomiques des différents ilots.

Cela va se traduire par la création de contraintes et la formation de défauts.
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Figure II:1 : Représentation schématique en vue plane de la croissance épitaxiale d’un matériau sur un
substrat exogéne (seule les écarts de translations sont visibles pour plus de simplicité). En bleu est
représenté le réseau de plans atomiques du substrat et en rouge celui des premiers germes du matériau
épitaxié. Les fléches noires montrent I’emplacement de dislocations de rattrapage de désaccord
paramétrique (a) Deux ilots de matériau indépendant (b) Coalescence des deux ilots. Un décalage entre les
plans rouges de deux ilots peut se produire (c) Représentation schématique en section dans le cas ou la
croissance épitaxiale est pseudomorphique, la maille de la couche epitaxiée est déformée pour coincider
avec celle du substrat (d) Cas théorique idéal ou les deux matériaux sont proche de leur état relaxé
respectif. Pour cela un plan atomique supplémentaire doit &tre présent dans la couche déposée, ici
seulement une liaison atomique sur 6 est maintenue avec le substrat. ¢) Cas ou une dislocation est
introduite, ce qui permet d’insérer un plan supplémentaire dans la couche déposée et de conserver 5

liaisons atomiques sur 6.

Un exemple de ce type est décrit par la Figure 11:1(b). On peut voir qu’il peut se produire un léger

décalage entre les plans atomiques rouges des deux ilots (translation) issue de la germination aléatoire
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sur le substrat. (La mosaicité entraine aussi des décalages supplémentaires dans les 3 directions de
I’espace, ils ne sont pas représentés ici)

Cet écart de coincidence entre les plans atomiques rouges peut étre compensé par une déformation
¢élastique entre les deux 1lots. Cependant si 1’écart est suffisamment important entre deux de ces plans
atomiques, un défaut peut se former a la coalescence des ilots et réduire de cette maniére la contrainte
inter-ilot. Cela peut se produire si le vecteur de Burger (pour un défaut linéaire) ou le vecteur de
déplacement (pour un défaut planaire) autorise le défaut a se former en accord avec la géométrie
cristalline des ilots (qui dépend des relations épitaxiales avec le substrat) et si I’énergie de formation
du défaut est inférieure a I’énergie de contrainte €lastique entre les deux plans atomiques.

Ces défauts sont principalement des dislocations traversantes a ou a+c dans le cas de nitrures épitaxics

dans la direction ¢ (dite polaire).

Directionde
croissance

Figure II:2: Représentation schématique d’ilots de GaN L’inclinaison entre les ilots entraine une
désorientation entre les plans de ces ilots paralleles au plan de croissance de la couche. La différence de

rotation entre les flots entraine une désorientation dans le plan de croissance de la couche. *

La différence d’énergie d’interface a 1’origine de la mosaicité provient de la différence de propriétés
chimiques et structurales entre le matériau déposé, en 1’occurrence le GaN, et le substrat exogéne.
C’est en raison de ces différences que le nombre de défauts générés est important lors de
I’hétéroepitaxie du GaN. Le Tableau II-1 rend compte de ces différences dans le cas des substrats les
plus usités pour I’hétéroepitaxie du GaN.

Lors de I’hétéroépitaxie de GaN (0001) les défauts générés sont essentiellement des dislocations
parfaites ou le vecteur de Burger est de type a, ¢ ou a+c (voir chapitre 1.3.1). Leur densité est
typiquement comprise entre 5x10” cm™ et 10°cm™ .*

On remarque que ’on peut atteindre des densités de défauts similaires avec les différents types de

substrats exogenes présentés.
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Type d’empilement cristallin

Et groupe d’espace

Parameétre de maille a a 300K

A)

Désaccord de paramétre de

maille avec le GaN (%)

Coefficient de dilatation

thermique (10°%/K)

Désaccord de coefficient de
dilatation

thermique du GaN (%)

Module de young (GPa)

Conductivité thermique (W.cm
I.K'l)

Propriétés électriques

Transparence proche UV-

visible

Indice optique n a 300K
(633nm)

Taille maximale d’un substrat

commercial

AL,O;(0001)

16.1

-25.5

0.5

oui

8 pouces

Si (111)

-17.0

116

1.5

non

16 pouces

6H-SiC

3.5

19

4.9

non

6 pouces

GaN (0001)

N/A

N/A

1.3

oul

4 pouces

Prix d’un substrat en taille 2

pouces (€)

30-40

10-20

600-3000

1000-3000

Densité de dislocation du c-GaN

hétéroépitaxié (cm™)

5x107-10°

10%-5x10°

10%-5x10°

N/A

Tableau II-1 : Propriétés des matériaux utilisés communément pour I’épitaxie du GaN

L’utilisation d’un substrat plutdét qu'un autre dépendra de I’application visée, certaines propriétés

thermiques, optiques ou mécaniques pouvant étre privilégiées. Les paramétres tels que le prix et la

taille de surface sont aussi important afin de favoriser le transfert industriel des technologies

développées
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1.1.1. Influence des dislocations sur les dispositifs a
base de nitrures

Les dislocations agissent comme des centres non-radiatifs ou les porteurs de charges vont se
recombiner °. Elles sont particuliérement préjudiciables a 1’efficacité des dispositifs optiques® et
électroniques '. En plus de diminuer les performances des dispositifs, la présence d’une densité élevée
de défauts va conduire a des problémes de management thermique.

La Figure II:3 montre que la conductivité thermique du matériau diminue lorsque la densité de
dislocations augmente. Ceci est principalement di a la relaxation des phonons au niveau des

. . , o] 8
dislocations présentes dans le matériau.

Layer Thickness t fum)
10° 10! 1000 100 10 J
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i ’ .‘ :
7 Y. 3
= i 6 ‘ 5
£ 200 F L 3 b
. : -
< . 3
- .
3 .
Z .
v -
O 150 B ' —
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Figure II:3 : Conductivité thermique du GaN en fonction de la densité de dislocations. ’

Une des conséquences directe de cela est que la durée de vie des dispositifs optiques réalisés sur un
matériau avec une densité élevée de dislocations est significativement réduite comme 1’atteste la

Figure I1:4.

10° , :
60°C 30mW CW ]

Mean time to failure (h)

102 . N PRI |

10° 10’
Dark spot density (cm2)

Figure II:4 : Durée de vie moyenne d’une diode laser en fonction de la densité de points noirs (assimilés a

des dislocations)."
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I.2. Défauts associés aux couches GaN non-polaires

et semi-polaires obtenues par hétéroepitaxie.

On retrouve les mémes types de défauts (voir chapitre 1.3.1) que ceux que I’on peut retrouver dans le
GaN polaire, a savoir principalement des dislocations a et a + c. A ces dernieres viennent s’ajouter des
défauts étendus spécifiques a ces orientations telles que des fautes d’empilements du plan basal (BSFs
en anglais). En effet si I’axe de croissance n’est plus I’axe c, le plan basal de la wurtzite se retrouve
incliné. En conséquence 1’écart entre les plans atomiques (représenté schématiquement sur la Figure
II:1(b)) de deux ilots différent va pouvoir étre aussi rattrapé éventuellement par la création d’une BSF
dans le cas ou son vecteur de déplacement et son énergie de formation le permettent. Ainsi on
retrouvera dans les nitrures hétéroépitaxiés selon des orientations non/semi-polaire des défauts tel que
des BSFs. 11 s’agit de défauts planaires traversants.

L’apparition d’une déformation élastique, d’une dislocation ou d’une BSF lors de la coalescence inter-
ilots dépendra de la situation la plus énergiquement favorable.

On rappelle qu'une BSF correspond a une perturbation de 1’empilement atomique de la structure
wurtzite par une inclusion d’empilement de type Zinc-Blende. Dans le GaN on retrouve 3 types de
BSFs : 11, 12 et E qui correspondent respectivement a I’introduction d’un (type 1), deux (type 12) ou
trois (type E) empilements cubiques dans la structure wurtzite du GaN (voir chapitre I). Les plus
énergiquement favorables a se former et les plus communément observées sont les BSFs de type 11"

(voir Tableau I1-2).

Vecteur de Energie de Densité de défauts standard du GaN
déplacement / formation non / semi-polaire directement épitaxié
Vecteur de Burger (meV) sur saphir (11-20 / 11-22)
BSF type I1 1/6<20-23> 10
BSF type I2 1/3<10-10> 24 4x10°210°cm™/4x10° cm™
BSF type E 1/2<0001> 38
PD associée a 11 1/6 <20-23>
PD associée a 12 1/3<10-10> 9x10"a2x10" cm?/9x 10" em™
PD associée a E 1/2<0001>
PSF {11-20} 1/2<10-11> 5x10°a2x10*cm™ /1.5x 10° cm™
Dislocations de type a 1/3<11-20> N/A
Dislocations de type a+c 1/3 <11-23> (valeur faible devant la densité de PDs)

Tableau II-2 : Vecteurs de burger (pour les défauts linéaire) et vecteur de déplacements (pour les défauts

planaires) des défauts traversant présents dans un film de GaN non/semi-polaire hétéroépitaxié 12,

@Iele
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Dans les couches de GaN non/semi-polaires, les fautes d’empilement du plan basal se terminent
majoritairement par des dislocations partielles (PDs) ou par des fautes d’empilements du plan
prismatique (PSFs) . On note que la densité de dislocations parfaites (a et a+c) est trés faible devant
celle des PDs empéchant une estimation quantitative des dislocations parfaites. En conclusion les PDs
terminant les BSFs et les BSFs sont les défauts structuraux dominants lors de la croissance de GaN
non/semi-polaire sur saphir.

On retrouve les mémes types de défauts avec des densités similaires lors de 1’hétéroepitaxie de GaN
non/semi-polaire sur un substrat de SiC 13 , y- LiAlO, 1560 8i 6,

La Figure II:5 résume schématiquement le systéme de défauts dans le cas d’une couche de GaN non-
polaire épitaxiée sur saphir. Si I’orientation est semi-polaire, ce systéme présente juste une inclinaison
de I’axe [0001]. En effet les BSFs, et les PDs qui les terminent, sont situés dans les plans (0001) de la
structure wurtzite du GaN. Ces défauts présenteront donc le méme angle d’inclinaison par rapport a la
surface que 1’angle entre la normale au plan de la surface finale semi-polaire et la normale au plan

(0001).

Figure II:5 : Représentation schématique des défauts structuraux présent dans une couche de GaN (11-20)

hétéroépitaxié sur du saphir plan r. Les axes de la wurtzite GaN sont aussi indiqués."’

Nous verrons par la suite que cette 1’inclinaison a (0°< a < +/- 90°) par rapport a ’axe ¢ dans les
couches semi-polaires permettra le développement de stratégies de réductions de défauts en utilisant

de simples considérations géométriques.

11.2.1. Caractérisation des défauts structuraux

Différentes méthodes peuvent étre utilisées pour caractériser de maniere qualitative et quantitative les

défauts structuraux dans les nitrures semi-polaires.
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Ce qui suit n’a pas pour but de décrire le fonctionnement des différentes techniques de caractérisations
mais d’évaluer leur pertinence respective dans le but d’analyser des couches de nitrures semi-polaires

et les défauts qui leur sont associés.

I1.2.1.1. Méthodes de mesures quantitatives

Afin d’estimer I’efficacité des différentes méthodes qui peuvent étre mises en ceuvre pour réduire les
défauts structuraux, il est primordial d’avoir une mesure quantitative, fiable et représentative des
densités de défauts présentes dans les échantillons mesurés.

Dans les paragraphes suivants nous présenterons les techniques de caractérisations disponibles au

laboratoire CRHEA et I’intérét de leur utilisation dans le cas de matériaux nitrures semi-polaires.

I1.2.1.1.1 Microscopie a transmission (TEM)

L’utilisation d’un TEM peut permettre d’imager et d’analyser les défauts, les épaisseurs, la

composition chimique ainsi que 1’état de contrainte dans les empilements épitaxiés.

Grace a son mode d’imagerie a haute résolution (HR-TEM), il est possible d’atteindre la résolution
atomique. Il sera donc possible de réaliser des études sur la nature et les caractéristiques exactes des
défauts (détermination du vecteur de Burger ou vecteur de déplacement d’un défaut par exemple) ainsi
que d’analyser localement la déformation dans un échantillon. Cependant la caractérisation par HR-
TEM est limitée a des zones de quelques centaines de nanometres et I’interprétation des résultats
nécessite souvent la comparaison des images obtenues expérimentalement avec des images simulées

numériquement a I’aide de mod¢les atomiques.

La limite de la résolution d’un TEM a haute résolution est donnée par :

0.61A

n.sin(#)

D=

Ou A est la longueur d’onde, n I’indice de réfraction du milieu entre I’échantillon et 1’objectif et O le
demi-angle d’ouverture de la lentille. Ainsi la résolution théorique d’un TEM de 200kV est de
0.0025nm. En pratique en raison des aberrations des lentilles, la résolution optimale atteignable est
plutoét est située autour de 0.18 nm. Avec [’utilisation d’un correcteur d’aberrations on peut
aujourd’hui atteindre des résolutions inférieures a I’angstrom.

Cette résolution est la plupart du temps suffisante pour permettre I’observation du réseau cristallin si
on choisit correctement la direction d’observation (axe de zone).

Par exemple si on prend le cas d’une couche de GaN non-polaire (11-20) épitaxiée sur saphir plan-r
(Figure 1I:6), on peut observer directement la déformation du réseau cristallin lié a la présence des
défauts. Les BSFs sont indiquées par des fleches rouges, une dislocation partielle qui termine une BSF

est indiquée par une fléche bleue et une PSF qui relie 2 BSF est indiquée par une fleche rose.
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En insert on peut voir un agrandissement sur une zone contenant une BSF de type I1. En effet, on
remarque trés bien le changement d’empilement : On passe de I’empilement wurtzite ABABABAB a
un empilement de type de type ABABCBCBC. L’image simulée numériquement de 1’empilement
atomique qui est juxtaposée sur I’image expérimentale en insert confirme cette observation.
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Figure II:6 : Image HR-TEM en vue plane selon I’axe de zone [11-20] d’une de couche de GaN (11-20)

hétéroépitaxiée sur du saphir plan-r. Les fléches rouges indiquent les BSFs, la fléche rose une PSF et la

fleche bleu une PD. 2

On peut aussi déduire la nature des défauts par imagerie TEM par contraste de diffraction (dite
conventionnelle) en utilisant les regles d’extinction. Cela consiste a trouver des conditions
d’observations spécifiques dans lequel un défaut apparait et des conditions selon lesquelles il

n’apparait pas (le défaut est « éteint »).

Avec une image en champ clair on observe uniquement le faisceau transmis, le signal diffracté
n’apparait pas. A contrario en champ sombre on observe I’échantillon selon un faisceau diffractée,

c’est la contribution du signal transmis et des signaux provenant des autres plans de diffraction qui

sont absents.

Pour étudier un défaut on peut par exemple observer I’échantillon en champ sombre : le faisceau

d’¢électrons direct est bloqué et on se place dans une condition de diffraction qui nous permet
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sélectionner a ’aide d’un diaphragme une tache de diffraction que I’on veut étudier. Le choix de
différentes conditions de diffractions de 1’échantillon lors de I’observation d’un défaut nous permettra

de remonter a la nature du défaut.

Un défaut cristallin possédant un champ de déplacement R n’apparaitra pas en champ sombre pour un
vecteur de diffraction g donné si :
Dans le cas d’un défaut planaire :

R.g=mou 0 oum est un entier
Dans le cas d’un défaut linéaire (dislocation), en raison du champ de déplacement du réseau cristallin
induit par le défaut cette condition d’extinction devient :

R.g=0

Le défaut sera visible pour toutes les conditions d’observations ne satisfaisants pas les conditions
précédentes

Ainsi si m = 0, R est perpendiculaire a g. Par conséquent, en trouvant deux conditions de diffractions
pour lesquelles le défaut est éteint on peut déterminer la direction exacte de R et donc trouver la nature
du défaut structural.

Les conditions d’extinctions pour la détermination des différents types de dislocations parfaites sont

indiquées dans le Tableau I1-3 :

g\R a c atc
{11-20} visible éteint visible
{0002} éteint visible visible

Tableau II-3 : Conditions d’extinction des dislocations parfaites selon leur type.

Dans le cas particulier des PDs terminant les fautes d’empilements du plan basal, on peut se référer au

Tableau II-4 pour retrouver leur type exact.

PD liée a I1 PD liée a 12 PD liée a E
Vecteur de
Burger
1/6<20-23> 1/3<10-10> 1/2<0001>
Vecteur
de diffraction
g=(0002) visible éteint visible
g=(10-10) visible visible éteint

Tableau II-4 : Conditions d’extinction des dislocations partielles terminant les différents types de BSFs.
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En plus des défauts linéaires tels que les dislocations, on retrouve dans les couches de nitrures semi-
polaires des défauts planaires traversant : les fautes d’empilements. On peut déterminer leur nature

grace aux régles d’extinctions du Tableau I1-5 :

BSF I1 BSF 12 BSF E
Vecteur de
déplacement
Vecteur 1/6<20-23> 1/3<10-10> 1/2<0001>
de diffraction
g=(0002) éteint éteint éteint
g =(10-10) visible visible éteint
g =(30-31) visible éteint visible

Tableau II-5 : Régles d’extinction des fautes d’empilements du plan basal (BSF).

On peut prendre par exemple I’image TEM sur la Figure II:7. Il s’agit d’une couche de GaN semi-
polaire epitaxiée sur saphir et qui est observée selon un axe de zone proche de [11-20] (situé autour de

32° par rapport a I’orientation en vue plane).

(0002)
—

P &1-100)' ‘
(10-1°)l 100nm g

Figure I1:7 : Images TEM d’une couche de GaN (11-22) sur saphir plan-m proches de I’axe de zone [11-
20], (a) g =(30-31), (b) g =(0002), c) et d) g = (1-100), 1a fleche noire indique la présence d’une PSF. ¢

Lorsqu’on étudie cet échantillon avec les vecteurs de diffractions g = (30-31) et g = (10-10) on

observe des BSFs qui sont en contraste sur les deux images (Figure 1I:7(a) et (b)). Il s’agit donc de
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BSFs de type 11 d’aprés le Tableau II-5 car parmi les 3 types de BSFs qui peuvent étre présentes dans
le GaN ce sont les seules qui peuvent étre visibles pour ces deux vecteurs de diffractions a la fois.
Maintenant si on observe cet échantillon avec g = (0002) les BSFs de type 11 sont éteintes mais
d’autres défauts sont visibles (Figure II:7(c)). D’aprées le Tableau 11-4, ces défauts correspondent aux
dislocations partielles qui terminent les BSF I1.

Par ailleurs, sur la Figure II:7(d), on peut une observer la présence d’une PSF reliant deux BSFs de
type I1. Les PSFs peuvent étre identifiées en utilisant les regles d’extinction de la méme fagon que les

BSFs '8,

La microscopie TEM est un outil trés puissant pour [’analyse des défauts. Cependant les zones
observées sont limitées, au maximum, a des surfaces de quelques dizaines de microns de cotés. En
conséquence ’analyse d’échantillons présentant de faibles densités de défauts (densité de dislocations
< 10" cm™) sera éventuellement peu représentative.

Sur certains microscopes il est possible d’utiliser le TEM en mode balayage, on parlera alors de
STEM.

Par ailleurs, la préparation des échantillons revét une importance primordiale et nécessite un savoir-
faire et un temps de préparation non négligeable ce qui ne permet pas un usage du TEM comme un

instrument de caractérisation de routine.

11.2.1.1.2 Cathodoluminescence (CL)

Le phénomeéne d’émission de photons par un matériau soumis a un bombardement d’électrons est
appelé cathodoluminescence.

La méthode d'analyse basée sur ce phénoméne est une méthode spectroscopique de micro
caractérisation, elle permet d'accéder a 1’échelle locale a de nombreuses propriétés optiques dans les
semi-conducteurs (défauts ponctuels, dislocations, impuretés, variations de contrainte etc.. ).

Le faisceau d’¢lectron issu du canon a électron d’'un SEM excite un volume de matériau, les photons
émis par le matériau sont collectés par un miroir parabolique et sont réfléchis vers la fente d’entrée du
systéme d’analyse avant détection. Les dimensions du volume excité dépendent de la tension

d’accélération des électrons.

2 modes sont possibles pour réaliser des images :

e Le mode panchromatique: dans cette configuration il n’y a pas d’analyse spectrale et toute la
lumiére provenant de 1’échantillon arrive sur le détecteur. En synchronisation avec le balayage
par le faisceau d’électron on obtient I’image de la luminescence et I’image SEM
correspondante de la zone étudiée. On visualise alors les zones radiatives et non-radiatives de

I’échantillon du volume excité par le faisceau d’électron.
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e Le mode monochromatique : Dans ce cas on réalise au préalable un spectre de la Iumiére
émise par I’échantillon et on choisit d’imager la répartition de la luminescence de 1’échantillon

a une longueur d’onde donné correspondant a une transition choisie sur le spectre.

I1 est possible de réaliser une cartographie d’un échantillon par le balayage pas a pas d’une zone
définie. La cartographie permet d’enregistrer un ensemble de données regroupant pour chaque pixel le
spectre de 1’échantillon (dans le domaine d’analyse choisi et défini par longueur d’onde centrale du
spectre et type de réseau) et I’intensité de luminescence intégrée sur le domaine d’analyse.

Cela permet de réaliser une image ou on peut analyser les spectres de chaque pixel qui la constitue
comme représenté schématiquement sur la Figure II:8. Les spectres de luminescence recueillis
permettent de caractériser les transitions liées aux défauts, aux impuretés et aux caractéristiques
intrinséques du matériau.

Les cartographies permettent une analyse spatiale de 1’échantillon en corrélant les coordonnées

spatiales de la zone observée avec les transitions optiques des spectres de luminescence.

Faisceau
d’électrons

Intensité

Figure I1:8 : Représentation schématique d’une cartographie CL. (Adapté de
http://ina.unizar.es/Ima/TEM_interfaces.html)

La cathodoluminescence permet une analyse locale des échantillons. En effet, la résolution de la CL
dépend du volume de matériau dans lequel les photons sont émis. Ce volume est li¢ principalement a
la taille du faisceau électronique d’excitation et au type de matériau observe, le volume d’interaction
¢lectrons-matiere et la longueur de diffusion des porteurs étant spécifiques a chaque matériau.

Dans le cas du nitrure de gallium, en fonction de la densité¢ de défauts, la CL permet une estimation

rapide et représentative des défauts présents.
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(a) Observation des dislocations

En ce qui concerne les dislocations, il s’agit de centres non-radiatifs ou les porteurs de charges vont
pouvoir se recombiner. Ainsi les dislocations vont apparaitre comme des points noirs sur les images
panchromatiques (et donc aussi monochromatiques) de CL’. Un exemple d’image CL d’une
dislocation est visible sur la Figure 11:9(a). La taille du diameétre de ces points noirs est liée a la
longueur de diffusion des porteurs de charges. Dans le GaN cette longueur de diffusion est estimée a
200 nm a 40K pour un matériau non intentionnellement dopé *° (Figure I1:9(a)).

Les impuretés liées au dopage affectent la diffusion des porteurs de charge dans le matériau. Par
exemple dans le cas d’un dopage de type p du GaN la longueur de diffusion est réduite a environ 150
nm a 40 K (Figure I1:9(b)). La Figure 11:9(c) montre que la longueur de diffusion d’un échantillon de
GaN dopé-p et non-dopé suit la méme tendance en dessous de 120 K en fonction de la température.
Par ailleurs Ino et al*® rapportent que les échantillons de GaN dopés Si de type-n ont des longueurs de
diffusions similaires a celle de type-p, c’est a dire inférieures d’environ 50 nm a celles des couches

non-dopées que I’on peut observer par CL a basse température.
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Figure I1:9 : (a) Image monochromatique (Prise a 40K a la longueur d’onde d’émission de I’exciton libre)
d’une dislocation traversante pour un échantillon de GaN non-dopé (le profil d’intensité correspondant a
I’image est situé en dessous), et (b) pour un échantillon de GaN dopé-p par incorporation de Mg (le profil
d’intensité correspondant a ’image est situé en dessous). (¢c) Représentation de la longueur de diffusion en

fonction de la température pour un échantillon de GaN non-dopé et dopé type-p.2*
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Les échantillons présentés par la suite dans ce travail de thése sont non-intentionnellement dopés (sauf
indication du contraire) et sont analysés par CL a une température de 80 K, la longueur de diffusion
caractéristique retenue pour ces échantillons sera en conséquence de 200 nm.

A notre connaissance les dislocations parfaites dans le GaN sont toutes des centres non-radiatifs et il

n’est pas possible de déterminer leur nature (a, ¢, a+c) par cathodoluminescence.

(b) Détermination de la densité de dislocation

Afin d’obtenir une valeur représentative pour un échantillon donné, il faut adapter la taille de la
surface a analyser a I’ordre de grandeur de la densité de défauts attendue. Plus la valeur attendue est
faible, plus la taille de la zone observée doit étre grande pour étre représentative. Par ailleurs la
longueur de diffusion des porteurs de charges dans le GaN étant de 150 nm a 200 nm, si deux
dislocations sont ¢loignées d’une distance inférieure a la longueur de diffusion leurs zones non
radiative vont se superposer. Il est donc peu évident de déterminer le nombre exact de dislocations
coincidant avec une tache noire qui correspond a la contribution non-radiative de plusieurs
dislocations. Théoriquement avec un rayon non radiatif de 200 nm par dislocation, la surface est
recouverte par les points noirs pour une densité de dislocations supérieure a 6.25 x 10° cm™.
Concretement, il est difficile de mesurer précisément par CL des densités de dislocations supérieures a

3x 10° cm™.

I1 faut aussi tenir compte de la répartition des défauts. Dans le cas d’échantillons de GaN obtenus par
une technique de croissance sélective, tel que 1’épitaxie latérale (ELO (de 1’anglais epitaxial lateral
overgrowth)) ou comme la croissance sur les facettes d’un substrat structuré, les dislocations sont
reparties de maniére inhomogénes et cette répartition va dépendre de la période du masque ou de la
structuration utilisée.

Par exemple, La Figure II:10 montre une image CL panchromatique en vue plane d’un échantillon
GaN semi-polaire obtenu par croissance sé¢lective sur saphir structuré. On observe des lignes noires
espacées de 10 um assimilées a des dislocations rapprochées. La période de structuration du saphir
étant aussi de 10 um, elle est donc reproduite par la répartition des dislocations.

Par conséquent la zone observée devra comprendre au moins une période compléte pour Etre
représentative.

En effet avec ces méthodes de croissance la majorité des dislocations sont créées lors de la
coalescence des cristaux issus de la croissance sélective sur des facettes de saphir structurées. On
retrouve la majorité des dislocations dans la zone de contact entre les cristaux de GaN autour des
joints de coalescence (zone bleu). La zone correspondant au reste de la période présente peu de

dislocations (zone verte). Par conséquent, la zone minimale qui est représentative de la densité de
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dislocations de cet échantillon correspond a la somme d’une zone bleu et d’une zone verte. Idéalement

la densité de dislocations est mesurée sur plusieurs périodes et a divers endroits de 1’échantillon.

Figure I1:10 : image CL panchromatique a 80 K d’un échantillon semi-polaire (11-22) sur saphir

structuré. La zone du joint de coalescence est en bleu. La zone restante faiblement défectueuse est en vert.

Les valeurs des densités de dislocations mesurées pour 1’échantillon de la Figure 11:10 sont reportées
dans le Tableau II-6. Dans ce cas on peut seulement estimer le nombre de dislocation présentent dans
les lignes noires. On émet 1’hypothése qu’il y a une tous les 300 nm au regard de la longueur de

diffusion des porteurs dans le GaN.

Densité de dislocations sur | Densité de dislocations sur | Densité de dislocation totale
les zones vertes les zones bleues

6.47 10° cm™ 9.56 10" cm™ 5.10 10" cm™

Tableau II-6 : Valeurs de densités de dislocations pour I’échantillon de la Figure I1-9

On constate bien que les zones bleues et vertes ne sont pas suffisantes séparément pour estimer une
densité de dislocations représentative pour cet échantillon.

Une estimation sur une ou plusieurs périodes est nécessaire. On peut évaluer la zone d’observation
représentative idéale a environ 25 um x 25 um pour ce type d’échantillon: on sera certain de mesurer
on moins 2 périodes et le grandissement est assez faible pour discerner individuellement les points

noirs.

(¢) Observation des fautes d’empilements

Les fautes d’empilement du plan basal (BSFs de 1’anglais Basal Stacking Faults) dans le GaN peuvent
étre considérées comme une inclusion d’empilement Zinc-Blende dans I’empilement Wurtzite du
GaN. Le GaN de type Zinc-Blende posséde un gap plus faible que le GaN de type Wurtzite. Stampf] et
Van de Walle ont calculé le décalage de bandes de valence et de bande de conduction a I’interface

Zinc-Blende/Wurtzite : AEv = 0.07 eV et AEc= 0.27 eV ''. Par conséquent on peut assimiler une faute
69

B MG D



Meéthodes de réduction des défauts cristallins présents dans le GaN semi-polaire

d’empilement a un puit quantique. La structure de bande d’un tel empilement est décrite par la Figure
I:11 (a).

Comme détaillé précédemment dans le chapitre 1.3.3, les BSFs I1, 12 et E correspondent
respectivement a ’insertion de 1, 2 et 3 empilements cubiques (correspondant au nombre de fois ou
I’empilement ABC Zinc-Blende est maintenu) dans I’empilement Wurtzite du GaN. Ainsi par simple
différence de confinement quantique entre les types de fautes d’empilements basales (I1, 12 ou E), ces
derniéres sont discernables. Elles présentent chacune une émission lumineuse qui leur est
caractéristique a une température inférieure a 120 K *'.

Lahnemann et al. ont observé statistiquement 1’émission des BSFs ce qui leur a permis d’estimer

I’énergie d’émission la plus représentative pour chaque type >.

(a) b (b)

= I, SFs
l; SFs

...‘....>\
o

m
Qs
N

Frequency
(o))

WZ ZB-QW WZ 3 31 32 " 3.3 34
Photon energy (eV)

Figure I1:11 : (a) Diagramme de bande schématique d’une BSF.? (b) étude statistique par micro-

photoluminescence de I’émission des BSFs.”

Dans un matériau relaxé, les BSFs de type I1 émettent autour de 3.42 eV, les BSFs de type 12 autour
de 3.35 eV et les BSFs de type E autour de 3.29¢V. Des analyses par CL a 80 K en mode
monochromatique permettront de déterminer la nature exacte des fautes d’empilements en fonction de

la présence ou non de leurs transitions caractéristiques dans le spectre d’émission du GaN.

(d) Détermination de la densité de fautes d’empilements

Les fautes d’empilement observées dans le GaN non/semi-polaire sont principalement situées dans les
plan basaux. Si on étudie un échantillon en vue plane, ces défauts planaires vont intersecter la surface
en une ligne. L’observation d’une faute d’empilement correspondra donc a une ligne.

Etant donné qu’il s’agit de défauts radiatifs a basse température >, des observations CL a 80K
permettent d’observer ces défauts de maniére quantitative. Par exemple sur la Figure 1I:12 , en
mesurant la longueur des segments lumineux correspondant a I’émission des BSFs et en la rapportant

a la surface observée on peut déterminer la densité de BSFs, qui est ici d’environ 190 cm™.
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Figure I1:12 : Image CL panchromatique a 80K en vue plane de la surface d’un échantillon semi-polaire

(11-22) . Ici, les lignes blanches correspondent a I’émission des BSFs.

Afin d’évaluer la densité¢ de BSFs le plus précisément possible, une méthode consiste a mesurer la
densité sur des petites zones puis a augmenter la zone d’observation jusqu’a obtenir une valeur de
densité de BSFs qui ne change plus avec 1’agrandissement de la zone mesurée.

Cependant cela nécessite de pouvoir distinguer clairement les « lignes d’émissions » des BSFs, ainsi
si 2 lignes sont trop rapprochées il va étre difficile de les distinguer. La densité de BSFs doit étre
inférieure & 5000 cm™ environ pour pouvoir étre estimée correctement par CL.

La surface d’observation maximale possible est quant a elle estimée a 200 um x 200 um dans le cas
d’un échantillon présentant une trés faible densité de BSFs (< 30 cm™), au-dela il devient difficile de

discerner la localisation de leurs émissions.

11.2.1.1.3 Microscopie a force atomique (AFM)

Dans le cas du GaN polaire, les dislocations émergentes forment une dépression a la surface et
peuvent de ce fait étre observées par AFM sur des zones allant de quelques micrometres a quelques
dizaines de micrométres de coté selon les densités de dislocations présentes. Un recuit sous une
atmosphere contenant du silane a environ 1000°C permet d’¢élargir les zones de dépressions. Cela
conduit a une estimation fiable de la densit¢ de dislocations traversantes par une observation
topologique, et ce méme lorsque les densités observées sont inférieures a quelque 10® cm™.**
Cependant 'utilisation de cette technique n’a pas été rapporté pour du GaN non/semi-polaire. Durant
ce travail de doctorat nous n’avons pas observé de dépressions par AFM pouvant étre associées a des
dislocations a la surface de nos échantillons de GaN non/semi-polaires. L’énergie de surface de ces
orientations étant différente que celle du GaN polaire on peut supposer que cela contribue a I’absence
de ces dépressions *°.

En conséquence, a notre connaissance, I’AFM n’est pas une technique de mesure adaptée a

I’observation et a I’estimation des défauts émergents dans le cas du GaN non/semi-polaire.

71

B MG D



Meéthodes de réduction des défauts cristallins présents dans le GaN semi-polaire

11.2.1.2. Méthodes de mesures qualitatives

Dans le paragraphe précédent nous avons mis en évidence que les mesures quantitatives des défauts
émergents étaient limitées a des zones d’observations de 1’ordre de quelques dizaines de micromeétres
de coté. D’ autres techniques peuvent étre mises en ceuvre pour obtenir une estimation rapide de la
qualité du matériau avec une surface de mesure supérieure a plusieurs centaines de micrometres de

cOté.

11.2.1.2.1 Diffraction aux rayons X (DRX)

Contrairement au GaN polaire, les films de GaN non/semi-polaires hétéroépitaxiés présentent une
anisotropie de leur coefficient d’expansion thermique et élastique. La maille hexagonale du GaN est

ainsi distordue, rendant les mesures de contraintes difficiles du fait de la réduction du degré de

26 27

symétrie ( la maille cristalline devient orthorhombique).

Detector

(TR

Q8

Figure I1:13 : Représentation schématique de la géométrie d’un diffractomeétre. L’angle incident ® est

défini par I’angle entre la source de rayons X et I’échantillon. L’angle 20 correspond a I’angle entre la

source de rayons X et le détecteur.

Dans le cas du GaN polaire une simple mesure de diffraction autour de 1’angle o (voir Figure 1I:13)
dans des conditions de diffraction symétriques est un bon indicateur de la qualité structurale générale
d’un échantillon donné (la zone mesurée est de I’ordre de 1 cm?). Cependant la mesure de la largeur a
mi-hauteur de ® en condition symétrique des films de GaN non/semi-polaires hétéroépitaxiés présente

des variations en fonction de la rotation dans le plan de I’échantillon ** *

(c’est-a-dire une dépendance
en fonction de 1’angle ¢), comme on peut I’observer en noir sur la Figure I1:14 .

Lorsque on effectue ce type de mesures sur un échantillon non/semi-polaire découpé a partir du GaN
(0001) bulk (en rouge sur la Figure 1I:14), on n’observe pas ce type d’anisotropie au niveau des
mesures des largeurs a mi-hauteur de  *. Ce type d’échantillon étant autosupporté et d’excellente
qualité cristalline, on peut supposer que l’anisotropie est principalement due a I’hétéroepitaxie.
L’utilisation d’un substrat exogeéne a des conséquences importantes sur la qualité structurale du

matériau épitaxié et ce particulierement dans le cas du GaN non/semi-polaire.
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Figure I1:14 : Dépendance de la largeur a mi-hauteur des scans symétrique en w en fonction de I’angle
azimutal ¢. En noir, pour un échantillon de GaN (11-20) hétéroépitaxié sur saphir. En rouge, pour un

échantillon de GaN (11-20) découpé a partir de GaN (0001) bulk. *

Les principaux facteurs pouvant en étre la cause de la variation de la largeur a mi-hauteur en fonction
de ¢ des films non/semi-polaires sont d’apres la littérature: la mosaicité des cristaux, la densité de
défauts, la courbure et la rugosité de surface > %" %,

En raison de ces nombreux parameétres qui influent sur la valeur de la largeur a mi-hauteur des
mesures en o, les résultats de diffractions aux rayons X ne permettent pas une mesure précise de la

qualit¢ du GaN non/semi-polaire. Ils seront cependant utiles pour comparer qualitativement un

échantillon d’une orientation donnée avec un autre échantillon de la méme orientation.

11.2.1.2.2 Photoluminescence

La photoluminescence (PL) dans le domaine des semi-conducteurs consiste a exciter optiquement les
¢électrons de la bande de valence vers la bande de conduction. Les €lectrons excités reviennent dans un
état énergétique de base par des recombinaisons de type électrons-trous. Ces transitions menent
généralement a la création de phonons pour les semi-conducteurs a gap indirect et a la création de
photons pour les semi-conducteurs a gap direct tel que le GaN. Les recombinaisons peuvent avoir lieu
directement entre les ¢lectrons de la bande de conduction et les trous de la bande de valence via des
recombinaisons excitoniques, mais aussi entre les électrons de la bande de conduction et les trous qui
se trouvent sur des niveaux énergétiques discrets situés dans le gap. Ces niveaux discrets peuvent étre
associés a des impuretés ou a des défauts cristallins. Ainsi en fonction de 1’énergie des photons émis,

on peut caractériser la nature des défauts radiatifs.

Les principaux défauts radiatifs que I’on retrouve dans le GaN non/semi-polaires sont des fautes
d’empilements du plan basal, observables a basse température (a environ 3.29 eV, 3.35¢V et 3.42eV

pour du GaN relaxé) comme décrit précédemment dans la partie 11.2.1.1.2(c).
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Description Photoluminescence (T = 10K)
Exciton libre A non-contraint (contraint) 3.478 eV (3.45 eV-3.49 eV)
Exciton libre B A +7-8 meV

Exciton libre C A +20 meV

A - LO (réplique phonon de A) A - 89 meV

A" (état excité de A) A +19-20 meV

DX (exciton lié a un donneur neutre) A -6 meV

DX - n LO (répliques phonon de D"X) D’X -n91.5 meV

DX ™ (réplique a deux électrons de D’X) DX —21-23 meV

A’X (exciton lié a un accepteur neutre) A—11-12 meV

A’X - n LO (répliques phonon de A"X) A’X -n91.5 meV

DAP (paire donneur-accepteur) 3.27eV

DAP—-n LO DAP -n 91.5 meV

BSFs non contraint, E-12-11 329eV-335eV-342¢eV
Emission de bande jaune 2.25eV (FWHM 0.3-0.4 eV)

Tableau II-7 : Principales énergies d’émissions observées par PL dans le GaN a 10K .*

L’émission dite de bande jaune peut aussi étre associée a la présence d’impuretés dans le GaN.
L’émission de bande jaune est située autour de 2.25 eV avec une largeur a mi-hauteur d’environ 0.4
eV ».Cette émission peut provenir d’impuretés liées aux lacunes de gallium. Ces impuretés peuvent
étre du silicium ou de I’oxygéne **. Elle pourrait aussi étre causée par I’incorporation d’un atome de
carbone en substitution d’un atome d’azote *°.

Les principales énergies caractéristiques de photoluminescence du GaN sont indiquées dans le Tableau

I1-7.

L’utilisation de la photoluminescence permet d’effectuer rapidement des mesures a divers endroits
d’un échantillon. Cela permet de vérifier la présence de défauts radiatifs dans la zone excitée
optiquement (environ 1 mm?) et I’homogénéité de leur répartition sur un échantillon.

Par ailleurs, a état de surface équivalent, on peut comparer I’intensité maximale émise par deux
échantillons ou deux zones différentes. On peut de cette maniére évaluer de fagon qualitative la

différence de densité de centres non-radiatifs entre les deux zones excitées optiquement.
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I.3. Approche et Objectifs

1.3.1. Choix de I'approche heteroepitaxiale pour le
GaN semi-polaire

Actuellement la grande majorité des dispositifs optiques a base de GaN sont fabriqués selon
I’orientation dite « polaire » et sont confrontés a des limitations intrinséques. Une solution de choix a
une partie de ces problémes est |’utilisation d’orientations dite semi-polaires (voir chapitre 1.5).

Il existe deux approches pour obtenir de films semi-polaires sur lesquels pourront étre réalisés la zone

active des dispositifs optiques ou électroniques.

La premiere approche (dite « bulk ») consiste a utiliser des cristaux macroscopiques synthétisés par
voie ammonothermale ou des couches €paisses déposées par croissance en phase vapeur aux hydrures
(HVPE) selon I’orientation polaire (environ 1 cm d’éppaiseur) puis découpées avec un angle de fagon
a révéler une surface semi-polaire. Ces cristaux sont de trés bonne qualité, cependant il n’existe pas
actuellement de solution technologique permettant d’obtenir des tailles de substrat se rapprochant des
standards de I’industrie des DELs. Par ailleurs la production de ces substrats est limitée, il peut donc
étre difficile de s’en procurer. De plus, leur prix d’achat reste a ce jour tres élevé (autour d’un millier
d’euros pour 1 cm?).

On peut trouver dans la littérature spécialisée des dispositifs présentant des performances a I’état de
I’art du domaine des nitrures lorsqu’ils ont été réalisés sur cette catégorie de couches non/semi-
polaires GaN.

Cette approche nécessite une réduction des colts de fabrication et une augmentation des tailles
produites pour étre viable industriellement et permettre la production a grande échelle de dispositifs

semi-polaires.

La seconde approche (dite « template ») consiste a épitaxier directement une couche de GaN semi-
polaire sur un substrat hote exogéne peu onéreux et de taille correspondant au standard de 1’industrie
des DELs. Les substrats choisis étant généralement du saphir (entre 30 € et 60 € pour une taille de
diamétre 2 pouces (environ 20 cm?)) ou du silicium (15 €a 30 €). Une fine couche (quelques
micrometres d’épaisseur) de GaN est déposée sur le substrat hote selon des techniques largement
reportées dans la littérature spécialisée. La zone active sera ensuite déposée sur cette couche GaN.

On peut noter qu’il s’agit de I’approche utilisée pour la grande majorité des dispositifs optiques et
¢électriques commerciaux a base de GaN polaire en raison de son faible colt et des grandes tailles de
substrats hotes disponibles. Cependant dans le cas spécifique des orientations non/semi-polaires, cette
technique engendre un nombre élevé de défauts conduisant a une diminution drastique des

performances optoélectroniques des dispositifs. En conséquence différentes méthodes plus ou moins

75

B MG D



Meéthodes de réduction des défauts cristallins présents dans le GaN semi-polaire

complexes a mettre en ceuvre ont été développées dans les dix derniéres années afin de réduire les
densités de défauts présentes dans les couches obtenues. La diminution des défauts est aujourd’hui le

frein principal au transfert industriel des couches non/semi-polaires issues de cette approche.

Nous avons décidé dans le cadre de cette thése au CRHEA de développer particuliérement cette
approche heteroepitaxiale. Par conséquent la réduction de la densité des défauts présents dans le GaN

semi-polaire sera le point central de ce travail de these.

11.3.2. Détermination des objectifs a atteindre en
terme de densité de défauts

Afin de réaliser des dispositifs performants, il faut atteindre des densités de dislocations dans les
couches semi-polaires équivalentes a celle des couches communément utilisées dans 1’industrie des
DELs. A savoir les couches de GaN plan ¢ (polaires) hétéroépitaxi¢es sur saphir plan c. Ces couches
présentent une densité de dislocations de quelques 10® cm™. Par ailleurs les meilleures valeurs publiées
pour du GaN polaire épitaxi¢ par MOCVD sur un substrat de saphir (avec la mise en ceuvre de
méthodes de réduction de défauts tel que I’insertion de couches intercalaires) sont situées autour de 4
x 10" em™.**

En utilisant un masquage préalable d’un template de GaN (0001) sur saphir suivi par 1’épitaxie latérale
(ELO) de GaN a travers le masque, il est méme possible d’atteindre des valeurs inférieures a 2 x 10’
em”. 7

Notre objectif sera donc d’atteindre des valeurs de densités de dislocations traversantes comprises
entre 2 x 10’ cm™ et 2 x 10° cm™ pour des couches de GaN semi-polaires afin d’obtenir des couches

de qualité similaire a celles du GaN polaire hétéroépitaxié.

Concernant les fautes d’empilements, il est treés difficile d’estimer leur impact sur les dispositifs de
maniére isolée des autres défauts. Sachant que les BSFs sont la cause de la création de nombreuses
dislocations partielles leur nombre doit étre réduit au minimum. Zhang et al. ** ont rapporté que les
films présentant une forte densité de BSFs entrainent une diminution importante de la mobilité du gaz
d’électron bidimensionnel (2DEG) dans les hétérostructures AlGaN/GaN. Cependant leur influence a

300 K dans les dispositifs optiques demeure inconnue.

Par ailleurs, les dispositifs semi-polaires performants ont été réalisé sur des substrats bulk de GaN
(0001) découpés de maniere inclinée et donc ne présentant pas de fautes d’empilements. Ainsi, pour
réaliser des dispositifs se rapprochant des performances proches de celles réalisées a partir de ces
substrats découpés, on peut se fixer comme objectif une densité de BSFs tres faible, proche de la

suppression compléte de ces défauts.
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Concernant les applications de type diode laser, il est nécessaire d’atteindre une densité de dislocations
inférieure a quelques 10° cm™ afin d’avoir une durée de vie du dispositif suffisante (voir Figure I1:4).
Par conséquent 1’étude de couches semi-polaires épaissies par HVPE et/ou autosupportées devra étre

¢étudiée en vue de cette application.

11.3.2.1. Etat de P’art en terme de densité de défauts des couches

GaN semi-polaires (en 2012)

On peut visualiser sur la Figure II:15 les efforts fait pour réduire les densités de défauts dans les
couches non/semi-polaires entre 2002 et 2012. On note que les densités de dislocations obtenues
commencent a se rapprocher des valeurs du GaN (0001) sur saphir plan-c grace a la mise en place de
méthodes de gestion des défauts cristallins de plus en plus efficaces. Cependant les valeurs de densités
de fautes d’empilements restent élevées et un effort conséquent reste a fournir pour se rapprocher des

objectifs fixés précédemment.

B TDs density values reported for the heteroepitaxy @ SFs density values reported for the heteroepitaxy
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Figure II:15 Densités de dislocations et de BSFs rapportées dans la littérature entre 2002 et 2012 pour des

couches de GaN non/semi-polaires hétéroépitaxiées.

Dans le paragraphe suivant nous présenterons les différentes techniques de croissance et les méthodes

de réduction de défauts mises en place qui ont permis d’atteindre une partie de ces valeurs.
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I.4. Stratégies développées pour la réduction des
défauts dans les couches de GaN non/semi-polaires
hétéroépitaxiés

11.4.1. Insertion de couches intercalaires a base de
matériau nitrure

Une maniére de bloquer les défauts traversant consiste a insérer lors de la croissance du GaN une
couche intercalaire puis a reprendre la croissance du GaN. Cette couche intercalaire peut étre continue

ou présenter une nano-porosité.

11.4.1.1. Couches intercalaires continues

Les couches intercalaires les plus largement utilisées sont des fines couches d’AIN ou de GaN
epitaxiées a basse température. Cette méthode a démontré son efficacité en ce qui concerne le filtrage
des dislocations traversantes dans le cas de 1’hétéroepitaxie de GaN (0001) *°.

Une approche similaire a été proposé par Dadgar et al *°

dans le cas du GaN semi-polaire. Elle consiste
a introduire une intercalaire d’AIN ou d’AlGaN a basse température afin de d’éliminer les BSFs par la
création de dislocations de rattrapage de désaccords paramétriques. Cela se traduit par la formation de

dislocations partielles (PDs) a I’interface GaN/AIN.

Figure I1:16 : Image TEM d’une couche semi-polaire (10-13) en cross section. Les fautes d’empilements et

. . . P 41
une partie des dislocations sont visibles.

En effet lorsqu’on dépose une couche d’AIN sur du GaN, I’AIN ayant un paramétre de maille plus
faible que celui du GaN, la relaxation de la couche d’AIN peut entrainer I’insertion d’un plan

atomique supplémentaire a I’interface. Si une BSF est présente, I’insertion additionnelle d’un plan
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(0001) peut permettre de reformer un empilement Wurtzite non fauté, la faute d’empilement se
terminent alors par une PD située dans le plan d’interface. Ainsi I’insertion d’une intercalaire AIN peut
avoir pour effet une réduction importante de la densité de BSF.

Plusieurs intercalaires peuvent étre réalisées afin d’avoir un meilleur filtrage des BSFs comme on peut
le voir sur la Figure II:16. De cette maniére la densité de BSF qui est de plus de 2 x 10° cm™, sans
intercalaire, passe a 5 x 10° cm™ aprés 3 intercalaires. Mais il est important de noter que cela augmente

o, . . . 41
la densité de dislocations traversantes d’un facteur 10 environ ™.

Par ailleurs cette méthode s’est révélée étre efficace uniquement pour des plans semi-polaires
faiblement inclinés (jusqu’a environ 18°- 22°) par rapport a I’axe (0001), et de plus appartenant a la

famille de plans {10-11} (I étant un entier), a savoir les plans (10-13), (10-14), (10-15) et (10-16) ***.

11.4.1.2. Couches intercalaires nano-poreuses

L’insertion de couches intercalaires peut aussi jouer le réle de masque in-situ ou de couche anti-
surfactante et favoriser par ce biais I’apparition d’une phase de croissance 3D. Cette technique de
réduction de défaut a été démontrée pour la premiére fois par Lahréche et al.* puis largement utilisée
par la suite dans le cas du GaN (0001) ***.

Généralement le masque utilisé est réalisé par le dépot d’une couche fine de SiNx * ou de ScN *
durant la croissance.

La particularité ici réside dans le fait que les couches intercalaires présentent des trous nanométriques
qui vont agir comme des centres de nucléations localisés. Les nano-cristaux de GaN vont, a partir de
ces centres de nucléation, s’élargir latéralement au-dessus du masque et former un cristal 3D. Cette
technique favorise la courbure des dislocations vers les surfaces libres du cristal 3D. Généralement les
dislocations sont réorientées dans les plans (0001) lors de la croissance latérale des cristaux ce qui
permet d’en supprimer une partie lors de I’interaction avec les autres cristaux durant la coalescence.
Cependant comme le masque présente généralement des ouvertures nanométriques espacées de
quelques centaines de nanométres, et ce de manicre aléatoire, la phase de croissance 3D est limitée et
non controlée. La majorité des défauts bloqués sont en définitive principalement annihilés par le
masque qui bloque directement leur propagation.

L’étude de cette technique a été effectuée dans le cas du GaN non-polaire (11-20) ¥/ et du GaN semi-
polaire (11-22) ***. Son efficacité est avérée sur la réduction des densités de dislocations cependant
son effet est faible pour ce qui est du filtrage des BSFs. Par exemple Moram et al * rapportent une
diminution de la densité de dislocation par I’insertion d’une fine couche intercalaire de masquage en
ScN (de 3.0 x 10" cm™ a 1.5 x 10® cm™ ) et une 1égere réduction de la densité de BSFs (de 3.2 x 10°
em”' 26.5x 10" ecm™).

Cela peut s’expliquer par le fait que les fautes d’empilements sont confinées dans les plans basaux ou

prismatiques dans lesquels elles sont formées et ne peuvent pas étre courbées ou réorientées dans
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d’autres plans cristallins. De plus, la position des ouvertures nanométriques n’étant pas ajustées par
rapport aux directions cristallographiques du matériau (contrairement a I’ELO par exemple, voir
paragraphe suivant), les BSFs qui passent a travers les ouvertures vont pouvoir ensuite se propager au-
dessus du masque en raison de leur nature planaire.

Par ailleurs, il est difficile de contrdler les directions de croissance des cristaux 3D formés par cette
technique. En conséquence, des BSFs peuvent étre recrées lors de la croissance 3D dans la direction

[000-1] du GaN, limitant de ce fait le bénéfice du filtrage des BSFs par le masque nano-poreux.

11.4.2. Croissance sélective par épitaxie Ilatérale
(ELO)

11.4.2.1. Cas du GaN polaire

11 est aussi possible d’interrompre la croissance du GaN pour réaliser un masquage sur une couche de
GaN 2D par photolithographie. Le masquage consiste généralement en des bandes > ou en un damier
troué °'. Il est réalisé avec des matériaux diélectriques comme du SiO, du SiNx ou du TiN.

La croissance est ensuite reprise dans un second temps a travers les ouvertures (ou fenétres) du
masque par MOCVD ou HVPE * ce qui entraine la formation de cristaux 3D. La croissance se
poursuit ensuite latéralement de maniére a ce que ces cristaux coalescent. La croissance latérale peut
étre induite par un simple changement des conditions de croissance (faible pression, haute température
et ratio V/III élevé) ou par ’introduction de Mg ™.

Les dislocations qui proviennent du matériau situé sous le masque sont bloquées par ce dernier. En ce
qui concerne la qualité structurale du matériau au-dessus du masque, les régions ou se produit la
croissance latérale présentent trés peu de défauts et les défauts restant sont majoritairement issus des
ouvertures.

En adaptant les conditions de croissance (par exemple P= 500 Torr et T= 1050°C **) , il est possible de
former un cristal 3D pyramidal lors de I’étape de croissance a travers les ouvertures du masque de
facon a rediriger la plupart des dislocations vers les plans (0001).

Ensuite en changeant les conditions de croissance, on peut promouvoir la croissance latérale afin de
coalescer les cristaux et former une couche bidimensionnelle *’. Cette technique est aussi appelée ELO

en 2 étape (2S-ELO).

Le mécanisme de courbure des dislocations au niveau de la fenétre du masque est décrit par la Figure
I:17. Les dislocations traversantes se courbent dans le plan (0001) quand elles rencontrent
I’intersection entre la facette supérieure (0001) et les facettes latérales inclinées de la pyramide
tronquée en formation (voir I’évolution du cristal en pointillé sur la Figure 11:17(b)). C’est durant la

formation progressive de la pyramide de GaN que les dislocations peuvent étre courbées. Les
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dislocations continuent ensuite de se propager horizontalement dans le plan (0001) lors de la phase de
croissance latérale.

Dans le cas ou le plan (0001) est complétement éteint et qu’une pyramide est formée, seule une
dislocation passant par le centre de la pyramide peut se propager de manicre verticale.

Les dislocations courbées dans les plans (0001) vont étre en partie annihilées lors de la phase de
coalescence des cristaux 3D. Cependant la partie restante va se courber vers le haut et traverser la
couche de GaN verticalement. De plus la mosaicité entre les cristaux 3D va entrainer la formation de
dislocations traversantes aux joints de coalescences qui sont créés lorsque les cristaux se touchent lors
de I’étape de croissance latérale au-dessus du masque.

Ainsi les défauts traversant restant seront principalement situés dans la zone du joint de coalescence.

(Lignes rouge sur la Figure I1:17 (¢)).

© 3 pm wide 7 pm wide SiN
window stripes mask stripes

v

Figure II:17 : (a) image TEM en cross section de la croissance de GaN a travers un masque. (b)
Représentation schématique du mécanisme de réduction de défauts par la courbure des dislocations lors
de la croissance a travers la fenétre du masque, 1’évolution du cristal est en pointillé ¥’ . (c) représentation
schématique des différentes étapes de du processus ELO, les dislocations traversantes de la couche

bidimensionnelle finale sont principalement situés aux joints de coalescences. **

1l sera donc plus avantageux d’utiliser un masque présentant des bandes car on créera un joint de

coalescence uniquement selon une direction lorsque les bandes de GaN coalesceront. Dans ce cas la
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microstructure finale sera donc constituée d’une alternance de zones contenant une faible densité de
défauts et de zones avec une densité plus élevée se situant au niveau des joints de coalescence alignés

selon la direction des bandes.

11.4.2.2. Cas du GaN non/semi-polaire

La méthode ELO a été appliquée avec succés au GaN non polaire >, et au GaN semi-polaire *. Nous
avons vu précédemment au paragraphe 1.2 que les défauts majoritaires dans ces orientations sont
situés dans les plans (0001) qui sont dans le cas présent inclinés par rapport a la surface. En
conséquence, pour réaliser leur blocage par ELO il est nécessaire que le motif du masque soit sous
forme de bandes et orienté dans la direction perpendiculaire a la projection de la direction (0001) sur
la surface de la couche de GaN non/semi-polaire. Si ce n’est pas le cas, les défauts étendus tels que les
BSFs vont traverser par les ouvertures et continuer a se propager au-dessus du masque dans les plans
(0001) **. En effet, les BSFs et les dislocations partielles les terminant sont situées dans les plans
(0001), et ceux-ci sont maintenant traversant en raison de leur inclinaison par rapport a la surface. Une
fois au-dessus du masque les BSFs vont pouvoir se propager a nouveau latéralement dans les plans
(0001) lors de la croissance latérale et annuler le bénéfice du masquage comme décrit par Bougrioua et
al >

Par ailleurs, il ne sera plus possible de filtrer les défauts au-dessus de la fenétre du masque par une
étape de croissance 3D comme dans le cas du 2S-ELO décrit par la Figure I1:17(a). Cela est li¢ au fait
que les BSFs sont des défauts qui sont confinés dans les plans (0001). Ainsi les BSFs et les PDs
associées traverseront verticalement les films non-polaires et de fagons inclinées dans les films semi-

polaires.

[11-20]

Template l I’
[0001] y

sapphire

1pm

[10-10]

- window > -
-c wing -C wing

Figure II:18 : Observation par TEM d’une couche de GaN (11-20) ELO (a) Vue en section (axe de zone [1-
100]). (b) Vue plane (axe de zone [11-20]). Les différentes zones caractéristiques sont indiqués par des

doubles fléches. 2
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La microstructure des couches de GaN ELO non-polaires et semi-polaires sont similaires. On retrouve
une zone contenant un grand nombre de défauts au-dessus de la fenétre, une zone contenant une tres
faible quantité de défauts qui correspond a la croissance latérale selon la direction [0001] (ou + ¢) et
une zone contenant peu de dislocations mais une densité importante de BSFs qui correspond a la
croissance latérale selon la direction [000-1] (ou — ¢)'?. Un exemple d’une telle microstructure est

visible en section sur la Figure I1:18(a) pour le cas d’une couche ELO de GaN (11-20) non-polaire.

On observe périodiquement des régions de bonne qualité cristalline (voir la vue plane sur la Figure
II:18(b)) dans les zones de croissance selon [0001] dans lesquelles on observe une densité¢ de
dislocations autour de 10® cm™ et une densité de BSF d’environ 5 x 10’ cm™ dans le cas de couches
semi-polaires (11-22) *°. Cependant lorsqu’on observe la surface a plus grande échelle, en prenant en
compte a la fois les zones de bonne qualité et les zones défectueuses, la densité de dislocations
traversantes totale est d’environ 10° cm™ et la densité de BSFs est autour de 10° cm™ (dans le cas de
I’utilisation d’un masque de période 10 um avec une fenétre de 3 pm). En conséquence les zones de

matériau défectueuses prohibent la réalisation de dispositifs optoélectroniques performants.

Une variante de I’ELO est la croissance a partir d’une paroi verticale (sidewall epitaxy en anglais *").
Elle consiste a graver de manicre directionnelle des bandes a travers les ouvertures du masque et
ensuite a reprendre la croissance a partir des cavités créées. Cela permet de réduire la zone du cristal
de GaN fauté qui est a I’origine de la propagation de défauts a travers les ouvertures du masque. En
effet on réalise dans ce cas une premicre croissance latérale selon [0001] en dessous du masque a
partir des parois latérales qui ont été préalablement gravées. Ensuite une seconde croissance latérale
selon [0001] et [000-1] est effectuée au-dessus du masque pour réaliser la coalescence.

La microstructure finale présente les mémes caractéristiques en termes de répartition de défauts que
les couches ELO *’. On note une amélioration d’un ordre de grandeur de la densité de dislocations et

une densité de BSFs similaire aux valeurs obtenue par ELO.

Enfin Chen et al ** ont rapporté la croissance de GaN (11-20) non-polaire avec la réalisation de 2 ELO
successives. Les défauts traversant par la fenétre qui proviennent de I’interface GaN/saphir sont
entierement bloqués. Cependant des BSFs provenant des régions ou la croissance latérale se déroule
dans la direction [000-1] devraient toujours étre présentes a la surface de la couche non-polaire
coalescée comme de le cas de ’ELO et de la croissance « sidewall epitaxy ». Par ailleurs ce procédé
nécessite deux interruptions de croissance afin de pouvoir réaliser les deux photolithographies

nécessaires au masquage ELO successifs. Cela rend ce procédé difficile a utiliser industriellement.
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11.4.3. Epitaxie latérale asymétrique (AS-ELO)

Une variante de la croissance ELO consiste a introduire une étape de croissance supplémentaire
pendant laquelle on favorise la vitesse de croissance de certaines facettes cristallographiques par
rapport a d’autres avant de coalescer les cristaux de GaN entre eux.

Ceci est rendu possible par 1’utilisation de techniques d’épitaxies en phase vapeur telle que la
MOCVD ou la HVPE qui permettent d’effectuer une croissance asymétrique des cristaux en se

plagant dans des conditions de croissance particuliéres, éloignées de 1’équilibre thermodynamique.

(C) BSFs
traversantes

Joint de coalescgnce crées dans +c
—_——

Figure 11:19 : (a) Image SEM en section aprés croissance a travers le masque de SiO,, (b) Image SEM en
section apreés croissance ELO asymétrique. (c) Image TEM (axe de zone : [2-1-10], les BSFs sont visibles)
du joint de coalescence (indiqué par des fléeches blanches) entre les cristaux. Les défauts provenant de la

fenétre sont majoritairement bloqués, cependant quelques BSFs issues de la région +c se propagent

jusqu’a la surface (fleche noire). > *

De Mierry et al > ont montré qu’aprés avoir formé un cristal 3D (Figure II:19 (a)), on pouvait
favoriser la vitesse de croissance selon la direction [0001] par rapport a la direction perpendiculaire a
[11-20]. Cela permet de faire croitre un cristal de GaN au-dessus du cristal de GaN adjacent (Figure
II:19 (b)), le front de croissance (0001) du premier cristal venant surplomber une partie de la facette
(11-20) du second.

Lors de la coalescence de ces cristaux un joint de coalescence est formé. Il est créé au-dessus de la
zone défectueuse (provenant de la fenétre du masque) et il agit comme une barriére pour la

propagation des BSFs filtrant une grande partie des dislocations ©.
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Ces derniéres se terminent a cet endroit par la formation de dislocations partielles ou de fautes
d’empilement prismatiques °'.
Pour étre efficace le joint de coalescence doit recouvrir la totalité de la zone fautée de GaN en raison

de quoi une partie des défauts pourront continuer a se propager.

Les propriétés optiques et structurales de la couche semi-polaire finale sont nettement améliorées par
ce procédé appelé croissance latérale asymétrique (AS-ELO) (voir la référence® pour une
comparaison avec I’ELO classique et avec la croissance directe de GaN semi-polaire sur saphir plan
m).

Cependant, comme pour I’ELO classique, quelques BSFs sont aussi créées dans la zone de croissance
+c¢ en raison d’interactions des cristaux de GaN avec le masque de SiO, Ces BSFs se propagent
jusqu’a la surface, mais leur densité reste faible (estimée a environ 5 x 10° cm™ d’aprés Giihne et al *°).
Par ailleurs, il n’y a pas de données quantitatives publiées dans la littérature concernant les densités de

défauts présentes dans les couches obtenues par le procédé AS-ELO.

11.4.4. Croissance sélective sur des substrats nano
structurés

Une autre méthode consiste a réaliser un masque afin de réaliser des nanostructures de GaN par
croissance sélective. Le masque peut étre soit auto-organisé ou soit lithographié.

Comme pour ’ELO, on réalise une couche bidimensionnelle de GaN non/semi-polaire de quelques
microns sur un substrat exogene. Cette couche contenant une densité élevée de défauts va étre ensuite
structurée de maniére a diminuer le nombre de défauts lors de la surcroissance d’une couche de GaN.
L’avantage d’une nano-structuration est de limiter la probabilité que les défauts puissent traverser par

les ouvertures du masque.

11.4.4.1. Nano-structuration par auto-organisation

Xing et al %

ont démontré qu’en effectuant un recuit sous N, d’une couche de Ni préalablement
déposée sur une couche bidimensionnelle de GaN recouverte de SiO,, on pouvait générer un masque
auto-organis¢ (Figure 11:20 (c)). La couche de GaN est ensuite gravée par voie seche (gravure ionique
réactive couplée plasma (ICP-RIE)) a travers les ouvertures du masque.

Cela permet de former des nano-piliers de GaN recouverts de SiO, (Figure 11:20 (d) et Figure 11:21
(a)). Ces piliers sont ensuite repris en croissance. La croissance s’effectue sélectivement par les
facettes verticales des piliers. Une surcroissance au-dessus de la partie supérieure des piliers, protégés

par la couche de SiO,, est observée lorsque la croissance est poursuivie. A la coalescence une couche

bidimensionnelle de GaN non-polaire * ou semi-polaire * est ainsi obtenue.
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= Sapphire

= AIN
(a) (b) o

—— Si0,

= Ni

(c) (d)

Figure 11:20 : Représentation schématique de la nano-structuration. (a) Couche de GaN non/semi-polaire
hétéroépitaxiée. (b) dépot de SiO, et de Ni. (¢) Recuit d’une minute sous N, formant un nano-masque auto-

organisé. (d) Gravure par ICP-RIE créant des nano-piliers. 62

On observe sur la Figure II:21 (b), qu’une partie significative des dislocations traversantes sont
bloquées lorsqu’elles rencontrent le nano-pilier adjacent ou le dépdt restant de SiO, au sommet des
piliers de GaN. Il est en est de méme pour les BSFs (voir référence *, elles ne sont pas visibles sur
dans les conditions d’observation de la Figure I1:21(b)). Cette méthode permet de filtrer les défauts
efficacement mais seulement de manicre partielle. En 1’absence d’un nano pilier adjacent une partie

des défauts traversent.

Figure II:21 : (a) Image SEM des nano-pilier semi-polaires aprés gravure ICP-RIE(b) Image TEM en
section d’une couche de GaN (11-22) semi-polaire coalescée a partir d’une couche semi-polaire structurée

avec des nano-pilliers. Axe de zone [1-100], g=0002. 62, 64
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Bengoechea-Encabo et al ® ont proposé une méthode alternative pour la nano-structuration des
couches de GaN non/semi-polaires en utilisant une technique de lithographie colloidale aboutissant a

un nano-masque en Ti, comme décrit par la Figure I1:22.

PS nanobeads
SClCC rssroos 09000920 0000009
O, plasma Ti evaporation

R . cleaning

N

Figure II:22 : Représentation schématique de la technique de lithographie colloidale sur une couche

bidimensionnelle de GaN. (a) Image SEM aprés le dépot de billes en polystyréne, (b) image SEM aprés
gravure par plasma O,, (c) Nano-masque final obtenu aprés dépot de Ti suivi du « lift-off » des billes en

polystyréne. *

Aprés masquage d’une couche de GaN semi-polaire réalisée sur saphir plan-m contenant un nombre
important de défauts, la croissance est réalisée a travers les ouvertures du masque. En se plagant dans
des conditions de croissance particuliéres, il est possible de favoriser la croissance d’un plan
cristallographique par rapport a un autre °, comme pour I’AS-ELO. En conséquence lors de 1’épitaxie
des cristaux de GaN semi-polaires, la partie fautée située au niveau de 1’ouverture a travers le masque

peut étre masquée par la surcroissance d’un cristal adjacent (Figure 11:23(b)).

On peut voir sur la Figure 11:23 (¢) que la partie des cristaux qui correspond a la croissance latérale
selon [0001] présente une trés faible densité de dislocations. En ce qui concerne les BSFs ont peut
supposer que leur densité est aussi trés faible dans cette zone.

Lors de la coalescence, on peut supposer que le joint de coalescence entre les cristaux devrait filtrer la
propagation des dislocations et des BSFs provenant d’en dessous et ainsi mener a I’obtention de
pseudo-substrats semi-polaires ou la densité de défaut est significativement réduite par rapport a la

couche de départ.
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[1-100]

[0o001] (10-10)
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Figure I1:23 : (a) Image SEM en vue plane aprés croissance de GaN (11-22) semi-polaire a travers le nano-
masque. (b) Image SEM section tiltée. (c) Image TEM en section selon I’axe de zone [1-100] (seules les

dislocations sont visibles). %

L’auto-organisation permet théoriquement une répartition homogéne des densités de défauts. Mais si
un cristal n’est pas présent a I’immédiate proximité du cristal voisin, une grande partie des défauts
vont pouvoir traverser et former a la surface des zones localisées présentant de fortes densités de
défauts. De plus si la taille des ouvertures n’est pas parfaitement homogeéne cela peut mener a
d’importantes différences de tailles entre les cristaux lors de la surcroissance au-dessus du masque
comme sur la Figure 11:23 (c). Une premiére conséquence est un filtrage non-optimal des défauts. Une
seconde conséquence pourrait étre la difficulté a obtenir une surface coalescée présentant une faible
rugosité de surface.

Par ailleurs I’utilisation d’un masque menant a la croissance de cristaux de GaN 3D peut conduire, lors
de leur coalescence, a la création de dislocations supplémentaires au niveau des joints de coalescence.
Ainsi plus la densité d’ouvertures est importante, comme c’est le cas pour un masque avec des nano-

ouvertures, plus la densité de dislocations traversantes des couches coalescées sera importante.
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Concernant les densités de défauts présentes dans les couches obtenues par nano-structuration, il n’y a
pas de données quantitatives publiées dans la littérature.

On notera aussi que ces techniques ne peuvent étre réellement efficaces que pour le cas du GaN semi-
polaire. En effet dans le semi-polaire, les défauts étant majoritairement situés dans des plans (0001)
inclinés par rapport a la surface, ils peuvent étre géométriquement bloqués. Cela est beaucoup plus
difficile a effectuer pour du GaN non-polaire ou les défauts traversant sont perpendiculaires a la

surface.

11.4.4.2. Nano-structuration organisée de maniére controlée

II est aussi possible de réaliser une structuration sub-micrométrique dont le motif est parfaitement
controlé par des techniques de lithographie UV, lithographie e-beam ou de nano-imprint. Aprés une
surcroissance de GaN on obtient a nouveau une couche bidimensionnelle formant un pseudo-substrat.

Par exemple, la croissance sélective suivie de la coalescence de nanofils a été rapportée par Hugues et
al.” dans le but de réaliser des pseudos substrats de GaN polaire. La méme approche pourrait étre
appliquée au GaN semi-polaire en utilisant les techniques de structurations et de croissances qui ont
été développées avec un masque auto-organisé. Cette approche permettrait d’obtenir un masque
parfaitement homogene, et par voie d’incidence, d’obtenir par croissance sélective des cristaux 3D de
méme taille et de méme forme. Cela conduirait a une répartition homogéne des défauts a la surface et
a une amélioration de leur filtrage. Cependant les techniques de masquage a utiliser sont couteuses
(nano-imprint) ou ne sont pas simples d’utilisation et nécessitent des équipements onéreux

(lithographie par e-beam).

11.4.5. Limitations et perspectives

Nous avons discuté dans ce chapitre de la croissance hétéroépitaxiale des couches de GaN
d’orientation non/semi-polaires. Cette approche permet d’obtenir potenticllement des tailles de
pseudo-substrats importantes (jusqu’a des tailles de diameétres 4 pouces pour le saphir et des tailles de
12 pouces pour le silicium). Cependant les couches réalisées présentent d’importantes quantités de
défauts.

Ces densités de défauts peuvent étre réduites par diverses méthodes. Mais a ce jour, les densités
rapportées dans la littérature (Figure I1:15) pour I’hétéroepitaxie de GaN non/semi-polaire n’atteignent
pas des valeurs suffisamment basses pour réaliser des dispositifs optiques ou électroniques
performants. Certaines techniques de réductions de défauts comme 1’AS-ELO ou la nano-structuration
des substrats sont prometteuses, mais nécessitent d’étre optimisées pour étre efficace sur de grandes
surfaces (2 pouces et plus).

Ces techniques se basent sur un blocage géométrique des défauts ce qui limite leur utilisation aux

orientations semi-polaires uniquement. Par ailleurs elles nécessitent la réalisation d’une premicre
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couche de GaN suivi d’un procédé de masquage. Une seconde épitaxie est ensuite effectuée pour
constituer la couche finale. Cela complexifie et augmente le colit des pseudos-substrats semi-polaires

qui pourraient résulter de I’optimisation éventuelle de ces méthodes.

Ainsi idéalement, la croissance sélective devrait démarrer directement sur le substrat de saphir ou de
silicium afin de réaliser un pseudo substrat en une seule croissance. Cependant la croissance sélective
heteroepitaxiale est plus difficile a mettre ceuvre et nécessite un savoir-faire important notamment sur
les conditions a appliquer dans les toutes premicres étapes de la croissance. L’épitaxie sélective de
GaN directement sur un substrat exogene est réellement maitrisée dans le cas du GaN polaire obtenu
lors de 1’épitaxie sur les orientations (0001) du saphir ® et (111) du silicium ®. Il est possible d’obtenir
une surface horizontale de GaN semi-polaire en utilisant ces orientations de substrats si elles sont
inclinées.

Le chapitre suivant traitera de la structuration des substrats pour obtenir des facettes inclinées ainsi

que de la croissance sélective sur ces facettes en vue d’obtenir du GaN semi-polaire.
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lll. Croissance sélective de GaN semi-polaire sur

saphir structuré.

I11.1. Méthode de croissance

Dans cette thése de doctorat, la méthode de croissance utilisée pour obtenir des films de GaN est
I’¢épitaxie en phase vapeur aux organométalliques (EPVOM). Cette méthode repose sur des réactions
chimiques de surface entre des précurseurs gazeux.

Dans la filiere matériau (In, Al, Ga)N les précurseurs chimiques d’élément III utilisés sont le
triméthygallium (TMGa), le triethylegallium (TEGa), le triméthylaluminium (TMAI) et le
triméthylindium (TMIn). L’¢lément V, a savoir 1’azote, est fourni par I’introduction d’ammoniac
(NHj;). Les gaz précurseurs utilisés pour obtenir respectivement un dopage de type p et de type n de
ces matériaux sont 1’organométallique bis(cyclopentadienyl)magnesium (CP,Mg) et le gaz silane
(SiHy).

Les parois du réacteur sont froides et uniquement le substrat, support de la croissance épitaxiale, est
chauffé a une température permettant la croissance du GaN (entre 500°C et 1150°C environ). Les
précurseurs chimiques sont mélangés a un gaz vecteur (H, ou N,). Ce flux de gaz vecteur va les
amener dans le réacteur ou au contact de la surface chauffée du substrat les précurseurs vont étre

pyrolysés.

Par exemple, les réactions de décomposition du TMGa sous flux de H, ménent 4 la réaction globale ' :
(CH3)3Ga +3/2 H2 >Ga + 3CH4
Et la réaction de décomposition de I’ammoniac est :

NH3 9 NH(3_X)' +xH

La formation de GaN a partir de NH; et du TMGa se produit via la formation d’espéces intermédiaires
adsorbées a la surface du substrat suivant la réaction :

(CH3)3Ga + NH3 — (CH3)3G3 INH3
Ces especes, tres instables aux températures de croissance de 1000-1100°C, se décomposent en
especes Ga gazeuses, si bien que la réaction générale de formation de GaN est :

Ga(g) + NHs(g) — GaN(s) + 3/2H,(g)

Les moyens de controles dont on dispose afin d’influer sur cette réaction et donc sur la croissance du

matériau GaN, ses alliages et sur I’incorporation d’éléments dopants sont : la température du sucepteur
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sur lequel repose le substrat, la pression dans le réacteur (entre 20 torr et 750 torr), les flux de gaz de
précurseurs (ratio V/III) et les flux des gaz porteurs.
Ces différents parametres vont influer sur I’hydrodynamique des flux de gaz réactifs ainsi que sur la

thermodynamique et la cinétique des réactions chimiques.

a)
Faisceau incident
Faisceau réfléchi
Lame SHPIBLICE  — |
TMGa
\ TMAI
n TMIn
NH; TEGa

SiH,
Cp.Mg

Substrat

Rejet
extérieur

U

Figure III:1: (a) Schéma et photographie du réacteur de croissance EPYOM a géométrie verticale et
fabriqué au CRHEA Z. (b) Photographies du réacteur EPVOM commercial Thomas Swan « close coupled

showerhead » a géométrie verticale qui est disponible au CRHEA.

Ce travail de thése a été réalisé sur deux réacteurs EPVOM, un réacteur fabriqué au CRHEA
admettant un suscepteur 1x2°’ chauffé par induction (Figure III:1(a)) et un réacteur Thomas-Swan
avec un suscepteur 3x2° chauffé par résistances placées sous le suscepteur (Figure I1I:1(b)). Ces deux
réacteurs possédent une chambre de croissance avec une géométrie dite verticale.

Pour ce type de réacteur, les flux de gaz réactifs d’¢éléments III et d’¢léments V sont injectés
séparément dans le réacteur de croissance. Le substrat est positionné sur un suscepteur (fabriqué dans
un matériau étant un bon conducteur thermique, par exemple du graphite recouvert d’une couche

protectrice de SiC).
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Le suscepteur est animé d’un mouvement de rotation afin d’uniformiser la répartition des flux arrivant
a sa surface.

Un systéme de réflectométrie optique et de mesure de courbure des substrats in-situ est installé sur les
2 réacteurs (marque Laytec®) afin de contrdler les épaisseurs, les variations de rugosité et de

contrainte (via la mesure de la courbure des substrats au cours de 1’épitaxie).

l1l.2. Principe de la croissance sur substrat structuré

Pour obtenir une surface semi-polaire par hétéroepitaxie, une solution consiste a réaliser la croissance
du GaN a partir de facettes inclinées. Ces facettes inclinées sont réalisées par la structuration de la
surface d’un substrat. La méthode d’obtention de ces facettes dans le cas du saphir sera discutée au

paragraphe 111.3.2.

Avec les conditions de croissance adéquates la nucléation du GaN est faite de maniére sélective sur les
facettes inclinées. Préférentiellement on va choisir de démarrer la croissance selon une relation
d’épitaxie qui est bien maitrisée et qui va favoriser la croissance du GaN dans la direction [0001] (ou
¢) ce qui permet de tirer parti du large savoir-faire issu de la croissance du GaN polaire.

Les facettes inclinées intéressantes dans ce cas-la sont principalement la facette (0001) du saphir et la

facette (111) du silicium.
58.41° b) S

J_(11-22‘)/ a-GaN 1 (10-11)
c / c-GaN

c-plane-like
apphiresidewall

w/c 2
r-sapphire

Figure III:2 : Représentation schématique des relations d’orientations entre le GaN et des saphirs

structurés et planaires. (a) Obtention de GaN (11-22). (b) Obtention de GaN (10-11).*

n-sapphire

Pour obtenir une surface semi-polaire, le principe réside ici dans le fait que le choix de 1’orientation
nominale du substrat est réalisé en fonction de 1’orientation semi-polaire désirée.

En effet I’angle entre la facette inclinée et la surface nominale du substrat doit étre proche de 1’angle
entre 1’orientation (0001) du GaN et I’orientation semi-polaire finale recherchée. Si ce n’est pas le cas
la surface semi-polaire du GaN ne sera pas paralléle a la surface nominale du substrat.

Par exemple la Figure II1:2(a) illustre la croissance de GaN semi-polaire (11-22) a partir d’un saphir
plan-r structuré 3. Une facette (0001 )sapnir @ été révélée lors de la structuration du substrat et le cristal
qui est épitaxié sur cette facette est en relation d’épitaxie (0001)upnir // (0001)gan. L’angle d’inclinaison

de la facette permet ici d’obtenir une surface plane de GaN (11-22) alors que la croissance planaire
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directe sur saphir plan-r donne dans les mémes conditions de croissance la relation d’épitaxie suivante
(1-102)sapnir // (11-20)Gax.

En changeant I’orientation nominale du substrat on modifie ’angle avec la facette (0001), et par voie
de conséquence on peut obtenir d’autres orientations semi-polaires. Cependant ces dernicres doivent
posséder un angle avec I’orientation (0001) g, qui correspond a I’angle facette/substrat et elles
doivent étre stables cinétiquement par rapport aux conditions de croissance utilisées.

Un exemple est donné sur la Figure I11:2(b), il porte sur la croissance sélective de GaN semi-polaire
(10-11) sur saphir plan-n structuré.

Le principe de ce type de croissance a été démontré pour la premiére fois par Honda et al.* a partir
d’un substrat de silicium ayant une orientation nominale (001)s; et une désorientation de 7 degrés.
Aprés la structuration du substrat pour révéler des facettes (111)g; , 1’épitaxie du GaN peut étre
obtenue avec une surface supérieure semi-polaire (10-11)g,.

Le Tableau III-1 présente les différentes orientations non/semi-polaires obtenues qui ont été rapportées

a ce jour dans la littérature en utilisant des substrats structurés.

Orientation
Angle par Angle par
non/semi- Orientation du Facette
rapport au rapport au plan-c | Références
polaire de la Substrat hote révélée
plan-c du GaN du saphir
surface GaN
(10-11)
(11-22) 58.4° Silicium (113) {111} 60.5° 5
(20-21)
(10-11)
Saphir (1-102)
(11-22) 58.4° (0001) 57.6° 8
(plan-r)
(20-21)
Saphir (11-20)
(10-10) 90° ? 79° 10
(plan a)
Tableau III-1: Tableau récapitulatifs des orientations non/semi-polaires obtenues a partir de substrats
structurés.
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lll.3. Fabrication des substrats de saphirs structurés

11.3.1. Choix du substrat

En utilisant la méthode de croissance décrite précédemment, la taille de la surface des films de GaN
semi-polaires dépend uniquement de la taille de la surface du substrat hote. Il est donc possible
d’obtenir des films semi-polaires de grandes tailles (de diamétre 2 pouces et plus).

Le substrat sélectionné doit étre gravé de manicre sélective pour former des facettes définies. Ces
derniéres doivent de plus correspondre a des orientations qui ont des relations d’épitaxies bien
maitrisés avec le GaN.

Les deux principaux substrats qui se présentent naturellement sont le saphir et le silicium.

Les substrats de saphir et de silicium étant les plus utilisés industriellement, leur choix permet
d’anticiper un éventuel transfert de technologie de cette méthode de croissance vers une production
industrielle. De plus le cotlit d’achat de ces substrats est faible et les tailles de diamétres disponibles
sont élevées (voir Tableau II-1 chapitre 2).

Cela a conduit la communauté de recherche qui travaille sur ce sujet a adopter majoritairement des
substrats en silicium ou en saphir dans le but d’effectuer la croissance sélective de GaN sur des
substrats structurés. Comme on peut le voir sur le Tableau III-1, les orientations accessibles sont

identiques avec les deux substrats.

Le substrat de silicium est légérement moins onéreux que le substrat de saphir et les tailles de
diameétres accessibles sont potentiellement plus grandes. Par ailleurs 1’utilisation de substrats silicium
de grande taille ouvre la voie a une compatibilité technique avec les équipements qui ont été
développés pour I’industrie des CMOS sur substrat 200 mm.

Cependant I"utilisation du silicium impose 1’utilisation d’une couche de nucléation tampon en AIN
car le gallium réagi fortement au contact du silicium prohibant une croissance directe du GaN sur Si '*.
Ce phénomene est décrit par le terme anglais « melt-back etching »

Par ailleurs, I’AIN épitaxié sur silicium ne permet pas une croissance sélective in-situ durant la
croissance. Afin d’obtenir une croissance sélective sur une facette {111} la présence d’AIN impose
une étape technologique supplémentaire qui consiste a déposer un masque diélectrique sur une des
deux facettes {111} révélées afin de recouvrir tout le substrat de silicium a I’exception des facettes
choisies pour la nucléation du GaN.

D’autre part le GaN et le silicium ont un coefficient de dilation thermique tres différent (voir Tableau
II-1 chapitre 2). La conséquence directe est que le film de GaN déposé est soumis a une importante
contrainte en tension lors du refroidissement. Si cette contrainte est trop élevée elle conduit a la
fissuration du GaN, cela limite I’épaisseur de la couche de GaN qu’il est possible de déposer. La

présence de fissures est ¢lément rédhibitoire pour la réalisation de dispositifs car elle est a I’origine de
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courts circuits. Ce phénoméne peut étre limité par Iutilisation d’inter couches en (Al, Ga)N " mais

cela complexifie la croissance.

Le substrat de saphir quant a lui, bien qu’isolant électrique, est transparent optiquement et moins
réactif chimiquement que le silicium. De plus la croissance de GaN directement sur saphir est
possible. La différence de contrainte thermique entre le GaN et le saphir induit dans ce cas une
contrainte compressive ne pouvant pas mener a la fissuration des couches de GaN déposées.

Enfin, I'utilisation du saphir rend possible 1’utilisation de réacteurs de croissance d’épitaxie en phase
vapeur aux hydrures (HVPE). Cette technique d’épitaxie permet d’atteindre des vitesses de
croissances cristallines trés élevées (quelques dizaines de microns par heures). Ces vitesses de
croissances importantes sont utiles notamment pour le développement de substrat GaN autosupportés.
Cette technique de croissance peut difficilement étre mise en ceuvre dans le cas du silicium. En effet

I’HVPE utilise des précurseurs halogénures qui réagiraient au contact du silicium.

Pour ces diverses raisons, dans le cadre de cette thése, nous nous sommes intéressés en particulier au
développement de la croissance sélective de GaN sur des facettes inclinées de saphir. Le saphir plan-r
étant a la fois un substrat permettant d’avoir de facettes inclinées (0001) définies et étant une
orientation standard des fournisseurs de saphir, ce travail de thése s’est intéressé principalement a la
structuration du saphir plan-r (1-102) qui conduit a la croissance de GaN semi-polaire (11-22).
Cependant les méthodes décrites et les résultats atteints peuvent potentiellement étre reproduits avec

d’autres orientations de saphir menant a d’autres orientations du GaN (voir Tableau III-1).

11.3.2. Structuration du saphir

Le saphir peut étre structuré par des techniques de gravure physico-chimique (dite gravure seche) en
utilisant la technique de gravure ionique réactive avec un plasma a couplage inductif (ICP-RIE) ainsi
que des précurseurs chlorés, ou bien en utilisant une gravure chimique (dite gravure humide) réalisée
par un mélange H;PO,/H,SO, 1:3 porté a ébullition (270°C).

La gravure par voie humide permet d’obtenir des facettes (0001) mieux orientées '* que la technique
par voie séche . De plus elle ne nécessite pas 1'usage d’un équipement complexe comme on peut le
voir sur la Figure I1I:3(a), au contraire de la gravure séche qui nécessite un réacteur de gravure ICP-

RIE.

I1.3.2.1. Mécanisme de la gravure humide

Dans le cas de gravure par voie humide, la vitesse de gravure du saphir dépend de la température, de la

concentration d’acide et de la solubilité des produits de réactions .
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L’utilisation d’une solution de H,SO, sur du saphir (Al,O;) entraine une rupture des liaisons Al-O-Al
sous ’action des ions H+. Cependant des sous-produits de cette réaction, tel que Al,(SO4); peuvent se
former. Or ces sous-produits sont insolubles dans H,SO, "°.

L’ajout d’une solution tampon de H;PO, permet d’éviter la formation de sous-produits insolubles. En
effet, Les anions PO, étant plus nucléophiles que les anions SO4>, ce sont donc eux qui vont réagir
préférentiellement avec les cations AI*" en solution pour former Al(H,PO,); et AIPO,, qui eux sont
facilement soluble dans HyPO, '°.

La vitesse de gravure du saphir augmente linéairement avec I’augmentation du volume de H,SO,
jusqu’a atteindre un rapport volumétrique H;PO4/H,SO4de 75% environ puis diminue, comme on peut

le voir sur la Figure III:3.
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Figure III:3 : (a) Photographie du réacteur de gravure chimique (CRHEA) (b) Evolution de la vitesse de
gravure du saphir plan-c en fonction du rapport volumétrique H;PO,/H,SO, @280°C. '¢

Cela peut s’expliquer par le fait que des sous-produits de réaction tel que Aly(SO,); commencent a

apparaitre et provoquent un dépot insoluble sur la surface.

I11.3.2.2. Motif de lithographie

Afin de révéler par gravure chimique les facettes (0001) du saphir, un masque en matériau diélectrique
doit étre déposé (quelques centaines de nanométres d’épaisseurs). Nous avons utilisé principalement
du SiO,, le SiN, pouvant réagir en fonction de sa steechiométrie avec H;PO, lors de la gravure
chimique. Le motif du masque est ensuite réalisé par photolithographie UV selon les procédures
standards.

En raison de la gravure anisotropique du saphir le motif doit étre sous forme de bandes et orienté
perpendiculairement a la projection de [0001] sur la surface (ce qui correspond a la direction [-
1011]spnir dans le cas du saphir plan-r) afin de révéler lors de la gravure des facettes (0001)g,pni bien

définies et continues '’ (voir Figure I11:4).
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Projectionde la

o T / direction ¢ [0001],

Bandes orienfées dans la/direction A
(ie 3 45° du meplat)

Mebtaf Saphir Splan R

RHEA-CNR

Figure III:4 : Représentation schématique de la lithographie pour la structuration d’un saphir plan-r de

taille de diamétre 2 pouces.

II1.3.2.3. Gravure chimique par voie humide
Aprés lithographie du masque diélectrique, le substrat est gravé chimiquement. Si le motif
photolithographié respecte la configuration décrite au paragraphe précédent nous voyons 1’apparition

d’une casquette de Si0, au-dessus de la facette (0001)upnir (Figure I11:5(b)).
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0 Dépot de SiO2 ¢y  Gravure chimique

O\ (0001) {1101}

Saphir plan-r

Saphir plan-r

Figure III:5 : (a) Image SEM en section d’un substrat de saphir plan-r aprés gravure par voie humide. La
sous-gravure du coté de la facette (0001),,n;- provoque I’apparition d’une casquette de SiO, surplombant
cette derniére (b) Sous-gravure latérale du saphir en fonction de la durée de gravure @ 270°C. (c)

Représentation schématique du saphir lithographié (c) avant gravure, (d) aprés gravure.
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En effet la vitesse de gravure verticale du saphir plan-r est faible devant la vitesse de gravure latérale
de la facette (0001)s,pnir, par conséquent le masque en SiO, est sous-gravé. A contrario la vitesse de
gravure de la facette opposée {10-11},pni €st lente ce qui se traduit par I’absence de sous-gravure de
ce coté du masque de SiO,.

Les représentations schématiques du substrat de saphir avant et aprés la gravure humide sont visibles
respectivement sur la Figure I1I:5(c) et la Figure III:5(d). La taille de la facette (0001)gupnir révélée est
de quelques centaines de nanometres.

I est important de noter que si la longueur de sous-gravure est supérieure a celle du masque de SiO,,
les facettes (0001 )g,pnir disparaissent.

A 270°C, sur I’intervalle de temps [15 min-35 min], la sous-gravure sous le masque évolue de maniére
quasi-linéaire avec la durée de gravure comme on peut le voir sur la Figure I1I:5(a). La vitesse de la
sous-gravure est d’environ 126 nm/min. Cette vitesse est significativement réduite si le bain est
légérement contaminé par des impuretés, si la température est diminuée ou si le rapport volumétrique

H;PO,/H,SO, est altéré.

111.3.2.4. Détachement mécanique du masque diélectrique

Ce type de structuration du saphir par voie humide a précédemment été réalisé par Chen et al.'* ainsi
que De Mierry et al.'® cependant dans ces études le masque en SiO, avait été enlevé par un traitement
chimique a I’acide fluoridrique (HF).

En effet si on laisse le masque tel quel, la casquette de SiO, empéche le développement du cristal de
GaN semi-polaire sur la facette (0001)g,,n: comme on peut le voir sur la Figure III:6(a)). Dans ce cas,

un cristal de GaN non-polaire se développe de manicre préférentielle sur la facette opposée {1-

101} sapnir €t sur le fond plat de la gravure qui a une orientation (1-102)gphir.

GaN Il GaN |
(11-22) (11-20)

2um

—

Figure III:6 : (a) Image SEM en section aprés nucléation du GaN sur un saphir structuré avec une
casquette de SiO,. (b) Image TEM en section nucléation du GaN sur un saphir structuré apres enlévement

complet du masque 4. GaN I est orienté (11-20) et GaN II est orienté (11-22).
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Cependant 1’enlévement du masque dans sa totalité peut conduire a de la croissance parasite de GaN
non-polaire sur la terrasse (1-102)pni: qui va entrer en compétition avec le GaN semi-polaire nucléé
sur la facette (0001 )gapnir (Figure I11:6(b)) 1

Une solution pour éviter la croissance parasite consiste a sous-graver le plus possible le saphir en
dessous du masque tout en gardant une facette (0001)g,n;: bien définie puis a enlever le masque de
manicre a avoir une terrasse (1-102),,n; d’une largeur inférieure a 0.5 um 18,19

Cependant cela demande une grande précision dans la durée de sous-gravure et peut engendrer des

problémes de reproductibilité dans la préparation des saphirs structurés.

Enlevement de la casquette
Casqueie SOUS-gravure al
de 5i0, ©oo1)  {1701) (0001) {1101}

4
A Ultrasons

m—)

Terrasse (1-102)

recouverte

Figure II1:7 : Représentation schématique d’un substrat de saphir structuré avant et aprés passage aux

ultrasons et nettoyage.

Par conséquent nous avons développé une méthode alternative, schématisée sur la Figure III:7, qui
nous permet a la fois de garder le masque au-dessus de la terrasse (1-102)gpni €t d’éliminer la
casquette de SiO, au-dessus de la facette (0001)gaphir-

Pour cela le substrat est passé dans un bain aux ultrasons pendant 5 min environ puis rincé a I’eau. Les
ultrasons entrainent par vibration un arrachement mécanique de la casquette au niveau du point de
contact avec le saphir. Avec cette méthode le masque possede des flancs abrupts et ne recouvre plus la

facette (0001 )sqpni- comme on peut le voir sur la Figure I11:8(a).

lll.4. Epitaxie sélective de GaN sur des facettes
inclinées.

La nucléations sélective du GaN sur saphir a été effectuée dans un réacteur EPVOM. Le masque
photolithographi¢ présente une période de 10 um dont environ 3 pum correspondent la terrasse

recouverte de SiO, (voir Figure I11:7 et Figure I11:8(a)).
11.4.1. Mécanismes de la croissance sélective

111.4.1.1. Nucléation du GaN

La présence d’une facette de saphir (0001) permet de se ramener au cas de figure de la croissance de

GaN plan-c sur saphir plan-c **?' :
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Aprés nitruration du substrat de saphir (exposition du substrat & un flux de NH; a haute température),

un traitement silane (exposition a un flux de SiH,) est appliqué, puis une couche tampon d’une

vingtaine de nanomeétres de GaN (LT-GaN) est déposée a basse température (environ 580°C).

Facette ' — Facette

{1-101} | (0001)

12m Name =AlKa HT=5KV Mag=29500 X ) 12 ym_Name = SiKa HT =5KkV_Mag =950 X : 12 ym Name=Gala HT=5KkV Mag=3500 X
HKs B ED

Figure I11:8 : (a) Image SEM d’une période d’un saphir plan-r structuré aprés dépot d’une nano-couche
LT-GaN. (b) Analyse par EDX de la répartition des éléments chimiques : en jaune I’aluminium, en rose le

silicium et en vert le gallium.

Si on étudie un échantillon juste aprés le dépdt de la nano-couche LT-GaN, I’analyse dispersive en
énergie des rayons X (EDX) montre que la couche de GaN est répartie uniformément sur la surface
(En vert sur la Figure I1I:8(b)). Pour comparaison les répartitions de 1’aluminium, qui provient du
saphir, et du silicium, qui est un constituant du masque, sont indiquées respectivement en jaune et en
rose.

La température est ensuite augmentée sous atmosphére NH; jusqu’a atteindre la température de
croissance (environ 1100°C). Cela entraine un recuit de la couche tampon LT-GaN, qui sous I’effet de
la température va subir une migration en phase solide a la surface du substrat structuré.

Lorsqu’on observe par SEM un échantillon aprés recuit, on remarque la présence d’une bande de
cristaux de GaN au niveau de I’emplacement de la facette (0001)supni: (Figure I11:9(a)).

La Figure II1:9(b) montre clairement qu’un cristal GaN d’environ 140 nm d’épaisseur s’est formé sous
I’effet de la montée en température apres diffusion de matiére. La nucléation de ce cristal s’est
effectuée sur la totalité de la facette (0001)supnir.

On observe par ailleurs sur le fond de gravure (1-102),,n: des nano-grains de GaN qui semblent
présenter une mosaicité importante (Figure I11:9(c)). Ces grains ont une taille plus importante au
niveau de la facette opposée {1-101},ni Cependant leur taille est nettement inférieure au cristal qui

s’est formé sur la facette (0001 )sphir-
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0001
saphir & ]

a[11-20]

Figure III:9 : (a) Image SEM en perspective apreés recuit de la nano-couche LT-GaN jusqu’a 1100°C. (b)
Image SEM en section au niveau de la facette c; les orientations cristallines du saphir structuré sont

indiquées. (¢) Image SEM en section au niveau de la facette {1-101} du saphir structuré.

Si on analyse par EDX un échantillon apres recuit de la nano-couche LT-GaN (Figure III:10), on
observe une forte diminution de la concentration des éléments chimiques gallium au niveau du masque
de SiO,. Ainsi on peut supposer que la majorité du nano-film LT-GaN qui a été déposé sur le masque

a diffusé vers les facettes du substrat structuré.

3y

12 pym Name=Gala HT=5kV Mag = 8500 X
Gala

P o

R R TS )

Figure I11:10 : (a) Image SEM apreés recuit de la nano-couche LT-GaN (b) Analyse EDX d’une période du
substrat structuré aprés recuit de la nano-couche LT-GaN. Les fléches vertes indiquent la position des

bandes de GaN formées sur la facette ¢ du saphir.
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Une fois la température de croissance atteinte, du TMG est injecté dans le réacteur avec les conditions
de croissances suivantes : T = 1100°C, P = 800 mbar et un ratio V/III = 3500. Si on arréte la
croissance apres 30 secondes, on observe que 1’épitaxie s’est poursuivie préférenticllement a partir des
premiers germes présent sur la facette (0001)s,ni qui ont été initiés lors du recuit de la nano-couche

LT-GaN (Figure I1I:11(a)).

Cette observation est confortée par I’analyse EDX sur la Figure III:11(b) qui montre que la densité
d’¢élément chimique gallium est plus importante au niveau du cristal de GaN situé au sur la facette
(0001 )sapnir- 11 est notable qu’il n’y a pas de nucléation parasite sur le masque de SiO, et que la
concentration d’atomes de gallium a diminué sur ce dernier. Il semblerait que durant la phase de
croissance a haute température il y ait un transport de masse du GaN présent sur le masque vers la
facette (0001)pnir, accélérant de ce fait la vitesse de croissance du cristal. Par ailleurs, les grains de
GaN qui recouvrent le fond de gravure et la facette opposée ne se développent pas de maniére
significative par rapport au cristal présent sur la facette (0001),pnir. Ce cristal de GaN suit la relations
d’épitaxie [0001 Jgpnir // [0001]Gan-

On peut donc affirmer qu’en utilisant les conditions de croissance standards du GaN polaire épitaxié
sur saphir plan-c, nous avons réalis¢ la croissance sé¢lective de GaN sur les facettes inclinées (0001)

d’un substrat de saphir structuré.

Concernant la morphologie du cristal de GaN, il a une forme triangulaire en vue en section. On peut
voir sur la Figure III:11(c) que la facette (0001)g,n est pratiquement éteinte. Cependant on distingue
clairement qu’elle est paralléle a la facette (0001),ni: . La facette horizontale supérieure du cristal
ainsi que la facette inclinée forment toute deux les arrétes d’un triangle isocéle avec un angle de 58°

environ avec la facette c. Il s’agit donc bien I’orientation semi-polaire GaN (11-22).
Si on compare le cristal obtenu avec ceux visibles sur la Figure I1I:11(e), on s’aper¢oit qu’on a réalisé

sur la facette (0001 ),pni: la méme morphologie de cristaux que ceux obtenus lors de la croissance du

GaN polaire sur saphir plan-c mais de fagon organisée, sélective et inclinée.
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b) 1 [11-22]

GaN é/c [0001]

wm'[1-100]
1r[1-102]

Saphir c [0001]

)—!2‘um Name=Gala HT=5kV Mag=98500X
Gala

Figure III:11 : Images SEM aprés 30 secondes de croissance 1100°C. (a) Vue plane. (b) Vue en section. Les
directions cristallines du saphir et du GaN sont indiquées respectivement en blanc et vert (c) Analyse EDX
de la répartition des éléments chimiques gallium. La fléche verte signale la correspondance entre (a) et (c).
(d) Image SEM issue de la référence 22 jllustrant les premiers stades de croissance de GaN (0001) aprés
traitement silane sur GaN (0001). (e) Image TEM issue de la référence 2 illustrant les premiers stades de

croissance de GaN (0001) apres traitement silane sur saphir (0001).

Cependant dans le cas de la croissance du GaN polaire sur une surface planaire, les flots de GaN ont
une distribution aléatoire sur la surface et possédent des facettes latérales {10-11}. Lorsqu’on réalise
la croissance sélective sur un substrat structuré la géométrie du cristal est contrainte par la géométrie
du substrat. Le cristal forme une bande, et non plus un ilot, le paramétre de liberté dans la direction [1-

100]gan est supprimé. Cela contribue a changer 1’énergie de surface du cristal et a favoriser la stabilité
des facettes {11-22}.

111.4.1.2. Evolution du cristal de GaN aprés nucléation

Quand on poursuit la croissance dans les mémes conditions, (a savoir une température de 1100°C, une
pression de 800 mbar et un ratio V/III de 3500) on observe un changement dans la morphologie du

cristal. L’évolution de la forme du cristal au cours du temps est visible sur la Figure I11:12.
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1122}

Figure III:12 : Images SEM en section de la nucléation sélective cristal de GaN sur une facette de saphir

(0001) 2 1100°C. (a) Aprés 10 min de croissance. (b) Aprés 40 min de croissance. »

Quel que soit la durée de croissance, le cristal de GaN présente une facette supérieure horizontale {11-
22}Gan. Aprés 10 min de croissance (Figure III:12(a)), la silhouette de la vue en section est
trapézoidale avec une facette (0001)g,n pratiquement éteinte. Apres 40 min de croissance sans changer
de conditions (Figure I11:12(b)), la section du cristal a changé de forme. Elle a maintenant la forme
d’un parallélogramme et présente une large facette (0001)g,n.

La vitesse de croissance du plan (0001)g,n qui était trés rapide durant les premiéres minutes de
croissance a diminu¢ progressivement. Cela peut s’expliquer par le fait qu’au début de la croissance la
surface de nucléation est faible devant ’apport de matiere. Lorsque la surface du cristal augmente sous
un flux de TMG constant la vitesse de croissance diminue. La forme du cristal se rapproche alors de
celle obtenue lorsque la cinétique de croissance est constante dans la gamme de conditions de

croissance utilisées. (Voir le diagramme de Wulff cinétique sur la figure 5(i) de la référence **).

\

Figure I11:13 : (a) Représentation schématique de I’évolution du cristal de GaN dans les conditions : P =1

bar; T =1100°C ; V/III = 2600. (b) Image TEM en cross section (axe de zone [1-100]). 19

On peut supposer que si on reste dans les mémes conditions de croissance, la morphologie du cristal

n’évoluera plus. En effet la Figure III:13 confirme que si on poursuit I’épitaxie pendant plusieurs
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heures dans des conditions proches (P = 1 bar; T = 1100°C ; V/III = 2600) de nos conditions de
croissance '°, les cristaux de GaN se développent de maniére a former des parallélépipédes quasi-

N 1
paralléles entre eux .

Maintenant si on change les conditions de croissance durant la phase d’épitaxie a haute température, la
morphologie du cristal évolue différemment.

La Figure III:14 montre les différences dans I’évolution des cristaux de GaN en fonction des
paramétres de pressions et de ratio V/III appliqués.

Pour un ratio V/III et une pression de 500 mbar (Figure III:14(b)) on voit que les vitesses de
croissance des plans (0001 )g.y et (11-20)g.n sont plus rapides que la vitesse de croissance du plan (11-

22)gan - Cela se traduit par une large facette supéricure semi-polaire et I’extinction des facettes

(0001)gan et (11-22)g,n menant a un profil en section trapézoidal.

» P=800 mbar , » P=500 mbar
» V/1l1=3500 “ » V/IlI=1500
» T=1100°C : » T=1100°C

CF&A CNRS-CRHEA SEI 50kV  X2,700 10um WD 11.2mm

d) Orientations cristallines
du GaN:
1[11-22]
a[11-20] ¢ [0001]
» P=100 mbar
»> V/I11I=500
> T=1100°C m [1-100]

Figure II1:14 : Images SEM en section aprés 40 min de croissance a 1100°C. (a) P = 800 mbar ; V/III =
3500. (b) P =500 mbar; V/III = 1500. (c) P =100 mbar; V/III = 500. (d) Orientations cristallines du GaN.

Lorsqu’on applique une pression et un ratio V/III plus faibles (Figure 111:14(c)), la vitesse du plan

(11-20)Gan est nettement moins élevée par rapport a celles des plans (11-22)g.n et (0001)gan. 11 en
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résulte une large facette (11-20)g.n, une diminution de la taille de la facette (11-22)g,n et ’apparition
d’une petite facette (0001)gan.

Ainsi en variant les conditions de croissance il est possible de jouer sur 1’énergie de surface des
cristaux de GaN ce qui permet de changer leurs morphologies en favorisant la vitesse de croissance

d’un plan cristallin par rapport a un autre.

111.4.1.3. Vérification des relations d’épitaxies par TEM

La Figure I1I:15(a) montre un clich¢ TEM de I’interface entre le saphir et le GaN aprés la nucléation

sélective d’un cristal de GaN sur la facette (0001 )saphir-

ZA[1-100]

Figure I1I:15 :(a) Image TEM de la zone de nucléation (axe de zone [1-100]) du GaN sur un saphir plan-r
structuré. La zone encadrée en pointillées violets indique la correspondance entre les images (a) et (b). (b)
Image HR-TEM prise au niveau de la facette (0001),,y;. Les orientations de ’axe c-GaN aux interfaces

sont représentées.
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Quand on observe ’interface entre le GaN et les facettes (0001)gapnir €t (1-102)gaphir, ON remarque deux
orientations pour le GaN. D’une part le GaN a I’interface avec la facette ¢ du saphir respecte bien la
relation d’épitaxie [0001]spnir // [0001]an. D autre part le GaN a I’interface avec la facette r du saphir
suit la relation d’épitaxie bien connue [1-102]gpnir // [11-20]Gan 2 Cependant comme on 1’a vu
précédemment, 1’étape de recuit et la croissance a haute température conduisent a la croissance
préférentielle de GaN a partir de la facette (0001)g,pni:. Ce cristal vient par la suite recouvrir la couche
de GaN non-polaire déposée sur le fond de gravure (1-102)gphir-

Par conséquent aprés la croissance de quelques centaines de nanometres de GaN, la surface

horizontale du cristal est formée par un plan cristallin unique d’orientation semi-polaire (11-22)g..

11.4.2. Comportement des défauts structuraux

La nucléation du cristal GaN s’effectue uniquement sur la facette (0001 ),pni (voir Figure I1I:11(b)) par
conséquent le comportement des défauts structuraux est similaire a celui observé lors de la croissance

de GaN (0001) sur saphir (0001).

111.4.2.1. Défauts observés durant la nucléation du GaN (0001) sur

saphir plan c.

11.4.2.1.1 Fautes d’empilements du plan basal (BSFs)

Quand on ¢tudie les premiers stades de nucléation, on observe que la couche de GaN polaire contient
de nombreuses fautes d’empilements situées au niveau de I’interface avec le substrat de saphir plan-c

(Figure III:16(a)). Elles sont formées lors du dépot de GaN a basse température *°.

/

Saphirplan-c

'Sz;phir plan-c

Figure II1:16 : Images HR-TEM multi faisceaux selon I’axe de zone [11-20]. (a) Image a I’emplacement
supposé d’un ilot de nucléation apreés recuit de la nano-couche tampon LT-GaN. (b) Image a coté de
I’emplacement supposé de I’ilot. L ’ilot de GaN obtenu apreés recuit de la couche tampon est représenté en
bleu. L’emplacement des fautes d’empilements du plan basal (BSFs) est encadré en rouge. (P. Vennégueés,

communication privée).

Lors du recuit de la couche tampon, des ilots sont formés (leur silhouette est en bleu sur la Figure

II1:16). La ou le LT-GaN a migré vers un ilot durant le recuit on n’observe peu ou pas de BSFs (Figure
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1II:16(b)). La majorité des BSFs est située au niveau de la base des ilots représentés en rouge. Cette
zone est constitué par du LT-GaN qui n’a pas été recristallisé¢ durant le recuit. La couche supérieure de
GaN qui est formée au-dessus de ces zones fautées pendant le recuit ainsi que pendant le dépot de
GaN a haute température ne présente quant a elle aucune BSFs.

En résumé, les BSFs sont confinées dans une fine couche horizontale située dans les 50 premiers

nanométres de GaN au-dessus du saphir.

111.4.2.1.2 Dislocations

L’observation par TEM des premicres centaines de nanométres d’une couche de GaN (0001)
coalescée montre qu’une importante partie des dislocations sont courbées des le début de la croissance
hétéroépitaxiale (Figure 111:17). On a vu qu’apres recuit a haute température de la nano-couche LT-
GaN des pyramides de GaN se forment (Figure I11:11(e)) a la surface du saphir (0001).

Les dislocations ont donc le méme comportement que durant la croissance 2S-ELO (paragraphe
11.4.2.1) : elles se courbent lorsqu’elles rencontrent la surface libre d’une facette inclinée de GaN puis
se propagent horizontalement lors de la croissance latérale des ilots. Les dislocations qui ne
rencontrent pas de facettes inclinées traversent verticalement le film de GaN coalescé jusqu’a la

surface. Par ailleurs des dislocations traversantes additionnelles peuvent se former aux joints de

coalescence entre les 1lots de nucléation.

Figure I11:17 : Image TEM d’une couche de GaN (0001) sur saphir plan-c. les ilots de nucléations sont

indiqués en pointillés bleus. (P. Vennégués, communication privée).

Sur la Figure III:17, les ilots pyramidaux de nucléations qui sont a ’origine de la courbure des
dislocations sont représentés par des pointillés bleus. Ce phénoméne de nucléation 3D permet
d’améliorer considérablement la qualité des films de GaN sur saphir (0001) et permet de passer d’une
densité de dislocation d’environ 10" em® & 7 x 10’ cm™ *'. La réalisation de films de GaN de cette

qualité a fortement contribué au développement industriel de la filiére des DELs en matériaux nitrures.
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111.4.2.2. Transposition au cas de la nucléation sélective de GaN sur

des facettes inclinées

Dans le cas de la nucléation sélective de GaN sur des facettes inclinées (0001),pnir, la microstructure
du matériau est identique. Cependant cette derniere est inclinée en fonction de I’angle entre la facette
(0001 )saphir €t I’orientation nominale du substrat de saphir.

Ainsi dans les couches issues de ce procédé de croissance, on peut supposer que 1’on va retrouver de la

méme maniere que lors de la croissance de GaN polaire (Figure 111:18(a)) :

e Des BSFs situées a I’interface de nucléation substrat/GaN (en violet)

e Des dislocations qui sont en partie courbées par la formation d’une pyramide. (ligne noires)

De plus on peut s’attendre a retrouver des défauts supplémentaires décrits au chapitre II tels que des

BSFs générées lors de la croissance latérale selon la direction [000-1]g.n (représentés par des lignes

vertes sur la Figure I11:18(b)).
a) b)

Figure III:18: Représentation schématique du comportement des défauts structuraux lors de la
nucléation. (a) Croissance de GaN (0001) sur saphir plan-c. (b) Croissance de GaN semi-polaire a partir
de facettes inclinés. Les dislocations sont indiquées en noir, les BSFs de la zone de nucléation en violet et

les BSFs de la zone de croissance [000-1] en vert. (J. Ziiiga-Pérez communication privée)

Cependant I’ensemble de ces défauts seront traversants dans le cas du GaN non/semi-polaire.
De plus, en raison de la réduction de I’interface de nucléation la plupart de ces défauts seront contenus

dans une bande d’une largeur qui dépendra de la taille de la facette latérale de 1’ilot pyramidal.

111.4.2.3. Observation des défauts structuraux a Dinterface de

nucléation par TEM

Afin de vérifier ces suppositions, des images TEM de la zone de nucléation ont été prises, elles

permettent d’observer les défauts présents.

111.4.2.3.1 Fautes d’empilements du plan basal
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La Figure I11:19(a) montre qu’il n’y a pratiquement aucun défaut de type BSF dans la couche de GaN
déposée a haute température. On apercoit sur cette image une BSF unique qui semble provenir de la
couche LT-GaN non-polaire, mais il s’agit d’un phénomeéne isolé. La couche de GaN semi-polaire qui
a recouvert les germes non-polaire ne présente pas d’autres traces de BSFs qui auraient traversé le

cristal non-polaire vers le cristal semi-polaire.
“b)

a)

BSFs dans
LT-GaN

% .. ZA[2-1-10]

Figure III:19 : Images TEM multi-faisceaux en section de la zone de nucléation selon I’axe de zone [2-1-
10]. Les BSFs sont en contrastes. (a) Image de Dinterface saphir/GaN située au niveau de la facette

(0001),phir- (b) Image a plus fort grossissement. 26

Si on se concentre maintenant sur I’observation de 1’interface saphir/GaN au niveau de la facette ¢ du
saphir. On remarque que la plupart des BSFs sont présentes dans la couche tampon LT-GaN et se
propagent a travers le cristal de GaN dans les plans basaux. Cette couche qui contient un grand

nombre de défauts a une épaisseur d’environ 30 nm.

111.4.2.3.2 Dislocations

Les dislocations présentent sont uniquement issues de la zone de nucléation située sur la facette
(0001 )saphir, aucune dislocation provenant de la couche tampon non-polaire LT-GaN n’a été observées.
Sur la Figure 111:20(a) les dislocations traversantes (TDs) qui émergent de la zone de nucléation sont
en contraste. La largeur de cette zone est limitée par la taille de la facette (0001)gypnir. Plus la taille de la
facette est petite plus le nombre de TDs générées est réduit *”. Cela nous permet de tirer avantage de la
gravure du saphir par voie humide qui révele naturellement des facettes ¢ bien orientées et de petites

tailles (quelques centaines de nanomeétres).
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a)

200nm

Figure II1:20 : (a) Image TEM multi-faisceaux (axe de zone [1-100]). Les dislocations sont en contraste. (b)
Représentation schématique du mécanisme de courbure des dislocations. Les lignes pointillées

représentent ’intersection entre la facette (0001)c,x et les facettes latérales (11-22). Cas ot a = p_*°

A leur génération les TDs se propagent dans la direction [0001]g.n, puis lorsqu’elles rencontrent
I’intersection entre la facette (0001)g.n et une facette latérale (11-22)g.n €lles se courbent dans les
plans basaux comme attendu.

Une représentation schématique de ce mécanisme est visible sur la Figure I11:20(b). Si une pyramide
parfaite est formée, toutes les TDs doivent étre courbées dans les plan (0001)g.n. Les dislocations qui
se courbent vers le bas se terminent quand elles rencontrent la couche tampon LT-GaN non-polaire.
Inversement, les dislocations qui se courbent vers le haut vont former une bande de défauts (voir

Figure 111:18(b)) qui va pouvoir se propager jusqu’a la surface du cristal.

111.4.2.3.3 Détermination de la largeur de la bande de défauts

11 est possible par de simples considérations géométriques d’exprimer la largeur de la zone de défauts
traversants qui sont présent apres la courbure des dislocations en fonction de la largeur de la facette de

nucléation (0001) gphir.

On relie la largeur de la facette (0001)gpni: (W) a la largeur des facettes latérales (L) de I'flot de GaN

par les relations :

W.sin(f) W.sin(ff)

Sta <B: Lzsin[ﬂ+a}+sin{ﬁ—a} i Sia>p: Lzsin{ﬁ+ﬂr}—5i“(“_ﬁ}

Ou a est I’angle entre le plan (0001)g.n et les facettes latérales de la pyramide ; B I’angle entre la
facette (0001)spnir €t le plan nominal du substrat de saphir; L est la longueur du coté de la

pyramide ;W est la largeur de la facette (0001)g,pnir @ 12 base de la pyramide de GaN.
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Pour définir ces relations on a posé les trois hypothéses suivantes : la section de 1’ilot est un triangle
isocele comportant deux facettes latérales de la méme famille de plans, la base de I’1lot correspond a la
largeur totale de la facette (0001),,ni €t la désorientation est négligeable entre les plans (0001 )gpni €t
(0001)gan. (Voir Figure I11:20(b), cas ou o = )

A partir de la relation (1) on peut exprimer la largeur de la facette (0001)spmir (W) ou a lieu la

nucléation de I’ilot en fonction la largeur de la bande de défauts apres leur courbure (H) :

W.sin(f).sin(a) W.sin(8).sin(a)

SesBH= B rsmB-a TP TG e _sin@—pB)

Enfin si a = B comme sur le schéma simplifi¢ de la Figure 111:20(b), la relation (2) devient :

= W.tan(a)
2

3):

Ainsi si en diminuant la taille de la facette (0001 )g,pnir, 1a largeur de la zone de défauts traversants

diminue.

111.4.2.4. Importance du masquage des terrasses (1-102)g,pnir

Nous avons vu au paragraphe 111.3.2.4 qu’il était possible de masquer efficacement les terrasses (1-
102)s4phir- Outre le fait de faciliter la croissance sélective sur les facettes (0001)qapnir , 12 présence d’un
masque permet aussi de contribuer a limiter le nombre de défauts.

Sur la Figure I1I:21(a) les BSFs sont contrastes. On observe que les BSFs contenues dans la couche de
nucléation se terminent lorsqu’elles rencontrent le masque de SiO,. Par voie de conséquence si
I’épaisseur du masque est grande devant I’épaisseur de la nano-couche de LT-GaN, les BSFs
originaire de cette zone ne peuvent plus se propager jusqu’a la surface du cristal de GaN. Un masque
ayant une épaisseur supérieure a environ 100 nm est généralement suffisant dans les conditions de

croissances classiques pour bloquer les BSFs.

Le masque peut aussi servir a bloquer une partie des dislocations qui ont été courbées dans les plans
(0001)Gan comme on peut le voir sur la Figure I11:21(b).
Si le masque est suffisamment épais il est méme possible de théoriquement bloquer toutes les

dislocations issues de la zone de nucléation.
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b)

Figure III:21 : (a) Image TEM en section au niveau de la zone de nucléation selon I’axe de zone [2-1-10]
(Les BSFs sont en contraste) 26 | La zone de nucléation contenant les BSFs est encadrée en pointillés violet.
(b) Image TEM en section au niveau de la zone de nucléation selon ’axe de zone [1-100] (Les dislocations
sont en contraste) 2, (c) Représentation schématique du filtrage des défauts issus de la zone de nucléation

par le masque.

111.4.2.4.1 Détermination de I’épaisseur optimale du masque

On garde les mémes hypothéses qu’au paragraphe 111.4.2.3.3. On peut alors exprimer maintenant
I’épaisseur du masque (Z) en fonction de la taille de la facette (0001)spni: (W) afin d’obtenir un

blocage complet de toutes les dislocations courbées (Figure 111:21(c)).

On trouve les relations suivantes :

4:

S g1 W cos(f —a).tan(f) 1 |(W.cos(f—a).tan(f)\” W2.sin(f —a).cos(f — a).tan(B)
i< p: ~ 3 Z.cos(a) +E- ( 2.cosla) ) - cos(a)

Sia=p:Z= W.(tan(g). cosla — B) + sin(a — B)

2.cos(a)

Ou a est ’angle entre le plan (0001)g,y et les facettes latérales de la pyramide GaN; B 1’angle entre la

facette (0001 )gaphir €t le plan nominal du substrat de saphir ; W la largeur de la facette (0001 )qphir.
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Dans le cas ou a = f3, la relation (4) se simplifie et on obtient :

_ W.tan(a)

B 2.cos(a)

5):

Les équations (4) et (5) vont nous permettre de pouvoir calculer I’épaisseur optimale du masque dans
les cas particuliers de différentes orientations semi-polaires.
Les différentes orientations qu’il est possible d’obtenir par la méthode de croissance sélective sur

substrat structurés sont données dans le Tableau I1I-1.

. ~ ° b) . -~ o
(11-22)gan : @ = B = 58,4 (10-11) gy : @ = B = 62
2800
2200 |- i
2000 T 2400
1800 |- £ 2200
= a) I
1600 - 2000 |-
L 1800
1400 & C
L £ 1600
1200 i
3 1400
- © C
1000 5 1200
800 i 8 1000
L ] C
600 w80
L S e00
]
400 -
L 400
200 200
0 1 1 1 1 i 1 1 1 1 1 1 1 L 0 L 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200 1300
Taille de la facette de nucléation (nm) Taille de la facette de nucléation (nm)

. (o] o
c) (20-21)gan:azB:a=62°et B =75,1
5100
4800
4500
4200
3900
3600
3300
3000
2700
2400
2100
1800
1500
1200
9200
600

300
0 L 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200 1300

T

Epaisseur du masque (nm)

LI 0 L L B L B e

Taille de la facette de nucléation (nm)

Figure II1:22 : Calcul de I’épaisseur de masque qui est nécessaire pour bloquer en totalité les dislocations
courbées. (a) Cas du GaN (11-22) sur saphir (10-12). (b) Cas du GaN (10-11) sur saphir (11-23). (¢) Cas du
GaN (20-21) sur saphir (22-43) + 0.5°ff. (Le calcul si on utilise un substrat de silicium structuré donne

des résultats identiques).

Dans le cas du GaN (11-22) et (10-11), il s’agit de facettes stables qui se forment naturellement lors de

croissance 3D du GaN *. Les croissances sur les saphirs structurés (1-102) et (11-23) vont donc avoir
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tendance a donner une pyramide de nucléation qui présente une facette latérale de GaN plate et
pratiquement parallele a I’orientation nominale du substrat associ¢ (voir Figure III:11(b) pour (11-
22)Gan et la référence ! pour (10-11)gan). On est donc dans le cas ou : a.=

On peut donc utiliser la relation (5). L’épaisseur du masque nécessaire pour un blocage complet des
dislocations courbées est présenté sur la Figure 111:22(a) et la Figure I11:22(b) dans les cas respectifs

du GaN (11-22) sur saphir (10-12) structuré et du GaN (10-11) sur saphir (11-23) structuré.

De maniére différente, dans le cas du GaN (20-21) sur substrat structuré la pyramide de nucléation
formée comporte des facettes latérales {10-11}g.n > . En effet ces facettes sont nettement plus stables
dans les conditions de croissances standards utilisées en EPVOM que les facettes {20-21}ax "'

L’angle entre le plan (0001)g,y et le plan (10-11)g,.y est de 62° et I’angle entre le plan (0001)gpni: et le
plan (22-43)gnir T 0.5°0ff est de 75.1°. Ainsi on est dans le cas ou a < B. Le résultat du calcul de

I’épaisseur du masque obtenu grace la relation (4) est donné par la Figure 111:22(c).

111.4.2.4.2 Perspectives a développer

Dans ce travail de doctorat le masque a ¢été utilisé pour faciliter la croissance sélective sur les facettes
(0001 )sapir €t bloquer les BSFs de la couche de nucléation, et ce uniquement, dans le cas du GaN (11-
22).

L’épaisseur du masque n’a pas ¢été optimisée pour bloquer toutes les dislocations en raison des
difficultés inhérentes a la lithographie et la gravure d’un masque épais (> 600 nm). En effet il est
difficile de graver des épaisseurs importantes de SiO, ou de SiN tout en limitant 1’ouverture du
masque. Si la zone masquée n’est pas assez grande, lors de la gravure du saphir par voie humide la
totalité du masque risque d’étre sous gravée et enlevée. De plus si cela se produit, les facettes

(0001 )saphir sont aussi gravées et disparaissent.

Pour envisager de résoudre ces problemes il sera nécessaire d’utiliser des moyens techniques qui ne
sont pas disponible au laboratoire CRHEA (ex : ICP-RIE).

Par ailleurs cette approche pourra étre étendue aux orientations semi-polaires GaN (10-11) et (20-21).
Une maniere de passer outre ces considérations techniques est d’utiliser des tailles de structurations de

substrats ou 1’ouverture du masque n’est pas le facteur limitant pour pouvoir effectuer une gravure

chimique et révéler des facettes (0001)gaphir-
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llI.5. Utilisation de substrats de saphir structurés sur

des grandes périodes

On a vu au paragraphe 111.4.2.3 qu’apres la croissance sélective du GaN, les défauts structuraux étaient
principalement concentrés dans une bande de défauts de quelques centaines de nanometres.

Or des défauts supplémentaires sont générés lors de la coalescence de cristaux de GaN 3D en raison de
leur mosaicité .

Une approche peut donc consister a éviter la coalescence de ces cristaux. Elle consiste a faire croitre
un cristal sélectivement afin d’atteindre une taille suffisante pour réaliser des dispositifs optiques ou
¢électroniques allant de quelques dizaines de microns largeur a éventuellement quelques centaines de
microns de largeur.

L’intérét de la méthode de croissance sur substrat structuré est qu’elle permet d’obtenir une importante
portion de cristal qui présente une tres faible densité de défauts traversants, tous les défauts émergents
en surface étant concentrés dans une zone de faible largeur °.

On propose ici d’étendre la période de structuration de maniére a éviter toute coalescence et de réaliser
un cristal de largeur suffisante pour permettre la réalisation de dispositifs.

Dans le cas des dispositifs optiques, des micro-DELs ont précédemment ¢été réalisées par le CEA-

LETI sur une surface inférieure a 10 pm x 10 pm *".

En ce qui concerne les dispositifs €lectriques de type HEMT (high mobility electron transitor), ils ont
besoin d’environ 10 um entre source et drain pour tenir les tensions appliquées en fonctionnement
sans claquage du composant. A cela on doit rajouter la longueur utile du contact qui est estimée a 1.7
um dans le cas d’'un HEMT ayant une résistance de feuille (Rsh) de 300 Ohm et une résistance de
contact (Rc) de 0.5 Ohm.mm (Y. Cordier, communication privée).

Ainsi une bande de GaN d’au minimum 15 pm de largeur environ est nécessaire pour placer un

composant de puissance de type HEMT GaN.

Il s’agit de placer le dispositif suffisant loin de la zone fautée du cristal afin qu’elle n’ait pas
d’influence. En effet des dispositifs lasers ont déja été réalisés a partir de cristaux épitaxiés sur

2 4 . , 1., . . N .
323334 "mais Deffet laser est réalisé sous un pompage optique intense. A ce jour

silicium structuré
aucun pompage é€lectrique n’a été rapporté sur ce type de cristaux. La présence d’une zone a forte

densité de défauts pres de la zone active du dispositif peut s’avérer rédhibitoire.

On visera donc dans ce paragraphe la réalisation de cristaux de GaN non coalescés ayant une facette

supérieure semi-polaire de largeur comprise entre 20 um et 30 um.
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1.5.1. Saphir structurés par rainurage

Cette approche consiste a graver profondément le substrat de saphir et a dans un second temps révéler
par gravure humide une facette (0001)gpnir sur la partie haute de la gravure dans le but d’isoler le

cristal semi-polaire des cristaux parasites.

II1.5.1.1. Méthode de structuration

Une masque de SiO, de 300 nm est déposé un substrat de saphir plan-r (taille de diameétre 2 pouces et
de 370 um d’épaisseur).

On applique ensuite sur la face avant du substrat la nappe d’une scie a fils diamantés. L’espacement
entre les fils est de 1.2 mm et la largeur du fil est de 300 um. La nappe est orientée a 45° du méplat
selon la géométrie décrite sur la Figure I11:4. La nappe est juste déposée de manicre a effleurer le
substrat et a former des rainures de quelques dizaines de microns de profondeur.

Cette étape a été réalisée par I’entreprise Cristal Innov (France).

L’analyse profilométrique de la gravure (Figure III:23) montre que la profondeur de la gravure

effectuée est comprise entre 40 um et 87 wm environ.

um Longueur = 35.1860 mm Pt = 132.6320 pm Echelle = 200.0000 ym
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Figure II1:23 : (a) Mesure profilométrique du substrat aprés rainurage. (b) Mesure profilométrique de la

gravure entourée en rouge sur la mesure (a).

Cette disparité est due a la difficulté d’obtenir une pression homogene sur I’ensemble des fils de scie
au contact du substrat.
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Le substrat est ensuite gravé chimiquement par voie humide pendant 2h afin de révéler la facette
(0001 )saphir au sommet des flancs de gravure formés par les traits de scies. Le résultat aprés nettoyage

est visible sur la Figure I111:24.

o @

Figure 111:24 : (a) Image SEM en section d’un substrat de saphir gravé avec une nappe de scie a fils. (b)

Image SEM en section d’un saphir plan-r aprés révélation de la facette (0001),,p; par gravure chimique.

II1.5.1.2. Croissance sélective du GaN

La croissance est effectuée selon la méme approche que celle décrite au paragraphe 111.4.1.
Apres recuit de la couche LT-GaN, on réalise 30 min de croissance a 1100°C (en utilisant du TMG

comme source de gallium).

10 ym ; - < .

Figure I11:25 : (a) Image SEM en vue inclinée aprés 30 min de croissance a 1100°C. Les images en
inclusions montrent les différents types de GaN avec un plus fort grandissement (b) Image SEM en section

apres 30 min de croissance a 1100°C.

On observe par SEM qu’un cristal de GaN s’est développé de maniére sélective au niveau de la facette
(0001)sapnir €t qu’il y a eu nucléation de GaN polycristallin sur la face opposée de la tranchée de
gravure (Figure II1:25(a)). L’observation en section confirme cela (Figure III:25(b)). La facette

supérieure (11-22) du cristal fait environ 15 pm de large, ce qui dénote une vitesse de croissance trés
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importante durant les premiers stades de croissance. Par ailleurs il n’y a pas de croissance parasite de
GaN a proximité du cristal qui a nucléé a partir de la facette (0001 )g,phir-

On remarque que le cristal de GaN présente une facette (0001) trés irréguliere, cela peut étre da a la
vitesse de croissance importante.

La facette (11-22) est quant a elle 1égérement facettée comme on peut le voir dans 1I’image en

inclusion sur la Figure I11:25(a).

Une fois le cristal de GaN nucléé sélectivement I’impact des conditions de croissances sur la forme du

cristal a été étudié dans le but d’obtenir une facette semi-polaire (11-22) la plus large possible,

.

Figure II1:26 : (a) Image SEM en section aprés 90 min de croissance a 100 mbar avec un ratio V/III de

500. (b) Image SEM en section aprés 90 min de croissance a 800 mbar avec un ratio V/III de 3500.

La Figure I1I:26(a) montre un cristal de GaN aprés 90 min de croissance a basse pression et avec un
bas ratio V/III. On observe I’apparition d’une facette non-polaire et la taille de la facette (11-22) a
diminué. Quand on conserve une pression et un ratio V/III élevé (Figure 111:26(b)) le cristal n’évolue
plus par rapport a sa forme apres 30 min de croissance (voir Figure 11:25(b)).

La tendance est donc la méme que dans le cas de la croissance sélective a partir de petites facettes
(voir Figure I11:14).

Une pression élevée et un ratio V/III important semble étre les conditions les plus adéquates pour

obtenir une facette semi-polaire plane et la plus large possible.

IIL.5.1.3. Observations par cathodoluminescence

La Figure II1:27(a) montre une image CL panchromatique a 80K d’un cristal de GaN apres 90 min de
croissance a pression et ratio V/III élevés. Les zones non radiatives (points noirs) sont associées a des
dislocations traversantes.

On observe une répartition inhomogene de ces points noirs, certaines zones ont de faibles densités de
points noirs tandis que d’autres zones ont une densité plus élevée. Ces derniéres pourraient

correspondre aux joints de coalescence dans la direction [11-2-3]g.n, formés entre les cristaux durant
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la coalescence des 1lots de nucléation. Une 1égére désorientation des facettes des cristaux au moment
de leur coalescence pourrait expliquer la large distribution de dislocations au-dessus de la zone du
joint de coalescence.

On observe aussi des lignes noires obliques. Ces lignes ont déja été rapportées dans la littérature
elles correspondent a la I’intersection des plans {1-100}g,n avec la facette (11-22)g,n. Cependant
I’explication de leur origine n’est pas claire a ce jour. Okada et al. avancent qu’il s’agirait de
dislocations issues des plans de glissement {1-100} g,y qui permettraient de diminuer la contrainte de

cisaillement dans le cristal >°.

a)

m [1-100]

! [11-2-3]

1[11-22]

Figure II1:27 : (a) Image CL panchromatique a 80K apreés 90 min de croissance a pression et ratio V/III
élevés. Les directions cristallographiques du GaN sont indiquées. (b) Image CL panchromatique a 80K

apreés 90 min de croissance avec une pression et un ratio V/III faible.

Dans le cas présent, cet effet pourrait étre accentué par la vitesse de croissance trés importante durant
les 30 premiceres minutes de croissances. S’il s’agit de dislocations glissant le long des plans {1-
100} gan, 1l s’agit de dislocation de type-a car seules ces dislocations permettent cela.

En prenant une dislocation tous les 300 nm sur les lignes noires on obtient une densité de dislocation

A e -2
générale située dans les bas 10° cm™.

La Figure I11:27(b) correspond a I’image CL panchromatique d’un cristal obtenu avec une pression et

un ratio V/III faible. Le nombre de lignes noires est plus important mais la densité de points noirs est

127

B MG D



Croissance s¢lective de GaN semi-polaire sur saphir structuré

nettement plus faible : elle est de 2 x 10’ cm™. En ajoutant la contribution des lignes noires on obtient
une densité totale d’environ 5 x 10’ cm™. Les conditions de nucléations étant les mémes que dans les
conditions de croissances précédentes, il est probable que les dislocations qui étaient présentes aux
joints coalescence aient été redirigées vers les facettes (0001)g.n ou (11-20)g.n avec ces nouvelles

conditions de croissance.
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Figure I11:28: (a) Image CL panchromatique a 80K. La zone cartographiée est indiquée en pointillées
bleus. (b) Spectres de luminescence mesurés dans différentes régions du cristal. (¢) Cartographie CL
monochromatique a 80K. La luminescence est collectée de 338.8 nm a 413 nm. Les plans d’émissions a
3.419 eV (rouge) et a 3.47eV (vert) ont été superposés. (d) Cartographie CL monochromatique a 80K. Les

plans d’émissions a 3.342 eV (rouge) et a 3.47eV (vert) ont été superposés.

On remarque des lignes blanches brillantes dans la zone de croissance selon la direction [000-1] du
cristal de GaN. Pour déterminer la nature de cette émission lumineuse on peut réaliser une
cartographie CL monochromatique.

L’encadré bleu sur la Figure [11:28(a) montre 1’image CL panchromatique de référence sur laquelle a
été effectuée la cartographie CL. Les lignes d’émission intenses correspondent aux plans d’énergies

d’émission 3.419 eV et 3.342 eV alors que la luminescence du reste du cristal présente une émission

128

B MG D



Croissance s¢lective de GaN semi-polaire sur saphir structuré

autour de 3.47 eV. Les pics d’émissions a 3.419 eV et a 3.342 eV sont respectivement caractéristiques
des BSFs de type 11 et 12 *°.

Les cartographies sur les Figure I11:28(c) et Figure II1:28(d) montrent ou se situent spatialement
I’émissions des BSF 11 et I12. On observe clairement qu’elles concordent avec la zone contenant des

lignes d’émissions intenses.

Pour corroborer cela on a réalisé un spectre de luminescence provenant de cette zone a S80K. Le
spectre en rouge sur la Figure 111:28(b) montre que la luminescence est dominée par les BSF 11 et 12.

En dehors de cette région la luminescence caractéristique correspond au spectre noir. On obverse un
pic de luminescence autour de 3.47 eV et sa réplique phonon autour de 3.39¢V. La différence de 80

meV entre les deux indique qu’il s’agit de 1’émission de 1’exciton libre A et de sa réplique phonon *’.

111.5.1.3.1 Evolution qualitative de la contrainte

On peut associer les variations de 1’énergie ou de la longueur d’onde d’émission de 1’exciton libre a
des variations de contraintes dans le plan dans le cas du GaN polaire **. Cela peut étre applicable au
GaN semi-polaire si on fait I’hypothese que la contrainte est bi-axiale dans le plan.

La Figure II1:29(a) est une cartographie CL en vue plane a 80K des longueurs d’ondes émise sur la

région de indiquée en pointillées bleu sur la Figure 111:29(a).

Wavelength (nm)
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Figure III:29 :(a) Image CL panchromatique en vue plane a 80K de la facette supérieure (11-22)¢,~. La

Y (um) [1-100]

&l'> 10 15
X (um) [11-2-3]

zone cartographiée est indiquée en pointillées bleus. (b) Cartographie CL. monochromatique a 80K. La

luminescence est étudiée entre 355.9 nm et 358.1 nm.

La zone du cristal se situant a I’aplomb de la zone de nucléation présente un maximum du pic
d’émission a 80K a environ 356.8 nm (ce qui correspond a 3.475 eV) et la zone se situant a I’extrémité

du cristal a quant a elle un maximum a environ 357.6 nm (3.468 eV). En conséquence on observe
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léger un gradient de contrainte sur la largeur du cristal. La partie a I’aplomb de la zone de nucléation
est en légére contrainte compressive et la zone au bord du cristal dans la direction [11-2-3]gay est
relaxée de contraintes dans le plan.

La topologie de la facette supérieure (11-22), la présence de dislocations aux présumés joints de
coalescence et les lignes noires pouvant correspondre aux dislocations de type-a glissant le long des
plans [1-100]g.n semblent n’avoir aucune influence significative sur la variation de la contrainte dans

le plan.

l11.6. Conclusion

Dans cette partie consacrée a la croissance sélective de GaN sur des facettes (0001)g,pnir, 1a méthode de
structuration du substrat de saphir et les conditions de croissances ont été étudiées afin d’obtenir un
cristal de GaN possédant une orientation semi-polaire. La microstructure des cristaux obtenus a été
observée par TEM et le comportement des défauts présents expliqués. L’utilisation d’un masque
recouvrant les terrasses (10-12)g,pnir, s’avere efficace pour bloquer les BSFs provenant de la zone de
nucléation. Par ailleurs, une stratégie pour bloquer les dislocations apres leur courbure a été proposée.
Une approche originale portant sur [’utilisation de grandes périodes de structurations a été étudiée afin
d’obtenir des cristaux de GaN possédant une facette supérieure de largeur supérieure a 20 pm. Le
choix de saphirs structurés par rainurage a permis d’obtenir des cristaux de GaN quasi-relaxés de
contraintes bi-axiales avec une densité de dislocations de quelques 10° cm?, valeur similaire au
couches de GaN polaire epitaxiées directement sur saphir plan-c. La majorité des dislocations
présentes sont issues des joints de coalescences formés dans la direction [11-2-3]g.n. Ces joints de
coalescence sont absents sur les cristaux réalisés sur des saphirs structurés sur de plus faible périodes
(10 pm) ou la nucléation de GaN est mieux maitrisée. En conséquent, les conditions de croissance des
premiers stades de 1’épitaxie sur substrats rainurés reste encore a étre optimisées avant la réalisation de
dispositifs performants.

Concernant la croissance sélective sur les substrats de saphir structurés (par lithographie optique et
gravure humide) sur des périodes de 10 pm, la bonne maitrise et reproductibilité¢ de la nucléations des
cristaux de GaN permettent d’envisager la mise en place de stratégies de croissance a partir de ces
cristaux afin d’obtenir des films coalescés de GaN semi-polaires contenant de faibles densités de

défauts.
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IV. Réalisation de pseudo substrats de GaN semi-
polaire (11-22) présentant de faibles densités de

défauts structuraux.

IV.1. Microstructure des couches coalescées de GaN

semi-polaires issues de la croissance sélective

Il a été¢ vu au chapitre précédent qu’il était possible d’obtenir un cristal de GaN avec une facette
supérieure possédant une orientation semi-polaire par le biais d’une croissance sélective a partir d’un
substrat de saphir structuré. L’état de I’art, antérieur a aux travaux présentés ici, consiste a coalescer
directement les cristaux obtenus de facon a former une surface continue.

En conséquence, les défauts présents dans les cristaux de GaN se propagent a travers les couches
supérieures semi-polaires apres la coalescence.

Sur la Figure IV:1(a) on peut voir une image TEM en section d’une couche de GaN apres la
coalescence directe des cristaux issus de la nucléation sélective '. Les dislocations sont en contraste,
on voit qu’elles proviennent de la zone de nucléation ou du joint de coalescence et qu’elles traversent
le cristal jusqu’a atteindre la surface. Par ailleurs sur cette image, au niveau de la zone du cristal qui
correspond a la croissance selon la direction [0001]g.x, les dislocations ne semblent pas étre présentes.
Ce type de répartition des défauts a ’intérieur de la microstructure est observée dans le cas ou les
dislocations ont été courbées durant la nucléation du cristal sur la facette (0001)g,pnir (voir chapitre III).
En surface, en raison de la croissance sélective sur un substrat structuré de maniére périodique, la
répartition des défauts va suivre la méme périodicité. La vue plane imagée par CL a 80K d’un film
semi-polaire obtenu selon cette méthode de croissance est présentée sur la Figure IV:1(b). On
remarque ainsi une densité de points noirs, associés a des dislocations, plus importante tous les 10 um.
Il s’agit des dislocations générées pendant la nucléation et durant la rencontre des cristaux a la
coalescence. Quelques points noirs sont visibles entre ces zones de défauts, on peut supposer que ce
sont des dislocations qui ne se sont pas propagées parfaitement verticalement pendant la croissance du
cristal.

On observe aussi périodiquement, sur I’image de CL, des lignes blanches brillantes qui correspondent
aux ¢émissions des BSFs. Sur cet échantillon imagé par CL, les BSFs provenant de la zone de
nucléation ont été bloquées par un masque de SiO, (voir paragraphe 111.4.2.4). Ces BSFs ont donc été
générées pendant la croissance dans la direction [000-1]g,n. Ce phénomeéne est observé communément

. , . . 2 4
lors de la croissance latérale du GaN non/semi-polaire > > *.
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Figure IV:1: (a) Image TEM en section selon I’axe de zone [-1100]g,x aprés coalescence directe des
cristaux'. (b) Image CL en vue plane aprés coalescence. (Source: CRHEA) (c) Représentation
schématique des défauts présents dans les cristaux coalescés dans le cas ou il y a eu courbure des
dislocations durant la phase de nucléation sélective. Le cristal de GaN est en bleu. En jaune est signalée la

zone contenant les dislocations courbées. Les lignes rouges représentent les BSFs. °

La Figure IV:1(c) représente schématiquement la répartition des défauts apres la coalescence dans le
cas ou la hauteur du masque n’est pas suffisante pour bloquer les BSFs provenant de zone de
nucléation. La majorité des défauts est contenue dans une bande qui traverse le cristal parallelement a
la facette (0001)gaphir-

Il est a noter que la bande de dislocations (en jaune) est formée dans le cas ou les dislocations issues
de la zone de nucléation ont été courbées par la formation d’une pyramide parfaite de GaN (voir
paragraphe 111.4.2.3.2). Dans le cas ou la pyramide est tronquée et que la majorité des dislocations ne
sont pas courbées, on peut aussi obtenir cette microstructure en insérant une inter-couche de SiNx.
Cela favorise une croissance 3D qui conduit a la courbure des dislocations °. (Si les dislocations ne

sont pas courbées elles peuvent se propager dans I’ensemble du cristal de GaN (en bleu))
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Le chapitre précédent a mis en évidence qu’il était possible de limiter la largeur de cette zone de
défauts en réduisant la taille de la facette ou méme de la bloquer en totalité ou partiellement par le
dépot préalable d’un masque suffisamment épais sur les terrasses supérieures du substrat. Cependant
les BSFs générées lors de la croissance au-dessus du masque dans la direction [000-1]g.x ainsi que les
dislocations partielles associées peuvent toujours traverser le film coalescé de GaN semi-polaire. De
plus ces défauts sont confinés dans les plans (0001). Il est par conséquent impossible de leur faire

changer de plans cristallins en variant les conditions de croissance pour favoriser une croissance 3D.

IV.2.Méthode de gestion des défauts présents dans

les couches de GaN semi-polaires

IvV.2.1. Chevauchement des cristaux adjacents

Une solution pour bloquer les défauts traversants représentés sur la Figure IV:1(c) est de faire en sorte
que le plan de rencontre entre les cristaux de GaN se trouve au-dessus de la zone fautée. De cette
maniére le joint de coalescence formé peut permettre de filtrer efficacement les défauts comme cela a
été démontré avec la méthode AS-ELO .

Pour réaliser un chevauchement des cristaux adjacents de GaN il est nécessaire de favoriser une
direction de croissance des cristaux par rapport a une autre. Dans le cas du GaN (11-22) épitaxié
sélectivement sur un saphir structuré (10-12), il a été choisi de privilégier la vitesse de croissance des
plans (0001)g,n par rapport au plans (11-20)g,n. On a vu au paragraphe I11.4.1.2 que cette tendance
était encouragée par 'utilisation d’une faible pression et d’un faible ratio V/III tel que, par exemple, P
=100 mbar et V/III = 500 (Voir Figure III : 14(c)).

Lorsque la croissance est poursuivie dans ces conditions suffisamment longtemps, on obtient bien un
chevauchement des cristaux adjacents comme le montre la Figure IV:2(a).

Le cristal de GaN présente une large facette (11-20)gan et une facette quasi éteinte (0001)g.n ce qui
témoigne de la différence de vitesse de croissance entre ces plans cristallins.

Par ailleurs ces conditions de croissance ne favorisent pas la coalescence et un espace subsiste entre

les cristaux et ce méme si on prolonge significativement cette étape.

La Figure IV:2(b) représente schématiquement 1’évolution du cristal de GaN. La forme jaune
correspond au cristal formé sélectivement sur la facette (0001 )spnir. Aprés changement des conditions
de croissance le front de croissance [0001]g.y vient recouvrir la zone du cristal contenant une densité

¢levée de défauts (en rouge).
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b)

(1122)

Highly faulted region  ~ N
containing BSFs and \x‘\l
dislocations

Figure 1V:2 : (a) Image SEM en section apreés chevauchement des cristaux adjacents. (b) Représentation
schématique de I’évolution du cristal de GaN. La forme du cristal apres la nucléation sélective avec une
pression et un ratio V/III élevés est en jaune. La forme du cristal aprés le chevauchement des cristaux en
utilisant une pression et un ratio V/III faibles est en bleu. La zone contenant un nombre important de

défauts est en rouge. °

On observe qu’une cavité triangulaire se forme entre les bases des cristaux probablement en raison de

la faible quantité de précurseurs réactifs pouvant atteindre cette zone.

IV.2.2. Coalescence

Afin d’obtenir un film continu de GaN semi-polaire, il est nécessaire de changer les conditions de
croissances pour favoriser la coalescence des cristaux.

Pour cela la température est diminuée de 1100°C a 1080°C et le ratio V/III est augmenté jusqu’a
atteindre 5000. Suite au changement des conditions de croissance, on observe une augmentation de
I’intensité du signal de la réflectométrie in-situ (Voir Figure IV:3(a)). Cela signifie que la rugosité
générale de la surface diminue progressivement pour former une surface plane. Apres le changement
de pente la rugosité de surface continue de s’améliorer mais de maniére peu significative.
L’orientation (11-22)g.n de la surface est confirmée par la diffraction des rayons X. La Figure IV:3(b)
représente un scan 20-Q de la surface en condition symétrique. Sur ce scan un seul pic correspondant
au GaN est présent a 69.1°. 1 est attribu¢ a la diffraction des plans (11-22)g.n. Les deux autres pics

présentant de trés fines largeurs & mi-hauteurs sont attribués au saphir plan-r structuré.

Si on observe maintenant la section de I’échantillon par SEM (Figure 1V:4(a)) on remarque qu’il se
forme des cavités allongées dans le plan de rencontre des cristaux (encerclée en blanc). Ces cavités
allongées s’étendent au-dessus du plan cristallin (11-20)g,n du cristal recouvert. Elles surplombent de

ce fait la zone qui contient une importante densité de défauts.
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Figure IV:3: (a) Réflectométrie in-situ @ 633 nm. (b) Mesure de diffraction des rayons X 20-Q en

condition symétrique avec la direction du faisceau RX perpendiculaire au plan c.

Des inter-couches d’AIN ont été introduites durant le procédé de croissance dans le but de fournir une
différence de contraste lors de l’observation par imagerie SEM. Ces marqueurs permettent de
distinguer clairement la progression du front de croissance des cristaux de GaN.

L’intervalle entre les inter-couches permet de mesurer les vitesses de croissance des différents
plans pendant la phase de chevauchement: 42.5 nm/min pour le plan (0001)g.n, 30.7 nm/min pour le
plan (11-22)g.n et 26.5 nm/min pour le plan (11-20)g.n. Ces vitesses sont relatives et dépendent du
type de réacteur EPVOM utilis¢ mais elles permettent d’affirmer que pendant la phase de
chevauchement : v(0001)gan> v(11-22)gan > v(11-20)Gan.

Par ailleurs, on distingue clairement que les conditions de croissance favorisant la coalescence
accélerent la vitesse du plan (11-20)g,n. Cela est visible en raison de I’augmentation de la distance
entre les marqueurs d’AIN, la quasi-disparition du plan (11-20)g,y et I’augmentation de la largeur de la

facette (11-22)g.y au marqueur suivant (qui correspond au film coalescé).

Figure IV:4 : (a) Image SEM en section aprés coalescence. Les facettes (0001),,,;- sont soulignées en bleu.
Une cavité allongée est encerclée en blanc. (b) Image SEM en section aprés coalescence. Des inter-couches

d’AIN ont été introduites toute les 1200 s afin de suivre I’évolution du cristal.
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On peut supposer qu’avant la coalescence, en cas de chevauchement prononcé, les précurseurs réactifs
n’atteignent plus de maniére significative la partie intermédiaire des cristaux telle que définie sur la
Figure IV:2(b) (dans les conditions de croissance utilisées). Par conséquent la croissance se poursuit
principalement sur la partic haute. Cela peut conduire a la formation de cavités allongées entre les
cristaux si la coalescence rapide de la partie haute est favorisée (comme par exemple en accélérant la

vitesse de croissance selon [11-20]gay et [0001]g.n par rapport a la direction semi-polaire).

Rapidement aprés la coalescence, les marqueurs d’AIN montrent qu’il n’y a plus qu’un seul plan
cristallin a la surface, ainsi dans le cas présent le front de croissance du film de GaN tend a ne

présenter plus qu’une seule orientation qui est I’orientation semi-polaire (11-22)g,n.

IV.3.Caractérisations des couches semi-polaires a

I’échelle locale

IV.3.1. Observations en section

Une étude a I’échelle locale est effectuée dans le but d’analyser le comportement des défauts. En effet
il est possible par des mesures CL et TEM de déterminer la nature des défauts ainsi que leur répartition

spatiale.

Iv.3.1.1. Cathodoluminescence

La Figure IV:5(a) est une image CL panchromatique a 80K en vue de section. Les points noirs sont
des défauts non-radiatifs que 1’on suppose étre des dislocations parfaites.

La courbure des dislocations en raison de la nucléation 3D sur les facettes (0001)gpnir décrite
précédemment au chapitre 111 4.2.3.2 est ici aussi clairement visible.

La ligne pointillée jaune indique la présence d’une cavité allongée. 1l est notable que les dislocations

courbées semblent s’arréter sous cette cavité.

Sur la Figure IV:5(a) on distingue une émission intense au-dessus de la facette (0001)pnir qui cesse
sous la cavité allongée. Dans I’intention de clarifier la nature de cette émission localisée, une
cartographie CL a 80K a été réalisée.

Sur la gamme de longueur d’onde 334 nm - 408 nm, deux maximums d’émissions sont présent sur
cette zone a 3.426 eV et 3.472 eV. On attribue 1’émission a 3.426 eV aux BSFs de type Il et
I’émission a 3.472 eV a D’exciton libre A (FX A). Lorsqu’on superpose ces deux plans de
luminescences (BSFs I1 en rouge et FX A en vert), on observe que les zones d’émissions intenses
correspondent a la luminescence a 3.426 eV des BSFs. Ces dernieres sont donc présentes dans la

région de croissance selon [000-1]g,n €t ne se propagent pas au-dessus de la cavité allongée. Le reste
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de I’échantillon mesuré présente un seul pic de luminescence a 3.472 eV ce qui laisse suggérer qu’il
n’y a pas de BSFs dans la partie supérieure du film de GaN.
La Figure IV:5(c) montre les spectres caractéristiques de la région du GaN contenant des BSFs et libre

de toutes BSFs.

S um

Panchromatic monochromatic mapping
(c)
FXA 3,472 eV
20000
18000
16000 ——— Faulted GaN spectrum

- f
14000 BSFs 3.426 eV BSFs free GaN spectrum
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Energy eV

Figure IV:5 : (a) Image CL panchromatique a 80K. Les facettes (0001),,y; sont soulignées en bleu. Une
cavité allongée est soulignée en pointillés jaune. (b) Superposition de deux -cartographie CL
monochromatique a 80K. Le signal CL est collecté sur une plage de longueur d’onde comprise entre 334
nm et 408 nm. En verte ’émission a 3.472 eV et en rouge I’émission a 3.426 eV. (c) Spectres CL

correspondants. >

On observe en outre sur I’image panchromatique de la Figure IV:5(a) une zone sombre synonyme
d’une quasi-absence de luminescence. Cette zone correspond a 1’évolution du front de croissance de la
facette (0001)g,n durant I’étape de chevauchement des cristaux (Figure IV:2(a)). On observe aussi sur
la cartographie une tres faible luminescence sur la gamme de longueurs d’ondes collectées au niveau
du front de croissance (11-20)g,n qui s’est développé lors de cette méme étape de croissance.

Dans le but d’éclaircir ce point une cartographie CL sur une gamme de longueurs d’ondes plus

importante (220.6 nm — 796.8 nm) a été effectuée. Elle est représentée sur la Figure [V:6(a).
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On observe alors que la partie correspondante au front de croissance (11-20)g.n présente une
luminescence CL a 80K dominée par 1’émission de bande jaune autour de 2.16 eV ce qui explique
pourquoi cette zone a une luminescence faible sur la cartographie de la Figure IV:5(b) (ou le signal
lumineux n’était pas collecté en dega de 3.04 eV). Cette zone apparait en jaune sur la Figure IV:6(a).
On remarque que la zone jaune associée a la croissance de la facette (11-20)g.n et la zone noire
associée a la croissance de la facette (0001)g.y apparaissent et disparaissent en méme temps. De plus
la position de ces zones confirme que leur présence concorde avec l’utilisation des conditions de
croissance suivantes utilisées pour le chevauchement des cristaux de GaN adjacents : P = 100 mbar ;
T =1100°C ; V/III = 500.

Cruz et al.® ont montré que I’incorporation d’impuretés dépend fortement de 1’orientation cristalline du
GaN. IIs ont aussi montré que 1’épitaxie par EPVOM dans de telles conditions de croissances conduit
notamment a une incorporation de carbone plus de 100 fois plus importante pour (0001)g.n et plus de
10 fois plus élevée pour (11-20)g.n par rapport a (11-22)g.x (Voir chapitre 1.4 ).

L’incorporation de carbone dans le GaN est connue pour se traduire par une augmentation de

1’émission de bande jaune et une diminution de I’émission de bord de bande °.

.Y
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=
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Figure I'V:6 :(a) Cartographie CL monochromatique a 80K. Le signal CL est collecté sur une plage de
longueur d’onde comprise entre 220.6 nm et 796.8 nm. La couleur verte correspond a I’émission a 3.47 eV

et la couleur jaune a I’émission a 2.16 eV. Ces deux plans de luminescence ont été superposés.

142

B MG D



Réalisation de pseudo substrats de GaN semi-polaire (11-22) présentant de faibles densités de défauts
structuraux

Comme le montre la Figure IV:6(b), la luminescence du front de croissance (11-20)g.y présente un tel
comportement.

Concernant le front de croissance (0001)g.y, d’aprés la référence °, I’incorporation de carbone de ce
plan cristallographique est supposé étre autour de 10" cm™ dans les conditions de croissance utilisées.
On peut présumer qu’un tel niveau d’incorporation peut conduire a un matériau GaN quasi-isolant et
donc tuer la luminescence de la facette (0001)g.y dans ces conditions de croissance particuliéres.

Ces observations permettent de conjecturer que 1’altération de la luminescence au niveau des fronts de
croissance (0001)guy et (11-20)g.n durant 1’étape de chevauchement des cristaux est probablement due

a une importante incorporation de carbone sur ces facettes cristallines.

Iv.3.1.2. Microscopie électronique a transmission
1V.3.1.2.1 Etude des défauts issus de la croissance sélective

La Figure IV:7(a) représente la vue en section par TEM de la zone contenant les défauts, sur cette
image les dislocations parfaites sont en contraste. La courbure des dislocations est clairement
discernable. Ces derniéres se propagent ensuite dans la direction [11-20]g.n jusqu’a la cavité allongée

ou elles se terminent.

Figure IV:7 : (a) Image TEM multi faisceaux en section selon I’axe de zone [10-10] montrant le blocage
des dislocations par une cavité allongée. Les dislocations échappant potentiellement au processus de
blocage sont indiquée en rouge. Image STEM champ clair en section montrant I’utilit¢ d’une cavité

allongée, une dislocation traversant 13 ou il n’y a pas de cavités est indiquée en bleu. '’
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On observe uniquement quelques dislocations traversantes qui échappent possiblement a cette
méthode de blocage des défauts (fléches rouges). Il s’agit de dislocations qui ne se sont pas courbées
pendant la phase de nucléation 3D sur la facette de saphir ou de dislocations qui se courbent une

seconde fois pendant le développement du cristal de GaN et se propagent hors du plan (0001)g.x.

SiO2 mask

Figure IV:8 : Images TEM en section proche de I’axe de zone [2-1-10]¢g,n~. (2) Champ clair avec g = (0002),
les BSFs sont éteintes. (b) Champ clair avec g = (10-10), les BSFs sont en contrastes (fleches rouges). (¢)
Champ sombre g = (10-10) de la zone de croissance - ¢ ou les conditions de croissance favorise la

génération de BSFs. '

La Figure IV:7(b) montre un endroit ou deux cristaux de GaN se touchent de maniére non-
intentionnelle au niveau de la zone fautée du cristal sous-jacent. La fleche bleue signale la présence
d’une dislocation, au niveau de la zone de contact, traversant d’un cristal de GaN a 1’autre. La
présence d’une cavité allongée revét donc une importance capitale pour effectuer un blocage efficace

des dislocations.
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La Figure IV:8(a) et la Figure IV:8(b) représentent des images TEM en section ou les BSFs sont
respectivement éteintes et en contrastes. Deux BSFs sont indiquées en rouge, une provient de la zone
de nucléation et I’autre a été générée durant la croissance selon [000-1].

Les conditions de croissance peuvent jouer un role important dans la formation de BSFs dans la région
de croissance [000-1]. Par exemple 1’utilisation de pressions élevées (800 a 1000 mbar) peut favoriser
leur formation dans cette direction de croissance comme on peut le voir sur la Figure IV:8(c) ou elles
sont en contraste. Toutefois, quelle que soit leur origine, les BSFs sont bloquées lorsqu’elles
rencontrent la cavité allongée.

A la fin de I’étape de chevauchement des cristaux, dans le cas ou un espace est présent entre les
cristaux de GaN adjacents, les seuls défauts cristallins présents sont les dislocations traversantes qui ne

rencontrent pas de cavités allongées dans la zone de croissance +c.
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Figure IV:9 : Longueur minimale de la cavité allongée (largeur de la bande de bande de défauts + 250 nm
de croissance dans la direction [000-1]) en fonction de la taille de la facette de nucléation (0001)g,,p; pour

obtenir un blocage des défauts issus de la croissance sélective (pour (11-22)¢g,n)-

Cependant il faut que les cavités allongées soient suffisamment grandes pour bloquer les dislocations
courbées et les BSFs générées dans la zone de croissance -c. La largeur totale de la zone de défauts
correspond a la largeur de la zone des dislocations courbées a laquelle on ajoute la zone de croissance
dans la direction [000-1]gan.

On a vu au chapitre III 4.2.3.3 que ’on pouvait exprimer la largeur de la bande de dislocations en
fonction de la taille de la facette de nucléation. Par ailleurs la largeur de la zone de croissance selon
[000-1]gan est mesurée en moyenne a environ 250 nm dans les conditions de croissance qui ont été

optimisées.
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Ainsi on est capable de déterminer la longueur minimale nécessaire des cavités allongées afin
d’obtenir un blocage de la majorité des défauts générés par la croissance sélective hétéroépitaxiale

(voir Figure 1V:9).

1V.3.1.2.2 Etude des défauts générés a la coalescence

Une fois le chevauchement réalisé, les conditions de croissance sont changées pour faciliter
I’obtention d’une couche 2D. Les cristaux de GaN se rencontrent alors et coalescent.

Comme on peut I’observer sur la Figure IV:10 , cette étape de coalescence est a I’origine de la création

de nouveaux défauts structuraux.

Figure IV:10 : Images TEM en champ clair proche de I’axe de zone [1-100] au niveau du joint de
coalescence. (a) g = (11-20). (b) g = (0002). (c) Image STEM en champ clair montrant le comportement des

dislocations de la cavité allongée jusqu’a la surface. '’

11 s’agit d’un phénomeéne largement rapporté lors de la croissance de cristaux 3D hétéroépitaxiés, leur
coalescence est toujours source de défauts au niveau des joints de contact '"'* .

La plupart des défauts créés aux joints de coalescence sont des dislocations parfaites. Il a été observé
par TEM en section, a quelques joints de coalescence la génération de BSFs, mais cela n’est
clairement pas systématique.

L’utilisation des contrastes de diffraction rend possible la détermination de la nature des dislocations
créées par analyse TEM. Les dislocations observées sont en contrastes lorsque g = (11-20) (Figure
IV:10(a)) et éteintes lorsque g = (0002) (Figure IV:10(b)). Par conséquent il s’agit de dislocations de
type a. D’une manicre générale, les dislocations qui sont générées aux joints de coalescence sont des
dislocations de type a et at+c.

La Figure IV:10(c) est une image STEM en section qui montre la propagation d’une dislocation depuis

sa formation au joint de coalescence jusqu’a son émergence a la surface du film de GaN. Cette image

est représentative du comportement de la majorité des dislocations formées durant la coalescence.
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Aprés leur formation les dislocations traversantes se propagent dans les plans (11-20)g.n puis elles se
courbent dans les plans (0001)g.n ot elles vont traverser le film jusqu’a la surface.

Une explication du comportement particulier de ces dislocations peut étre proposée utilisant le
marquage des fronts de croissance des différentes facettes par des inter-couches d’AIN (voir Figure
IV:4(Db)).

Lorsque la coalescence se produit, la facette (11-20)g.n du cristal inférieur rencontre la facette inclinée
semi-polaire du cristal supérieur. Les dislocations générées sont situées dans le plan (11-20) qui forme
le joint de coalescence entre les deux cristaux. A partir de 1a, les facettes présentes au niveau du front
de croissance a I’interface de rencontre sont les facettes (0001)g.n du cristal supérieur et (11-20)g.n du
cristal inférieur.

Comme décrit au paragraphe IV.2.2, le changement des conditions de croissance entraine une
augmentation de la vitesse du front de croissance (11-20)g,.~. Par conséquent, comme les inter-couches
le montrent sur la Figure IV:4(b), les facettes (11-20)g,n se développent au-dessus des facettes
(000T)Gax-

Les dislocations quant a elles suivent le front de croissance. Comme 1’interface de rencontre entre les
facettes (0001)gax et (11-20)g.n se déplace vers le haut le long de la facette (0001)g.x, les dislocations
se retrouvent courbées dans les plans (0001)g,y .

Rapidement I’interface de rencontre entre les deux facettes disparait au profit d’une facette plane (11-

22)gan- Les dislocations restent alors dans les plans (0001)g,n jusqu’a €émerger a la surface.
IV.3.2. Observations en vue plane

1v.3.2.1. Distribution et nature des défauts

Les observations en vue plane par TEM et par CL permettent une visualisation directe de la
distribution des défauts émergents a la surface des films de GaN.
La Figure IV:11(a) représente la juxtaposition d’images TEM multi-faisceaux en vue plane selon I’axe

de zone [22-43]G.n et la Figure IV:11(b) représente une image CL panchromatique a 80 K.

Des zones de défauts espacées de maniére périodique sont visibles. Elles sont indiquées par des
fleches rouges. Leur position est corrélée a la périodicité des zones de rencontres entre les cristaux (10
um) qui dépend directement de la périodicité de la structuration du substrat. Le fait que ces défauts
soient alignés dans la direction [1-100]g.x ainsi que les observations précédentes effectuées en section

montrent que ces défauts sont issus des joints de coalescence.
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Figure IV:11 : (a) Juxtaposition d’images TEM multi-faisceaux prises selon I’axe de zone [22-43]c.x." (b)
Image CL panchromatique a 80 K et 5 kV (28 um x 28 pm). Les fléches rouges indiquent la position
présumée des joints de coalescence. Les BSFs sont caractérisées par des franges en TEM et une
luminescence intense et localisé a 80 K en CL. Les dislocations émergentes sont caractérisées par des

points de variation de contraste en TEM et par des points non-radiatifs en CL.

Les défauts observés sont des dislocations traversantes et des BSFs. Les franges caractéristiques des
BSFs et les points correspondant aux émergences de dislocations traversantes sont visibles sur 1’image
TEM.

Sur I'image de CL on distingue une distribution spatiale des défauts identique, la majorité des points
noirs associés a des dislocations sont situés périodiquement tous les 10 um (ce qui correspond a la
période de structuration de substrat et donc des joints de coalescence). Lorsque deux dislocations sont
proches (< 200 nm environ), les zones non radiatives qui leur sont associées fusionnent. Cela peut
entrainer la formation de lignes non-radiatives aux endroits ou les dislocations issus des joints de

coalescence émergent a la surface.
Les points noirs, visibles entre les zones les plus denses en défauts, correspondent probablement aux

dislocations qui échappent au procédé de blocage li¢ aux cavités allongées ou encore a quelques

dislocations qui ont été créées aux joints de coalescence et qui se sont courbées.
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Figure IV:12 : (a) Image CL panchromatique. Cartographies CL monochromatiques qui correspondent a
la superposition du plan de luminescence de FX A a 3.48 eV en vert et des plans de luminescences a (b)

3.42 eV en rouge (BSFs I1), (¢) 3.35 eV en bleu (BSFs 12), (d) 3.30 eV en jaune (BSFs E).

Quelques segments de lignes brillantes peuvent étre visibles sur les images CL, cependant leur densité
est trés faible. Ils sont situés au niveau de la position présumée des joints de coalescence et donc
alignés selon [1-100]g.n. Afin de clarifier I’origine de cette luminescence localisée une cartographie a
été effectuée sur une zone comprenant un de ces segments (Figure [V:12(a)).

La zone est découpée en pixels de 230 nm x 230 nm et un spectre de luminescence est réalisé sur
chacun des pixels.

En dehors de la luminescence de 1’exciton libre A a 3.48 eV (en vert), on observe 3 bandes de
luminescences caractéristiques qui correspondent spatialement a la position du segment brillant sur
I’image panchromatique. Il s’agit de 1I’émission lumineuse associée aux BSFs I1 autour de 3.42 eV
(Figure IV:12(b)), I2 autour de 3.35 eV (Figure IV:12(c)) et E autour de 3.30 eV (Figure IV:12(d)).

On observe I’émission de différentes BSFs a la méme position spatiale ce qui s’explique par le fait que
I’on n’a pas ici une résolution suffisante pour ne pas exciter en méme temps deux BSFs séparées de
quelques centaine de nanomeétres.

Les BSFs générées durant la phase de croissance sélective ont uniquement été observées a 3.42 eV
(type I1). Par conséquent le mode de génération des BSFs a la coalescence est probablement différent

car il conduit a la génération des 3 types de fautes d’empilements observables dans le GaN.
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A plus grande échelle (voir Figure IV:13(a) ,110 pm x 110 pm), on observe sur les images CL
panchromatiques une émission intense et homogene caractéristique de 1’émission du bord de bande
GaN. La présence de segments de luminescence correspondant aux BSFs est exceptionnelle. Cela
témoigne de I’efficacité du procédé de gestion des défauts qui sont issus de la croissance sélective sur
saphir et du fait que la génération de BSFs aux joints de coalescence est sporadique et non-

systématique.

1v.3.2.2. Densités de défauts

Les observations en vue plane permettent de donner une information quantitative sur la densité des
défauts observables (voir chapitre II).

En raison de la faible densité de BSFs leur densité est estimée en utilisant des images panchromatiques
a 80 Kde 110 um x 110 um. La longueur des segments brillants correspondants aux BSFs est divisée
par la surface analysée pour obtenir une valeur de densité. La densit¢ moyenne de BSFs obtenue par
observations CL sur différents échantillons est extrémement faible, elle est inférieure a 30 cm™.

La nature inhomogéne de la distribution des dislocations est mise en évidence sur la Figure IV:13(c).
Deux régions peuvent étre distinguées. La premicre correspond aux régions contenant peu de défauts
(bandes vertes) et la seconde aux régions situées au niveau des joints de coalescence et comportant une

importante quantité de défauts (bandes bleues).

Figure I'V:13 : (a) Image CL panchromatique en vue plane a2 80 K et 5 kV (110 pm x 110 pm). (b) Zone de
défauts contenant des BSFs. (¢) Image CL panchromatique en vue plane @ 80 K (28 pm x 28 pm). Les
régions contenant une importante et une faible densité de défauts sont colorées respectivement en bleu et

en vert. >

La densité de dislocation émergentes a été estimée en comptant les points noirs sur plusieurs images

CL panchromatiques de 28 pm x 28 pm afin d’avoir plusieurs périodes de zones « bleues / vertes »
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(comme par exemple la Figure IV:13(c)) et provenant de plusieurs échantillons. La densité totale de

dislocations et de BSFs mesurée est donnée dans le Tableau IV-1.

Type de Défaut
. Densité totale de dislocations
BSFs (cm™) )
(em™)
Technique de mesure
CL (80K) 41x10"a
<30 .,
sur plusieurs échantillons 8.5 x 10
TEM sur un échantillon ;
70 7 x 10
(surface analysée : 574 pm?)

Tableau IV-1 : Densités de défauts mesurées a partir de vues planes CL et TEM. (Dans les deux cas la
densité de BSFs est estimée a partir de la longueur totale des segments de BSFs que I’on rapporte a la

surface totale analysée.)

Pour vérifier les estimations de densités de défauts obtenues par CL, des images TEM ont été prises
sur un échantillon (la difficulté de préparation rend difficile I’'usage systématique du TEM) dont la
densité de défauts mesurée par CL se trouve dans la moyenne des valeurs du Tableau IV-1. Un grande
surface de 1’échantillon a été analysée en vue plane (574 um?) afin d’obtenir une valeur représentative.
La valeur de la densité de dislocations émergentes mesurée est similaire a celles obtenues par CL. La
densité de BSFs est quant a elle légeérement plus élevée par observation TEM.

Les images TEM en vue plane montrent que les fautes d’empilements ont une longueur moyenne
d’environ 210 nm ce qui est bien plus faible que la longueur des segments brillants en CL. Ainsi on
peut avancer qu’un segment brillant en CL est composé de plusieurs fautes d’empilements faiblement
espacées (voir Figure IV:11(a)). En conséquence on devrait mesurer plus de BSFs en CL qu’en TEM.
Cette contradiction peut s’expliquer par le fait qu’en CL les BSFs faiblement étendues et isolées ont
leur luminescence qui peut se trouver annihilée par la présence importante de centres non radiatifs
proches. Le fait que I’on observe peu de segments brillants associés a des BSFs de longueur inférieure
a 0.5 um en CL semble renforcer cette hypothése. Par ailleurs, deux segments de BSFs proches et
paralléles sont difficilement discernables par CL et sont percus comme un seul segment de plus grande
longueur, cependant la présence de deux segments paralléles n’a jamais été observée en TEM.

Enfin la zone analysée par TEM est nettement inférieure a celle analysée en CL ce qui peut expliquer

la différence de mesure par une simple erreur statistique.

IV.3.3. Description du comportement des défauts

Cette méthode de croissance en 3 étapes (nucléation sélective, chevauchement des cristaux et
coalescence), appelée 3S-PSS °, permet le blocage de la plupart des défauts provenant de la croissance

sélective hétéroépitaxiale.
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Les défauts subsistants sont en majorité générés durant la coalescence des cristaux 3D. La Figure
IV:14 résume le comportement des défauts généralement observé dans la microstructure des couches

semi-polaires (11-22)g.n 3S-PSS.

Les dislocations qui se sont courbées et les BSFs qui ont été générées lors de la croissance sélective
sur les facettes (0001 )0 sont bloquées soit par le masque soit par les cavités allongées. Les BSFs
crées durant la phase de croissance 3D selon la direction [000-1] sont aussi annihilées par les cavités
allongées surplombant les cristaux adjacents.

Les dislocations qui ne sont pas courbées initialement peuvent traverser le film de GaN dans la région
de croissance [0001] des cristaux. Elles sont a 1’origine des dislocations présentes en faibles densités

au milieu de la période de structuration.

\t

L[11-2 N\
[ 2] QQQ

[-1-123]

Figure 1V:14 : Représentation schématique en perspective du comportement des défauts dans les couches
obtenues par la méthode de croissance 3S-PSS. En noir sont représentées les dislocations et en rouge les
BSFs.

Lorsque les cristaux 3D coalescent des dislocations ainsi que quelques BSFs sont générées aux joints
de coalescence. Ce phénoméne conduit a la présence d’une importante quantité défauts

périodiquement alignés selon la direction [1-100]gan.

IV.4.Caractérisation des couches semi-polaires a
I’échelle macroscopique

Dans le but d’obtenir une estimation qualitative de la qualité des films semi-polaires obtenus, d’autres

techniques de caractérisations peuvent étre mises en ceuvre. Elles ne permettent pas une observation
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directe des défauts mais peuvent permettre une caractérisation a plus grande échelle de surface (>

mm?) ou de volume.

IV.4.1. Etude par diffraction aux rayons X

II a été montré au chapitre II 2.1.2.1 que dans le cas des couches non/semi-polaires la largeur a mi-
hauteur (FWHM) des scans symétriques en ® pouvait varier en fonction de I’angle azimuthal ¢.
L’inhomogénéité¢ de la FWHM dans le plan n’est pas principalement en relation avec la distribution
particuliere des défauts présents dans les films 3S-PSS, elle semble plutét reliée a 1’hétéroepitaxie du
GaN semi-polaire de maniére générale . Cependant I’amplitude entre le maximum et le minimum
ainsi que la moyenne peuvent varier de maniére importante en fonction de la qualité du matériau '*.

La mesure de la FWHM en fonction de ¢ sur 360° d’un film de (11-22)g.n réalisé selon la méthode
3S-PSS est donnée sur la Figure IV:15(a).

400
) 1bz)oo Symmetric w scan FWHM (arcsec)
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Figure IV:15: (a) Largeur a mi-hauteur (FWHM) des scans symétriques en ® en fonction de la rotation
dans le plan sur 360°. L’orientation des bandes de structuration correspondant a [1-100]g,x par rapport
a la position des rayons-X incidents est indiquée. (b) Comparatifs des valeurs moyenne de largeur a mi-
hauteur en fonction des différents substrats utilisés ( ce travail en rouge, (11-22)g,x sur m-Al,O3 en bleu
(CRHEA), (0001)¢,x sur c-ALO; %, (0001)¢,y sur (111) Si '®).

La valeur minimale de FWHM est ici de 204 arcsecs et la valeur maximale est de 297 arcsec.

Ces valeurs semblent correspondre respectivement, dans la majorité des cas, a un scan en ® avec un
faisceau de RX incidents perpendiculaire aux plans (0001)g.y et paralléle aux plans (0001)gan.

La valeur de FWHM moyenne sur 360° est de 258 arcsecs. Cette valeur moyenne est comparable a
celle obtenue lors de la mesure de couches de GaN polaires obtenues par hétéroepitaxie sur saphir plan
¢ " ou silicium (111) '® et elle est bien plus faible que celle des couches (11-22)g.n épitaxiées sur
saphir plan m. Par conséquent, ces mesures attestent de ’excellente qualité cristalline sur une large

zone de mesure (environ 1 cm?) des couches semi-polaires réalisées.
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IV.4.2. Etude de I’état de surface par microscopies

IvV.4.2.1. Observations par microscopie a balayage (SEM) et

cathodoluminescence (CL)

Une étude a été effectuée dans la perspective d’obtenir la surface la moins rugueuse possible sans
engendrer de dégradations structurales et optiques des films de GaN semi-polaires.

La Figure IV:16 présente quelques exemples montrant I’influence que peuvent avoir les conditions de
croissance a la coalescence sur la surface et la cathodoluminescence des films (11-22)g,x.

L’utilisation de faibles température, pression et ratio V/III (Figure IV:16(a)) conduit a une rugosité
importante en forme de « fléches » et a la création systématique de BSFs aux joints de coalescence.
L’usage de ces conditions conduit par ailleurs a la formation d’importante aspérités de GaN
d’orientation non définie au sommet des fléches.

En augmentant significativement la température et la pression dans le réacteur (Figure IV:16(b)) la
topologie de surface s’améliore. Cependant on observe des lignes noires obliques pouvant étre
associées a des dislocations. Elles correspondent a la I’intersection des plans {1-100}g. avec la
facette (11-22)g.n. L explication de leur origine n’est pas claire a ce jour. Okada et al. avancent qu’il
s’agirait de dislocations issues des plans de glissements {1-100}g.n qui permettraient de diminuer la
contrainte de cisaillement dans le cristal .

Dans le cadre de cette theése, leur présence semble étre corrélée a I'utilisation de pressions élevées lors
de la croissance par EPVOM.

En utilisant un ratio V/III élevé avec une température de 1050 °C et une pression de 250 mbar (Figure
IV:16(c)), on remarque une diminution de I’intensité de bande jaune par rapport a 1’intensité du bord
de bande dans les spectres de luminescence (pas présentées ici). On peut attribuer cette évolution a
I’augmentation de la température et du flux d’ammoniac. Ces conditions semblent limiter
I’incorporation d’impuretés dans (11-22)g.n. Par ailleurs 250 mbar est une pression de croissance
encore trop ¢levée comme I’atteste la présence de quelques lignes obliques non radiatives. L’aspect de
surface semble s’étre dégradé mais aucune aspérité de GaN n’est présente au sommet des fléches.
Enfin a plus haute température avec un fort ratio V/III et une faible pression Figure IV:16(d), la
surface s’améliore considérablement et pratiquement plus de rugosit¢ en forme de fleches n’est
observable. La CL atteste de la bonne qualité structurale et optique des films coalescés dans ces

conditions de croissance.
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croissance appliquées a I’étape de coalescence.
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1v.4.2.2. Microscopie a force atomique (AFM)

1V.4.2.2.1 Directement apreés épitaxie

La Figure IV:17(a) et la Figure [V:17(b) représentent des images topographiques AFM apres épitaxie
d’une surface de respectivement 10 um x 10 pm et de 2 pm x 2 pm (la direction de balayage de la
pointe AFM est selon [1-100]g.n). Les conditions de croissances ont été optimisées pour obtenir la
rugosité la plus faible possible (voir Figure IV:16(d)).

En observant une surface de 2 um x 2 pm on remarque que la surface obtenue par croissance EPVOM

présente une rugosité en forme de picots a I’échelle nanométrique (2 nm +/- 1 nm de hauteur).

a
) 56.38 nm b) J 10.01 nm

<)

Dbl = MRS

Figure IV:17 : (a) Image AFM de la topologie de surface en 3D (10 pm x 10pm). (b) Image AFM de la
topologie de surface en 2D (2 pm x 2pm). Images SEM en section avec un tilt de 25°. (¢) film coalescé. (d)

cristaux apreés chevauchement.

A T’échelle d’une période de structuration (10 pm) on observe une rugosité sous forme de
« vaguelettes » de 5 um de largeurs orientées perpendiculairement par rapport a la structuration du
substrat. Ces vaguelettes sont difficilement distinguables par SEM en vue plane mais si on observe
I’échantillon en vue en section avec un tilt de 25° on peut la mettre en évidence (Figure IV:17(c)). On
remarque que cette rugosité ne semble pas reliée directement a la structuration.

Cette rugosité particuliere est déja observable avant coalescence des cristaux comme le montre la

Figure IV:17(d), cette rugosité semble inhérente au procédé de croissance employé et pourrait donc ne
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pas pouvoir étre évité. Cela est corroboré par le fait que les diverses optimisations des conditions de
croissance effectuées par EPVOM n’ont pas permis d’obtenir une surface plus plane.

La moyenne quadratique de la rugosité résiduelle de surface (RMS) est de 8 nm +/- 2 nm pour un scan
dans la direction [1-100]g.n sur une surface de 10 pum x 10 um.

Cette rugosité sous forme de vaguelette pourrait induire des inhomogénéités en ce qui concerne
I’épaisseur des puits quantiques qui constituent la zone active des DELs. Ces variations d’épaisseurs
peuvent élargir le spectre d’émission des dispositifs et conduire localement a la relaxation des puits
quantiques.

Il est notable par ailleurs que 1’optimisation des conditions de coalescence a permis d’éliminer la
rugosité «en ardoise » ou en «pointe de fleche » que I’on peut retrouver couramment dans la

littérature traitant des films (11-22)gan > .

1V.4.2.2.2 Apreés polissage mécano-chimique (CMP)
Afin d’améliorer les caractéristiques de la topologie de surface, des films semi-polaires coalescés

obtenus par la méthode 3S-PSS ont subi un polissage mécano-chimique (CMP) réalisé par I’entreprise

NOVASIC (France). Entre 1.5 pm et 2 um d’épaisseur de matiére ont été enlevés.

a) b)
10— L
| 350|—
81— 300!
i 250 |—
6L L
E = 200|—
= r £ 8
>
4 2 150 —
F 100 —
2 50—
()_
o I l 0 5|0 ‘1(‘)0'1é0'2(!)0‘25|0'300‘35|0|4(|)0
0 9 4 6 8 10 0.00 nm 0.00 nm
X[um] X[nm]

Figure IV:18 : Images AFM topologiques. (a) 10 pum x 10 pm. (b) 400 nm x 400 nm. Les artefacts de

polissages sont entourés en blanc.

La surface obtenue apres optimisation des conditions de polissage de (11-22)g. est visible sur la
Figure IV:18(a). La RMS est inférieure au nanometre. Une telle rugosité est acceptable pour la

réalisation de puits quantiques.

Des artefacts de polissage sont visibles sous la forme de pics d’environ 10 nm de haut (entourés en
blanc). Par ailleurs on n’apergoit pas de marches atomiques lorsqu’on observe une surface de 400 nm

x 400 nm.
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IV.4.3. Mesure de la courbure

La Figure IV:19 montre une mesure au profilométre de la courbure d’un pseudo-substrat semi-polaire
de taille de diametre 2 pouces. L’épaisseur de la couche de GaN est d’environ 13 pm +/- 0.5 pm
d’aprés la mesure de la période des oscillations du signal réfléchi obtenu par spectroscopie infrarouge

a transformée de Fourier (FTIR).

-1-123 a‘A
_— 112 m [1-100]ay

/] stripes
160 1 155 pm —_ sfripes 1
bandes

120 1
€
=

> 80 - 1
0
m

40 4 .

od LN Epaisseur GaN: 13 um
T T T T T
30 -20 10 0 10 20 30

scan length (mm)

Figure IV:19 : Mesure profilométrique d’un pseudo-substrat semi-polaire de diamétre 2 pouces. En rouge

la direction de la mesure est paralléle a la structuration du substrat, en noir elle est perpendiculaire.

La mesure de la courbure dans la direction [1-100]g.y est 1égerement supérieure que dans la direction
[-1-123]gan. Cet écart pourrais étre une des explications au fait que la FWHM des mesure DRX de la
Figure IV:15 est aussi plus élevée dans cette direction-la.

Cette valeur de courbure est comparable a celle d’un film de GaN polaire sur saphir d’épaisseur
équivalente. Pour ce qui est de I’origine de la courbure elle est due a la différence des coefficients de
dilation thermique entre le GaN et le saphir (voir Tableau II.1), ce qui entraine une forte mise en

contrainte compressive au refroidissement >,

IV.4.4. Etude par photoluminescence

La Figure IV:20 montre un spectre de photoluminescence (PL) typique d’un film (11-22)g,y réalisé par
la méthode de croissance 3S-PSS. Le spectre présente de nombreuses transitions habituellement
masquées par la présence d’une importante densité de BSFs dans les films semi-polaires *.

Les transitions optiques & 13 K de 1’exciton li¢ au donneur neutre (D°X) et de I’exciton libre A (FX A)
se situent respectivement a 3.482 eV et a 3.488 eV ce qui dénote d’une contrainte globale du film de
type compressive.

Les répliques phonons LO des transitions D"X et FX A sont clairement identifiables.

Le pic d’émission & 3.458 eV semble correspondre a la réplique & deux électrons de D°X.
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Par ailleurs, on note 1’absence de larges bandes d’émission correspondant a la présence de BSFs (si on

prend en compte la contrainte la bande d’émission des BSFs I1 devrait se trouver autour de 3.43 eV).

1 DOX
| HeCd 50 mW, 13K, f 15 pm ~ 34826V
. (11-22) GaN on r-PSS
T E (D*X)ge
E -« 3.488 eV
; P EX A
0,01 ¢ DX - 2LO 3.390 eV
=) - 3.299 eV
LU; C \ /3.497 eV
> 1E3 | \ ; FXB
o =
Q9 - D'X-3LO
£ 1E-4 = 3.209eV
1E-5
166 L : ' : : ' ‘

3.5 3,3 3,4 85
Energy (eV)

Figure 1V:20 : Spectre PL @13K d’un film (11-22)g,y réalisé par la méthode 3S-PSS dans le réacteur

3x2’” Thomas Swann.

En fonction du dopage résiduel de type n, les couches obtenues dans le réacteur 3x2°” Thomas Swann
ont une transition D"X qui a une largeur a mi-hauteur comprise entre 3 et 5 meV.

Les couches obtenues dans le réacteur 1x2°° a géométrie verticale « homemade » présentent une
largeur a mi-hauteur plus élevée, comprise entre 7 et 10 meV en raison d’un dopage résiduel bien plus
élevé (qui est estimé de 4 x 10" em™ a 1 x 10" cm™ en associant la largeur a mi-hauteur du bord de
bande a la densité de porteur de type n d’aprés la référence »). Il est notable qu’aucune différence de
dopage résiduel n’est observée dans le cas des films de GaN polaire. L’orientation cristallographique
de la surface joue un role important dans I’incorporation d’impuretés dans le GaN ®.

En ce qui concerne les émissions de bande jaune et de bande bleue, elles sont similaires a ce que [’on

peut observer sur GaN polaire.

IvV.4.4.1. Mesure multipoints sur un pseudo-substrat semi-polaire

de taille de diamétre 2 pouces

Il est important que les caractéristiques des films de GaN semi-polaires soient homogeénes sur
I’ensemble du pseudo-substrat pour réaliser des dispositifs industrialisables. Pour vérifier cela des
mesures de PL a 15 K ont été effectuées en plusieurs endroits pour évaluer la variation des propriétés

optiques. Un profil a été réalisé perpendiculairement et parallélement au méplat du pseudo-substrat
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comme décrit sur la Figure [V:21(a). Un point de mesure a été pris tous les millimétres a partir du bord

jusqu’a 30 mm (limite du vernier de déplacement).

a) , b)  @16K DX 3481 eV
| [ p —~FXA
! ——posd4mm > " 3.488 eV
m [1-100lean N}, [-1-123]can 10°E | ——possmm G )
A E |——pos10mm
4 mm — i pos13mm
: \ g 4| |——pos15mm A JUa
. £10 E |———pos18mm
- | pos20mm ik e
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R NG| - g 10° L ——pos27mm
. 8 . |——pos30mm
V [0) C
30 mm e . r
10°F
; 1 01 1 1

3,2 3;3 3,4 3,5
Energie (eV)

Figure IV:21 : (a) Représentation schématique de la mesure PL multipoints sur une plaque de diamétre 2

pouces. (b) Superposition de 10 mesures PL a 16 K prises le long de la perpendiculaire au méplat.

La Figure IV:21(b) ou sont représentées 10 mesures PL prises perpendiculairement au méplat montre
que les transitions optiques ne varient pas quelle que soit la position de mesure. On observe une
superposition quasi-parfaite des spectres de luminescences et aucun pic d’émission associé au BSFs
n’est visible.

De plus on peut noter que I’intensité de I’émission de bord de bande est constante sur I’ensemble de la
plaque et que les mesures PL prises dans la direction parallélement au méplat sont de nature identique.
Par conséquent on peut légitiment supposer que la plaque présente des propriétés optiques homogenes

qui sont d’excellente qualité sur I’ensemble de la surface de diamétre 2 pouces.

IV.4.5. Etude des piéges de porteurs par
spectroscopie de niveau profond

Cette étude a été réalisée en collaboration avec X.S. Nguyen du laboratoire Low Energy Electronic
Systems (MIT-Singapour).**

La méthode de caractérisation par spectroscopie transitoire de niveau profond (DLTS) se base sur
I’émission de porteurs a partir des pieges au niveau d’une zone de charge d’espace (ZCE). La variation
de la capacité de la ZCE dans le temps en fonction de différentes températures permet remonter a
1’énergie d’activation des piéges de niveau profond *°. La DLTS permet de trouver la présence de
pieges dans le gap jusqu’a 1 eV en dessous de I’énergie de la bande de conduction (E.). Les niveaux

plus profonds peuvent étre sondés par la spectroscopie optique de niveau profond (DLOS). La DLOS
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analyse le transitoire de photo-capacitance provenant de la photoémission des niveaux profonds

contenus dans la ZCE.

Les mesures de DLTS et DLOS ont été effectuées sur une diode Schottky (0.09 mm? de surface totale)
qui a été réalisée sur une couche de GaN (11-22) préalablement dopé n (autour de 10" cm™) et
obtenue par la méthode 3S-PSS. En conséquence seuls les pieges de type accepteurs peuvent étre

mesurés. Les différents niveaux d’énergie des picges détectés sont répertoriés dans le Tableau IV-2.

Niveau Section de
Densité
Méthode | d’énergie des (em) capture Nature du piége Références
cm
piéges (eV) (cm?)
-Attribué aux complexes Oy .
Er=Ec-0.24 6.1x10" 4.3x10" -Attribué aux complexes impliquant une lacune
DLTS de Ga, observé dans le GaN plan-m 2, 29
Défaut ponctuel, observé dans le GaN plan-c sur
En=Fc-041 | 25x10% | 2.6x10" P . P 031
saphir-c
Er;=Ec-0.87 4.1x10" N/A Observé dans le GaN plan-c
i Similaire au niveau rapporté a Ec-1.25 dans
ET4=EC' 1.15 3.1x10 N/A
DLOS GaN plan-m
Attribué aux impuretés accepteurs de type Cy.
Ers—Ec-326 | 8.0x10° | N/A ? ? e 28,33

Observé dans le GaN plan-m et plan-c

Tableau IV-2 : Piéges de niveau profond mesurés dans un film semi-polaire 3S-PSS de type n. **

Cinq différents pieges de niveau profond sont présents. Tous ont déja été observés dans GaN (0001)
et/ou (1-100). Le piége dominant est Ers = Ec - 3.26, il peut étre associé a la présence d’impuretés
carbonées. La densité totale de pieges est d’environ 2x10'%cm” ce qui comparable a la densité

présente dans les couches de GaN polaire qui possédent une densité de dislocations similaire **.

1IV.4.6. Mesures électriques

En raison de la répartition isotrope des défauts selon [1-100]g.~ (Figure 1V:14), on peut s’interroger
sur les propriétés de transport ¢lectrique des films de GaN semi-polaires obtenus en fonction du sens
de polarisation électrique. Pour ce faire une étude de la résistance d’un film 3S-PSS a été conduite par
Y. Cordier (CRHEA).

La géométrie de la mesure est décrite par la Figure IV:22 et les résultats obtenus sont visibles dans le
Tableau IV-3.

On note que la résistance du film est environ 12 % plus faible dans la direction [1-100]g.n par rapport

a la direction [11-2-3]gan (25% en comparant les R ).

161

B MG D




Réalisation de pseudo substrats de GaN semi-polaire (11-22) présentant de faibles densités de défauts

structuraux

DM

> X
[1-100] 6.y

A
& S

Figure IV:22 : Représentation schématique de la disposition des contacts ohmiques Ti/Al/Ni/Au. Les
directions de mesures sont indiquées (Y. Cordier, communication privée). (La direction de la

structuration du substrat est alignée avec [1-100]g.n).

Direction [1-100] Courant (mA) Rxx (Q) R (Q /carré)
X 0.1 9.6 7.5

X 1 9.39 7.38

X 10 9.36 7.35

X 100 9.35 7.35
Direction [11-2-3] Courant (mA) Rxx (Q) R (Q /carré)
Y 0.1 11 10

Y 1 10.8 9.8

Y 10 10.78 9.8

Y 100 10.8 9.8

Tableau IV-3 : Récapitulatif des mesures électriques « 4-pointes » effectuées (échantillon provenant du

réacteur « homemade »).

Par ailleurs la résistance reste quasi-constante lorsqu’on augmente le courant appliqué et ce quel que
soit la direction ce qui dénote de bons contacts ohmiques.

En conclusion, I’influence de I’isotropie des défauts sur la résistance du film semi-polaire est faible et
cela ne devrait pas affecter significativement les propriétés des dispositifs optoélectroniques réalisés.
Les mesures C(V) font état d’un dopage résiduel de type n d’environ 5 x 10" cm™ et de 1.0 +/- 0.5 x
10" ecm™ pour les échantillons provenant respectivement du réacteur « homemade » et du réacteur
Thomas Swan. Les mesures de spectrométrie de masse a ionisation secondaire (SIMS) expliquent cette
différence entre les réacteurs. En effet, les films semi-polaires du réacteur « homemade » présentent
une concentration d’oxygéne de 1.5 x 10" cm™ et une concentration de silicium de 1.7 x 10" ¢m™

(éléments de type donneur d’électrons). Les échantillons semi-polaires issus du réacteur Thomas Swan

ont quant a eux des concentrations similaires a celles des films de GaN polaire non intentionnellement

dopé (2.0 x 10'7 em” (oxygene) et < 10'° em™ (silicium)).
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IV.5.Etude de la contrainte des pseudo-substrats

semi-polaires (11-22)gan

IV.5.1. Evolution de la contrainte avant et aprés
coalescence

Une estimation qualitative de la contrainte globale du film épitaxié peut étre déterminée par PL.
Un spectre PL a ¢été mesuré sur un film non-coalescé ou la croissance a été arrétée apres le
chevauchement des cristaux adjacents et un autre a ét¢ mesuré sur un film coalescé correspondant a la

poursuite de la croissance a partir des cristaux précédents.

- @15K D°X
10°k : 34716V
E 38-PSS coalesce |
[ Non coalescé (chevauchement)
S 10°;
82
T 10°]
o) i
g i
g 107
£
10% ¢
3,35 3,40 3,45 3,50
Energie (eV)

Figure IV:23 : Spectres de luminescence PL a 15K avant la coalescence (rouge) et aprés la coalescence
(cyan) mesurés dans les mémes conditions expérimentales (couches epitaxiées dans le réacteur

« homemade »). *

Cette ¢tude PL a été effectuée sur des échantillons épitaxiés dans le réacteur « homemade » a
géométrie verticale, ce qui se traduit par un dopage résiduel type n significatif des couches semi-
polaires (estimé ici a 6 x 10" cm™). Cela est visible & I’élargissement du pic d’émission DX sur la
Figure [V:23.

Le pic DX du film non-coalescé situé a 3.471 eV est décalé vers les plus basses énergies si on le
compare a celui de I’échantillon coalescé (3.480 eV). Gil et al. ont montré que la position de
1’émission de bord de bande est sensible & 1’état de contrainte des couches épitaxiées *°. La position du
pic D’X 4 15 K de la couche non-coalescée indique que le GaN est entiérement relaxé lors de 1’étape
de chevauchement des cristaux. La contrainte compressive entraine 1’augmentation de 1’énergie qui
correspond a 1I’émission de bord de bande. Par conséquent apres la coalescence des cristaux 3D et le
refroidissement post-croissance, le GaN se trouve dans un état de contrainte compressive. On a ici

obtenu une estimation qualitative de la contrainte globale de I’échantillon a grande échelle.
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IV.5.2. Distribution de la contrainte a I’échelle locale

a la surface des films coalescés

Les variations de la contrainte de surface a 1’échelle locale (qui correspond a 1’ordre de grandeur de la
période de structuration) peuvent entrainer des fluctuations de 1’incorporation d’atomes d’indium et
d’aluminium dans le GaN.

Pour étudier la contrainte a 1’échelle locale, des mesures CL a 80 K ont été effectuées sur la zone

'

Figure 1V:24 : Image CL panchromatique a 80 K et 5 kV en vue plane. La position des joints de

imagée en mode panchromatique (visible sur la Figure [V:24(a)).
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coalescence est indiquée en bleu. (b) Image SEM correspondante prise en configuration CL. (c)
Cartographie CL a 80 K en vue plane de la position du maximum en énergie de I’émission du bord de

bande.

L’échantillon étudié présente un dopage résiduel faible (contrairement au paragraphe précédent) ce qui
permet une détermination précise de la position du maximum d’émission du pic de bord de bande. La
cartographie (Figure 1V:24(c)) met en évidence la présence d’une variation périodique de la position
du maximum d’émission. La position des dislocations émergentes provenant des joints de coalescence
sont indiquées par des pointillés bleus sur la Figure IV:24(a). Les valeurs les plus faibles (autour de
3.4865 eV en moyenne) de I’énergie de bord de bande se situent au niveau de I’alignement des défauts
de provenant des joints de coalescence. Cela confirme la contrainte de type compressive a la surface
du film. Les valeurs d’énergies les plus élevées (3.4910 eV en moyenne) se trouvent entre les zones de
défauts alignés. Ces régions ont par conséquent une contrainte compressive plus élevée. (La valeur du

bord de bande pour du GaN relaxé a 80 K est estimée étre autour de 3.472 eV).
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Figure IV:25 : (a) Image CL panchromatique en section de référence (@80 K et @5 kV). (b) Cartographie
CL en section a 80 K de la position du maximum en énergie de I’émission du bord de bande. En fuchsia

sont indiquées le contour des différentes cavités.

Afin de clarifier ces variations de contraintes en surface et évaluer I’influence de la microstructure
sous-jacente, telle que la présence de cavités, une cartographie CL en section a été effectuce. La
Figure IV:25(a) représente I’image CL panchromatique a 80 K de la zone sur laquelle a été réalisée la
cartographie visible sur la Figure IV:25(b).

La cartographie montre distinctement une variation périodique de I’émission de bord de bande que
I’on peut associer a des variations de la contrainte. Cette association est valable si on fait [’hypothese
selon laquelle la nature du pic d’émission ne change pas. Autrement dit le donneur neutre qui est
impliqué dans I’émission de DX et qui participe & 1’émission de bord de bande a 80 K ** est toujours

de méme nature sur toute la section.
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En ce qui concerne la partie supérieure du film, un gradient vertical de contrainte compressive
provenant de la zone de contact entre les cristaux (zone la plus la fortement contrainte) est présent
périodiquement. Les dislocations traversantes sont courbées dans les plans (0001)g.y & partir cette
zone de rencontre (Figure 1V:10). D’aprés la Figure IV:25(a) et la Figure IV:10(c) ces dislocations
émergent dans la zone de la surface ou la contrainte compressive est la moins élevée en accord avec

les observations faites en vue plane (Figure 1V:24).

Au niveau de la région intermédiaire, on observe une différence importante de la contrainte a la
hauteur de la fin de la cavité allongée qui correspond a la zone de contact entre les cristaux durant la
coalescence. La partie du cristal ou I’énergie est maximale (E > 3.485 eV que I’on peut associer a une
contrainte compressive) est située au-dessus cette zone. La partie située en dessous de la zone de
contact présente quant a elle une valeur significativement plus faible (E < 3.469 e¢V) que ’on peut
associer a une légere contrainte extensive.

Enfin sur la partie inférieure, la contrainte compressive issue de la zone de nucléation (liée a
I’hétéroepitaxie) est rapidement relaxée au niveau des cavités triangulaires qui forment des bords

libres permanents dans la microstructure du cristal.

Des mesures de micro-Raman en vue plane effectuées en collaboration avec Nuria Domeénech Amador
(CSIC-Barcelone) viennent confirmer ces observations. Une faible variation périodique de contrainte
dans le plan selon [-1-123]g.y est observée au niveau de la surface (amplitude de 0.42 a 0.85 GPa).
Lorsque la mesure est faite a ’aplomb de la zone de contact la variation augmente (amplitude de 1.7 a
2.1 GPa) avec un maximum de contrainte situé au niveau de la fin des cavités allongées en parfaite

coincidence avec les cartographies CL.

Inclinaison de la facette
supérieure

Relaxation de la contrainte

par les bords libres Face « concave »

2um

Figure IV:26 : Image SEM en section aprés I’étape de chevauchement des cristaux.
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Pour expliquer le comportement particulier de la contrainte observé a I’endroit de la zone de contact,
on avance ici ’hypothése que le cristal se courbe durant la croissance sélective. Une marque de cette
courbure supposée est la légére inclinaison de la facette supérieure (11-22)g,n, visible apres le
chevauchement des cristaux (Figure IV:26). La courbure du cristal entrainerait une force de
compression sur la face concave du cristal et une force d’extension sur la partie convexe comme
représenté schématiquement sur la Figure 1V:26. Durant la phase de croissance 3D, la présence de
bords libres au niveau de toutes les facettes permettent la relaxation des contraintes présentes dans le
cristal. Le spectre PL de la Figure IV:23 confirme bien que le cristal est dans un état de contrainte
relaxé durant cette étape de croissance. A la coalescence ces bords libres disparaissent et les
contraintes ne sont plus relaxées au niveau de la zone de contact. Cela pourrait expliquer la répartition
particuliére de la contrainte au-dessus et au-dessous de cette zone. Par ailleurs, il est notable que la
légere inclinaison de la facette supérieure (11-22)g.y disparait lors de la coalescence ce qui vient
renforcer cette hypothése.

L’origine de la courbure du cristal est inconnue. On peut postuler que cela est di a un effet d’ombrage
des précurseurs réactifs au niveau de la partie concave des cristaux de GaN. Le manque de précurseurs
associ¢ a la faible stabilité des différentes orientations cristallographiques qui constituent la face
concave pourraient conduire a la formation de plans atomiques lacunaires. Ainsi les couches
atomiques déposées successivement a cet endroit possedent moins d’atomes que les couches épitaxiés
précédentes, introduisant de ce fait une réduction du volume dans le plan de croissance et conduisant a

la création d’une contrainte compressive *° qui courbe le cristal.

IV.5.3. Détermination de la déformation a I’échelle
macroscopique

11 est aussi intéressant de connaitre 1’état de déformation global des films semi-polaires réalisés par la
méthode 3S-PSS avant de réaliser des hétérostructures. En effet, I’état de déformation peut influer sur
les propriétés des hétérostructures réalisées sur pseudo-substrats.

Pour ce faire, la distance inter-réticulaire d;;, entre les plans (11-22)g.y a été mesurée par DRX. Les
différents parametres mesurés sont indiqués sur la Figure [V:27.

En raison des contraintes présentes la maille du GaN semi-polaire est déformée. En effectuant
I’hypothése que la maille est quasi-wurtzite lors de 1’épitaxie du GaN semi-polaire, on peut déterminer

la déformation hors du plan perpendiculaire a (11-22) par rapport a la structure wurtzite théorique

relaxée. On obtient €, = 6.9 +/- 1.4 x 10™
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y
. [11-20] :
[0001] [11-22]
X y'
[11-2-3]
[1-100] ¥
[1-100]

Figure IV:27 : Représentation schématique de la maille hexagonale de la wurtzite orientée selon (11-22).
La valeur des angles mesurés expérimentalement entre les plans indiqués est inscrite. Les directions des
axes obtenus aprés changement de repére par rotation de ’axe z autour de [1-100] sont indiquées avec des

« primes ».

Pour déterminer la contrainte selon la direction y’, on introduit le parameétre b’ qui est une distance
caractéristique selon [11-2-3]. Ce parameétre peut €tre déterminé expérimentalement par de simples
considérations géométriques a partir de la mesure par DRX des angles entre les plans (y; et y, sur la
Figure IV:27) et de la distance inter-réticulaire.

On peut ensuite utiliser les relations suivantes pour relier les déformations dans le plan aux

déformations hors du plan:
Err=axx + B ay’y’
ay’z’ = 0.5y Ex’x’ + 0.56 ay’y’
&y = sx’y’ =0

Ou a, B, v, & sont des coefficients constants qui dépendent de 1I’angle du plan semi-polaire avec le plan

(0001) et des coefficients ¢élastiques du GaN. Pour plus de détails sur leur expression, voir la référence
37

Les valeurs des coefficients élastiques choisis pour le calcul ont été établis par Polian et al.*® .

Dans le cas de (11-22)g,x on obtient, a =-0.3684, p =- 0.386, y = - 0.0902, 6 = 0.168.
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Cependant les mesures directes par DRX des angles v, et y, conduisent dans le cas présent a une
erreur sur la mesure qui est supéricure a la valeur de déformation obtenue.

Par conséquent, il a été décidé de calculer, a partir relations précédentes, les couples de déformations
(&yy, Exx) et (Ey'z, Exx) possibles pour une déformation €,5,» = 6.9 x 107,

I1 a été ensuite déterminé 1’énergie de transition optique de I’exciton libre A, correspondant aux
déformations dans le plan, le résultat obtenu est visible sur la Figure 28. Précédemment les spectres PL
(voir paragraphe IV .4.4) ont indiqués que E, =3.488 eV (@16K). On peut alors en déduire a partir de

la Figure 28 les déformations correspondantes.

0,004 : T ; ‘s | 13488ev |
opos o Bz =08axt” 4~ ¢ 134
0,002 | 13488
| . m
0,001 - 13,480 @
c i (@]
2 0,000 | - o
5 0.000) | 13475 5
S 0,001 | o
@ I 19,
O 0,002} | '
L [ _
st . _ 3,465
I [
-0,004 - | | 19490
L

L | L | L L 1
-0,006 -0,004 -0,002 0,000 0,002
Déformation Eyys
Figure 28 : Calcul de la déformation Eyy> (vert) et €y, (rouge) en fonction de la déformation dans le
3
plan €y>y> pour une déformation €,°,° = 9.9 x 10 - Le calcul de I’énergie de transition optique de I’exciton
libre A (EA) en fonction de la déformation dans le plan €y’ est tracé en bleu (calcul de EA a partir des

valeurs propres de I’hamiltonien de la bande de valence en présences de contraintes *’). Les droites en

pointillées indiquent les valeurs des déformations associées a E, = 3.488 eV (@16K). (Philippe De Mierry

communication privée).

Pour cette valeur de déformation selon z’z’ et cette énergie de transition optique EA, la déformation

dans le plan x’x’ et la déformation de cisaillement y’z’ sont quasi—nulles. Quant a la déformation dans
le plan y’y’, on obtient &y»y> = {-1.5 x 1073 -2.0 x 107}. D’apreés notre méthode de détermination des

déformations, le film coalescé est donc déformé de fagon de compressive principalement selon la

direction [11-2-3]g.~ (Figure IV:27).
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IV.6. Comparaison avec I’état de I’art

Dans ce paragraphe les films semi-polaires issus de ce travail de theése sont confrontés aux objectifs
définis précédemment au chapitre 11.3.2.1.

Dans un premier temps un film 3S-PSS sera comparé optiquement par PL avec des échantillons
références disponibles au CRHEA, puis dans un second temps les valeurs de densités de défauts

mesurées dans ce travail de thése seront opposées a celles publiées dans la littérature.

Dans le but d’estimer qualitativement la qualité optique des couches réalisées par la méthode de
croissance 3S-PSS (13 um d’épaisseur) une mesure comparative de photoluminescence a été faite avec
un échantillons (0001)g,n hétéroépitaxié par EPVOM sur (0001)spni: (3 @ 4 pm d’épaisseur) et un
échantillon commercial (11-22)g,y hétéroépitaxié par HVPE sur (1-100)gmmi: (environ 19 pm
d’épaisseur). La Figure IV:29 montre la comparaison de la luminescence PL entre les différents
¢échantillons mesurés dans les mémes conditions expérimentales.

On observe que 1’émission du bord de bande des couches (11-22)g.n 3S-PSS (en rouge ) présentent
une largeur a mi-hauteur comparable et une intensité supérieure a celle de 1’échantillon de GaN
polaire.

——(0001) GaN on sapphire (low 10°cm™ dislocations density)
—(11-22) GaN 3S-PSS

100000 —— commercial (11-22) GaN on m-plane sapphire
F DOX,3'484 eV
@15K 3.485 eV
10000 ¢
- :
9., L
> 1000
® :
=
o
£

100 |

10 E

1 i | " | L | L 1

3.2 33 34 3:5
Energy (eV)

Figure IV:29 : Spectres PL a 15 K. En noir le spectre d’un échantillon de GaN (0001) sur saphir plan-c
standard. En bleu le spectre d’un échantillon de GaN (11-22) sur saphir plan-m disponible
commercialement. En rouge le spectre d’un échantillon de GaN (11-22) obtenu par la méthode de

croissance 3S-PSS (ce travail).

En ce qui concerne I’échantillon (11-22)g,xy commercial il présente une large bande d’émission autour

de 3.45 eV qui est attribuable a la présence de BSFs 7 dans un matériau fortement contraint en
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compression. En comparaison, le spectre de I’échantillon (11-22)g.n 3S-PSS ne posséde pas une
luminescence significative que 1’on peut associer a I’émission des BSFs.

Par ailleurs il est notable que la position des maxima d’émissions de DX et FX A a 15 K
correspondant a ces deux spectres présentent un écart important. L’échantillon commercial semi-
polaire a une épaisseur de GaN de 19 um et émet a 3.497 eV et I’échantillon semi-polaire 3S-PSS une
épaisseur de 13 um et émet a 3.484 eV. La contrainte compressive augmente avec 1’épaisseur de la
couche et peut expliquer cet écart. Mais au-dela de la différence d’épaisseur, la phase de croissance 3D
peut permettre aussi de diminuer la contrainte générée a I’interface de nucléation, en effet les bords
libres formés au niveau des cavités triangulaires (voir Figure IV:25(b)) peuvent permettre une

relaxation partielle de la contrainte.

Si on confronte maintenant les valeurs de densités de défauts mesurées précédemment par CL et TEM
a celles publiées dans la littérature, la Figure IV:30 montre que la méthode de croissance 3S-PSS
apporte une amélioration remarquable a la qualité structurale des films de GaN semi-polaires
hétéroépitaxiés. Par rapport a 1’état de I’art antérieur ce travail a permis de réduire la densité
dislocation d’un facteur 2 (Figure IV:30(a)) ainsi que de diminuer drastiquement la densité de BSFs de
plus d’un facteur 20 (Figure IV:30(b)), établissant de ce fait I’état de 1’art actuel (2015) en terme de
qualité structurale du GaN semi-polaire hétéroépitaxié.

Les films semi-polaires obtenus présentent une densité de défauts proche de celle des films polaires

épitaxiés sur saphir plan-c et sont donc adaptés a la réalisation de dispositif DELs.

Figure IV:30: Densités de défauts rapportées dans les publications scientifiques traitant de
I’hétéroepitaxie du GaN non/semi-polaire sur saphir (Données mises a jour le 01/08/2015).(a) Densités de
dislocations traversantes. (b) Densités de fautes d’empilements. Les résultats issus de ce travail sont
représentés par des étoiles rouges > '°. Les valeurs annotées par une lettre correspondent aux références

. 4 41 42 4 44
su1vantes:A°,B ,C ,D3,E .
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Les films semi-polaires obtenus présentent une densité de défauts proche de celle des films polaires
épitaxiés sur saphir plan-c et sont donc adaptés a la réalisation de dispositif DELs.
Par ailleurs il est notable qu’il est possible d’atteindre des valeurs de densités de défauts similaires sur

ege o ) . . . N 1
silicium avec cependant un état de surface significativement détérioré "°.

On peut aussi comparer les résultats obtenus dans ce travail de thése avec les valeurs de densités de
défauts des substrats utilisés pour I’homoépitaxie du GaN semi-polaire.

Les valeurs de densité de dislocations sont présentés sur la Figure I[V:31(a) et les densités de BSFs sur
la Figure IV:31(b). On remarque que les valeurs de densités de défauts obtenues permettent de
combler partiellement la différence avec les valeurs correspondantes aux substrats découpés

obliquement a partir de substrats autosupporté de GaN polaire préalablement épaissis par HVPE *.

10 5
a) 10 F = = id b) 10°Fr e §
1% < t :
o r | ' 4l
£ I ] n g 10 ;— e ®
S 0%t | 1 § = " = I . ¥
= : Heteroepitaxy on Al,0, * * e 10°t e o
4 7t 35-PSS CRHEA S Heteroepitaxy on Al,O,
5107} g |
g Sliced HVPE £ 10°%L
.§ 106;' 3 10 3S-PSSCR$A *
s g Ammonothermal + HVPE =
] 105 L E 10 Eessssescsesssesasssssssssssesssssssssssssssssssess
(2] 3 E
8 f Ammonothermal— g GaN Bulk
L 1 1 L (/)] | | L 1
10 2008 2010 2012 2014 ¥ 2016 10 2008 2010 2012 2014 2016
Year Year

Figure IV:31: Densité de défauts des différents types de substrats semi-polaires. (a) Densité de

dislocations. (b) Densité de BSFs. (Données mises a jour le 01/08/2015)

La densité de fautes d’empilements atteinte est remarquablement faible (< 30 & 70 cm™) mais une
meilleure compréhension des mécanismes de coalescence a ’origine de la création de ces BSFs
résiduelles sera nécessaire pour réaliser un matériau GaN semi-polaire libre de toute BSFs par
hétéroépitaxie.

De plus, a ce jour, il n’est pas établi clairement a partir de quelle densité seuil de BSFs ces dernicres

sont préjudiciables au fonctionnement de dispositifs performants.

IV.7.Conclusion

II a été étudi¢ dans ce chapitre une méthode de croissance (3S-PSS) qui se base sur la nucléation
sélective de cristaux de GaN sur saphir structuré. Cette méthode comprend 3 étapes, la nucléation, le
chevauchement des cristaux et la coalescence. La premiére étape a été décrite au chapitre I11.

La seconde étape consiste a favoriser la croissance d’une orientation cristallographique par rapport a

une autre dans le but de réaliser un chevauchement des cristaux adjacents. Ce chevauchement est
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effectué au-dessus de la région qui contient la majorit¢ des défauts issus de la nucléation
hétéroépitaxiale.

La troisiéme étape réside en la coalescence des cristaux 3D. Cette étape induit la formation de cavités
allongées dans le matériau au niveau de la zone de chevauchement.

Ces cavités allongées bloquent totalement la propagation des défauts qui les rencontrent. Les défauts
émergents a la surface du matériau qui dominent la densité de défauts sont les défauts générés au cours
de la coalescence des cristaux 3D. IIs sont constitués principalement par des dislocations de type a et a

+ ¢ qui se propagent du joint de coalescence vers la surface dans la direction [11-20]g.n:.

Une étude portant sur la caractérisation optique et structurale des films semi-polaires (11-22)g.n
réalisés par la méthode 3S-PSS a été effectuée. Les résultats obtenus montrent que 1’on peut obtenir
pour la premicre fois par cette méthode des films GaN semi-polaires hétéroépitaxiés sur saphir de
qualité similaire aux films de GaN polaire hétéroépitaxiés sur saphir plan-c.

Ce procédé de croissance permet de ce fait d’améliorer significativement 1’état de 1’art actuel des films
hétéroépitaxiés de GaN semi-polaires en termes de densité de défauts.

11 a été montré que la qualité des couches est homogeéne sur un substrat de taille de diamétre 2 pouces
et qu’il était possible d’effectuer un polissage CMP de maniére a obtenir une rugosité de surface avec
une moyenne quadratique inférieure au nanometre sur 100 um? De ce fait, les films semi-polaires

réalisés sont adaptés au développement de dispositifs optiques tels que des DELs.
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V.Mise en ceuvre de méthodes de réduction de
défauts alternatives pour les films de GaN semi-

polaires

Le but de ce chapitre est d’explorer des voies complémentaires ou alternatives a la méthode de
croissance 3S-PSS décrite aux chapitres III et IV. L objectif poursuivi est d’obtenir une amélioration
supplémentaire de la qualité des films semi-polaires. Cela peut étre une réduction significative des
défauts émergents, une diminution de la rugosité de surface ou encore une meilleure répartition des
défauts a la surface des couches semi-polaires de GaN hétéroépitaxiés.

Par ailleurs, la réalisation de couches autosupportées semi-polaires a partir films hétéroépitaxié
séparés de leur substrat hote est aussi €tudiée. L’intérét de ces couches réside dans le fait qu’elles
peuvent permettre d’éviter les inconvénients de I’hétéroépitaxie tels que la génération d’une
importante quantit¢ de défauts et la mise en contrainte de la zone active épitaxi¢é ou encore
I’absorption optique du substrat. Aujourd’hui les couches de GaN semi-polaires autosupportées sont
obtenues par le découpage de cristaux épais de GaN ', ce qui limite la taille des substrats & quelques
cm? de surface et rend leur cott de fabrication élevé.

Dans ce chapitre une approche alternative est développée. On s’attachera a réduire les défauts
émergents en partant de couches hétéroépitaxiées par différent procédés puis de manicre

complémentaire a obtenir un décollement du GaN de son substrat hote.
V1. Utilisation d’'un masquage SiNy in-situ

V.11. Limite de la méthode classique dans les films
semi-polaires

L’utilisation d’un masquage in-situ afin de réduire la densité de défauts est un moyen largement utilisé
dans la croissance des matériaux nitrures (voir chapitre II 4.1.2). Le masquage SiNy permet de créer
une couche nano-poreuse qui contribue a former des centres de nucléation nanométriques. Cela
favorise une phase de croissance 3D au-dessus de la couche de masquage qui conduit a une courbure
d’une partie des dislocations et au blocage d’une partie des BSFs de la couche de départ dans le cas du

- 2,34
GaN non/semi-polaire = ™ ™.

Cependant il est notable que les densités de défauts initiales (avant
masquage) des couches semi-polaires sur lesquelles ont été réalisées ces études sont tres élevées (Dpsrs
>10° cm™ DD > 10" ¢m™). Le traitement a permis dans ce cas une réduction des densités de défauts
d’environ un ordre de grandeur.

D’autre part, il a été observé au chapitre IV que la distribution des dislocations était principalement

concentrée au niveau des joints de coalescence ce qui conduit a une répartition alignée des dislocations
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dans la direction [1-100]g. °. Une telle distribution peut potentiellement entrainer une fluctuation
locale de la composition des alliages nitrures ® et de la concentration du dopage '. Ces zones
défectueuses peuvent aussi étre associées avec la présence de points chauds ® et de courants de fuite
dans les dispositifs °. Ainsi le passage par une phase de croissance 3D pourrait permettre de rendre la
distribution des dislocations plus homogéne a la surface des couches semi-polaires obtenues par la

méthode 3S-PSS.

Cependant lorsque la technique de nano-masquage SiN, a été mise en ceuvre sur des couches semi-
polaires présentant de faibles densités de défauts (densité de dislocation : 7.9 x 10" cm™, densité de
BSFs : <30 cm™) cela a conduit a la création de défauts additionnels.

La Figure V:1 est une image CL panchromatique a 80 K d’un échantillon 3S-PSS coalescé sur lequel a
été déposé un masquage SiNx par EPVOM suivi de la croissance de GaN. Cela a permis de favoriser
la formation d’ilots 3D de GaN qui ont été ensuite coalescés pour obtenir un film 2D. On remarque
qu’une forte densité de BSFs est générée (2500 cm™) et que la densité de dislocations a sensiblement
augmenté (1.1x 10* cm™). On suggére que des dislocations sont formées durant la coalescence des ilots
3D et que des BSFs supplémentaires sont créées pendant la croissance latérale dans la direction [000-

. . 1
1]gan au-dessus du masque SiN, comme c’est le cas lors de la croissance ELO 0

Figure V:1 : Image CL panchromatique a 80 K suite a ’introduction d’une inter-couche SiN,.

Les défauts générés deviennent les défauts émergents majoritaires et dominent la densité de défauts du
film semi-polaire. Par conséquent le nano-masquage SiNy n’est pas une méthode de réduction de

défaut adaptée aux films de GaN semi-polaires coalescés présentant déja une faible densité de défauts.

V.1.2. Croissance sélective successive (SSG)

L’usage d’un nano-masquage SiN, sur une couche 2D s’étant révélé engendrer des défauts
supplémentaires, le nano-masquage SiNx a été déposé avant la coalescence des cristaux 3D.
Il a été montré par Caliebe et al.'' que I’insertion d’une inter-couche SiNx durant la phase 3D de la

croissance sélective pouvait améliorer la qualité structurale du matériau.
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Dans ce travail de thése une premicre croissance sélective a partir du substrat de saphir structuré a été
effectuée. La croissance des cristaux de GaN est ensuite poursuivie jusqu’a obtenir un chevauchement
complet des cristaux adjacents (voir chapitre IV.2.1). Cela permet de bloquer toutes les BSFs et les
dislocations courbées durant la phase de nucléation.

Aprés chevauchement on obtient un pseudo-substrat de cristaux 3D qui correspondent aux cristaux
bleus sur la représentation schématique de la Figure V:2(b).

Les cristaux 3D de GaN sont composés plusieurs facettes de différentes orientations

cristallographiques.

V.1.2.1. Nucléation sélective homoépitaxiale

Pour réaliser le nano-masque, une fine couche de SiN, (quelques monocouches) est déposée sur les
cristaux 3D (ligne pointillé jaune sur la Figure V:2(a)) sans interruption de la croissance. Un flux de

50 cc de SiH4 (250 ppm) est introduit dans le réacteur EPVOM durant 90 s & 1080°C '%.

(b) (11-22)

CNRS-CRHEA
Figure V:2 : (a) Image SEM en section apreés la seconde croissance sélective (SSG). Le dépét du nano-
masque de SiN, est représenté par des pointillés jaunes (b) Représentation schématique en section de la
nucléation durant la SSG. Les cristaux issus de la premiere croissance sélective sur le saphir sont en bleu

et la nucléation sélective homoépitaxiale est coloriée en orange (sur (c) et (d)). 12

La température est ensuite augmentée jusqu’a atteindre 1100°C ou la croissance du GaN est effectuée

a une pression de 800 mbar. En utilisant ces conditions une nucléation sélective du GaN sur les

@K
EY MG MHD
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facettes (11-20)gan et (0001)gan est réalisée (en orange sur la Figure V:2(b)). Aucune nucléation de
GaN n’est visible sur la facette (11-22)g.n, comme le montre la vue SEM en section (Figure V:2(a)).
On présume que la croissance sélective homoépitaxiale se produit sur les facettes qui présentent les
plus faibles énergies de surface dans les conditions de croissance utilisées. Cette hypothése est
renforcée par les tracés de Wulff cinétiques obtenus dans des conditions de température et de pression

T N . , S 1
similaires & ceux appliquées durant la nucléation .

En ce qui concerne le mécanisme de croissance sélective, on suggere que le nano-masque SiN,
favorise une croissance 3D et que le choix précis des conditions de reprise de croissance du GaN
permet d’assurer la sélectivité. Cependant la nucléation sélective homoépitaxiale est irréguliére et ne

forme pas des bandes de GaN continues comme le montre la Figure V:2(c).

V.1.2.2. Introduction d’une couche LT-GaN

Dans le but d’améliorer I’homogénéité de la nucléation, une couche d’environ 25 nm d’épaisseur de
GaN basse température (LT-GaN) a été déposée a 580°C, directement apres le dépot du SiNx. Cette
couche est ensuite recuite lors d’une rampe de température jusqu’a atteindre 1100°C. Ce recuit est
effectué dans le but de favoriser une migration en phase solide du GaN vers les facette (0001)g.n et
(11-20)gan. Une fois la température de 1100°C atteinte, la croissance du GaN est réalisée durant 25
min avec une pression de 800 mbar et un ratio V/III de 4000.

L’ajout d’une couche LT-GaN n’impacte pas la sélectivité mais améliore significativement
I’homogénéité de la nucléation. En effet, des bandes continues de GaN (11-22) sont visibles sur la vue
plane SEM de la Figure V:2(d).

Il est supposé que le dépot de la couche LT-GaN et son recuit de recristallisation permettent
d’améliorer le nombre de centres de nucléations sur le nano-masque SiN, conduisant de ce fait a une

croissance sélective plus homogéne.

En résumé, aprés une premiere croissance sélective sur saphir, le dépot d’un nano-masque de SiN;
couplé a I’utilisation de conditions de croissance spécifiques assure la réalisation d’une seconde
croissance sélective sur les facettes de GaN favorables. De plus, le dépot préliminaire d’une couche
LT-GaN et son recuit permettent d’avoir une nucléation homogene. Cette méthode de croissance
constituée de deux croissances sélective successive (SSG pour « successive selective growth ») permet
d’effectuer une croissance sélective homoépitaxiale sans 1’utilisation de procédés ex-situ et donc sans

interruption de la croissance EPVOM.

V.1.2.3. Gestion des défauts

Apres la réalisation de la méthode SSG, la croissance est poursuivie dans des conditions qui favorisent

une coalescence rapide des cristaux 3D formés (T = 1070°C ; P = 100 mbar ; V/III = 4000).
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Figure V:3 : (a) Image CL panchromatique en vue plane a2 80 K d’une couche de GaN coalescée aprés
SSG. Les lignes brillantes correspondent a I’émission des BSFs. (b) Spectre de luminescence CL mesuré

sur une ligne brillante. Les émissions des trois types de BSFs sont visibles. 12

L’image CL panchromatique a 80 K de la surface coalescée sur la Figure V:3(a) présente des lignes
brillantes dans la direction [1-100]g.y qui sont espacées de 10 um (ce qui correspond a la périodicité
des joints de coalescence).

La Figure V:3(b) est un spectre CL qui a ét¢é mesuré sur une ligne brillante. Trois plans de
luminescences sont observés a 3.42 eV, 3.36 eV et 3.29 eV qui peuvent étre assignés respectivement
aux BSFs de type 11, 12 et E '*. En dehors des lignes brillantes le spectre de luminescence du matériau

est dominé par I’émission de bord de bande du GaN et aucune signature des BSFs n’est visible.

Il a été vu au chapitre IV.2 que les BSFs générées a I’interface de nucléation avec le saphir ainsi que
dans la région de croissance [000-1]g,n pouvaient étre bloquées efficacement par la formation de
cavités allongées entre les cristaux adjacents °.

Le chevauchement des cristaux adjacents ayant été réalisé ici avant 1’étape de dépot du nano-masque
SiN,, les BSFs a I’origine des émissions intenses de la Figure V:3(a) ont été créées durant la seconde
croissance sélective.

Une fagon de stopper la propagation de ces défauts peut étre 1’introduction d’une deuxiéme rangée de
cavités allongées au-dessus de la zone de nucléation de la SSG. Dans ce but, apres les 25 min de
croissance correspondant a la méthode SSG, les conditions de croissance sont changées de maniére a
favoriser la croissance dans la direction [0001]g.y et & réduire la vitesse de croissance dans la direction
[11-20]G.n (comme au paragraphe 1V.2.1).

Le résultat obtenu est un second étage de cristaux 3D qui chevauchent le cristal qui leur est adjacent. Il
correspond a la zone en rose sur la Figure V:4(a). Une fois le chevauchement effectué, les conditions
de croissance sont modifiées afin de faciliter la coalescence finale des cristaux et obtenir une surface

semi-polaire plane.
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L’épaisseur totale de la couche de GaN apres coalescence est d’environ 18 um. Les mesures par DRX
aprés coalescence des m-scans en condition symétriques (prises avec une rotation de ¢ sur 360°)

conduisent a une largeur a mi-hauteur moyenne de 410 arcsec.

(a)

Samm
driard

km
(d)

Figure V:4: (a) Représentation schématique en section de la totalité du procédé de croissance. La
nucléation 3D du GaN a partir du substrat de saphir structuré est en bleu. La forme du cristal aprés la
nucléation SSG est en orange. La forme du cristal aprés le second chevauchement est en rose. Le film de
GaN apres coalescence est en jaune. (b) Image CL panchromatique a 80 K en vue plane. (¢) Image SEM
en section aprés coalescence. Une cavité allongée est entourée en blanc. (d) Cartographie CL
monochromatique a 80 K. La CL est collecté sur la gamme de longueurs d’ondes comprises entre 323 nm
et 398 nm. Les quatre plans d’énergie correspondants aux émissions caractéristiques détectées ont été
superposés. La couleur verte correspond a I’émission a 3.47 eV et la couleur bleu correspond a I’émission

des différentes BSFs. '

La formation d’une seconde rangée de cavités allongées est confirmée par la vue SEM en section et est
mise en évidence sur la Figure V:4(c) par un cercle blanc.

Afin de vérifier I’efficacité de cette seconde rangée de cavités allongées, des mesures CL a 80 K ont
été effectuées. Alors que plusieurs lignes lumineuses intenses étaient précédemment visibles sur les
images CL panchromatiques en vue plane (Figure V:3(a)), seulement quelques émissions intenses

localisées sont maintenant observées (Figure V:4(b)). Cette observation a été confirmée par plusieurs
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vues planes CL panchromatiques et démontre 1’efficacité de la seconde rangées de cavités allongées

pour bloquer la propagation des BSFs générées durant la SSG.

Une cartographie en section a 80 K a été effectuée pour déterminer I’origine des BSFs créées durant la
SSG. La superposition des plans d’émissions du bord de bande du GaN (3.47 eV) et ceux des BSFs
(3.35 eV, 3.35eV et 3.42 e¢V) est visible sur la Figure V:4(d). La couleur bleue correspond a la
contribution des BSFs et la couleur verte a celle du bord de bande GaN. L’extraction de ces plans de
luminescences permet de déterminer la position spatiale de [’émission des BSFs dans Ia
microstructure. Elles sont situées a I’emplacement du germe de la seconde nucléation sélective ce qui
vient confirmer que leur création se fait durant les premiers stades de la SSG. Il est notable que la
région dont la luminescence est dominée par 1I’émission des BSFs (en bleu sur la Figure V:4(d)) se
trouve confinée sous la cavité allongée, ce qui constitue une preuve supplémentaire du blocage
efficace des BSFs par de telles cavités.

Une légére émission liée aux BSFs est cependant observée dans les couches supérieures en raison
d’une cavité allongée trop courte. Cela explique la présence sporadique d’émissions intenses associées

aux BSFs sur les images CL panchromatique en vue plane.

V.1.24. Densité de défauts émergents

Grace a plusieurs images CL panchromatique a 80 K, comme celle de la Figure V:4(b) une densité
moyenne de BSFs d’environ 154 cm™ a pu étre estimée. Cette valeur est environ 5 fois plus élevée que
la méthode 3S-PSS présentée au chapitre 4. Elle reste cependant bien plus faible que les autres valeurs
rapportées dans les différentes études de croissance de GaN semi-polaire sur saphir structuré et trois

. . SR T . 15,1
ordres de grandeur moins importante que dans les couches 2D réalisées sur saphir plan-m '> .

Les points noirs visibles sur les images CL panchromatiques (Figure V:4(b)) permettent d’évaluer la
répartition et la densité des dislocations émergentes. On observe que leur distribution est moins
concentrée sur les de joints de coalescence que lors de la croissance 3S-PSS ° et que lors de la
croissance en une étape sur PSS '7. En effet, on n’observe pas de fagon distincte de lignes noires
associées a une forte concentration localisée de dislocations sur la Figure V:4(b). Cependant
I’ensemble des dislocations semble aligné selon [1-100]g,n . ce qui n’est pas surprenant car cela
correspond a la direction de rencontre des fronts de coalescence.

La densité de dislocations estimée a partir de différentes images panchromatique est de 1.2 x 10® cm™.

Cette densité est du méme ordre de grandeur que celle du GaN (0001) sur saphir plan-c.

Par ailleurs, les densités de défauts obtenus lors de ce travail pourraient étre encore réduites car il a été
vu que certaines cavités allongées ne sont pas assez longues pour bloquer parfaitement la propagation

des défauts. Un chevauchement plus prolongé des cristaux permettrait d’améliorer 1’efficacité du
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procédé de blocage et d’atteindre des densités de défauts similaires a celle de 1’état de 1’art obtenues

par la méthode 3S-PSS mais avec une meilleure répartition.

V.1.2.5. Intérét de la méthode de croissance SSG

Le procédé de croissance décrit dans le paragraphe V.1.2 constitue une nouvelle fagon d’effectuer une
croissance sélective homoépitaxiale sur des cristaux 3D présentant différentes facettes
cristallographiques. Cela ouvre la voie a la réalisation de microstructures GaN 3D originales.
L’utilisation d’un masque de SiN,, le dépdt d’une couche LT-GaN et son recuit constituent les points
clés de la réalisation du procédé SSG. Cependant la génération de nouvelles BSFs durant la nucléation
SSG reste un probleme.

Néanmoins, le choix adéquat des conditions de croissance permet de bloquer par chevauchement des
cristaux la propagation de ces nouveaux défauts et d’améliorer leur répartition.

II en reste que le procédé de croissance SSG reste a étre optimisé, dans 1’état actuel il ne permet pas
encore d’atteindre les densités de défauts des films 3S-PSS tout en ayant une complexité de mise

ceuvre supérieure.

L’amélioration de la répartition des points noirs sur la période de coalescence et I’absence de zones de
défauts concentrées peut contribuer a une meilleure gestion thermique et une meilleure stabilité
¢lectrique des dispositifs réalisés sur les couches SSG.

Par ailleurs, la présence d’une double rangée de cavités triangulaires et de cavités allongées pourraient
éventuellement, sous I’effet de la contrainte, faciliter une auto-séparation de la couche de GaN de son

substrat lors d’une reprise de croissance par HVPE.

V.2. Masquage a rapport d’aspect élevé

Une approche pour réduire le nombre de fautes d’empilements traversantes ainsi que les dislocations
partielles qui leur sont associées consiste a tirer avantage de 1’inclinaison de ces défauts par rapport a

I’axe de croissance.

V.21. Concept

Une solution consiste a utiliser un masquage ¢pais et avec des ouvertures suffisamment étroites pour
bloquer la propagation des défauts contenus dans les plans (0001)g,x.

Une approche similaire a été réalisée pour diminuer le nombre de défauts traversants dans les films de
GaAs ' et d’InP " et de Ge * hétéroépitaxiés sur silicium. La présence de parois ayant un rapport
d’aspect adapté permet de bloquer les défauts obliques par rapport a la direction de croissance. Le

GaN semi-polaire hétéroépitaxié rentre dans ce cas de figure.
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Figure V:5 : Représentations schématiques en section (a) du masquage sur un substrat ou pseudo-substrat
et (b) du blocage des défauts se propageant obliquement lors de la reprise de croissance. (c) Rapport

d’aspect optimal en fonction de I’angle de I’orientation semi-polaire par rapport au plan-c GaN.

La Figure V:5(a) représente une vue schématique en section d’un pseudo-substrat de GaN semi-
polaire sur lequel a été déposé un masque. Le rapport d’aspect E/L entre I’épaisseur du masque et la
largeur des ouvertures doit étre suffisamment élevé pour bloquer les défauts contenus dans les plan-c
du GaN lors de la reprise de croissance a travers les ouvertures (Figure V:5(b)).

Dans ce travail de thése sur le GaN semi-polaire, cela va consister a bloquer les défauts de types BSFs
et les dislocations partielles associées qui se propagent avec un angle de 58.4 © par rapport a la surface
(11-22)gan. Mais il est a noter que le rapport d’aspect optimal évolue en fonction 1’orientation semi-
polaire choisie, comme le montre la Figure V:5(c). Plus I’angle entre la surface semi-polaire et le plan
(0001)gan est faible moins le rapport d’aspect nécessaire au blocage des défauts contenus dans les
plans basaux est grand, ce qui facilite la réalisation expérimentale du masquage. En effet un rapport
d’aspect supérieur a 1.5 est difficile a obtenir sur un substrat autre que le silicium ou il est possible de

réaliser un oxyde thermique.

Dans le cas du GaN (11-22) les bandes du masque doivent étre déposées paralléelement a la direction

[1-100]Gax pour avoir un blocage optimal des BSFs *'.
La Figure V:6(a) représente 1’épaisseur de masque nécessaire en fonction de la largeur d’ouverture

pour bloquer totalement les BSFs pour des largeurs d’ouvertures de 1’ordre de quelques centaines de

nanometres. La Figure V:6(b) donne la méme information mais pour une ouverture autour de 1 pm.
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Le masquage a été réalisé a travers une collaboration avec la centrale de technologie du laboratoire
CNRS-IEMN (Lille). Cette collaboration a été conduite par Isabelle Roch-Jeune (IEMN) et Virginie
Brindli (CRHEA).

La lithographie électronique (e-beam) a été utilisée pour effectuer des ouvertures étroites de 100 nm
espacées de 3 um. L’orientation semi-polaire utilisée étant (11-22)g.n, il a été choisi d’utiliser un
masque ayant un rapport E/L = 2 pour compenser de 1égéres déviations des procédés de lithographie et
de gravure. L’avantage de cette approche par rapport au procédé 3S-PSS (chapitre IV) est qu’il est
possible de réduire d’un facteur 2 1’épaisseur du film déposé tout en ayant une coalescence compléte.
Un des principaux bénéfices potentiels de la réduction de I’épaisseur de GaN est une réduction de la

courbure des pseudo-substrats >,
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Figure V:6 : Epaisseur du masque en fonction de la largeur d’ouverture dans le cas du GaN (11-22). (a)

Pour des largeurs de ’ordre de la centaine de nanométres. (b) Pour des largeurs de ’ordre du micron.

De plus, I'utilisation de faibles largeurs d’ouvertures peut aussi permettre la réalisation de films
autosupportés de GaN semi-polaires par auto-séparation durant le refroidissement en raison de la large
différence de coefficient de dilatation thermique entre le saphir et le GaN. Il a été précédemment
observé par Chao et al. * que I’introduction d’une zone mécaniquement faible pouvait entrainer une
fracture du matériau au refroidissement apres une croissance HVPE.

Par ailleurs, une approche complémentaire qui utilise des ouvertures de 1 pm est en cours de

réalisation par I’[EMN.

V.2.2. Masquage et reprise de croissance

Le procédé de masquage a rapport d’aspect élevé a été effectué sur un tremplin de GaN (11-22)

d’environ 2 pm déposé sur saphir plan-m.
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Figure V:7 : (a) Image AFM topologique 3D de ’ouverture du masque a rapport d’aspect de 2. (b) Profil

de ’ouverture.

Pour limiter la durée d’écriture le masquage a été réalisé sur une surface de 0.7 cm x 0.7 cm.
Aprés optimisation, le procédé de masquage qui a été développé a ’IEMN, conduit a I’obtention de

flancs de gravure abrupts avec un rapport E/L supérieur a 2 comme visible sur la Figure V:7.

Figure V:8 : Images SEM en vue plane. (a) Aprés 5 min de croissance. (b) Aprés 40 min de croissance. (¢)
Aprés 90 min de croissance dans des conditions favorisant le chevauchement des cristaux. Les différentes

facettes GaN présentes sont indiquées.

La croissance du GaN est initiée 4 1060°C avec une pression de 250 mbar. Des flux de 1 cc.min” de
TMG et de 1 L.min™ de NH; sont introduits dans le réacteur, ce qui correspond & un ratio V/III de

5000. II est notable que de faibles flux de réactifs précurseurs sont nécessaires afin d’assurer la
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sélectivité et 1’homogénéité de la nucléation du GaN lors de la reprise de croissance dans les
ouvertures de 100 nm.

La Figure V:8(a) est une image SEM en vue plane aprés 5 min de croissance et la Figure V:8(b) est
une image SEM en vue plane aprés 40 min de croissance. La nucléation dans les ouvertures du masque

est homogene et conduit a la formation de bandes de GaN.

Les conditions de croissance sont ensuite changées pour favoriser la croissance dans la direction
[0001]gan et bloquer la croissance dans la direction [000-1]g.n. En effet, cette derniére pourrait
engendrer la création de BSFs ** Pour ce faire la température est augmentée a 1100°C avec un ratio
V/III de 500 et la pression dans le réacteur est diminuée a 70 mbar. On observe sur la Figure V:8(c)

qu’aprés 90 min de croissance un chevauchement partiel des cristaux adjacents est réalisé.

Y[pm]

10 pm
om—

X[um]

Figure V:9 : (a) Image SEM en vue plane aprés coalescence (prise en configuration CL). (b) Image AFM
topologique.

Cependant le faible flux de NH; utilisé entraine certaines inhomogénéités de croissance (probablement
dues a I’instabilité du flux incident des précurseurs réactifs) menant a des différences de morphologies
entre les cristaux. Ces différences peuvent par la suite dégrader la topologie de la surface lors de la
coalescence.

De ce fait, le chevauchement n’est volontairement pas poursuivi et des conditions de croissance
favorisant la coalescence sont appliquées. La température est diminuée a 1050°C et le ratio V/III est

augment¢ a 2500 durant 60 min.

La surface aprés coalescence imagée par SEM est visible sur la Figure V:9(a). La présence rugosité en
« pointe de fléche » est caractéristique de conditions de coalescence non optimisées *. La topologie de
la surface est visible sur le scan AFM de la Figure V:9(b) (RMS : 15 nm +/- 10 nm). Les mesures
DRX mettent en évidence une FWHM moyenne des mesures en condition symétrique de  qui est

d’environ 500 arcsec.
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V.2.3. Auto-séparation du film de GaN semi-polaire

Le film de SiN précédemment utilisé (dépot PECVD) se dégrade durant la croissance la haute
température du GaN (>1050°C) rendant difficile les reprises d’épitaxie et empéchant la mise en
contrainte du GaN qui pourrait conduire a une auto-séparation du film de GaN du substrat. Pour éviter
cela, il a été choisi de déposer le SiN par pulvérisation cathodique (PC).

Lors du refroidissement de 1’échantillon aprés coalescence par EPVOM, on observe alors directement

une auto-séparation du film de GaN.

Une couche d’environ 10 um d’épaisseur de GaN est séparée de la couche tremplin comme on peut le
voir sur la Figure V:10(a) et Figure V:10(b). Ce film présente une courbure concave représentée
schématiquement en insert.

Le film semi-polaire autosupporté est ensuite reporté sur une pastille adhésive flexible et conductrice

(Figure V:10(c) et Figure V:10(d)) afin de faciliter sa caractérisation.

GaN
FS

Figure V:10: (a) et (b) Photographies de I’échantillon aprés refroidissement. En insert est représenté
schématiquement le film autosupporté. (c) Films de GaN semi-polaire reporté sur une pastille adhésive.

(d) Photographie de la pastille adhésive flexible.

V.2.3.1. Observations de I’interface de fracture

Dans le but de situer exactement la position ou la séparation s’est produite, des observations SEM et
EDX ont été réalisées apres la rupture.

La Figure V:11(a) est une image SEM de la surface du film de GaN du c6té du détachement (face
arriere). La cartographie EDX effectuée au méme endroit montre la présence d’éléments gallium

(Figure V:11(b)) et silicium (Figure V:11(c)). On distingue des bandes de GaN espacées de 3 um avec
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la présence de bandes de masquage SiN qui sont situées entre celle de GaN, la séparation s’est donc
déroulée sous le masque de SiN.

Plus précisément la zone de rupture semble étre située dans les premicres dizaines de nanometres de la
couche tremplin de (11-22)g.n se trouvant a la base des bandes de nucléation qui sont définies par le

masque a fort rapport d’aspect.

Pour expliquer cette séparation, on peut faire une analogie avec le cas de la croissance sélective de
nano-fils de GaN par homoépitaxie. Hugues et al. *° ont montré la présence d’un maximum de
contrainte compressive dans le GaN au niveau du bord du masque a hauteur de la zone de nucléation
du pilier de GaN (voir figure 4 (c) de la référence *°). La répartition des contraintes dans le matériau
durant la croissance est similaire a ce travail si on observe 1’échantillon selon la direction [1-100]gax.
La position des zones de plus fortes contraintes compressives correspond dans ce cas a I’interface de
rupture observée, a savoir la base des bandes de nucléation. La mise en contrainte qui conduit a la
rupture s’effectue lors du refroidissement final. En effet la large différence de coefficients de dilation
thermique entre le saphir et le GaN induit une importante contrainte compressive dans le GaN. La
rupture du GaN au niveau de la base des bandes permet de diminuer significativement cette contrainte.
Ce type d’auto-séparation du GaN au refroidissement par I’introduction de régions faibles
mécaniquement a déja été rapporté dans le cas de nano-fils de GaN coalescés par HVPE .

Par ailleurs, ici la rupture est probablement aussi facilitée par la faible zone de contact (100 nm
d’interface de contact tous les 3 pm) des bandes de GaN définies par le masque avec la couche
tremplin de GaN semi-polaire.

De cette maniére on a réussi a obtenir un film autosupporté¢ par EPVOM par auto-séparation, sans
utiliser de reprise de croissance par HVPE et donc sans avoir a déposer plusieurs centaines de microns

de GaN.

Il est clairement visible sur la Figure V:10(a) que le film de GaN présente une courbure concave dans
la direction [11-2-3]g,n. La courbure concave du film autosupporté peut s’expliquer par la relaxation
de la différence de contrainte qui est présente avant la séparation entre la partie supérieure et la partie
inférieure de la couche de GaN.

La partie inférieure en contact avec la couche tremplin de GaN sur saphir est contrainte de manicre
compressive. On peut supposer que cette contrainte est relaxée par la présence de surfaces libres
durant la phase de croissance 3D.

Lors de la coalescence des cristaux 3D, le GaN subit une déformation extensive *’. Cela conduit & un
état final de la contrainte dans la couche continue supérieure qui est de type extensif. En effet dans les
films de GaN qui ne se sont pas séparés, le maximum d’émission du bord de bande GaN a 80K est
situé a environ 3.455 eV juste apres coalescence. Le bord de bande du GaN relaxé étant situ¢ autour de

3.470 eV a 80K. (La non-séparation du film dans ce cas est probablement due a I’utilisation du SiN
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PECVD qui se fracture lors de la croissance a haute température, ce qui peut entrainer la relaxation
prématurée de la contrainte au niveau des parois des ouvertures du masque, prévenant de ce fait la

séparation du film.)

Lorsque le film se sépare de la couche tremplin de GaN sur saphir au refroidissement, les différents
états de contraintes tendent a retourner a la valeur du paramétre relaxé. La contrainte compressive de
la couche inférieure est relaxée par un élargissement de la maille du GaN dans la direction [11-2-3]g.x
et la couche supérieure est relaxée par un raccourcissement la maille atomique dans la direction [11-2-
3]can- Cela contribue a créer un gradient de contrainte qui conduit a la courbure concave du film de

GaN semi-polaire selon [11-2-3]g.x lors de sa séparation.

HT =5 kV_Mag = 10000 X | {2um Name=Gala HT=5kv Mag=10000X
4 périodas Gala

d)

GaN-FS

Zone
observée

GaN (11-22)

L {11220

[1-100] gan gﬁ [11-2-3]6.n

— 2 ym Name = Si Ka HT =5 kV_Mag = 10000 X
Sika

2

Figure V:11: (a) Image SEM en vue plane de linterface de rupture du film de GaN semi-polaire
autosupporté. (b) Cartographie EDX de I’élément gallium. (c) Cartographie EDX de I’élément silicium.

(d) Représentation schématique mettant en évidence la zone observée.

On note qu’il n’y a pas de courbure dans la direction [1-100]g,y . Il s’agit de la direction des lignes
d’ouvertures du masque ou des bandes de GaN sont formées durant les premiers instants de la
nucléation. Par conséquent, il n’y a pas de front de coalescence dans cette direction durant la phase de

croissance 3D et donc pas de changement de contrainte a la coalescence.
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V.24. Comportement des défauts

V.24.1. Caractérisations optiques

La qualité structurale des films a été étudiée a 1’échelle locale par cathodoluminescence (Figure
V:12(a)). La densité moyenne des BSFs est de 1000 cm™ et la densité moyenne de dislocations est de
1.5 x 10® cm™. La densité de dislocations émergentes semble dominée par les dislocations formées aux

joints de coalescence qui se situent de maniere périodique approximativement tous les 3 pm.

b)
@14K DOx: 3.493ev
1 06 4 freestanding SiN PC(G3352) /
——nondecolle SiN PECVD(G3249)
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Figure V:12 : (a) Image CL panchromatique en vue plane a 80 K (échantillon non-décollé). (b) Spectres
PL a 14K. En rouge, un échantillon GaN semi-polaire ne s’étant pas décollé et qui a été obtenu avec un
masque de SiN PECVD. En noir, un échantillon GaN semi-polaire autosupporté et qui a été obtenu avec

un masque de SiN PC.

Pour avoir une idée a plus grande échelle des propriétés optiques, des mesures PL a 14 K ont été
effectuées (Figure V:12(b)). Les spectres de luminescence des échantillons e-beam non-décollés (en
rouge) et autosupportés (en noir) ont été comparés. Les deux spectres présentent une FWHM
importante (environ 38 meV) au niveau de 1’émission de bord de bande ce qui est caractéristique d’un
dopage résiduel de type n élevé (environ 10" cm™) Ce fort dopage résiduel est probablement 1ié & une
contamination en provenance du masque SiN.

Les deux spectres présentent un épaulement similaire autour de 3.42 eV qui indique clairement la

présence de BSFs émergentes de type I1 dans les deux types d’échantillons.

Le pic de luminescence DX GaN de I’échantillon non-décollé est situé a 3.493 eV ce qui dénote une
forte contrainte compressive du film de GaN. L’échantillon autosupporté posséde quant a lui une
luminescence D°X & 3.474 eV, 1’état de contrainte global dans le film de GaN aprés séparation est

donc relaxé.
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V.24.1. Observations TEM

Pour clarifier la provenance des défauts émergents, une étude par TEM a été conduite. Pour des
raisons techniques, la préparation TEM est uniquement possible a partir d’échantillons non-décollés

La Figure V:13(a) représente une vue en section de la zone a haut ratio d’aspect ou les dislocations
sont en contraste. On remarque que le masque SiN bloque la propagation des dislocations qui
proviennent de la couche tremplin (11-22)gan // (1-100)ssphir possédant une densité de défaut élevée.
Cependant de nouvelles dislocations sont générées au contact des parois du masque de SiN. La Figure
V:13(b) ou les BSFs sont en contraste vient confirmer cela et précise le fait que la zone de création des
BSFs est située autour de la zone d’ouverture, plus précisément a ’interface avec le SiN. On suppose
que ces défauts sont dus aux importantes aspérités du masque ou a une contamination chimique qui
pourraient étre causés par le procédé de gravure utilisé (gravure RIE sous CHF;-CF4 suivis d’un

plasma Oy).

proche ZA 10-10 Proche ZA [2-1-10]

Figure V:13: Images TEM en section au niveau de l’ouverture a rapport d’aspect élevé. (a) Les

dislocations sont en contraste. (b) Les BSFs sont en contraste.

La section de I’ensemble de la microstructure a ensuite été observée afin d’étudier la propagation des
défauts traversants. D’aprés la Figure V:14, les dislocations se propageant dans les plans (0001)g.x
sont en partie bloquées au niveau du joint de coalescence avec le cristal adjacent, I’encadré bleu
montre qu’il en est de méme pour les BSFs. Ce blocage a été permis par les conditions de croissances
choisies durant la phase de croissance 3D qui induisent une croissance latérale asymétrique >*.

Les défauts sont probablement bloqués de fagon non exhaustive par ce procédé au vu des mesures
optiques ce travail (Figure V:12) et des résultats sur I’AS-ELO obtenus précédemment > *° .
L’introduction d’une cavité allongée reste le moyen le plus efficace pour bloquer définitivement la

propagation de ce type défauts > %,
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En ce qui concerne les dislocations émergentes, on observe que celles qui vont dominer
majoritairement la densité surfacique sont les dislocations contenues dans le joint de coalescence

(fléches rouge sur la Figure V:14).

Une solution consisterait donc a agrandir la période de masquage utilisée afin de réduire le nombre de
joints de coalescence. L’amélioration du procédé de masquage a haut ratio d’aspect devrait quant a lui

permettre d’éviter la génération de défauts au niveau du SiN et donc autoriser une coalescence rapide

du film semi-polaire.

Proche ZA [2-1-10]

SiN
ZA [1-100] GaN Template
1um

e Saphir-m

Figure V:14 : Image TEM en section illustrant le comportement des dislocations contenues dans la
microstructure. L’encadré bleu correspond a la mise en contraste des BSFs au niveau de d’un joint de
coalescence. Les fleches bleues et rouges signalent respectivement les ouvertures du masque et les joints de

coalescence.

En conclusion, il a été développé dans ce paragraphe pour la premiére fois dans le GaN semi-polaire
un masquage a ratio d’aspect élevé. Cependant des défauts sont régénérés a 1’interface GaN/SiN au
niveau des ouvertures. Ces travaux préliminaires montrent que cette méthode de gestion des défauts
pourrait constituer, aprés optimisation, une méthode de choix pour obtenir des films semi-polaires de

haute qualité sur de grandes surfaces.
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V.3. Reprise de croissance par HVPE de films

semi-polaires sur saphir structuré

La méthode de croissance d’épitaxie en phase vapeur aux hydrures (HVPE) permet d’atteindre des
vitesses de croissance tres élevée (plusieurs dizaines de micrometres par heures) qui permettent de

réaliser des couches épaisses de GaN °'

. L’épaississement rapide de la couche entraine une
augmentation de la probabilité d’interaction des dislocations avec des défauts tels que des impuretés
ou d’autres dislocations pouvant mener a leur courbure ou leur annihilation. Dans le cas de la
croissance de GaN semi-polaire, cette méthode s’est montrée relativement efficace pour réduire la
densité de dislocations, bien que I’effet en soit nettement moins prononcé que pour 1’orientation
(000 1)Gan .

Par ailleurs Furuya et al.** ont rapporté la réalisation de substrats de GaN semi-polaires autosupportés
par auto-séparation a partir de reprise de croissance de films GaN semi-polaires sur saphir structuré.
Ceci constitue une voie particuliérement intéressante pour obtenir des substrats autosupportés de GaN
semi-polaires sur de grandes surfaces (2’ et plus) et de bonne qualité¢ structurale (densité¢ de
dislocations < 3 x 10" cm™). Cependant la croissance du GaN sur saphir structuré a été effectué dans
leur cas en une seule étape de croissance *°. Ainsi les défauts tels que les BSFs et les dislocations
partielles associées peuvent se propager a travers la microstructure du film. En effet, de par leur
nature, les BSFs ne peuvent pas étre courbées durant la croissance HVPE, ainsi leur densité restera
¢élevée dans les films épaissis obtenus.

Par conséquent la reprise de croissance par HVPE a partir de films 3S-PSS peut potentiellement
permettre de diminuer la densité de dislocations tout en ayant une faible densité de BSFs traversantes.
Les croissances HVPE présentées dans ce travail de thése ont été réalisées a I’EPFL en collaboration

avec Denis Martin (EPFL-Lausanne).

V.3.1. Epaississement par HVPE

Afin d’étudier I'intérét d’un épaississement final par HVPE en lieu et place de 1’¢étape de coalescence
des cristaux, une reprise de croissance par HVPE a été effectuée directement a partir de cristaux se
chevauchant. Ces cristaux ont préalablement epitaxi¢es par EPVOM (Figure V:15(a)). Les conditions
de croissances HVPE utilisées sont choisies dans le but de ralentir la vitesse de croissance du plan (11-
22)can par rapport aux vitesses de croissance des plans (0001)g.n et (11-20)g.n. Ceci a pour objectif
d’obtenir une rugosité de surface la plus faible possible. La pression du réacteur HVPE est maintenue
a 970 mbar, la température a 1050°C, le flux d’ammoniac & 1.2 L.min™, le flux d’hydrogéne a 2.5
L.min"' et le flux de HCl & 16 cc.min™ durant 2h.

Dans ces conditions une vitesse de croissance de 19 pum.h™ est atteinte, le film réalisé est observable

en section sur la Figure V:15(b).
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Figure V:15: (a) Image SEM en section apres chevauchement des cristaux et avant la croissance HVPE.

(b) Image SEM en section apreés 2h de croissance HVPE.

V.3.1.1.

Caractérisations optiques et structurales

La topologie de surface est visible sur la Figure V:16(a). La rugosité quadratique moyenne est de 2.5

+/- 0.5 nm ce qui représente une amélioration d’un facteur 3 de la rugosité par rapport aux couches 3S-

PSS coalescées par EPVOM. Cette valeur de rugosité est intéressante dans la mesure ou on atteint une

valeur inférieure a 1’épaisseur des puits quantiques constituant la zone active des dispositifs optiques et

donc le polissage de la surface n’est plus une nécessité.

On observe sur le spectre PL a 14 K (Figure V:16(b)), I’émission une large émission de bord de bande

= me ue a un fort dopage residuel de typen (= 1 x cm .
(FWHM = 30 meV) due a un fort dopage résiduel de type n (= 1 x 10" cm™) **
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Figure V:16 : (a) Image AFM de la topologie de surface (10 pm x 10 pm, scan AFM selon [1-100]g.~). (b)

Spectre PL a 14 K.

Le pic d’émission de DX est discernable & 3.481 eV. On observe par ailleurs une bande de

luminescence dont le maximum d’émission se situe a plus haute énergie (3.498 eV), cela correspond a
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I’effet Burstein-Moss. Le fort dopage résiduel rompt la sélection en k et les électrons qui peuplent la

bande de conduction peuvent alors se recombiner a des énergies plus élevées.

En ce qui concerne la densité de défauts émergents, une étude des films semi-polaires obtenus a été

conduite par CL afin de I’estimer. La Figure V:17 montre La densité de dislocations moyenne de 1.03

x 10% cm™ et une densité de BSFs de 260 cm™.

Figure V:17 : Image CL panchromatique a2 80 K en vue plane (32 pm x 32 pm) aprés coalescence par
HVPE et la croissance de 38 pm d’épaisseur de GaN semi-polaire. (b) Photographie aprés environ 500 pm
de reprise de croissance HVPE sur un film de GaN semi-polaire 3S-PSS. En face arriére, on observe un

décollement du saphir. (c) face arriére apreés avoir enlevé le saphir qui s’est séparé. (d) face avant du GaN.

Ainsi la coalescence par HVPE et la réalisation d’un épaississement de 38 pm de GaN dans des
conditions de croissance qui stabilisent le développement du plan supérieur (11-22)g,ny conduisent a

une légere augmentation des densités de défauts par rapport au procédé 3S-PSS.

1l est supposé ici que les conditions de croissances utilisées pour la coalescence ne courbent pas les
dislocations de maniere groupée a la coalescence dans la direction [11-20]g,y mais favorisent leur
dispersion en surface. En conséquence il y a moins de chance que les dislocations s’annihilent entre
elles lorsqu’elles vont se propager au-dessus du joint de coalescence, mais cependant leur distribution
est plus homogeéne en surface par rapport a la coalescence par EPVOM (voir chapitre IV). Par ailleurs
le fait d’obtenir directement par épitaxie une surface présentant une faible rugosité représente une

avancée non-négligeable et peut s’accommoder d’une 1égeére augmentation du nombre de défauts.
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V.3.2. Réalisation de couches autosupportées semi-
polaires

La qualité structurale des films de GaN a un impact important sur les dispositifs optiques. Cependant
les substrats autosupportés de GaN semi-polaires sont onéreux et de petites tailles. La raison a cela est
que ces substrats sont obtenus par la découpe inclinée de cristaux épais de GaN polaires. Afin de
réduire les cofits de fabrication, 1’utilisation de 1’hétéroépitaxie permet de réaliser des films de GaN
sur de grandes surfaces. Différentes techniques ont été développées pour décoller les couches de GaN
de leur substrat hote de saphir, comme par exemple I'utilisation de laser lift-off *’, la gravure chimique
sélective de cavités présentes dans la microstructure ** ou encore I’introduction d’une couche
sacrificielle épitaxi¢e *°. Mais ces méthodes sont difficiles a mettre en ceuvre et peuvent dégrader la
couche de GaN. Par conséquent, on préférera obtenir une auto-séparation qui est une solution a faible

colt et ne nécessitant pas d’étapes technologiques supplémentaires.

L’auto-séparation du GaN peut étre induite par la contrainte thermique lors du refroidissement, ce
phénoméne a été largement étudié dans le cas du GaN polaire “**'. En ce qui concerne le GaN semi-
polaire cette méthode s’est révélée particulierement efficace lorsque les films semi-polaires sont
obtenus a partir de substrats structurés. Il a été montré que 1’auto-séparation est facilitée lorsque les
facettes (0001 )gpnir, oU se produit la croissance sélective, étaient de petites tailles . Ceci convient
parfaitement au processus de gravure chimique par voie humide développé durant ce travail de thése
qui conduit a des facettes de saphir de quelques centaines de nanomeétres. On peut donc espérer que la
réduction de la surface de nucléation facilite le détachement de la couche de GaN du substrat de
saphir.

II aussi possible d’utiliser des conditions de croissance qui favorisent le développement du cristal

selon la direction L (11-22)g,n. Pour cela pression du réacteur HVPE est maintenue a 400 mbar, la

température a 1015°C, le flux d’ammoniac a 1.2 L.min™, le flux d’hydrogéne a 1.5 L.min™ et le flux
de HCI a 30 cc.min” durant 2h. La vitesse de croissance obtenue est d’environ 50 um.h"', ce qui

permet d’épitaxié plus de 500 pm en 10 h.

Apres refroidissement, on observe une séparation de la couche de GaN semi-polaire du substrat hote
de saphir. Les morceaux de saphir peuvent facilement étre enlevés et un substrat de GaN semi-polaire
autosupporté est obtenu (Figure V:17(d).

Une fissure dans le GaN a entrainé le clivage d’une partie du substrat comme on peut le voir sur la
Figure V:17(b). La surface présente une rugosité importante, la raison a cela est I’importante vitesse
de croissance du plan (11-22)g,n par rapport aux autres plans cristallographiques dans les conditions

de croissance utilisées.

V.3.2.1. Observation de P’interface de fracture
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La zone de séparation a été étudiée par microscopie a balayage. La rupture intervient a I’interface
entre le substrat de saphir structuré et le GaN. On obtient un film de GaN semi-polaire autosupporté
dont I’interface de rupture est visible sur la Figure V:18(a) et un substrat de saphir structuré avec des

résidus de GaN (Figure V:18(b)).

) 1B

Figure V:18 : Images SEM des interfaces de séparation. (a) Coté GaN semi-polaire autosupporté. (b) Coté

saphir structuré.

Dans le but d’identifier clairement la position de I’interface de séparation des analyses par EDX ont
été effectuées. Les observations EDX a I’interface de séparation du c6té du film de GaN autosupporté
montre que celle-ci est composé essentiellement de GaN (Figure V:19(b)) et de quelques résidus de

Si0, qui proviennent de parties du masque qui ont été arrachées a la séparation (Figure V:19(c)).

—2 ym_Name = MaxView Live HT =5KkV_Mag = 6500 X 2um Name=Gala HT=5KkV Mag=6500 X
Yevion e Gats

2 ym Name=SiKa HT=5KkV Mag =6500 X
ke

Figure V:19 : (a) Image SEM de I’interface de séparation du film de GaN semi-polaire autosupporté. (b)
Cartographie EDX de I’élément gallium. (¢) Cartographie EDX de I’élément silicium.
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L’interface du c6té du substrat de saphir structuré présente quant a elle différents types d’¢léments
chimiques. La présence de silicium contenu dans les bandes de masque de SiO; est clairement mise en
évidence (Figure V:20(b)). On identifie aussi la présence de GaN non-polaire parasite qui s’est
développé sur la facette {1-101} i (Figure V:20(c)). Enfin la détection d’aluminium appartenant au
saphir sur la Figure V:20(d) montre que la couche tampon LT-GaN s’est séparée avec le film
autoporté semi-polaire.

On peut donc affirmer qu’au refroidissement la séparation est réalisée au niveau de la couche de
nucléation tampon LT-GaN en contact avec le film semi-polaire coalescé.

De plus il est potentiellement envisageable, si I’on peut enlever les résidus et les cristaux parasites de
GaN présent sur le saphir structuré avec un nettoyage au KOH, que le saphir structuré pourrait étre
réutilisable pour réaliser une autre croissance sélective de type 3S-PSS.

De plus un polissage du coté GaN de I’interface de séparation permettrai de d’obtenir un substrat

massif d’orientation (11-2-2)g.n.

a)

— 10 ym Name = Si Ka HT = 15§ kV_Mag = 2500 X
Siks

{10 ym Name = Gala HT =15 kV Mag =2500 X {10 ym Name = Al Ka_HT =15 kV Mag = 2500 X
Gata s

Figure V:20: (a) Image SEM de Dinterface de séparation du substrat de saphir structuré. (b)
Cartographie EDX de I’élément silicium. (¢) Cartographie EDX de I’élément gallium. (d) Cartographie

EDX de I’élément aluminium.

V.3.2.2. Caractérisations optiques et structurales
L’orientation des plans cristallins du substrat de GaN autosupporté a été vérifiée par un scan DRX 260-
®. Comme on peut le voir sur la Figure V:21(a), la croissance est restée monocristalline et
I’orientation semi-polaire (11-22)g,x initiale a été conservée lors de la reprise de croissance par HVPE.
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Figure V:21 : (a) Mesure DRX 20-® d’un film de GaN HVPE autosupporté (échelle logarithmique) (b)
Spectre PL a 14 K d’un film de GaN HVPE autosupporté.

Le spectre de photoluminescence a 14 K montre la présence de BSFs de type 11 alors que ce pic de
luminescence caractéristique (autour de 3.42 ¢V) n’était pas présent au niveau de la couche de départ
3S-PSS.

La présence d’une énergie d’émission de D’X a 3.472 eV confirme que le film semi-polaire aprés la

séparation est relaxé.

Les observations CL confirment une densité importante de BSFs (Figure V:22), d’environ 2900 cm™,
dont la majorité sont de type I1. Par conséquent des BSFs ont été générées durant la croissance HVPE.

La densité moyenne de dislocations a quant a elle été estimée 4 2.7 x 10" cm™.

Figure V:22: Image CL panchromatique a2 80 K en vue plane (22 pm x 22 pm) aprés environ 500 pm de

croissance HVPE et auto séparation.

Les paramétres d’épitaxie utilisés ont tendance a favoriser la vitesse de croissance du plan (11-22)g.n
et a entrainer une croissance 3D du GaN. Cette phase de croissance 3D permet de réduire sensiblement
la densité de dislocation (d’environ 7.5 x 10’ cm™a 2.7 x 10" cm™ aprés reprise HVPE), mais elle
entraine probablement la génération de BSFs lors de la croissance du GaN dans la direction [000-1]. Il

est notable que ces BSFs sont particuliérement longues. En effet, elles mesurent de plusieurs microns a
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plusieurs dizaines de microns de long. Les dislocations partielles qui terminent ces BSFs sont aussi
clairement observables a chaque extrémité des segments de luminescence intense. Ainsi en raison de
la longueur relativement importante des BSFs, peu de dislocations partielles sont créées. Cela conduit

a une diminution de la densité totale de dislocations émergentes aprés 500 um de croissance.

Ainsi la reprise de croissance par HVPE des tremplins 3S-PSS permet d’obtenir des couches semi-
polaires autosupportées ou des pseudo-substrats possédant une faible rugosité de surface, en fonction
des conditions de croissance utilisées. Cependant dans le cas de films de GaN ¢épais, elle est source
d’une importante génération de BSFs.

L’influence des BSFs sur le transport ¢électrique des porteurs de charges lorsqu’elles sont présentes
dans une densité relativement importante tout en étant associé a une densité de dislocation
relativement faible a été peu étudié. Il reste donc a déterminer quelle est leur influence exacte sur le
fonctionnement des dispositifs optiques a 300 K pour évaluer les potentielles applications de ces

substrats autosupportés.

V.3.3. Croissance de cristaux 3D par HVPE sur
substrats de saphir rainurés

Il a été montré au paragraphe précédent que I’on pouvait atteindre une densité de dislocations
traversantes d’environ 2.7 x 10" cm™ en réalisant une reprise de croissance épaisse par HVPE de
couches semi-polaires 2D obtenues avec la méthode 3S-PSS. Ceci constitue une valeur encore trop
¢élevée pour réaliser des dispositifs de type diode laser (DLs) ou une densité de dislocations maximale

de quelques 10° cm™ est requise.

Une solution alternative pour diminuer drastiquement la densité de dislocations émergentes est
d’éviter la coalescence en développant des cristaux 3D de grande taille. Pour ce faire les cristaux de
GaN réalisés a partir de substrats de saphir structurés au chapitre I11.5.1 ont été placés dans un réacteur

HVPE pour faire une reprise de croissance.

Le choix des conditions de croissance a été adapté dans le but de stabiliser la facette supérieure semi-
polaire (11-22)g,n.

Concretement, il préférable de ralentir la vitesse de croissance du plan (11-22)g,y par rapport aux
vitesses de croissance des plans (0001)g.n et (11-20)gan pour obtenir une facette (11-22)g,x utilisable
qui soit la plus large possible. Pour ce faire, la pression du réacteur HVPE est maintenue a 970 mbar,
la température a 1050°C, le flux d’ammoniac 4 1.2 L.min™, le flux d’hydrogéne & 2.5 L.min™ et le flux

de HC1 a 16 cc.min™.
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Figure V:23 : (a) Image SEM en section inclinée d’un cristal de GaN apres 1h de reprise de croissance par

HVPE. Les directions cristallographiques du GaN sont indiquées (b) Image CL panchromatique a 80 K en

section inclinée. (c¢) Juxtaposition panoramique d’images CL panchromatique a 80 K.

Aprés 1h de de reprise de croissance par HVPE on obtient une bande de cristal de GaN qui posséde
une facette supérieure (11-22)g,y d’une largeur d’environ 100 um (Figure V:23(a)).

Les images CL panchromatiques a 80 K en section montrent qu’une importante densité de BSFs a été
générée durant la croissance dans la direction [000-1]g. (Figure V:23(b)). Ces BSFs se propagent

ensuite a travers le cristal.

En surface, la Figure V:23(c) montre la présence de quelques BSFs provenant de la zone de nucléation
en plus de celles situées dans la région de croissance [000-1]g.n. La largeur de la zone contenant les
BSFs est estimée a 40 um.

Des mesures AFM 10 um x 10 um de la surface (11-22)g,y montrent une faible rugosité de surface

(RMS : 1.5nm +/- 0.5 nm) a cette échelle (Figure V:24).
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Figure V:24 : Mesure AFM 10 pm x 10 pm effectuée sur la facette plane (11-22) d’un cristal de GaN.

Une juxtaposition panoramique des images CL prises en vue plane a été réalisée sur toute la largeur
d’un cristal de GaN (Figure V:25(b)) qui mesure environ 200 um (aprés 2h de croissance HVPE dans
les mémes conditions que précédemment). L’évolution de la densité de dislocations en fonction de la
largeur du cristal a donc pu étre estimée.

On observe que la plupart des dislocations émergentes sont situées a I’aplomb de la zone de nucléation
et dans la région de croissance [000-1]g.x.

Apres 80 um de croissance dans la direction [-1-123]g.n la densité de dislocation devient inférieure 5 x
10° cm™ Par conséquent une bande d’environ 120 pm de largeur de matériau semi-polaire
d’excellente qualité cristalline est disponible pour la réalisation d’applications telles que des LEDs

mais aussi des LDs.

I a été réalisé ici pour la premicre fois par hétéroépitaxie un cristal GaN semi-polaire de grande taille
qui présente les mémes densités de défauts qu’un substrat massif obtenu par découpe inclinée.
De plus, il est intéressant de relever que des mesures AFM effectuées sur la largeur du cristal montrent

que la rugosité de surface est indépendante de la densité de défauts.

Par ailleurs, il est notable que des cristaux parasites de GaN sont présents sur le flanc de gravure
oppos¢é et limitent la taille du cristal. Ainsi avec ’optimisation de la structuration du saphir, ces
travaux montrent qu’il est potentiellement envisageable de réaliser des cristaux de GaN d’excellente
qualité d’une largeur supérieure au millimétre. De tels cristaux pourraient servir de plateforme

d’épitaxie a bas cotit pour des dispositifs de haute performance.
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Figure V:25: (a) Image CL panchromatique en vue plane a 300 K aprés 2h de reprise de croissance
HVPE. (b) Juxtaposition panoramique d’images CL a 300 K. La densité de dislocations de chaque zone est

indiquée.
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V.4. Conclusion

Dans ce chapitre I’é¢tude de différentes méthodes alternatives ou complémentaires a la croissance
sélective sur saphir structur¢ a été présentée. Un récapitulatif des résultats obtenus en terme de densité

de défauts est visible dans le Tableau V-1.

Défauts Dislocations

Méthodes émergentes (cm2) BSFs (cm)
3S-PSS pour référence 5 5.1x107 <30
Inter-couche SiNy simple 12 1.1x108 2500
SSG 12 1.2x108 154
Masque rapport d’aspect élevé 1.5x 108 1000
Reprise HVPE

Sur 3S-PSS, 38um 1.0x 108 260

Sur 3S-PSS, autosupporté 2.7 x107 2900

Sur cristaux 3D (saphir rainuré) <5x106sur 50% 0

Tableau V-1: Récapitulatif des densités de défauts obtenues par différentes méthodes de gestion des

défauts

Les recherches portant sur I’utilisation d’une inter-couche SiNy ont conduit au développement de la
croissance sélective successive (SSG). Cette méthode permet de réaliser une croissance sélective
homoépitaxiale a partir de cristaux de GaN 3D. Cependant elle est source de nouveaux défauts qui
doivent étre gérés par une seconde étape de chevauchement des cristaux adjacents. L’optimisation des
conditions de croissance reste a étre développée afin de réaliser des films de GaN semi-polaires d’une

qualité cristalline supérieure a ceux obtenus par la méthode 3S-PSS.

Une technique de gestion des défauts se basant sur 1’utilisation d’un masque a rapport d’aspect élevé a
été étudiée. Les résultats préliminaires sont prometteurs mais nécessitent encore un effort
d’optimisation du procédé de masquage et des conditions d’épitaxie pour réaliser des films semi-

polaires libres de toutes BSFs.

Des reprises de croissance par HVPE ont été effectuées sur des cristaux de GaN préalablement nucléés
par EPVOM.

La reprise de croissance dans des conditions qui favorisent la stabilité du plan (11-22)g,y permet de
réaliser des films semi-polaires d’environ 50 um d’épaisseur avec une faible rugosité de surface mais

conduit a une légere augmentation de la densité de défauts.
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La reprise de croissance dans des conditions qui permettent d’avoir une vitesse de croissance élevée
du plan (11-22)g.x entraine une phase de croissance 3D. Cela augmente la rugosité de surface et la
densité de BSFs mais réduit la densité de dislocations.

Enfin la reprise de croissance par HVPE de cristaux 3D précédemment nucléés par EPVOM a partir de
saphir structuré sur de grande périodes (1.5 mm) a permis de réaliser des cristaux de GaN qui
possédent une facette supérieure semi-polaire (11-22)g,n d’une largeur supérieure a 200 um. Plus de la
moitié de la largeur des bandes de cristaux est libre de toute BSFs et présente une trés faible densité de
dislocations émergentes (< 5 x 10° cm™) qui est compatible avec la réalisation de dispositifs lasers. Du
GaN semi-polaire hétéroépitaxi¢ de qualité semblable au GaN obtenu par homoépitaxie a ainsi été

démontré.

Enfin concernant I’auto-séparation induite par la contrainte, le masquage a rapport d’aspect élevé a
permis d’obtenir des films de GaN semi-polaires (11-22) autosupportés qui ont pu étre reportés sur des
substrats flexibles.

D’une autre manicre, la reprise de croissance épaisse par HVPE (environ 500 um) sur un film 3S-PSS
a conduit a la réalisation de substrats (11-22)g.n autosupportés de grandes surfaces. Un travail de
développement est cependant nécessaire pour éviter le phénomene de crack au refroidissement dans le

but d’obtenir des substrats entiers de diameétre 2 pouces et plus.
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VI. Epitaxie et caractérisations d’hétérostructures
InGaN/GaN semi-polaires pour I’émission de lumiére

dans le vert

VIi1. Contexte et objectif

Dans le cadre du projet européen NEWLED (http://www.newled-fp7.eu/), le laboratoire CRHEA est

impliqué dans le développement et la caractérisation de LEDs émettant de maniére intense dans la
région verte du spectre lumineux. L’utilisation d’orientations semi-polaires constitue une piste
intéressante pour obtenir une émission intense dans le vert (A > 500nm) en raison de la forte
diminution des effets de polarisation qui sont présents dans les heterostructures (Al,In,Ga)N (voir
chapitre 1.2).

De ce fait les pseudo-substrats (11-22)g,n obtenus par la méthode 3S-PSS, et dont le développement a
été décrit au chapitre 4, ont été utilisés pour réaliser des puits quantiques InGaN/GaN qui constituent
la zone active des dispositifs optiques.

Ce chapitre a pour objectif d’établir les conditions de croissance optimales des puits quantiques (11-
22) InGaN/GaN ainsi que d’observer leur propriétés optiques. Ces puits seront comparés a des
structures semi-polaires réalisées sur des tremplins commerciaux possédant des densités de défauts
importantes et a des structures polaires co-épitaxiées ou bien a des structures références externes au
CRHEA proches de 1’état de I’art.

Les travaux présentés dans ce chapitre ont impliqué la collaboration de plusieurs personnes du
CRHEA : Les pseudo-substrats (11-22)g,y et I’épitaxie des puits quantiques semi-polaires InGaN/GaN
ont été réalisés par P. De Mierry et F. Tendille. Les caractérisations optiques des hétérostructures ont
été conduites par L. Kappei et M. Leroux. Les observations TEM ont été effectuées par M. Korytov

(CEMES) et P. Vennégues. La coordination du projet a quant a elle été assurée par J. Zuniga-Pérez.

VI1.2. Etude d’empilements polaires et semi-
polaires de 10 puits quantiques InGaN/GaN en

fonction de I’épaisseur d’InGaN

VI.21. Description de I’empilement

Dans I’étude qui suit, les puits quantiques semi-polaires réalisés seront comparés a des puits

quantiques polaires (tremplin GaN sur saphir avec une densité de dislocations 1 a 2 x 10* cm™) et a

des puits quantiques semi-polaires épitaxiés sur des pseudo-substrats commerciaux présentant une

@Iele
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densité de défauts élevée (densité de dislocations : quelques 10° cm™; densité de BSFs : quelques 10
cm™). Cette approche a pour but d’évaluer & la fois les propriétés optiques de 1’orientation semi-
polaire (11-22)g,y comparativement a 1’orientation polaire (0001)g,n et d’étudier I’influence de la
densité de défauts sur les heterostructures semi-polaires. Pour cela des pseudo-substrats de GaN
(0001) et (11-22) commerciaux sur saphir ont été co-chargés lors de chaque épitaxie avec un pseudo-
substrat 3S-PSS.

Les structures présentées dans ce paragraphe ont été réalisées dans le réacteur EPVOM a géométrie
verticale et fabriqué au CRHEA.

La recette d’épitaxie de I’empilement est ici optimisée pour obtenir une émission dans le vert dans le
cas d’une heterostructure (0001)g.ny afin d’identifier les voies d’optimisations a suivre ultérieurement
pour le développement des structures semi-polaires. Les paramétres de croissance optimaux différent
sensiblement de ceux idéaux pour le cas du GaN semi-polaire. Cela explique que dans ce paragraphe

V1.2 les puits semi-polaires n’émettent pas a une longueur d’onde supérieure a 460 nm.

10 x
InGaN / GaN
e = Variable / 20nm
T=760°C/960°C

GaN 200 nm

Figure VI:1 : Représentation schématique de ’hétérostructure étudiée. Les épaisseurs et températures

(thermocouple) sont indiquées. EPVOM utilisée : réacteur vertical 1x2”’ fabriqué au CRHEA.

La structure épitaxiale est représentée sur la Figure VI:1, il s’agit de 10 puits quantiques InGaN / GaN.
La barriere de GaN est d’environ 20 nm et la durée d’épitaxie de la couche d’InGaN varie entre 80 s,

120's, 160 s, 200 s et 240 s.

Vi.2.2. Propriétés optiques

Les propriétés optiques des trois types d’échantillons réalisés dans les mémes conditions de croissance
ont été étudiées en fonction de 1’épaisseur des puits quantiques d’InGaN tout en gardant les autres
parameétres constants. Les hétérostructures réalisées ont été étudiées par photoluminescence (PL) a 300
K avec une excitation laser a 244 nm.

En ce qui concerne les structures (0001)g.n, la Figure VI:2(a) montre que lorsque 1’épaisseur des puits
quantiques augmente, ’intensité PL diminue rapidement. La Figure VI:2(b) permet de distinguer
clairement que 1’énergie d’émission des puits quantiques polaires est décalée vers les plus faibles

énergies lorsque la largeur du puit augmente, ce qui est caractéristique de I’effet Stark confiné
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quantique (QCSE). L’apparition de cet effet s’accompagne également d’une diminution de I’intensité
d’émission due a I’augmentation progressive de la séparation spatiale des porteurs de charges dans les

puits quantiques .

a) T T T b) T T T
m  (0001) QWs 29+t = (0001) QWs
10k ® (11-22) QWs on PSS ] ® (11-22) QWs on PSS
r A (11-22) QWs on sp template ] o8 4 (11-22) QWs on sp template | | 440
] 28} A
£) 3 - = —~
s |[~4 < o
= 5271 A 460
= )
2 c
5 w 26r 1480
= " =
il ] 1 8251
o [ 1 ’ y
i 500
| 24+ 1520
50 100 150 200 250 50 100 150 200 250
QW growth time (s) QW growth time (s)

Figure VI:2 : Comparaison des propriétés optiques de échantillons (0001)g,n (noir), (11-22)g,n 3S-PSS
(rouge) et (11-22),n tremplin commercial (vert). (a) Intensité PL en fonction de I’épaisseur de la couche
d’InGaN des puits quantiques. (b) Energie des photons émis en fonction de I’épaisseur de la couche
d’InGaN des puits quantiques. Le type de pseudo-substrat utilisé est indiqué. Mesures @300 K avec une
excitation optique @244 nm.

Dans le cas des structures semi-polaires (11-22)g.n I’intensité d’émission s’accroit légérement et
I’énergie d’émission des photons reste constante avec 1’augmentation de I’épaisseur des puits ce qui
dénote une influence faible de I’effet Stark confiné quantique sur les propriétés optiques de cette série
de puits quantiques InGaN/GaN. Ceci est la conséquence directe de la réduction de la différence de
polarisation piézoélectrique aux interfaces InGaN/GaN inhérente a l’usage d’orientations semi-
polaires .

I est intéressant de noter que pour des faibles épaisseurs de puits quantiques les structures polaires
présentent une intensité d’émission nettement supérieure aux structures semi-polaires mais que la
tendance s’inverse pour des puits plus épais lorsque de QCSE devient important. Cependant des
mesures de PL résonantes avec une excitation a 406 nm montrent une intensité d’émission similaire
pour les structures polaires et semi-polaires dans les puits fins. Ceci laisse a penser que 1’origine de
I’écart d’intensité lorsque les puits fins sont excités a 244 nm se situe au niveau des barrieres de GaN.
Une contamination de type oxygene est suspectée d’en étre la cause, en raison de sa facilité
d’incorporation sur les surfaces {11-22}g.n . Les mesures SIMS tendent & confirmer cela : les films de
GaN semi-polaires du réacteur vertical « homemade » présentent une concentration d’oxygene de 1.5
x 10" cm” et une concentration de silicium de 1.7 x 10'” em™. (Les films polaires ne sont pas affectés

par cette contamination).
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Figure VI:3 : (a) Evolution de I’énergie du maximum d’intensité PL des puits quantiques en fonction de la
puissance d’excitation. (b) Largeur a mi-hauteur du pic d’émission des puits quantiques en fonction de

I’épaisseur de la couche InGaN. Mesures @300 K avec une excitation optique @244 nm.

La Figure VI:3(a) vient confirmer les observations précédentes portant sur la réduction du QCSE. En
effet lorsqu’on augmente la puissance d’excitation des puits quantiques les structures polaires font
montre d’un décalage vers les plus hautes énergies d’émission alors que les structures semi-polaires
ont une énergie d’émission constante. Le décalage observé est dii a un écrantage des champs de
polarisation par les porteurs de charges photo-générés ce qui modifie la structure de bande des puits
quantiques et vient réduire le QCSE " *. Les faibles effets de polarisation dans les puits quantiques
semi-polaires se traduisent par une absence de ce décalage vers le bleu a forte excitation.

On remarque sur la Figure VI:3(b) que les structures semi-polaires possedent une largeur a mi-hauteur
(FWHM) du pic d’émission lié¢e aux puit d’InGaN nettement supérieure a celle des structures polaires.
La diminution de la densité de défauts semble l1égérement réduire le phénomene. Cependant la FWHM
des puits semi-polaires reste constante avec 1’accroissement de [’épaisseur des puits quantiques
contrairement aux puits polaires.

Dans le cas de I’'InGaN polaire I’augmentation de la FWHM peut s’expliquer par la présence de
fluctuations de composition en indium et/ou de fluctuations d’épaisseur (élargissement inhomogene)
dans les puits quantiques larges, phénomene exacerbé par la présence d’un fort champ électrique
interne > . Les fluctuations deviennent de plus en plus importantes a mesure de 1’épaississement, et
évidement le QCSE est d’autant plus élevé lorsque I’épaisseur des puits quantiques augmente.

Dans le cas du (11-22),6.x €tudié ici, on n’observe pas d’augmentation progressive de la FWHM avec
I’épaisseur et les observations a 1’échelle locale par CL n’ont pas mis en évidence des variations a
I’échelle micrométrique de I’émission des puits quantiques. En conséquence, la recherche de la cause
de I'importante FWHM dans les puits InGaN/GaN (11-22) nécessite 1’utilisation de I’imagerie TEM
pour étudier a [’échelle nanométrique la présence d’éventuelles variations dans 1’empilement

InGaN/GaN.
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VI1.3. Etude d’empilements de 10 puits quantique
InGaN/GaN en fonction du flux de TMG

Vi1.3.1. Description de I'empilement

Cette ¢tude a été réalisée dans le réacteur EPVOM de capacité 3x2°” « close coupled showerhead » de
marque Thomas Swan. L’utilisation de ce réacteur permet de limiter la contamination de type
d’oxygéne par rapport a 1’étude précédente. Les mesures SIMS montrent que les films de GaN semi-
polaires issus du réacteur Thomas Swan ont des concentrations de 2.0 x 10'” cm™ pour 1’oxygéne et

inférieure a 10'® cm™ pour le silicium.

Dans ce paragraphe V1.3, les conditions de croissance ont été optimisées pour une émission intense
des puits semi-polaires dans le vert. Au paragraphe VI.2 précédent, on a observé une vitesse de
croissance des couches d’InGaN semi-polaires moins élevée et requérant une température d’épitaxie
plus basse que dans les couches polaires. Ces conditions sont fortement inadaptées a 1’orientation
(0001)Gan- Aussi pour la comparaison des structures polaires / semi-polaires, des puits quantiques
références (0001) ont été utilisés. Ces structures servent de références communes aux membres du
projet NEWLED et présentent des performances similaires a celle de la Figure 5 de la référence .
Elles possédent un rendement quantique interne (IQE) a 300 K de 73% (@440 nm), 73% (@506 nm)
et 56% (@530 nm).

10 x

InGaN / cap GaN (50 s) / barriere GaN (50 s)
E=195s/6.4nm 0.3 nm
T=815%C,/ 815°C /'975°C

GaN:Si 200 nm

Figure VI:4 : Représentation schématique de I’hétérostructure étudiée (10 puits quantiques). Les
épaisseurs et températures (thermocouple) sont indiquées. EPVOM utilisée : réacteur CCS 3x2°° Thomas

Swann.

La structure épitaxiale est représentée sur la Figure VI:4, il s’agit de 10 puits quantiques InGaN / GaN.
L’ensemble cap et barriére GaN est de 6.4 nm +/- 0.4 nm (mesures TEM) et la durée d’épitaxie de la
couche d’InGaN est fixé a 195 s. Les flux de NH; et de TMI sont gardés constants a respectivement 8

slm et 54 pmol.min™ et la pression du réacteur est de 300 Torr.
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Le paramétre qui varie dans cette série de puits quantiques est le flux de TMG appliqué durant la

croissance de la couche d’InGaN. Sa valeur est comprise entre 2.9 pmol.min™ et 6.7 pmol.min.

Enfin une structure DEL a aussi été réalisée. La série de 10 puits quantiques a été insérée entre une
couche épaisse de 1 um de GaN:Si et une couche dopé de type p composée d’une couche barriére a
¢électron (EBL) de 5 nm d’AlGaN :Mg et de 150 nm de GaN :Mg, toutes deux epitaxiées a 1075°C.

Un pseudo-substrat de GaN (11-22) commercial sur saphir a été co-chargé lors de chaque épitaxie

avec un pseudo-substrat (11-22) 3S-PSS.

Vi.3.2. Caractérisations optiques et structurales

Les mesures PL ont été effectuées avec pour source d’excitation une diode laser émettant a 406 nm
avec 67 mW de puissance de sortie.

La largeur des puits d’InGaN (Lw) et de ’ensemble cap-barriere de GaN (Lb) ont été mesurés grace a
des scans DRX ®-20 et des mesures directes en section par TEM. Le Tableau VI-1 récapitule les

propriétés optiques et structurales des empilements semi-polaires (11-22)g,x réalisés.

Parameétre Largeur

Largeur de Position
Flux de TMG du puit FWHM IQE

la barriére, du pic PL
(umol.min-1) InGaN, Lw (nm) (%)

Lb (nm) (nm)
Echantillon (nm)

Al 2.9 6.2+0.3 2.1+03 465 35 11.7
B1 (DEL) 3.8 6.3+0.3 3.2+0.3 490 50 16.9
A2 4.3 6.4+0.3 3.4+0.3 497 49 25.3
A3 5.7 6.6 0.3 4.6+0.3 535 61 23.3
A4 6.7 N/A (5.4) 520-557 N/A 3.4

Tableau VI-1 : Caractéristiques PL et épaisseur des barrieres et des puits quantiques déterminés par des

mesures TEM en section et des mesures DRX.

VIL.3.2.1. Mesures de photoluminescences

11 est notable que le pic d’émission PL est significativement décalé vers des longueurs d’ondes plus
¢levées quand le flux de TMG est augmenté. Les spectres PL des empilements semi-polaires mesurés
a température ambiante sont visibles sur la Figure VI:5(a).

On remarque que le ’échantillon A4, qui présente le flux de TMG le plus ¢élevé, fait montre de deux
larges bandes d’émissions probablement associées a deux différentes compositions d’indium dans les
puits d’InGaN. De plus, la chute importante de 1’intensité d’émission PL suggere que des défauts non-
radiatifs ont été créés conjointement avec la réalisation de puits contenant une quantité élevée

d’indium.
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La largeur des puits quantiques d’InGaN qui est déterminée par 1’association de mesures DRX et TEM
a ¢été rapportée en fonction du flux de TMG utilisé sur la Figure VI:5(b). Une relation linéaire entre

Lw et le flux de TMG est clairement mise en évidence.

T T T T T 6 T T T T
a) b)
6x10°
— 5L
.‘“2 ~~
: £
o 5
@ 4x10 § 4+
c
. 3
3 5 £ 3r
I 2x10 2
— g
o 2L
0 s L " 1 X 1 I
400 450 500 550 600 650 2 3 4 5 6 7
wavelength (nm) TMGa flux (umol/min)

Figure VI:5: (a) Spectres PL de la série de puits quantiques épitaxiés a 815°C avec différents flux de
TMG. (b) Variation de I’épaisseur des puits quantique (Lw) en fonction du flux de TMG appliqué (le

point A4 est extrapolé a partir de la régression linéaire). ®

La position du pic d’émission en fonction de Lw est représenté sur la Figure VI:6(a) pour les valeurs
expérimentales de la série de puits quantiques étudiée (points noirs) et dans le cas théorique ou
uniquement 1’épaisseur des puits varie (ligne rouge) (I’énergie d’émission est calculée pour des puits

Ing»5Gag 75N libres de contraintes et de polarisation).

On observe un décalage de 1’émission vers les plus faibles énergies qui s’écarte du modele théorique.
Les valeurs expérimentales paraissent suivre quant a elles une relation linéaire avec le flux de TMG
utilisé (ligne bleue). On remarque que le confinement quantique influence 1’énergie d’émission pour
des puits quantiques d’épaisseurs inférieures a 4 nm, alors que pour des puits plus épais le
comportement de luminescence semble plutét associé a une augmentation de la concentration
d’indium. Effectivement il a précédemment été rapporté que la vitesse de croissance des puits,
autrement dit le flux de TMG, pouvait augmenter 1’incorporation d’indium dans les couches InGaN
(0001) ° et donc augmenter la longueur d’onde d’émission des puits quantiques. Un phénoméne
similaire se produit ici avec des couches d’InGaN (11-22).

Ainsi si on considére que le QCSE est faible (paragraphe V1.2.2) dans I’orientation (11-22) et que ces
puits sont partiellement relaxés (hypothése qui sera confirmé par la suite par des observations CL et
TEM) on peut attribuer 1’évolution de la courbe de tendance bleu a une augmentation de

I’incorporation d’indium.
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VI.3.2.2. Rendement quantique interne

Le rendement quantique interne (IQE) de la série d’empilements semi-polaires a été mesuré de deux
manicres différentes.

Tout d’abord en effectuant simplement le rapport d’intensités intégrés du signal PL a température
ambiante sur le signal PL a basse température (16 K) : IQE = I"'/I'®_ 11 est supposé ici que I'IQE des
puits est de 100% a T = 16 K, ce qui peut étre confirmé par la saturation de I’intensité du signal PL a
basse température ainsi que la saturation de I’intensit¢ PL normalisée sous forte puissance

d’excitation .

Figure VI:6 : (a) Energie d’émission des puits quantiques en fonction de la largeur de puit et du flux de
TMG appliqué. La ligne rouge représente la modélisation du décalage d’émission due au confinement
quantique d’un puit Iny,;Ga, 75N libre de contrainte et de polarisation. La ligne bleu est la courbe de
tendance des valeurs expérimentales. (b) IQE @300k des puits quantiques références polaires (noir) ainsi

que réalisés sur un tremplin semi-polaire 3S-PSS (rouge) et commercial (Vert).

De fagon complémentaire des échantillons références (0001)g.n dont 'IQE (@300 K) a été déterminé
par la méthode précédente ont été utilisés. L’IQE des structures références obtenue est de 73% (@440
nm), 73% (@506 nm) et 56% (@530 nm). Ensuite Les IQE des échantillons (11-22)g,y ont été

déterminés a partir de 1’équation suivante :
RT pOW

1 RT _ ref RT
(1) IQE _E-N@W.qurﬁ
r

Ou I'" est I’intensité intégré du signal PL des échantillons semi-polaires Al a A4, I." est I’intensité

intégré du signal PL des échantillons références (0001)g.n qui correspondent a la longueur d’onde
d’émission des échantillons Al a A4. NV et NV, sont le nombre de puits quantiques des
échantillons. Les mesures d’IQE des puits (11-22)g,y épitaxiés sur des pseudo-substrats 3S-PSS

RT/II()K

donnent des résultats similaires avec les deux méthodes de calcul. (Rapport I et comparaison

avec échantillons de référence).
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Les valeurs d’IQE des puits semi-polaires et des puits références polaires sont visibles sur la Figure
VI:6(b). Les valeurs maximales d’IQE mesurées sont de 25.3% @497 nm et de 23.3% @535 nm, ce
qui vient confirmer que les conditions de croissance employées sont mieux optimisées pour obtenir
une émission intense dans la région verte plutdt que dans la région bleue du spectre lumineux.

Nishinaka et al.'' ont récemment rapporté des IQE de 31% @480 nm et de 16% @530 nm en mesurant

RIPK sur des puits quantiques (11-22)gay épitaxiés sur des substrats massifs a faible

le rapport I
densité de défauts (DD autour de 10° cm™) qui ont été découpés a partir de cristaux épais de GaN. Les
IQEs mesurés dans I’étude présentée dans ce chapitre confirme la bonne qualité des pseudo-substrats

(11-22)ganréalisés par la méthode 3S-PSS en vue d’applications optiques.

VI1.3.2.3. Observations par microscopie électronique a transmission
(TEM)
L’empilement de I’échantillon B1 (structure DEL) a été analysé en section par TEM en réalisant des

images en champs sombre proche de 1’axe de zone [1-100]g.n avec les vecteurs de diffractions g = (11-

20)gan et g = (0002)g.x (Figure VI:7(a) et Figure VI:7(b)).

Figure VI:7 : Images TEM en champ sombre vues en section selon ’axe de zone [1-100]g.n. (2) g = (11-
20)gane (b)) g = (0002)g.n. La couche supérieure de GaN:Mg a été partiellement enlevée durant

I’amincissement ionique. *

Pour g = (11-20)gan, On observe distinctement la présence de dislocations de rattrapage de désaccord
paramétrique (« misfit dislocations » MDs) qui se propagent dans la direction [1-100]g,n. Ces MDs
sont principalement situées a l’interface entre la couche GaN:Si et le premier puits quantique
d’InGaN. Cependant quelques MDs sont aussi présentes au niveau du second et du troisiéme puits
quantique. On remarque que ces dislocations ne sont pas visibles lorsque g = (0002)g,n, cela indique
qu’elles sont de type-a.
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Des MDs se forment facilement dans les hétérostructures semi-polaires, telle que ’orientation (11-
22)Gan, lorsque la contrainte accumulée devient trop élevée pour étre accommodée par une
déformation élastique de I’empilement > . En effet, contrairement aux empilements de nitrures
polaires ou le plan basal ne peut pas étre utilis€ comme plan de glissement pour les dislocations, dans
le cas semi-polaire ce plan de glissement est disponible (voir chapitre 1.3.2). Ainsi La formation de
MDs par le glissement de dislocations traversantes préexistantes dans le plan (0001)g.n peut permettre
d’agir en tant que mécanisme de relaxation de la contrainte présente dans 1’empilement semi-polaire.
Dans le cas présent, pour 1’orientation (11-22)g, , la relaxation se produit préférentiellement selon la
direction [-1-123]g.x via un glissement dans le plan basal '*.

Cette relaxation par glissement de dislocations entraine la formation d’un réseau unidimensionnel de
MDs localisées dans le plan semi-polaire (11-22)g.y et se propageant dans la direction [1-100]gay . 11
est par ailleurs notable que des MDs sont aussi présentes dans la région située au-dessus du dernier
puits quantique (Figure VI:7(a)), ce qui montre une relaxation de la contrainte extensive dans la
couche GaN:Mg.

Enfin il est a noter que la présence de MDs a hauteur du premier puits quantique a été mise en
évidence dans au moins tous les empilements semi-polaires de la série étudiée dans ce paragraphe VI.3

qui émettent au-dela de 500nm.

Des mesures HR-TEM réalisées selon 1’axe de zone [-1-123]s.n ont permis grace a 1’utilisation de la
méthode d’analyse géométrique de phase (GPA) d’estimer la composition d’indium dans les puits
quantiques d’InGaN a partir des déformations des plans (01-11)g,y observées.

Les valeurs de la fraction molaire en indium des puits 1, 5, 6, 7, 8, 9 et 10 de I’échantillon B1 ont été
calculées sur la Figure VI:8 dans le cas ou les puits d’InGaN sont épitaxiés de fagon cohérente sur le
GaN (cas bi-axial) et dans le cas ou la contrainte est totalement relaxée selon la direction [-1-123]g.n

(cas uni-axial).

11 est visible sur la Figure VI:8 que la concentration d’indium dans les puits quantiques est fortement
corrélée a 1’¢tat de contrainte dans le plan.

Les observations TEM effectuées, qui ont directement mis évidence la présence d’un réseau 1D de
MDs, suggerent que les puits sont dans le cas uni-axial (en rouge). Dans ce cadre, la composition en
indium des 5 derniers puits d’InGaN est estimée a 25 %, ce qui est en accord avec le report de la
mesure de 1’énergie d’émission de 1’échantillon B1 sur la Figure VI:6(a) qui se trouve au niveau de la
courbe théorique calculée pour un puits quantique IngpsGag,sN relaxé et libre de champs de

polarisations.
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Figure VI:8 : Concentrations d’indium dans les puits quantiques 1, 5, 6, 7, 8, 9 et 10 de I’échantillon B1

estimées a partir de la déformation des plans (01-11)g,y mesurées par HR-TEM. ®

Les mesures TEM montrent par ailleurs que le premier puits d’InGaN posséde une concentration
d’indium plus faible et une épaisseur inférieure (autour de 2.7 nm) par rapport aux autres puits
quantiques (environ 25% et 3.2 nm).

11 est supposé que la croissance du premier puits se fait dans les conditions de contraintes bi-axiales.
Lors de la croissance des puits suivants, 1’énergie élastique augmente progressivement dans
I’empilement jusqu’a I’apparition de la relaxation qui se fait sous la forme de MDs créées dans les

puits sous-jacents.

VI1.3.2.4. Etude optique par cathodoluminescence (CL)

L’échantillon Al a été excité par CL a 80 K a différentes tension d’accélération du faisceau
d’électrons, les spectres CL récoltés sont présentés sur la Figure VI:9. Avec ’augmentation de la
tension, la profondeur et le volume d’excitation augmentent a ’intérieur de la structure '°.

A 2 kV, le spectre CL posséde un seul pic d’émission a 453 nm correspondant aux puits quantiques
InGaN/GaN.

Lorsqu’on augmente la tension d’excitation, I’intensité du pic a 453 nm augmente et une nouvelle
émission est détectée a 412 nm. Ce pic a 412 nm est associé a I’émission du premier puit quantique qui
a une concentration d’indium et une épaisseur moins élevée que les autres puits quantiques de
I’empilement. A 10 kV, on détecte les émissions de bord de bande et de bande jaune liées au pseudo-

substrat de GaN.
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Figure VI:9 : Spectre CL a 80 K de I’échantillon A1 a différentes tensions d’accélération du faisceau

d’électrons. ®

VIL.3.2.5. Observation de I’interface de reprise de croissance

Les images TEM en section et les images CL panchromatiques en vue plane ont mis en évidence la
présence de dislocations se propageant dans la direction [1-100]g.n. La Figure VI:10(a), qui est une
image TEM en champ sombre de I’interface GaN:Si / GaN 3S-PSS de I’échantillon B1, permet
d’observer des dislocations en contraste de type a+c (elles sont aussi visibles dans champ sombre
(0002)) qui semblent confinés dans le plan (11-22)g,n. L’analyse EDX-TEM n’a pas permis de déceler
la nature d’éventuelles impuretés au niveau de cette fine interface de reprise de croissance. Il est
suppose que le procédé de polissage final ou les conditions de reprise de croissance soient la cause de

ces dislocations d’interface.

ZA:[1-100]

Figure VI:10 : Image TEM (champ sombre) en section selon I’axe de zone [1-100] g,y avec g = (11-20)gan-
(b) Image CL panchromatique a 80 K en vue plane avec une tension d’accélération du faisceau d’électrons

de 10 kV.
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L’observation par CL a 10 kV, visible sur la Figure VI:10(b), permet d’exciter la structure jusqu’a
I’interface de reprise de croissance et montre la présence de lignes noires selon [1-100]g.n. Ceci
confirme la direction de propagation de ces dislocations. On observe ici a la fois les dislocations
d’interface GaN:Si / GaN 3S-PSS et les MDs formées au niveau des premiers puits quantiques qui se
propagent dans la méme direction. Les images CL ne nous permettent pas de séparer la contribution

des dislocations d’interface GaN / GaN de celles provenant de I’interface GaN / InGaN.

Par ailleurs, il est notable qu’il n’y a pas de croissements de lignes noires qui pourraient étre attribués
aux glissements supplémentaires de dislocations dans les plans prismatiques permettant de relaxer la
déformation dans la direction [1-100]g. . En conséquence la Figure VI:10(b) semble confirmer la
validité¢ du mod¢le uni-axial.

De plus, les images CL panchromatiques ne paraissent pas montrer une augmentation importante de la
densité de dislocations apres 1’épitaxie des puits d’InGaN ce qui semble confirmer que ces dislocations
sont soit confinées dans le plan d’interface, ou soit, elles ont glissées dans les plans basaux a partir de

dislocations préexistantes.

Vi.4. Etude d’'un puits quantique unique
InGaN/GaN

Il a été vu au paragraphe V1.3 que I’empilement semi-polaire relaxait les contraintes par 1’introduction
de MDs au niveau des premiers puits. Pour éviter ce phénomene, un puits quantique unique a été

réalisé afin de limiter ’accumulation de la contrainte dans 1’hétérostructure.

VIi.4.1. Description de I’empilement

De la méme maniére qu’au paragraphe V1.3, les conditions de croissance sont optimisées pour obtenir
une émission intense dans le vert en utilisant une orientation GaN (11-22). L’empilement est décrit par
la Figure VI:11, les paramétres de croissance ne variant pas sont indiqués.
} Puit quantique unique:

I

nGaN / cap GaN (50 s)/ barrieére GaN (80 s)
GaN:Si 300 nm Flux TMG = 1.8 cc.min™ / 1.8 + 18 cc.min™®

Figure VI:11 : Représentation schématique de I’hétérostructure étudiée (puits quantique unique). Les
épaisseurs et températures (thermocouple) de référence sont indiquées. EPVOM utilisée : réacteur CCS

3x2’” Thomas Swann.
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Dans cette étude le flux de TMG est gardé constant et I’influence de la variation de la température
d’épitaxie et de I’épaisseur du puit d’InGaN sont étudiées. L’objectif étant d’identifier les paramétres

de croissance les plus favorables a une émission intense dans le vert.

Vi.4.2. Propriétés optiques

Le Tableau VI-2 récapitule les caractéristiques optiques déterminées par PL des empilements semi-
polaires a puits quantique unique InGaN. La structure Tn461 correspond aux parameétres de croissance
qui ont été optimisés dans le paragraphe précédent pour obtenir une émission intense dans le vert

(27.45 % IQE @511 nm).

On observe qu’une baisse de 10 °C de la température d’épitaxie de la couche d’InGaN permet
d’augmenter la longueur d’onde d’émission de 15 nm, pour atteindre 526 nm, sans baisse significative

de 'IQE (Tn462).

Parametre Température Longueur
thermocouple Durée de croissance d’onde IQE
du puit du puit (s) d’émission (IRT/115K) (%)

Echantillon (°C) (nm)
Tn461 785 195 511 27.45
Tn462 775 195 526 26.5
Tn464 785 290 526 23.5
Tn459 805 195 444 63.0

Tableau VI-2 : Caractéristiques de croissance et PL des puits semi-polaires.

Une augmentation de 1’épaisseur du puit de 50% (Tn464) permet quant a elle d’obtenir la méme
longueur d’onde d’émission que 1’échantillon Tn462 (526 nm) mais avec une diminution de I’IQE a
23.5 %. Ainsi il est préférable de diminuer la température plutdt que d’¢largir le puit pour décaler
I’émission vers les plus hautes longueurs d’ondes.

Enfin une augmentation de la température de 20°C (Tn459) permet de se placer dans des conditions de

croissance conduisant a une émission intense dans le bleu (63% d’IQE a @444 nm).
Le fait d’avoir un seul puits augmente sensiblement les IQE, en particulier dans la région bleue du

spectre lumineux. On suppose que cela est di a I’absence de formation de MDs a I’interface InGaN /

GaN:Si. Des études de caractérisations structurales sont en cours de réalisation afin de vérifier cela.
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V1.4.3. Caractérisation par électroluminescence d’une

structure DEL

Des mesures sous injection de courant ont ¢été effectuées afin d’évaluer les performances d’'une DEL

incorporant une zone active développée a partir des études précédentes.

V1.4.3.1. Description de I’empilement

Les conditions de croissance de la zone active ont été ajustées pour obtenir une émission intense dans

le vert en s’appuyant sur les observations précédemment réalisées.

Dopage P: (T =1080°C et T, = 850°C)
GaN:Mg++ : Flux Cp,Mg =475 cc
GaN:Mg: T= 1080°C et Flux Cp,Mg = 110 cc

EBL: (T=1080°C)
GaN:Si 1,4 um AlGaN nid 14,5 s + AlGaN:Mg 14,5 s

Puit quantique unique:
InGaN (195s)/ cap GaN (50 s)/ barriére GaN (80 s)
Flux TMG = 2.0 cc.min™ / 2.0 + 18 cc.min?
Température = 775 °C / 775°C / 975°C

Figure VI:12 : Représentation schématique de la structure DEL étudiée (un seul puits quantique). Les

épaisseurs et températures (thermocouple) sont indiquées. EPVOM utilisée : réacteur CCS 3x2’° Thomas

Swann.

Au-dessus de la zone active InGaN/GaN, une couche barriére a électrons en AlGaN de 5 nm est

déposée, suivie de 150 nm de GaN:Mg de type p.

V1.4.3.2. Mesures d’électroluminescence (EL)

Les contacts utilisés pour les mesures EL ont été réalisés a partir de billes d’indium.
La Figure VI:13(a) montre que la structure DEL a une longueur d’onde d’électroluminescence située a
environ 520 nm. La FWHM du pic d’émission est de 45 nm (environ 210 meV), ce qui est similaire

aux valeurs précédemment mesurées par photoluminescence (Figure VI:3(b)).

a) 120000 b) i
LED single QW @1 mA 2 ax10™ b EL ~ 520 nm
L 200 pyW @20 mA
-4 -
; 80000 . 1,6X1 0
< <
£ 50000 5 1,2x10% +
& 2
£ 3
(= a
= 40000 < 8.0x10°
LIJ Q.
20000 S 4.0x10°|
0
1 1 I I 0,0 1 N
400 450 500 550 600 650 0,00 0,01 0,02
wavelength (nm) Current (A)

Figure VI:13 : (a) Spectre d’électroluminescence d’une DEL composé d’un puits quantique unique

InGaN/GaN. (b) Puissance de sortie optique en fonction du courant injecté dans la DEL.
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En ce qui concerne la puissance optique émise, la Figure VI:13(b) met en évidence qu’elle est de 200
uW a 20 mA. Ce résultat est un facteur 9 moins élevé que les structures polaires de références
NEWLED a des longueurs d’ondes équivalentes et mesurées dans les mémes conditions

expérimentales. Différents facteurs peuvent expliquer cela:

D’une part la qualité structurale du puits quantique a pu étre affectée par le dépot et le recuit
d’activation de la couche de type p. En effet, les mesures de photoluminescence de la structure avec
une excitation laser @406 nm démontrent une baisse de I’IQE du puits quantique apres le dépdt de la
partie type p. (L’IQE du puits quantique est d’environ 5% alors que 1’échantillon Tn462 (paragraphe
V1.4.2) possédant une zone active quasi-identique a une IQE de 26.5%.)

De plus, les conditions d’épitaxie de la couche p (11-22)g.n sont significativement différentes
comparées a celles de la couche p (0001)g.x '’ Par rapport au cas polaire, la température de croissance
du GaN :Mg semi-polaire est située ici 80 °C en dessous, sous peine d’encourir une dégradation de la
zone active. Par ailleurs, les conditions permettant une génération optimale des trous n’ont pas été
clairement définies. Ainsi une étude systématique de 1’influence des paramétres de croissance sur le
dopage de type p pourrait permettre de réaliser des progrés importants.

Enfin le dépot des contacts n’a pas non plus été¢ optimisé, ce qui, couplé a la mauvaise qualité du

GaN :Mg, conduit a la réduction de I’injection de porteurs dans la zone active de la DEL.

Malgré cela, il est a noter que la DEL présentée ici posseéde une puissance de sortie optique supérieure
d’un facteur 5 (pour un courant de 10 mA : 112 puW @520 nm contre 20 pW @500 nm '® et 45 pW
@470 nm ') & un résultat récent portant sur des DELs vertes '* réalisées sur des pseudo-substrats
semi-polaires (11-22)g.n de qualité proche *° & ceux utilisé dans cette étude. Par conséquent, cela
montre qu’il existe une réelle marge de progression sur 1’optimisation et le développement des

structures DEL semi-polaires.

VL.5. Conclusion

I1 a été présenté a travers ce chapitre un travail de recherche collaboratif s’inscrivant dans le projet
européen NEWLED.

L’étude ici développée a eu pour objectif d’optimiser une zone active de diode électroluminescente
composée de puits quantiques InGaN/GaN semi-polaires afin d’obtenir une émission intense dans la
région verte du spectre lumineux. Les puits quantiques ont été épitaxiés sur des pseudo-substrats (11-
22)an dont la réalisation a été préalablement présentée au chapitre IV.

Il a été mis en évidence que le QCSE est faible dans les structures (11-22)g.n et qu’il est
particuliérement important de réaliser 1’épitaxie de la zone active (11-22)g,y dans un environnement
présentant une contamination réduite en impuretés.
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Une étude de 1’énergie d’émission en fonction du flux de TMG appliqué a été réalisée a partir d’un
empilement de 10 puits quantiques. Il a été observé que 1’incorporation d’indium est proportionnelle
au flux de TMG dans la gamme de flux utilisée. Cette étude aussi a permis de mettre en évidence un
mécanisme de relaxation uni-axial par 1’activation d’un systéme de glissement de dislocations dans le
plan basal ainsi que la création de dislocations d’interface a la reprise de croissance.

Une ¢étude portant des structures comportant un puits quantique unique a permis d’affiner les
conditions de croissance de la zone active en vue de la réalisation d’une DEL.

Les zones actives obtenues sur pseudo-substrat 3S-PSS présentent des IQE autour de 25% @510-535
nm de maniére similaire aux résultats obtenus sur substrats (11-22)g.y massifs )

Un dispositif DEL a ensuite été fabriqué sur la base d’une zone active optimisée. Cependant lors de
réalisation de la structure DEL, la mise en ceuvre de la couche de dopage de type p semble dégrader
significativement la performance du dispositif. Malgré cela une DEL émettant a une longueur d’onde
de 520 nm avec une puissance optique de sortie de 200 uW a été démontrée.

Il sera de premicre importance dans les travaux futurs portant sur les dispositifs optiques (11-22)gan
d’optimiser le dopage Mg du GaN semi-polaire ainsi que la fabrication des contacts. De plus, il
pourrait étre particuliérement avantageux de tirer parti du systéme de glissement des dislocations
associé a I’orientation (11-22)g,y pour réaliser des dispositifs métamorphiques permettant d’adresser
des gammes de longueurs d’ondes encore plus élevées en raison de I’augmentation de 1’épaisseur
critique des hétérostructures > > . Enfin les conditions de préparation de surface et de reprise de
croissance devront é&tre étudiées pour supprimer la création de dislocations d’interface
GaNpgr/GaN gemplin-

Une meilleure compréhension des mécanismes de générations de défauts ainsi que la recherche des
parametres de croissance optimaux pourront permettre de tirer idéalement parti de 1’orientation (11-

22)can pour des applications optiques au-dela de 500 nm.
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Conclusion générale et perspectives

L’objectif de cette thése était d’étudier 1’approche hétéroépitaxiale par EPVOM pour la fabrication de
matériau semi-polaire (11-22)g.n.

Les couches directement épitaxiée sur substrat planaire exogénes présentent d’importantes densités de
dislocations (Dp > 5 x 10° cm™) et de BSFs, (Dgsrs > 10° ecm™) qui, en dépit de I’avantage du a leur
surface importante, rendent impossible 1’¢laboration de dispositifs performants. Pour résoudre cette
problématique, de nouvelles méthodes de croissances sélectives utilisant des substrats de saphir

structurés ont été¢ développées pour réduire la densité des défauts émergents.

Un procédé de croissance innovant en 3 étapes (3S-PSS), reposant sur la nucléation sélective du GaN
par EPVOM sur des petites (< 500 nm) facettes (0001)gni inclinées et sur la formation de cavités
allongées a D’intérieur de la microstructure, s’est avéré particulierement efficace pour bloquer la
propagation des défauts structuraux liés a I’hétéroépitaxie. Des pseudo-substrats de diamétre 2 pouces
ont été obtenus de cette maniére (Figure 14). Les études de CL et de TEM ont montrées que les
défauts émergents dominant étaient formés aux joints de coalescence. Par ailleurs, il a été mis en
évidence par des caractérisations optiques et structurales supplémentaires [’excellente qualité
cristalline des films coalescés semi-polaires, d’un niveau similaire aux meilleurs films de GaN (0001)

sur saphir (0001).

Ce procédé a ainsi permis d’établir 1’état de I’art mondial, en termes de densités de défauts, des films
de GaN semi-polaires hétéroépitaxiés (Dp < 8 x 10" cm™? et Dggrs < 100 cm'l).
Par conséquent, la méthode 3S-PSS rend possible la fabrication de pseudo-substrats semi-polaires de

haute qualité, sur de grandes surfaces et de maniére transférable industriellement.

Figure 14 : Photographie d’un pseudo-substrat (11-22)¢,x de diamétre 2 pouces réalisé par l1a méthode de
croissance 3S-PSS. (La réflexion d’une pince brucelle est visible afin de mettre en évidence I’état de

surface.)
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De fagcon complémentaire, des méthodes de réductions de défauts alternatives ont été étudiées.

Une méthode de croissance sélective homoépitaxiale sur GaN a été démontrée. Elle a été utilisée pour
réaliser une croissance sélective successive (SSG) a partir d’un substrat de saphir structuré permettant
une répartition des défauts plus homogene, mais avec une densité de dislocations légérement
supérieure.

Un concept original de réduction de défauts qui consiste en une croissance sélective utilisant un
masque a ratio d’aspect élevé a été expérimenté pour la premicre fois sur GaN. Cela a abouti a la
réalisation de films minces de GaN semi-polaire autosupportés. Cependant le procédé¢ de masquage

reste a étre optimisé pour éviter la génération de nouveaux défauts.

En outre, des reprises de croissances par HVPE ont été effectuées sur des cristaux semi-polaires (11-
22)can préalablement nucléés par EPVOM.

Les reprises sur les films obtenus par 3S-PSS ont abouties, en fonction du choix de conditions de
croissance, a I’amélioration de la rugosité de surface ou a la réalisation d’un substrat de GaN (11-22)
autosupporté d’environ 500 um d’épaisseur. Néanmoins 1’influence de 1’épaississement du matériau
par HVPE sur la densité de dislocation est faible et des BSFs sont générés.

Enfin, des reprises de croissance sur des cristaux de GaN sélectivement épitaxiés sur de grandes
périodes de structuration ont été faites. Elles ont permis d’élaborer des cristaux de GaN 3D sur saphir
possédant une facette supérieure plane (11-22)g.y de 200 um de large et des densités de défauts
extrémement faibles. En effet, la densité de dislocations est inférieure 2 5 x 10° cm™ et ces cristaux
sont libres de BSFs sur la moitié¢ de leur surface. Il a donc été établit la preuve de concept du fait qu’il
était possible d’obtenir par hétéroépitaxie un matériau de qualité cristalline comparable aux cristaux

massifs de GaN.

Pour conclure, des hétérostructures semi-polaires a base de puits quantiques InGaN/GaN ont été
épitaxiées par EPVOM sur des pseudo-substrats (11-22)g.n 3S-PSS. Les conditions de croissances
optimales pour une émission intense dans la région verte du spectre lumineux ont été recherchées. 1l a
été montré que les effets de polarisations dans les puits quantiques (11-22)g,n €taient extrémement
faibles. Par ailleurs, un phénomene de relaxation de la contrainte par le glissement de dislocations
dans le plan basal a été observé dans les structures émettant a plus de 500 nm. Pour finir, des
structures présentant une IQE d’environ 25 % @525 - 535 nm ainsi qu'une DEL verte ont été

obtenues.
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Suite a ce travail de thése de nombreux points d’optimisation ainsi que de nouvelles pistes de
recherches restent a étre étudiés.

En ce qui concerne le développement de pseudo-substrats de GaN semi-polaire, il sera intéressant
d’augmenter la taille des substrats vers des diamétres 4 pouces en vue d’une potentielle
industrialisation de ce procédé. Une étude de I’état de surface et des conditions de reprise de
croissance apres le polissage des couches sera conduite.

De plus, I’application du procédé 3S-PSS aux orientations (1-101)g.n et (20-21)g,y pourra aussi étre

envisagée.

Au niveau de I’étude des méthodes de réduction de défauts alternatives, un nouveau procédé de
masquage a aspect ratio élevé est en cours de développement afin de faire en sorte qu’aucun défaut ne
soit généré lors de la croissance a travers les ouvertures.

Autrement, I’approche trés prometteuse consistant a utiliser des cristaux de GaN 3D HVPE de grandes

tailles devra étre optimisée puis validée par la réalisation de dispositifs performants.

Enfin, au sujet des hétérostructures, 1’optimisation de structures a base d’InGaN sera poursuivie. Le
dopage de type-p Mg est en cours d’étude et devra étre maitrisé pour permettre une bonne injection
¢lectrique dans le but de réaliser des dispositifs DELs performants.

I pourrait aussi étre pertinent de développer des structures métamorphiques pour mieux contrdler la
relaxation de la contrainte et augmenter I’incorporation d’indium.

Des structures semi-polaires a base d’AlGaN seront développées sur des pseudo-substrats 3S-PSS afin
d’étudier le transport électrique, caractériser des transitions optiques inter-sous bandes, ainsi que pour
la réalisation de dispositifs émettant dans I’UV. Il serait aussi digne d’intérét d’évaluer le potentiel des

pseudo-substrats (11-22)g,y pour la réalisation de HEMT normally « OFF ».
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Résumé

Les matériaux semi-conducteurs I1I-N sont a 1’origine d’une véritable révolution technologique. Qui aujourd’hui
n’a pas entendu parler ou n’a pas utilis¢é des dispositifs optoélectroniques composés de diodes
électroluminescentes ou lasers de différentes couleurs ?

Malgré ’effervescence autour de ces sources lumineuses (bleu notamment), leurs performances dans le vert et
I’ultraviolet demeurent limitées. La principale raison a cela est 1’orientation cristalline (0001)y;.x (dite polaire)
selon laquelle ces matériaux sont généralement épitaxiés et qui induit de forts effets de polarisation. Ces effets
peuvent cependant étre fortement atténués par 1’utilisation d’orientations de croissance dite semi-polaires.
Malheureusement, les films de GaN semi-polaires hétéroépitaxiés présentent des densités de défauts tres
importantes ce qui freine trés fortement leur utilisation.

L’enjeu de cette thése de doctorat est de réaliser des films de GaN semi-polaire (11-22) de haute qualité
cristalline sur un substrat de saphir en utilisant la technique d’épitaxie en phase vapeur aux organométalliques.
La réduction de la densité de défaut étant 1’objectif majeur, différentes méthodes d’ingénieries de défauts
s’appuyant sur la structuration de la surface des substrats et sur la croissance sélective du GaN, ont été
développées. En paralléle, des études combinant cathodoluminescence et microscopie ¢Electronique a
transmission ont permis de mettre en évidence les défauts structuraux générés lors de 1’hétéroépitaxie, mais
surtout d’en comprendre le comportement afin d’étre en mesure de les annihiler. Grace a une ingénierie fine et a
I’optimisation des procédés de croissance, les densités de défauts obtenues ont permis d’établir de I’état ’art
actuel du GaN semi-polaire hétéroépitaxié.

La reproductibilité de ces résultats a rendu possible la fabrication de pseudo-substrats 2 pouces de GaN semi-
polaire (11-22)g.y de haute qualité, constituant ainsi une plateforme idéale aux futurs dispositifs
optoélectroniques semi-polaires.

Par la suite, dans le but d’améliorer les performances des diodes électroluminescentes vertes, une étude
préliminaire dédiée a ’optimisation de leur zone active, et plus précisément aux puits quantiques semi-polaires
InGaN / GaN, a été menée.

D’autre part, au cours de cette thése, le développement de substrats autosupportés de GaN semi-polaires, ainsi
que la confection de cristaux 3D de grande taille (200 pm de largeur) dont la qualité cristalline est comparable
aux cristaux de GaN massifs ont ét¢ démontrés. Ces deux approches représentent aujourd’hui de nouvelles voies
a explorer pour s’approcher encore plus de la situation idéale que serait ’homoépitaxie.

Abstract

Nitride based materials are the source of disruptive technologies. Nowadays, everyone has heard of or used
optoelectronic devices made of light emitting diodes or laser diodes of different colors.

Despite the technological turmoil generated by these light sources (blue in particular), their efficiency for green
or ultraviolet emission is still limited. For these applications, the main issue to address is related to strong
polarization effects due to the (0001)yy crystal growth orientation (polar orientation). Nevertheless these effects
can be drastically decreased using semipolar growth orientations. Unfortunately semipolar heteroepitaxial films
contain very high defect densities which hamper their adoption for the time being.

The aim of this doctoral thesis is to achieve semipolar (11-22) GaN of high crystal quality on sapphire substrate
by metalorganic chemical vapor deposition. Defect reduction being the main objective, several defect
engineering methods based on sapphire substrate patterning and GaN selective area growth have been developed.
In parallel, studies combining characterization techniques such as cathodoluminescence and transmission
electron microscopy have highlighted the structural defects generated during heteroepitaxial growth, and most
importantly have provided an insight into how they behave in order to lead to their annihilation. Thanks to
refined engineering processes and growth condition optimizations, the remaining defect densities have been
reduced to a level that establishes the current state of the art in semipolar heteroepitaxial GaN.

The reproducibly of these results has enabled the achievement of high quality 2 inches semipolar (11-22) GaN
templates, thus forming an ideal platform for the growth of the forthcoming semipolar optoelectronic devices.
With this in mind, in order to improve green light emitting diodes efficiency, a preliminary study dedicated to
the optimization of their active region, and more precisely of the semipolar InGaN/ GaN quantum wells, has
been conducted.

Finally, the development of semipolar GaN freestanding substrate has been performed, and beyond, the
realization of large size (200 um wide) crystals with a structural quality similar to that of bulk GaN has been
successfully demonstrated. These last two approaches pave the way to quasi-homoepitaxial growth of semipolar
structures.
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