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Introduction

Les applications des matériaux semiconducteurs a grand gap permettent d’atteindre
un niveau de performance bien supérieur a celui des semiconducteurs classiques. L’avé-
nement des technologies basées sur les nitrures du groupe III (III-N) permettront une
large gamme d’applications. En optoélectronique, le nitrure de gallium GaN est au-
jourd’hui le semiconducteur a grand gap le plus utilisé au niveau industriel dans la
fabrication de diodes électroluminescentes (LED). Un aspect écologique majeur qui en
découle est une diminution de moitié de la consommation d’électricité dédiée a 1’éclai-
rage prévue dans prochaines années grace a l'utilisation de ces LED. La fabrication
de diodes lasers (LD) de couleur bleu a base de composés III-N permet d’augmenter
la capacité des dispositifs de stockage d’informations numériques sur disques optiques.
En électronique de puissance, les transistors HEMT & base de nitrures offrent des per-
formances trés supérieures a ceux réalisés sur des semiconducteurs comme Si ou GaAs
au niveau de la densité de puissance et du rendement énergétique.

De nos jours, les monocristaux massifs de GaN, trés majoritairement fabriqués par
épitaxie en phase gazeuse (technique HVPE), présentent de fortes densités de disloca-
tions (10°-10° cm™2) et ne sont disponibles que pour des dimensions de I'ordre 50 mm
de diamétre. Ces substrats massifs sont majoritairement utilisés pour la fabrication
des LD. Les substrats les plus utilisés pour la fabrication de LED sont des monocris-
taux massifs de saphir (a-AlyO3) ou de carbure de silicium (SiC) sur lesquels sont
hétéroépitaxiées des couches minces de nitrures du groupe III.

Le nitrure d’aluminium AIN est lui aussi un matériau semiconducteur a grand gap
et posseéde d’ailleurs le gap le plus élevé (6,2 €V) de la famille des ITI-N. AIN est aussi
un matériau a la fois isolant électrique et bon conducteur thermique et peut étre utilisé
sous forme de céramique frittée pour ces propriétés remarquables. L’AIN monocristallin
est particuliérement attractif pour la fabrication de dispositifs émettant dans 1'ultra-
violet. Il est sans aucun doute le substrat idéal pour la croissance d’hétérostructures
Al,Ga;_,N riche en Al a la base des technologies UV. Il pourrait également étre uti-
lisé en électronique de puissance pour la fabrication de transistors HEMT mais aussi
dans la réalisation de guides d’ondes acoustiques pour la détection haute sensibilité.
La disponibilité de substrats monocristallins d’AIN de haute qualité cristalline et de
grande dimension pourrait concurrencer les substrats de SiC et de saphir utilisés pour
la croissance épitaxiale de GaN et des composés I11-N.



10 Introduction

La production actuelle de monocristaux d’AIN de haute qualité cristalline est infime.
Le transport physique en phase vapeur, utilisé actuellement, est un procédé permet-
tant d’obtenir des monocristaux d’AIN de bonne qualité cristalline & des vitesses de
croissance élevées. Cependant, la pureté de la poudre d’AIN et la nature du creuset
pose encore probléme en terme de pureté chimique des cristaux obtenus. En particu-
lier, le dopage non controlé en oxygéne détériore fortement les propriétés physiques des
monocristaux d’AIN qui sont nécessaires pour les applications visées. Le prix élevé des
matériaux du creuset est également a prendre en compte dans le cotit de production
de monocristaux d’AIN. La maitrise des deux types de dopage n et p est également un
point crucial pour les applications visées et ouvrirait de larges domaines d’applications
pour AIN en optoélectronique. Cependant, cet aspect dopage n et p ne fera pas l'objet

d’une étude poussée dans ce travail de thése dédié a I’étude de la croissance cristalline
d’AIN.

Cette thése sera consacrée a I'é¢tude exploratoire d’un procédé en phase vapeur
alternatif de croissance de polycristaux et de monocristaux d’AIN par dépot chimique
a haute température a partir d’une phase gazeuse chlorée (HTCVD). Cette technique
a déja été développée pour la croissance épitaxiale a forte vitesse de silicium (300
pm.h~1) [1], de carbure de silicium (200 pm.h™!) [2-8] et de nitrure de gallium (100
pm.h~! par HVPE) [9-11]. L’objectif de cette étude vise & démontrer la faisabilité de la
croissance d’AIN polycristallin et épitaxié a forte vitesse par HTCVD en chimie chlorée.
Le procédé devra étre optimisé afin d’obtenir une vitesse de croissance importante
pour permettre I’élaboration de couches épitaxiées épaisses voir de substrats massifs
d’AIN, tout en conservant une qualité suffisante pour les applications visées en vue
d’un transfert technologique et industriel.

Le chapitre 1 présente la structure, les caractéristiques et les propriétés du nitrure
d’aluminium. Les applications potentielles des monocristaux d’AIN en optoélectronique
et en électronique de puissance sont décrites. Les méthodes actuelles susceptibles de
permettre la fabrication industrielle de ces monocristaux massifs sont également dé-
taillées.

Le chapitre 2 décrit les notions de bases relatives a la croissance cristalline ainsi
qu’au dépot chimique en phase vapeur en général. Une étude bibliographique concer-
nant I’état de I'art des travaux publiés sur la croissance d’AIN par CVD est ensuite
présentée. Cet état de ’art permet la mise en évidence des phénomeénes entrant en jeu
dans le procédé et de cibler les conditions nécessaires a 'obtention d’un monocristal
d’AIN. Le réacteur CVD utilisé pour cette étude est également détaillé. Les différentes
techniques de caractérisations utilisées sont briévement décrites en fin de chapitre.

Dans le chapitre 3, une démarche d’optimisation du procédé a été effectuée a
I’aide de simulations thermodynamiques. La modélisation thermodynamique permet
de mettre en évidence la possiblité d’élaboration du matériau choisi et de prévoir sa
stabilité vis-a-vis des matériaux présents dans le réacteur. L’étude de 'effet des diffé-
rents paramétres et la mise en évidence des réactions chimiques ayant lieu permettent
de cibler les conditions opératoires optimales a la croissance d’AIN. La sursaturation,
indicateur de la structure des films, est évaluée pour chaque ensemble de conditions
opératoires et permet de déterminer les paramétres les plus favorables a la croissance
épitaxiale d’AIN.
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Le chapitre 4 explore les conditions opératoires expérimentales les plus favorables
a 'obtention de couches épitaxiées d’AIN via une étude paramétrique. Les structures
cristallines et les caractéristiques des substrats de carbure de silicium (SiC) et de saphir
(0-AlyO3) utilisés sont briévement données. Les effets de la nature du gaz vecteur, de la
température de dépot, de la pression totale, des débits de précurseurs et de la durée du
dépot sur la morphologie, la structure cristalline et la vitesse de croissance des couches
obtenues sont étudiés.

Le chapitre 5 présente I’étude structurale et les caractérisations de polycristaux
et de couches épitaxiées d’AIN élaborés a haute température. La croissance d’AIN
polycristallin & forte vitesse est tout d’abord étudiée. L’étude de la structure et des
propriétés des dépots épitaxiés d’AIN est menée d’une part en hétéroépitaxie sur saphir
et SiC et d’autre part en homoépitaxie sur des couches épitaxiées et des monocristaux
massifs d’AIN.
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Introduction




Chapitre 1

Le matériau AIN

Le nitrure d’aluminium AIN est un semiconducteur a large bande interdite (6,2
eV). C’est un isolant électrique possédant une grande conductivité thermique. AIN est
également matériau réfractaire qui présente une bonne résistance a 'oxydation [12-15]
et 'abrasion. Il a des applications potentielles comme substrat en optoélectronique
dans le domaine des ultraviolets et en électronique pour la fabrication de transistors de
puissance hyperfréquence. Actuellement, de nombreuses recherches sont menées pour
produire des diodes a émission UV utilisant du nitrure de gallium et d’aluminium. Des
expériences ont permis d’atteindre des longueurs d’ondes de I'ordre de 210 nm [16],
le gap du nitrure d’aluminium autoriserait des émissions jusqu’a 200 nm en principe.
D’autres recherches seront toutefois nécessaires avant de voir arriver sur le marché de
tels composés électroniques.

Dans ce chapitre, nous présentons la structure du nitrure d’aluminium, ses pro-
priétés physiques et ses applications. La derniére section donne un bref historique sur
le différents procédés de synthése d’AIN qui ont été mis au point depuis les premiers
travaux de Briegleb et Geuther en 1862.

1.1 La structure d’AIN

AIN présente deux structures cristallines polytypes : une structure Wiirtzite (hexa-
gonale) et une structure Zinc Blende (cubique) (Figure 1.1). La structure Wiirtzite (Fig.
1.1a) est composée de deux sous-réseaux hexagonaux d’atomes d’azote et d’aluminium
décalés d'un vecteur 0,3869x(0,0,1). La forme Zinc Blende (Fig. 1.1b) est constituée de
deux sous-réseaux cubiques a faces centrées d’atomes d’azote et d’aluminium décalés
d’un quart d’un vecteur ix(l,l,l). La structure thermodynamiquement stable est la
phase hexagonale [17].

Le diagramme de phases AI-N montre qu’il n’existe qu'un seul composé solide AIN
défini, c’est-a-dire sans domaine de solution solide. Selon les conditions d’élaboration,
ce composé peut exister sous différentes variétés cristallines : hexagonale ou cubique a
faces centrées.

13
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(a) - (b)

a blende

wiirtzite

F1G. 1.1 — Structures cristallines Wiirtzite (a) et Zinc Blende (b) du nitrure d’alumi-
nium

La structure AIN Wiirtzite (groupe d’espace P63mc) est de type 2H d’aprés la
nomenclature utilisée pour les polytypes SiC (Flgures 1.1a et 1.2). Les paramétres de
maille correspondants sont a — 3,11 Aet ¢ — 4,98 A [fiches JCPDS n°25-1133, n°08-262
et n° 03-1144].

F1G. 1.2 — Structure hexagonale 2H du nitrure d’aluminium : les atomes d’aluminium
(en jaune) et les atomes d’azote (en gris) possédent tout deuz un environnement té-
traédrique.

Les données cristallographiques relatives a la structure théorique AIN 2H sont rap-
portées dans le tableau 1.1.

phase groupe d’espace maille positions atomiques
AIN 2H P63mc a= 3,1244/{{ Al: 4,20
¢ = 4,99 N: 1,2 03869
v=120°

TAB. 1.1 — Données cristallographiques du composé AIN 2H d’aprés Villars [18].



1.1 La structure d’AIN 15

Bien qu’il ne soit pas reporté sur le diagramme de phase, le polytype métastable
AIN cubique 3C représenté sur la figure 1.16 (a = 4,375 1401, groupe d’espace F43m) a
été synthétisé par Petrov et al. [19] en 1992 [fiche JCPDS n°80-0010|. Ce polytype a
aussi été justifié de fagon théorique, a partir de calculs ab initio par Yeh et al. [17].

De méme, une autre structure méta-
stable AIN cubique type NaCl de groupe
d’espace Fm3m (Fig. 1.3) a été obte-
nue par transformation de la phase hexa-
gonale sous haute pression et a haute
température [20] et par CVD [21]. Cette
structure présente un paramétre de maille
a = 4,045 A [fiche JCPDS n°46-1200] qui
est en accord avec les calculs ab initio
de Van Camp et al. [22] (a = 4,03 A) .
Une autre valeur de paramétre de maille
a été mesurée expérimentalement pour

cette structure, la valeur reportée est a
— 4,12 A [fiche JCPDS n°25-1495].

Dans les polytypes d’AIN 2H et 3C, les atomes de N et de Al présentent une hybri-
dation sp?. Il existe par conséquent deux facons équivalentes de décrire un arrangement
atomique en termes de polyédres tétraédriques, soit par des tétraedres d’aluminium en-
tourant les atomes d’azote soit par des tétraédres d’azote entourant les atomes d’alu-
minium (Figure 1.2).

La figure 1.4 montre l'arrangement des couches de tétraédres Al et N ainsi que
des projections selon les axes de zone [110] et [001] de la structure AIN 2H. On peut
constater qu’il y a une rotation de /2 autour de l'origine de la maille entre chaque
couche de tétraédre du polytype 2H.

Fia. 1.3 — Structure cubique a face centrée
de type Halite (Fm3m)

[110] [001]

F1G. 1.4 — Structure d’AIN 2H : descriptions en termes de tétraédres Al et N sur les
images du haut ; projections des tétraédres Al selon des azes de zone [110] et [001] sur
les images du bas.



16 Chapitre 1. Le matériau AIN

Ces deux types d’environnements tétraédriques se déduisent I'un de 'autre par une
opération d’inversion selon I'axe z en choisissant une origine située a égales distances
entre deux atomes d’azote et d’aluminium proches voisins. Toutefois, comme ces en-
vironnements sont de nature chimique différente, Al et N, cette inversion n’implique
aucun centre de symétrie. La structure est non-centrosymmeétrique et peut donc pré-
senter un axe polaire (ou plusieurs dans le cas du polytype 3C). Pour définir I'existence
d’un ou de plusieurs axes polaires, il faut rechercher les axes de rotation propres de la
structure et examiner si les deux sens de direction de ces axes de rotation sont géo-
métriquement ou physiquement différents . Il n’y a qu’un seul axe de rotation d’ordre
6 dans le cas de la structure AIN 2H, c’est-a-dire ’axe [001] en position verticale sur
les images situé en haut de la figure 1.4. Selon les 2 directions opposées [001] et [001],
on peut constater que les deux descriptions d’'une séquence d’atomes (ou de motifs
atomiques) le long de cet axe d’ordre 6 sont physiquement différentes. L’axe [001] est
donc un axe polaire.

Dans le cas du polytype AIN 3C, il y a 4 axes de rotation d’ordre 3 et les deux
descriptions d’une séquence d’atomes selon les 2 sens de direction de ces axes sont aussi
physiquement différentes. Il y a par conséquent 4 axes polaires <111>.

Une conséquence de cette polarité par inversion entre les couches de tétraédres N et
Al selon I'axe d’ordre 6 du polytype AIN 2H est que les facettes d’un cristal, paralléles
entre elles et perpendiculaires a 'axe de rotation d’ordre 6 de la structure, sont de
nature chimique différente. Dans ce cas, ces facettes sont nommeées “face N” et “face
Al” et présentent des propriétés physico-chimiques différentes. Par exemple, la vitesse
d’attaque chimique de la “face N” est plus importante que celle de la “face Al” [23-25].

L

Al
| substrat \ substrat
Polarité Al Polarité N

F1G. 1.5 — Polarité Al et N dans la stucture AIN 2H

Afin de situer ces faces N et Al, on considére le principe du clivage qui veut qu'un
minimum de liaisons atomiques soient rompues [7]. Pour une hybridation sp?, ce mi-
nimum est de rompre une liaison sur quatre, c’est-a-dire de tronquer le sommet des
tétraédres N et Al qui émergent sur les faces (001) du cristal AIN 2H. Par exemple, sur
la figure 1.5, cette opération de troncature donnera sur la partie substrat une face Al
sur la figure de gauche et une face N sur la figure de droite.

Indexation a 4 indices

Le probléme lorsqu’on utilise 3 indices est qu’on perd I'information sur I’équivalence
des directions résultant de la symétrie d’ordre 6. Sur le dessin de gauche de la figure 1.1,
on constate que les directions équivalentes [100], [010] et [110] ont des indices différents
qui ne se déduisent pas les uns des autres par de simples opérations de permutations,
inversions ou changements de signe des indices .

appelons qu’un axe polaire correspond obligatoirement & un axe de rotation propre de la structure
!Rappelons qu’ pol pond obligat t de rotation propre de la struct
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b a, [1210]

a2
\ [010] m
/ [110] /
al

[100] [2110]
) aly

FiG. 1.6 — Indezation a 3 et a 4 indices de Miller du systéme hexagonal. Le vecteur ¢
perpendiculaire au plan de la figure reste invariant.

Cette visualisation de I’équivalence des directions est obtenue en ajoutant un qua-
triéme vecteur de base, ¢’est-a-dire en passant de la base vectorielle d@, b, ¢ avec a=b et
~v=120° & une base dy, dy, d3, € OU 2d;- dy- d3= 3d et -dy+ 2dy- ds= 3b (Figure 1.1).

Pour un méme vecteur OM les notations a 3 indices [uvw]| et 4 indices [UVTW],
correspondent a des sommes vectorielles :

OM(uvw) = ud@ + vb + wé
OM(UVTW) = Ud, + Va, + Tds + W&

on en déduit que les formules de conversion entre indices uvw et UVTW sont :

U — (2u3—v), V — (2v3—u), T — _(u—;’-v) et W = w

ou

u=2U+V,v=U+2Vetw =W

Par exemple les vecteurs [100] et [2110] sont de méme direction mais le rapport de
leurs modules est de 1/3.

La régle pour le changement d’indices entre plans notés (hkl) et (HKJL) est simple
puisque H = h, K =k, J = -(h+k) et L = L

Notons que [HKJO| est perpendiculaire au plan de méme indices (HK.J0), par
exemple [2110] est perpendiculaire & (2110). Mais que la direction perpendiculaire & un
plan (HKJL) avec L#£0 est [HKJ 5| avee X2= 2(£)2.

Par convention, 'indexation des plans a 4 indices de Miller peut étre noté (HKJL) ou
(HK . L). Dans la seconde notation, la valeur de J n’est pas précisée mais simplement
remplacée par un point. Bien entendu, cette valeur se déduit facilement grace a la
relation J = -(H+K).
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Dénominations spécifiques des surfaces

Les dénominations décrites ci dessous

sont spécifiques a la structure Wiirtzite (0001)
et sont appliquées aux semiconducteurs a
grand gap comme AIN, SiC, GaN, ... La
figure 1.7 représente les surfaces polaire
(en rouge) et non-polaires (en orange et
bleu) d’un cristal de Wiirtzite. La sur-
face polaire de ce cristal correspond au
plan (0001) nommé “c-plane” qui est per-
pendiculaire a I'axe polaire ¢. Par consé- & % | =
quent, les surfaces non-polaires sont pa- : EX L
ralléles a l'axe polaire et correspondent a,

aux plans (1100) nommé “m-plane” et
(1120) nommé “a-plane”. Des surfaces FiGg. 1.7 — Représentation shématique des

semi-polaires existent également et cor- plans a (en blew), m (en orange) et c (en
; . .

respondent a des plans de type (HKJL) rouge) d’un cristal de Wiirtzite.

ou H, K et L sont non nuls.

(1120) (1100)

=
az

Le nitrure d’aluminium existe sous différentes structures cristallines hexagonale ou
cubique. Deuz structures polytypes existent : une structure 2H de type Wiirtzite (hexa-
gonale) et une structure 3C de type Zinc Blende (cubique). La structure thermodynami-
quement stable est la phase hexagonale 2H. Cette structure est non-centrosymmétrique
et présente un axe polaire selon la direction [001]. Une indexation & 4 indices permet de
conserver linformation sur ’équivalence des directions résultant de la symétrie d’ordre
6. Des dénominations spécifiques sont également utilisées pour définir la face polaire et
les faces non-polaires d’un cristal d’AIN 2H.
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1.2 Les propriétés physico-chimiques d’AIN

Dans cette partie, nous nous intéressons uniquement aux propriétés du polytype
AIN 2H qui est le principal composé. Les caractéristiques physico-chimiques d’AIN 2H
seront résumées en fin de section dans le Tableau 1.7.

1.2.1 Propriétés optoélectroniques

Le nitrure d’aluminium AIN 2H est un matériau semi-conducteur a grand gap (type
III-V et III-N). Il posséde une structure de bande & gap direct de 6,2 eV (Fig. 1.8). Le
gap est direct car le maximum de la bande de valence et le minimum de la bande de
conduction sont tous deux situés au centre de la zone de Brillouin I' (Fig. 1.8a). Au
voisinage de ce point, la bande de conduction est unique alors que la bande de valence
se divise en trois bandes (effets du champ cristallin et de I'interaction spin-orbite).
Les trois types de trous correspondants a ces trois bandes peuvent donc intéragir avec
la bande de conduction pour former des excitons. Notons que le polytype AIN 3C
posséde une structure de bande & gap indirect de 3,83 eV [26]. Des mesures de pho-
toluminescence, d’absorption ou de réflectivité permettent de mettre en évidence ces
trois excitons et de déterminer leurs énergies respectives [27]. Le diagramme de densité
d’états est également représenté (Fig. 1.80) et permet de quantifier le nombre d’états
électroniques possédant une énergie donnée dans le cristal d’AlN.

o

(a) = =N (b)
12@#"3% il\ ~— 13
. >Ci >Q../—~/ % . Total
% 6'7< t%ﬁ/\ g 4 J M
i 5 A
é —a§§77:§?4 B g il
2 RN 2 P P
I mn z - ;\
-15] <_/ T = 0 / | 7 /\“JV PN WA
M KH AT ML A T EnErcy zeva) e

WAVE VECTOR

F1G. 1.8 — Diagramme de bande & gap direct (a) et diagramme de densité d’états (b)
calculés pour AIN 2H |28]

La valeur d’énergie du gap d’AIN varie en fonction de la température et peut étre
estimée & partir de la formule empirique de Varshini (1.2.1) :

aT?
T+
ot E,(0 K) = 6,25 eV, a= 1,799 meV.K™! et f= 1462 K

Ey(T) = Ey(0 K) —

(1.2.1)

L’énergie du gap est trés importante comparée a celles des autres semiconducteurs.
Le nitrure d’aluminium est donc un matériau isolant de forte résistivité. Ses valeurs de
résistivité indiquées dans la littérature sont comprises entre 108 Q.cm et 103 Q.cm &
300 K; elles dépendent des conditions de fabrication [29-33|.



20 Chapitre 1. Le matériau AIN

1.2.2 Propriétés thermiques

AIN monocristallin posséde une conductivité thermique élevée équivalente a 80 %
de celle du cuivre & température ambiante. Les propriétés thermiques d’AIN ont été
étudices par Slack et al. [34] entre 0,4 et 1800 K (Tableau 1.2).

T (K) 0,4 0,6 1 2 4 6 [ 10| 15 20 | 30
A (W.em=t.K-1) [ 0,0038 | 0,0097 | 0,032 [ 021 | 1,08 | 24 | 57 | 102 ] 15 | 20

T (K) 45 60 100 | 150 | 200 | 300 | 400 | 600 | 1000 | 1800
A (Wem LK1 | 23 22 175 | 11 | 65 | 285] 1,8 | 0,96 | 0,48 | 0,24

TAB. 1.2 — Variation de la conductivité thermique \ d’AIN en fonction de la température
[34]

Le transport de chaleur est assuré par des phonons. Dans le cas d’AIN, il a été
montré que la propagation de phonons peut étre fortement bloquée par des impuretés
comme l'oxygéne |34,35]. Il est donc important de synthétiser des monocristaux d’AIN
de haute pureté chimique si 'on veut bénéficier de ces propriétés de forte conductivité
thermique.

La valeur théorique de conductivité thermique \gy,= 3,2 W.em™ 1K1 [35] est proche
de la valeur expérimentale A= 2,85 W.cm~1.K~! mesurée sur des monocristaux conte-
nant quelques traces d’oxygéne. A noter qu’'une valeur corrigée, A= 3,19 W.cm1. K1,
a été obtenue & la suite d’une correction sur la teneur en oxygéne [34].

D’autres calculs prédisent une valeur théorique de 5,9 W.K~l.cm™ [36]. Cepen-
dant les résultats expérimentaux obtenus sur des monocristaux d’AIN de haute pureté
montrent que la conductivité thermique maximale tend vers 3,3 W.K~L.em™! [37,38].

1.2.3 Propriétés mécaniques

Il est important de connaitre les propriétés mécaniques d’AIN lorsqu’on réalise des
dépots épitaxiés sur différents substrats. En effet, une modification méme locale du
réseau cristallin peut entrainer des modifications de propriétés physiques comme par
exemple la largeur du gap. Des propriétés essentielles sont les coefficients d’élasticité et
de dilatation thermique ainsi que la dureté.

1.2.3.1 Coefficients d’élasticité

Les contraintes et les déformations du réseau cristallin sont reliées par les lois de
Hooke (Eq. 1.2.2) et (Eq. 1.2.3).

o=F.¢ (1.2.2)
oll o est la contrainte (en Pa), £, le module de Young (en Pa) et ¢ la déformation
ou allongement relatif.

0ij = Cijil » €kt (1.2.3)

ol o est le tenseur de contraintes (en Pa), Cjjx , le tenseur des constantes d’élasticité
(en Pa) et gy, le tenseur des déformations.

Avec les simplifications liées aux symétries du réseau hexagonal de la classe cristal-
line 6mm dont fait partie le groupe d’espace P63mc, la loi de Hooke généralisée s’écrit
selon ’équation 1.2.4 .
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o1 Cin Cip Cis 0 O 0 €1
02 Ciz Cuu Ciz3 0 0 0 €9
o3 | | Ciz Ciz Cs3 0 0 0 €3
| 0 0o 0 cu o 0 . (1.2.4)
05 O O 0 0 044 O €5
06 0 0 0 0 0 ©uG €6

2

Les coeflicients d’élasticité du nitrure d’aluminium hexagonal sont rassemblés dans
le tableau 1.3.

Coefficients d’élasticité CH Clg 013 033 C44
Valeur (GPa) 396 | 137 | 108 | 373 | 116

TAB. 1.3 — Coefficients d’élasticité du polytype AIN 2H [39]

1.2.3.2 Coefficient de dilatation thermique

La dilatation thermique correspond a la déformation d’un matériau soumis & une
variation de température. Ce phénoméne est & prendre en compte pour I’étude des
propriétés en fonction de la température mais aussi dans le cadre de la fabrication
pour des phénoménes de différence de dilation entre substrat et couche AIN.

Les variations des parameétres de maille engendrées dans AIN 2H par une variation
de température ont été étudiées par Yim et Paff en 1974 entre 18 et 800 °C [40] et
par Slack et Bartram en 1975 entre -200 et 1000 °C [41]. Les coefficients de dilatation
thermique du nitrure d’aluminium hexagonal a 300 K sont donnés dans le tableau 1.4.

Coefficients de dilatation thermique | Valeur a 300 K (10 °K™1)
a, (DNaja,) 4,2
a. (Ac/e,) 5,3

TAB. 1.4 — Coefficients de dilatation thermique linéaire de AIN 2H (les valeurs de a,
et ¢, sont celles obtenues a 300 K) [40,42]

Les résultats de ces mesures expérimentales suivent une loi de variation de type
polynomiale :

a=a+bT+cT?+dT? (1.2.5)

dont les coefficients sont indiqués dans le tableau 1.5.

Coeflicients a b C d
a, (DNafa,) | =8, 679.1072 | 1,929.10~* | 3,400.10~7 | —7,969.10~!
a. (Ac/c,) | =7,006.1072 | 1,583.107* | 2,719.10~" | —5,834.10~

TaB. 1.5 — Coefficients du polynéme 1.2.5 décrivant [’expansion thermique d’AIN 2H

en fonction de la température entre 293 et 1700 K (les valeurs de a, et c, sont celles
obtenues a 300 K) [42]
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1.2.3.3 Dureté

Le nitrure d’aluminium AIN 2H est un matériau dur et abrasif. Sa dureté a tempé-
rature ambiante est de 17,7 GPa [43,44]. Cette valeur de dureté est comparable a celle
du carbure de silicium SiC 6H (22,9 GPa) et 'alumine Al,O3 (28 GPa). Cette pro-
priété est a considérer dans le choix des techniques de polissage des couches AIN. Dans
le cadre de cette thése, des couches d’AIN ont été polies par la société NovaSiC [45] en
utilisant des abrasifs de type alumine et diamant [46].

1.2.4 Propriétés piézoélectriques et acoustiques

AIN est un matériau piézoélectrique présentant d’intéressantes propriétés acous-
tiques. La propriété piezoélectrique découle des conditions de non-centrosymétrie et
d’axe polaire. Ce sont toutefois des conditions nécessaires mais non suffisantes. Un
effet de piezoélectricité maximum a donc lieu suivant Paxe ¢ d’AIN [47-49].

La constante diélectrique ou permittivité relative ¢ d’AIN (i.e. par rapport a la
permittivité de Pair) est d’environ 8 & 9,5 [42,47,50].

La vitesse du son a la surface de couches d’AIN orientées (0001) sur saphir [47] ou
silicium [47,51] est d’environ 5000 m.s™*.

Ces deux propriétés sont intéressantes dans la cas de la fabrication de détecteurs
acoustiques (voir paragraphe 1.3.1.3).

AIN est un matériau réfractaire, abrasif, isolant électrique et bon conducteur de cha-
leur. Le polytype AIN 2H est un semiconducteur a grand gap et posséde une structure de
bande o gap direct de 6,2 eV. Sa conductivité thermique est d’environ 3,3 W.K~'.em™'a
300 K. Ses coefficients de dilatation thermique linéaire o 300 K sont oy = 4,2.107°K*
et o, = 5,8. 107K et sa dureté a température ambiante est d’environ 17,7 GPa. AIN
est ausst un matériau piézoélectrique possédant d’intéressantes propriélés acoustiques.
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Caractéristiques

Remarques

Structure cristalline

Wiirtzite : Hexagonale (2H)

structures métastables :

Groupe d’espace P63mc Zinc Blende (F-43m) et NaCl (Fm3m)
Paramétre de maille, a 3,112 A 300 K; diffraction RX sur poudre [42,50]
Parameétre de maille, ¢ 4,982 A 300 K; diffraction RX sur poudre [42,50]

Masse molaire

40,988 g.mol~!

Densité 3,26 masse volumique = 3,26 g.cm™3 [47]
Température de fusion = 3200 °C sous haute pression [50]
Température de sublimation = 2400 °C
Affinité électronique 0,6 eV 300 K [42]

Energie du gap

gap direct : 6,2 eV

300 K [42] (AIN 3C gap indirect : 3,83 eV [26])

Reésistivité électrique

108 4 1013 Q.cm

[29-31,33,38,52]

Mobilité électronique

300 cm2.V—1ls—1

théorique calculée (300 K) [42]

Mobilité des trous

14 cm2.v—1g—1

[42,50]

Constante diélectrique e 8-95 300 K, statique [42,47,50]
(ou permittivité relative)
4,4 300 K, monocristaux et films épitaxiés [42,50]
Constante diélectrique 1,9-2,1 300 K, films polycristallins
(haute fréquence) 1,8-1,9 300 K, films amorphes
Conductivité thermique 3,3 W.em 1. K1 [37,38]
Température de Debye 6, 988 K [50]
Diffusion thermique 1,47 cm?.s71 [42]
Chaleur spécifique 0,6 J.g. K1 [42]

Coefficient d’expansion thermique

aq = Aaja, = 421076 K1

T = 20 & 800 °C (couches épitaxiées)

linéaire aec = Ac/co = 5,3.1076 K1 ao etco a 300 K [40-42]
Dureté 17,7 GPa AIN HVPE massif (300 K) [43,44]
800 kg.mm ™2 test Knoop sur plan (0001) [42]
Module de Young 308 GPa [42]
C11 = 306 GPa
Ci2 = 137 GPa
Coefficients d’élasticité C13 = 108 GPa [39]

C33 = 373 GPa
Cyyq — 116 GPa

Vitesse d’onde acoustique 11 cm.s™! longitudinale selon plan (0001) [42]
6,22 cm.s ™! transverse au plan (0001) [42]
Coefficient de Poisson 0,287 selon plan (0001) [42]
2,1 -2,2 300 K, monocristaux et films épitaxiés [42]
Indice de réfraction Infra Rouge 1,9-2,1 300 K, films polycristallins [42]
1,8-1,9 300 K, films amorphes [42]

TAB. 1.7 — Caractéristiques et propriétés du nitrure d’aluminium AIN 2H
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1.3 Applications

Nous avons vu qu’AlIN est un composé réfractaire, isolant électrique, présentant une
grande dureté et possédant une grande conductivité thermique. De plus, il présente une
bonne résistance a oxydation. AIN est un des rares matériaux (avec le diamant) qui
soit a la fois isolant électrique et bon conducteur thermique. AIN est donc un matériau
intéressant pour diverses applications sous forme de céramiques frittées. Il peut étre uti-
lisé en couches minces comme revétement anti-abrasion et anti-corrosion [12-15] pour
protéger la surface des outils de coupe et de certains éléments chauffants. En micro-
électronique, les films de nitrures polycristallins sont utilisés comme diélectrique dans
les structures MIS (Métal-Isolant-Semiconducteur) ou MNOS (Métal-Nitrure-Oxyde-
Semiconducteur). Il intervient comme barriére anti-diffusion pour les éléments de do-
page bore ou phosphore des semi-conducteurs. Il est aussi utilis¢é comme couche d’en-
robage pour protéger des semi-conducteurs au cours de leur recuit. Les films monocris-
tallins obtenus par hétéroépitaxie sont utilisés dans des dispositifs a ondes acoustiques
de surface dans le domaine des hautes fréquences. Un point important est I’élabo-
ration de composés multicouches (AIN-semiconducteur-composé II-VI) sur substrats
monocristallins qui permettent de traiter simultanément des signaux acoustiques, élec-
troniques et optiques [53,54]. Dans le domaine de I’électronique de puissance (haute
température, haute tension et haute fréquence), AIN est recherché pour ses qualités
d’isolant électrique et sa grande conductivité thermique. D’ailleurs, AIN polycristallin
est aussi utilisé comme substrat dans des dispositifs refroidisseurs utilisant des couches
de cuivre sous forme de DBC (Direct Bonding Copper) ou encore sous forme d’AMB
(Active Metal Bonding).

1.3.1 Applications de AIN monocristallin

Le nitrure d’aluminium monocristallin est promis & des applications en optoélectro-
nique pour des dispositifs & émission UV haute puissance (LED et LD) et des détecteurs
de rayonnement UV. Il entrera dans la fabrication de transistors de puissance hyperfré-
quence a base de AlGaN/GaN (HEMT) ainsi que dans celle de circuits monolithiques
hyperfréquence (MMIC). Les excellentes propriétés isolantes d’AIN permettent d’uti-
liser du SiC conducteur dans des jonctions SiC/AIN au lieu de SiC semi-isolant, qui
est moins bon marché. Les applications touchent de nombreux domaines dans le bio-
médical, les technologies de 'information et le militaire. Des progrés dans ’élaboration
des substrats d’AIN pourrait provoquer une extension commerciale vers d’autres do-
maines comme la détection du bio-terrorisme, les communications satellite, le stockage
de données (CDs et DVDs) et la fabrication de dispositifs de biotechnologie analytique.

1.3.1.1 Optoélectronique

Dans un futur proche, les applications optoélectroniques visent & diminuer de 50
% Délectricité consommée pour ’éclairage. La réduction de fabrication d’électricité
correspondante permettrait ainsi d’obtenir une réduction des émissions de dioxyde de
carbone de 'ordre de 200 millions de tonnes par an. Par ailleurs, la durée de vie moyenne
d’un systéme d’éclairage a ’état solide (LED) est de 100 000 heures contre 2000 heures
pour une lampe & incandescence classique et 9 000 heures pour les lampes & économie
d’énergie actuelles.

De maniére générale, le principe de fonctionnement d’une LED correspond a 1’émis-
sion d’un photon provenant de la recombinaison d’un électron et d’un trou dans un
matériau semiconducteur. La LED consiste en une jonction p-n (Fig. 1.9) : ¢’est-a-dire
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que des zones de dopage n (électrons) et p (trous) d’'un méme semiconducteur sont ac-
colées. Le passage d’un courant (de la zone p vers la zone n) provoque un mouvement
des porteurs de charge. Les électrons se déplacent vers la zone dopée p alors que les
trous se dirigent vers la zone dopée n. Des recombinaisons radiatives entre les électrons
et les trous ont lieu ce qui provoque I’émission de photons. La longeur d’onde émise
dépend du gap du semiconducteur utilisé. Dans le cas des LED a base de matériaux
ITI-N, une fine couche du méme semiconducteur non dopé est ajoutée a 'interface entre
la zone p et la zone n afin de confiner les électrons et les trous dans cette zone, il s’agit
d’un puits quantique. L’existence de cette zone de confinement permet d’éviter des re-
combinaisons non radiatives ou & des longueurs d’ondes non contrélées. Globalement,
I'utilisation de puits quantiques permet d’augmenter fortement I'intensité de I’émission
lumineuse a température ambiante et de mieux controler la longueur d’onde émise.
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FiG. 1.9 — Shéma de principe d’une jonction p-n

LEDs et LDs UV : Gréace a ses propriétés intrinséques, AIN monocristallin est le
substrat idéal pour la croissance d’hétérostructures de composés ternaires Al,Ga;_,N
riche en Al entrant dans la fabrication des LED. Actuellement, les longueurs d’ondes
actuellement accessibles pour ces diodes se situent entre 247 et 365 nm. En 2006, une
LED UV a 210 nm (plus faible longueur d’onde jamais émise par une LED) a été réalisée
en AIN [16]. Lorsque la fabrication de LED sera maitrisée, les recherches s’orienteront
vers le fabrication de diodes laser.

Les LEDs UV seront utilisables dans des systémes de purification d’eau et d’air (ré-
actions photo-catalytiques). En effet, 'action d’un rayonnement UV sur des substances
chimiques telles que les toxines et les biphényls chlorés entraine leur décomposition par
photolyse. Le rayonnement UV permet aussi de détruire des bactéries pathogenes (fig.
1.10). En solution aqueuse, l'attaque UV contre les organismes vivants est plus efficace
que le chlore et ne nécessite aucun dosage.
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Avant

v

F1G. 1.10 — Interaction du rayonnement ultraviolet avec I’ADN - L’absorption UV altére
I’ADN de différentes manieres. L’un de ces effets est représenté ici par une tendance
des bases azotées Thymine adjacentes (en jaune) & se lier entre elles. Ce phénomeéne
provoque une distortion de la structure hélicoidale conduisant a un disfonctionnement
de I’ADN puis a la destruction du micro-organisme vivant.

Des applications de stérilisation de zones de travail et d’outils peuvent étre dé-
veloppées dans le domaine du médical et de la biologie. Les LED UV permettront
aussi la fabrication d’équipements personnels pour des traitements dermatologiques.
Des applications sont aussi attendues dans ’analyse du génome humain, la prévention
du syndrome MSN pour Mort Subite du Nourrisson (en anglais : SIDS pour Sudden
Infant Death Syndrom) et dans de futurs traitements contre le cancer.

Dans I'industrie, le rayonnement UV est employé pour le séchage industriel d’encres,
d’adhésifs, de colles, de vernis par des réactions de photo-polymérisation.

Il est aussi utilisé dans les techniques de lithographie par I'industrie de la micro-
électronique.

Les diodes UV seront utilisables pour la fabrication de révélateurs fluorescents pour
les enquétes médicolégales et de lampes spécialisées pour la vérification des billets
de banque, cartes bancaires, passeport, etc. Des systémes de détection de bio-agents
& haute sensibilité seront mis en ocuvre pour la reconnaissance d’agents pathogénes
comme I’Anthrax.

Ces diodes sont intéressantes pour réaliser des systémes d’écriture avec des encres
invisibles, des piéges pour insectes pollinisateurs et des leurres pour la péche.

LEDs et LDs bleues : AIN pourrait servir de substrat pour les croissances épitaxiées
de GaN [55], In,Ga;_,N et Al,Ga;_,N riche en Ga. Ces composés entreront dans des
fabrications de diodes électroluminescentes (LEDs) et de lasers (LDs) de couleur bleu
(fig. 1.11). Ces LEDs et LDs bleues auront de nombreuses applications dans divers
domaines, par exemple :

— en électroménager (stéréos, téléviseurs, lecteurs DVD, domotique...)

— en téléecommunications (téléphones cellulaires, BlueTooth, WiFi, ...)

— en éclairage (véhicules automobiles, éclairage public et prive, ...)

— en capteurs de détection (température, pression, détection de gaz polluants, ...)
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Fic. 1.11 — Diode électroluminescente émettant dans le bleu

LEDs blanches : AIN aura aussi des applications comme substrat entrant dans
la fabrication de LEDs blanches de forte intensité lumineuse. Il existe actuellement
différents procédés pour produire de la lumiére blanche :

Des diodes “blanches” actuellement utilisées sont consituées de LEDs bleues en In-
GaN recouverte de phosphore [56-58]. L’excitation du phosphore par la radiation
bleue de InGaN produit une émission jaune (fig. 1.12). Toutefois, la combinaison
bleu et jaune ne donne pas une lumiére blanche de bonne qualité. Des amélio-
rations sur ce type de diode ont été apportées en ajoutant d’autres matériaux
phosphorescents émettant en particulier dans le rouge et le vert [56,57]. A noter
que l'intensité lumineuse de ces diodes est relativement faible (pour une puissance
électrique donnée).
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Fi1G. 1.12 — Principe de la technologie des LEDs blanches 58]

— Une autre technologie, similaire a la précédente, consiste a utiliser une LED

violette ou UV (au lieu d’'une LED bleue) combinée & 3 phosphores rouge, vert
et bleu. La lumiére blanche obtenue est dans ce cas plus intense et de meilleure
qualité. Par contre I'utilisation du rayonnement UV a tendance a dégrader les
caractéristiques optiques des phosphores et des encapsulants en résine époxy [57,
58.

Il existe une technologie dite “RGB” utilisant 3 matériaux semiconducteurs émet-
tant respectivement dans le rouge, le vert et le bleu, ¢’est-a-dire les trois couleurs
fondamentales détectées par la rétine de l’oeil 2. Cette technique est cependant
moins utilisée que celles au phosphore car elle est plus délicate & mettre en oeuvre.
Il est en particulier difficile d’ajuster les rapports d’émission des trois matériaux

2Généralement oeil détecte en trichromie ; certaines personnes possédent une détection en qua-
drichromie.
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semiconducteurs pour obtenir une lumiére blanche (des rapports qui doivent étre
égaux entre eux).

D’autres technologies alternatives sont encore au stade des recherches. L'une d’elles
vise a utiliser des boites quantiques (insertion de nanoparticules dans une matrice).
Dans ce cas, I’avantage est de pouvoir fixer exactement les rapports d’émissions rouge-
vert-bleu. Une autre, appelée PRS-LED (Photon Recycling Semiconductor LED), consiste
a produire de la lumiére blanche & partir d’interactions internes entre différentes couches
semiconductrices [57,59|. Deux régions actives sont présentes dans la LED : une pri-
maire qui émet du bleu et une secondaire qui absorbe une partie du rayonnement bleu
et produit des photons jaunes. Toutefois, dans ce cas aussi, la lumiére blanche produite
n’est pas encore de bonne qualité.

1.3.1.2 Electronique de puissance

Transistors HEMT : En électronique de puissance, les transistors HEMT a base
de nitrures offrent des performances trés supérieures & ceux réalisés sur des semicon-
ducteurs comme Si, GaAs ou InP au niveau de la tension appliquée, de la densité de
puissance et du rendement énergétique. AIN sera un substrat trés bien adapté a la
réalisation de transistors de puissance hyperfréquence HEMT (High Electron Mobility
Transistor) a base de nitures. Les HEMTs actuellement réalisés a partir de nitrures
sont de type AlGaN/GaN [60,61] (Fig. 1.13).
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Fic. 1.13 — Shéma de principe d’'un HEMT piézoélectrique a base de AlGaN/GaN

Son principe de fonctionnement est identique & un transistor a effet de champ a
grille Schottky de type MESFET. Tl est basé sur une variation de la conductance entre
deux contacts ohmiques (la source et le drain) par l'intermédiaire d’une électrode de
commande (la grille). La variation de conductance est proportionnelle au courant entre
le contacts ohmiques. Ce phénoméne permet I’amplification d’un signal appliqué sur la
grille en un signal plus fort dans le drain. La particularité de ce type de transistor repose
sur le contact métal /semiconducteur au niveau de la grille qui se comporte comme une
diode ou un condensateur lorsque la polarisation est inversée [62].

Un transistor HEMT est constitué d’une hétérojonction de deux semiconducteurs
de gap différent (Fig. 1.13). Cette différence de gap et leur alignement provoquent des
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discontinuités de bandes a 'interface entre les deux semiconducteurs. En choisissant les
compositions optimales des deux semiconducteurs, un confinement des électrons a lieu
au niveau de la discontinuité entre les deux bandes de conduction (E.). Ces électrons
peuvent uniquement se déplacer dans un plan bi-dimensionnel paralléle & 'interface
ce qui correspond a un gaz électronique bi-dimensionnel (2DEG). Pour la fabrication
d’un HEMT classique, un dopage est nécessaire pour favoriser la formation du 2DEG.
Cependant, pour les HEMTs a base de AlGaN/GaN, le champ de polarisation provoqué
par la polarisation spontanée liée a la propriété piézoélectrique des nitrures (selon 'axe
C’) aide & la formation du 2DEG qui ne nécessite donc pas de dopage.

1.3.1.3 Guides d’ondes acoustiques

Dispositifs a fréquence radio haute puissance : Les dispositifs a fréquence ra-
dio haute puissance, appelés SAW pour “Surface Acoustic Wave”, utilisent la propriété
piezoélectrique de matériaux pour transformer un signal acoustique en un signal élec-
trique. Les nouvelles technologies de télécommunication imposent la réduction de la
taille des dispositifs. Cette réduction s’accompagne d’un fonctionnement a des fré-
quences trés élevées dans le but d’obtenir des bandes passantes plus larges. Des bandes
larges sont nécessaires pour répondre aux besoins des nouvelles applications nécessitant
de haut débits d’informations. Ces derniéres années, de nouvelles fonctionnalités pour
les structures SAW ont vu le jour pour la fabrication de capteurs de pression et de
température ou de jauges de contraintes. L’'intérét de ce type de capteurs est leur tres
grande sensibilité de détection liée a leur haute fréquence de fonctionnement.

Les caractéristiques des SAW dépendent principalement de la géométrie des trans-
ducteurs interdigités (IDT), du matériau piézoélectrique et de la nature du substrat
utilisés. Les matériaux, utilisés actuellement pour la conversion électrique/acoustique,
sont le quartz (SiOy), 'oxyde de lithium et niobium (LiNbO3) ou de lithium et tantale
(LiTaOs3).

AIN est aussi un matériau piézoélectrique et permettra de travailler a des fréquences
plus importantes. En effet, la vitesse de propagation du son (5 078 m.s™!') dans une
structure AIN/Si [51] est plus importante que les vitesses de propagation dans des ma-
tériaux piézoélectriques conventionnels comme le quartz (=~ 3000 m.s™!) [63]. L’impor-
tante résistivité d’AIN permet de plus d’assurer une meilleure isolation électrique entre
les doigts des transducteurs. A noter que des structures AIN /saphir et AIN /diamant se-
raient encore meilleures car les vitesses du son sont respectivement de 5 536 m.s~! et de
11 000 m.s™! . Dans le cas de la structure AIN/diamant, la fréquences fonctionnement
est supérieure & 8 GHz [64].

AIN monocristallin est promis a des applications en optoélectronique pour la fabri-
cation de LED UV. Ces substrats pourraient aussi avoir des applications potentielles
pour les croissances épitaxiées de GaN , In,Ga;_,N et Al,Ga,_,N pour la fabrication
de LED bleues et blanches. AIN entrera également dans la fabrication de transistors de
puissance hyperfréquence (HEMT) et de guides d’ondes acoustiques (SAW).



30 Chapitre 1. Le matériau AIN

1.4 Procédés de synthése

Le nitrure d’aluminium a été synthétisé pour la premiére fois en 1862 par Briegleb
et Geuther par union directe de l'aluminium avec de 'azote a 700°C [65]. D’autres
techniques de synthése ont par la suite été trouvées. Elles consistent & faire réagir
thermiquement des composés contenant de I'azote et de I'aluminium ou un composé
d’aluminium. Divers composés azotés ont été essayés comme, par exemple, I'ammoniac
(White et Kirschbaum - 1906) et le thiocarbamide (Vournasos - 1911). En 1904, Kaiser
a essayé 'aluminium et le sulfure d’aluminium. Ce type de réaction permet d’obtenir
des poudres d’AIN.

Au début du XXeéme siécle, une tentative industrielle de fixation de 'azote par
'intermédiaire du nitrure d’aluminium a été menée mais sans succés (Serpek — 1914).
L’objectif était de produire de I'azote pur entrant dans d’autres procédés industriels.
A des températures comprises entre 1500 et 1800°C, 'azote réagit de facon réversible
sur un mélange pulvérulent de charbon et d’alumine pour former d’'une part du nitrure
d’aluminium et d’autre part du monoxyde de carbone. Dans ce procédé, il était prévu
d’utiliser le monoxyde de carbone formé comme combustible (Tucker et Read — 1912
Fraenkel — 1913) [65]. Cette tentative industrielle a échoué car il est plus économique
de produire de 'azote a partir de la distillation de 1’air.

De nos jours, ce sont des procédés de production de couches AIN épitaxiées utili-
sables en microélectronique qui nous intéressent. A ce niveau, il est intéressant de noter
que la présence d’impuretés (dopage non controlé) dans le monocristal d’AIN, comme
I'oxygéne et le carbone, peut dégrader ses propriétés physico-chimiques. La présence
d’oxygéne, plus particulierement, pose probléme pour la croissance des semiconduc-
teurs III-N comme AIN. L’incorporation d’oxygéne dans le réseau cristallin d’AIN peut
provoquer le durcissement et la fissuration du monocristal mais altére aussi fortement
sa conductivité thermique ainsi que ses propriétés électriques et optiques. Le controle
du dopage dans les monocristaux d’AIN reste également un défi scientifique et techno-
logique. Méme si le dopage de type n par Si est assez bien maitrisé, le dopage de type
p actuellement réalisé par incorporation de Mg est encore peu concluant. La maitrise
de ces dopages est incontournable et conditionne la faisabilité des applications d’AIN
monocristallin pour la fabrication de LEDs UV ou en électronique de puissance par
exemple.

1.4.1 Procédés de croissance de couches AIN épitaxiées

Plusieurs techniques sont actuellement a 1’étude pour produire des couches épi-
taxiées d’AIN. Celles-ci sont :

— la sublimation de poudre (PVT pour “Physical Vapor Transport”) [66-77]

— le dépot chimique en phase vapeur (CVD pour “Chemical Vapor Deposition”) qui
peut étre réalisé par :
— HVPE (pour “Hydride Vapor Phase Epitaxy”) [29-32, 38, 52,78-101],
— MOCVD (pour “Metal Organic CVD”) [102-104] ou
— ALD (pour “Atomic Layer Deposition”) [105,106].
le dépot physique en phase vapeur (PVD pour “Physical Vapor Deposition”) réa-
lisable par :
— pulvérisation cathodique [107] ou
— évaporation [108].
I’épitaxie par jet moléculaire (MBE pour “Molecular Beam Epitaxy”) [109-111]
— l’ablation laser (PLD pour “Pulsed Laser Deposition”) [112,113]
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Toutes les techniques physiques permettent d’obtenir des monocristaux d’AIN d’ex-
cellente qualité. Celles-ci sont cependant beaucoup plus onéreuses que des techniques
chimiques.

A priori, deux techniques semblent exploitables industriellement pour la croissance
de monocristaux massifs : la PVT et la CVD. Nous détaillons ces deux techniques dans
la suite.

1.4.1.1 Le transport physique en phase gazeuse (PVT)

Le transport physique en phase gazeuse (PVT) ou sublimation a été utilisé en 1955
par Lely [114] puis modifié en 1978 par Tairov et Tsetkov pour la fabrication de SiC
monocristallin [115]. Les premiéres études concernant ’élaboration d’AIN monocris-
tallin par PVT remontent aux années fin 1960-début 1970 [66-68]. Le principe repose
sur la sublimation d’une poudre, placée dans un creuset, qui vient se condenser sur un
substrat fixé sur le couvercle du creuset (Figure 1.14). L’ensemble est chauffé & haute
température (= 2200°C pour AIN), sous pression controlée de gaz inerte ou d’azote. La
vitesse de croissance du cristal dépend de la température, de la pression et du gradient
thermique. La connaissance de la forme du gradient thermique est trés importante pour
controler I’étendue de la croissance épitaxiale. Le substrat est évidemment maintenu a
une température inférieure a celle de la poudre pour que les espéces gazeuses formées
par sublimation viennent s’y condenser. La PVT permet d’obtenir des monocristaux
d’AIN transparents avec trés peu de défauts visibles a des vitesses de croissance de
lordre de plusieurs centaines de microns par heure. A noter que, des études sur le dé-
pot PVT sont actuellement en cours dans le cadre d’une collaboration entre le LMGP
(thése Grenoble INP, Yann Chowanek) et le SIMAP. Les monocristaux d’AIN produits
par PVT peuvent étre utilisés comme substrats pour poursuivre une croissance par
HTCVD.
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F1G. 1.14 — Représentation du creuset de sublimation (méthode PVT) [71]

Des recherches récentes sur la production d’AIN monocristallin par PVT ont été
menées sur différents types de substrats :

— d’AIN polyecristallin obtenu par une premiére sublimation [71],

— de SiC monocristallin [69,72-74, 76,77,

— d’une solution solide AIN,SiC;_,y [70,75],

— d’une couche monocristalline d’AIN sur SiC obtenue par MOCVD [70-72] ou

encore
— par nucléation spontanée sur le couvercle du creuset [70,71,116].
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Les deux principaux problémes rencontrés lors de la croissance d’AIN par PVT sont :

(i) la pureté de la poudre d’AIN (mais cela reste toujours améliorable). Des poudres
d’AIN comprenant des impuretés peuvent fortement dégrader les caractéristiques phy-
siques des cristaux obtenus. Des procédés de purification de ces poudres sont toutefois
trés onéreux et entrainent donc des surcoiits de fabrication.

(i) la nature du creuset qui est en métal réfractaire, du tungsténe ou du carbure
de tantale avec parfois un revétement en nitrure de bore [117]. Le carbone ne peut
pas étre utilisé car c’est une impureté pour AIN et aussi un élément qui réagit pour
former Al4Cs. Le prix élevé de ces matériaux est a prendre en compte dans le coiit de
production de monocristaux d’AIN.

1.4.1.2 Le dépo6t chimique en phase gazeuse (CVD)

La premiére décomposition a partir d’un précurseur gazeux d’aluminium pour for-
mer AIN a été réalisée en 1959 par Renner [118] a partir du composé AlCI3.NHj. Les
premiers monocristaux d’AIN ont été fabriqués sur des substrats de Si, SiC et a—Al,O3
(saphir) par Chu et al. [119,120] en 1967 a partir de la réaction entre AlCl3 et NHj (4
en présence d’hydrogéne. En 1970, 'utilisation du composé AICI3.NHj3, étudié par Le-
wis [121], a permis & Bauer et al. [122] de réaliser la croissance d’un monocristal. En
1972, Yim et al. [78| ainsi que Callaghan et al. [79] ont élaboré des couches épitaxiées
d’AIN sur des substrats saphir et de SiC par réaction entre 'ammoniac et un mélange de
chlorures d’aluminium a des températures comprises entre 1000 et 1100°C. Le mélange
de chlorures d’aluminium est généré in situ par réaction d’HCI ;) sur de 'aluminium
a Pétat solide ou liquide (Fig. 1.15). Cette technique de CVD, appelée Hydride Vapor
Phase Epitaxy (HVPE), est aujourd’hui communément utilisée [29-32, 38,52, 78-91].
Depuis 2007, des recherches ont été menées afin d’améliorer la vitesse de croissance et
la qualité cristalline des films d’AIN épitaxiés [92-98,100].

Cluartz
NH.J/H, —
32 T ~—— saphir
fa g
—
950 —1100°C
® \
2
1
2 500°C
El——
(1]
'_

Distance

Fic. 1.15 — Représentation schématique du procédé HVPE 86|

La HVPE permet d’obtenir des vitesses de croissance relativement importantes (10
4 100 pm.h~1) mais inférieures a celles obtenues par PVT. L’avantage est cependant de
pouvoir obtenir une bonne pureté chimique par 'utilisation de gaz de haute pureté. Des
couches monocristallines d’AIN de quelques dizaines de microns ont déja été obtenues
par HVPE sur des substrats saphir [38,52,82,84,87] et SiC [38,46,52,82]. Les vitesses de
croissance rapportées par différents auteurs étaient de ordre de 50 pm.h~!. Sur saphir,
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une vitesse maximale de 85 pm.h~! a été obtenue par Nagashima [92] tandis que sur
couche d’AIN, Jain [91] rapporte une vitesse maximale de 200 pm.h~!. L’utilisation
de substrats AIN dans le cas de la HVPE semble donc préférable. Des wafers d’AIN
auto-portants (“freestanding”) de diamétre 2” et d’épaisseur 50 pm ont été fabriqués en
supprimant le substrat (SiC ou Si) par Reactive Ion Etching [31, 38,52, 82]. D’autres
dépots d’AIN auto-portants ont également été élaborés sur Si ou saphir puis séparés
soit par attaque chimique [97] ou par création de cavités a I'interface AIN/saphir [123].

Des films d’AIN monocristallins ont également été synthétisés a partir du triméthyl
aluminium (TMA) et de NHj () (MOCVD). Ces dépots présentent une grande qualité
cristalline mais ne sont obtenus que pour des vitesses de croissance faibles (=~ 3 pm.h™1)
[102,103]. Des vitesses de croissance un peu plus élevées (jusqu’a 6 pm.h™1) ont été
observées sur SiC 6H a 1600 °C [104].

Couches d’AIN commercialisées Plusieurs entreprises commercialisent des sub-
strats monocristallins massifs d’AIN produits par PVT. Ces substrats n’excédent pas
10 mm?, mais la société américaine Crystal IS a annoncé en 2006 une future fabrication
de substrats de diamétre 2” [33,124-126]. Une société russe, Nitride Crystals, produit
également des substrats d’AIN de 12 mm de diamétre issus de la PVT.

D’autres entreprises commercialisent des couches monocristallines d’AIN élaborées
par HVPE et MOCVD sur saphir ou SiC (des templates). Aux Etats-Unis, la société
Technologies & Devices International (TDI) [29, 30, 32, 38| fournit des substrats AIN
de 2 4 4”7 de diamétre et de 10 pm supportés sur SiC ou saphir. Au Japon, NGK
Insulators propose les mémes types de produits de 2”7 supportés sur saphir [88,90]. La
société japonaise DOWA commercialise des substrats de trés haute qualité de 27 de
diamétre et de 1 pm d’épaisseur sur saphir.
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1.5 Conclusions

Le nitrure d’aluminium existe sous différentes structures cristallines, hexagonale et
cubique. Deux structures polytypes existent : une structure 2H de type Wiirtzite (hexa-
gonale) et une structure 3C de type Zinc Blende (cubique). La structure thermodynami-
quement stable est la phase hexagonale 2H. Cette structure est non-centrosymmeétrique
et présente un axe polaire qui est I'axe [001]. Une indexation a 4 indices permet de
conserver I'information sur I’équivalence des directions résultant de la symétrie d’ordre
6. Des dénominations spécifiques sont également utilisées pour définir la face polaire
et les faces non-polaires d’un cristal d’AIN 2H.

Le polytype AIN 2H est un matériau semiconducteur a grand gap (type III-V et
ITI-Nitrure) et posséde une structure de bande a gap direct de 6,2 eV. Sa conductivité
thermique est d’environ 3,3 W.K~l.cm~'a 300 K. Ses coefficients de dilatation ther-
mique linéaire & 300 K sont o, — 4,2.107°K~! et a, = 5,3.107°K~! et sa dureté a
température ambiante est d’environ 17,7 GPa. AIN est aussi un matériau piézoéléc-
trique possédant d’intéressantes propriétés acoustiques.

L’AIN monocristallin est promis & des applications en optoélectronique pour des
dispositifs a émission UV haute puissance (LED et LD). Ces substrats pourraient aussi
avoir des applications potentielles pour la croissance épitaxiale de nitrures a base de
GaN pour la fabrication de LED bleues et blanches. AIN entrera également dans la
fabrication de transistors de puissance hyperfréquence a base de nitrures (HEMT) et
de guides d’ondes acoustiques (SAW).

Depuis la premiére synthése de poudres de nitrure d’aluminium réalisée en 1862
par Briegleb et Geuther, de nombreuses techniques de croissance ont été testées. De
nos jours, plusieurs techniques sont a I’étude pour produire des couches épitaxiées
d’AIN. Parmis toutes les techniques étudiées, deux seulement semblent exploitables
industriellement pour la croissance de monocristaux massifs : la PVT et la CVD. Le
controle du dopage dans les monocristaux d’AIN est également un point important en
vue des applications visées.



Chapitre 2

Elaboration d’AIN par CVD et
méthodes de caractérisation

Les propriétés intrinséques du nitrure d’aluminium s’avérent étre attractives pour
de nombreuses applications en optoélectronique et en électronique de puissance. Par-
mis les méthodes actuelles susceptibles de permettre la fabrication industrielle d’AIN
monocristallin massif, le dépot chimique en phase vapeur semble étreune alternative
intéressante au transport physique en phase gazeuse. Les vitesses de croissance envi-
sageables pour ces deux techniques sont assez proches mais, industriellement, la CVD
permettrait d’obtenir une meilleure pureté chimique par l'utilisation de précurseurs
gazeux de haute pureté.

Dans ce chapitre les notions de base relatives a la croissance cristalline et au dépot
chimique en phase vapeur sont rappelées. Une étude bibliographique concernant I'état
de 'art des travaux publiés sur la croissance d’AIN par CVD est ensuite réalisée. Le
réacteur CVD adopté pour cette étude est également détaillé. Enfin, les différentes
techniques de caractérisations utilisées lors de ’étude expérimentale sont décrites.

2.1 La croissance cristalline

La croissance en phase gazeuse résulte d’un équilibre entre les flux d’adsorption
et de désorption. Le germe cristallin peut étre rapporté a un polyédre comprenant des
surfaces S; qui constituent des interfaces solide/gaz ou peuvent avoir lieu une croissance
nécessitant une énergie de formation ;. Lors de la formation d’un germe a i facettes,
a partir de n atomes, une variation d’énergie libre a lieu :

AG = —nAu+ Z%Si (2.1.1)

ou AG est 'énergie libre, Ap, la différence de potentiel chimique entre la phase
gazeuse et la phase condensée, ~;, ’énergie de surface de ¢ faces et .S; la surface d’une
face 1.

Par convention, un signe négatif correspond a une absorption d’énergie et un signe
positif & une perte d’énergie pour le systéme.
2.1.1 Les modes de croissance

Trois modes de croissance principaux sont observés expérimentalement (Fig. 2.1).
Le mode de croissance bidimentionnel (2D) ou de Frank-Van der Merwe qui corres-
pond a une croissance couche atomique par couche atomique. Un second mode est
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une croissance tridimensionnelle (3D) ou Volmer-Weber qui correspond a la croissance
d’ilots. Le troisiéme mode est un mode de croissance mixte appelé Stranski-Krastanov
débutant par une croissance 2D devenant 3D aprés une certaine épaisseur critique.

Croissance Frank-Van der Merwe

o ()

‘]
e

Croissance Wolmer-Weber

) o

s | g

Croissance Stranski-Krastanov

F1G. 2.1 — Les différents modes de croissance d’aprés [127]

Ces modes peuvent étre prédits thermodynamiquement grace a la relation de Dupré
[128] qui décrit 'adhésion entre deux cristaux A et B :

YAB =Ya+7vB — 0 (2.1.2)

oll 74 I'énergie de surface de A, v I’énergie de surface de B, y4p5 I'énergie d’interface
A-B et (§ I'énergie d’adhésion qui correpond au travail nécessaire pour séparer A et B.

2.1.1.1 Mode de croissance 3D a 1’équilibre

La variation d’énergie libre entre I’état final (dépot de A sur B) et 1’état initial (B
en contact avec la vapeur de A) est donnée par la relation :

AG = —nAu + Z’)/@Sl + (’VAB — "VB)-SAB (2.1.3)

Afin d’étudier la variation de I’énergie libre correspondant a la formation du cristal,
il faut rechercher le minimum de ’énergie pour dAG =0 :
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av
7A/L + Z%dSZ + (’VAB — ’YB)dSAB =0 (2.1.4)

oun = %, V est le volume du cristal et w le volume occupé par un atome

AG = —

Ce qui conduit, via la relation de Dupré, pour un cristal polyédrique formé de pyra-
mides de surface de base S; et de hauteur h; a la relation de Wulff-Kaishew exprimant
la forme d’équilibre d’un cristal A déposé sur un substrat B :

Ap % _vaB—7B _ya—P
2w hi hAB hAB
ol hyp est la distance entre le point de Wulff et I'interface AB

(2.1.5)

Selon le théoréme de Wulff-Kaishew, la forme d’équilibre du cristal A n’est pas
influencée par le substrat B. D’un point de vue cinétique, la forme d’équilibre est
atteinte plus rapidement quand le cristal et son énergie de surface v4 sont petits [129].
La présence du substrat B revient don a tronquer la forme usuelle du cristal A d’une
hauteur H = hp + h dépendant de la valeur du coefficent de mouillage & = 2y, — 3.

A partir de cette relation, différents cas de croissance sont possibles (Fig. 2.2) :

— Ap > 0 : la croissance sur la surface du substrat est possible

— (6 < 0 : pas d’affinité entre le germe et le substrat, le cristal A est libre et la

germination aura donc lieu par nucléation homogéne

— 8>0: hyp < ha, la germination du cristal A est hétérogéne c’est-a-dire qu’elle

se fait & la surface du substrat B. C’est dans ces conditions qu’interviennent les

modes de croissance 2D et 3D précédemment cités :

~ 0< B <vya:hapg >0, le cristal formé est un polyédre tronqué a la base

— B =74 : hap = 0, le cristal est un polyédre a “demi-enterré” dans le substrat
(forme “demi-sphérique”)

— ya4 < B < 274 : hap < 0, seule la partie supérieure du polyédre émerge du
substrat

— B — 274 : hap — —ha, la croissance tend vers un cristal bidimensionnel

Au<0 Au=0
c B=0 0<B<2ya
._g Croissance 3D
©
2 0<B<ya B=Va Ya< B <2y,
()
§eo)
c
o
o
(O]
9 42§§> o=\
%)
®©
o

F1G. 2.2 — Formes d’équilibre thermodynamique d’un germe au voisinage d’une surface
d’apres [127]

La croissance 3D de Volmer-Weber n’est donc possible que pour Ay > 0 et & =
294 — >0 (SOit 0 < 2’)54)
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2.1.1.2 Mode de croissance 2D a 1’équilibre

Le formalisme précédent ne permet pas de décrire le cas § > 2y, qui correspond
en fait au mode de croissance 2D de Frank-Van der Merwe.

Dans le cas de la croissance d’un ilot bidimensionnel formé de n atomes, la variation
d’énergie libre correspondant a la formation du cristal est donnée par la relation :

p
AG = —n(Ap — ®a?) + a\/ﬁz Cipi (2.1.6)
i=1

oll a est une dimension atomique , @, le coefficient de mouillage, C;, le coefficient
décrivant la géométrie de 1'ilot et p; I'energie de lisiére.

Pour avoir une croissance 2D, il est nécessaire que le coefficient de mouillage ® soit
négatif pour que la création d’une interface AB soit favorable et que Ay soit supérieur
a—|®|a’

Si Ap > —|®|a? alors AG passe par un maximum pour n = n* puis décroit et
devient négative.

En minimisant AG, on obtient 'expression de n* qui doit étre positive pour que la
croissance 2D soit possible :

p
Vi = 21 Cipi (2.1.7)
2 (Ap+ || a?)

Selon cette expression de n*, un germe 2D contenant un nombre d’atomes supérieur
an* gagne de I’énergie en condensant des atomes supplémentaires a sa lisiére alors quun
germe contenant un nombre d’atomes inférieur a n* disparait.

La croissance 2D de Frank-Van der Merwe n’est donc possible que pour & < 0 et
Ap > Ap. = — |9 a®.

2.1.1.3 Mode de croissance Stranski-Krastanov

La croissance en mode Stranski-Krastanov, correspondant & une croissance 2D puis
3D, ne peut pas étre prédite par les modéles précédents. En fait, ce type de croissance
nécessite que ¢ soit dépendant du nombre de couches déposées et que la relaxation
élastique des couches soit prise en compte. Ceci donne lieu & des modéles plus complexes
traités dans la littérature [127].

2.1.2 Les surfaces solides et leur influence sur la croissance
2.1.2.1 Classification des surfaces cristallines

Les atomes et molécules s’incorporent a la surface du cristal solide de différentes
fagons selon le type de face. Il existe 3 types de surfaces cristallines (F, S et K) classées
selon leurs propriétés d’incorporations (Fig. 2.3) a partir du modeéle de cristal de Kossel
basé sur un empilemment de motifs cubiques [13,127,130]. Certaines faces sont plates
et sont nommeées F pour “flat”. D’autres faces correspondant a des marches atomiques
sont appelées S pour “stepped”. Le dernier type de face, K pour “kinked”, est une face
rugueuse formée de crans. Par exemple, les faces (100), (110) et (111) d’un systéme
cubique a faces centrées correspondent respectivement a des faces F, S et K [127].
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S

F1G. 2.3 — Classification des surfaces cristallines : cristal de Kossel d’apreés [127,130]

La face lisse F' est aussi appelée surface singuliére et les faces S et K non-singuliéres.
Une surface F désorientée d’un angle 6 correspond au niveau atomique & un ensemble
de marches et terrasses et est appelée face vicinale (Fig. 2.4). Une surface vicinale,
étant formée de marches et de terrasses, est en fait une face S.

F1G. 2.4 — Répresentation d’une face vicinale S d’un cristal (structure en marches et
terrasses) d’apres [127]

Dans le cas de la croissance d’une face F' parfaitement lisse, la cinétique de crois-
sance est limitée par la nucléation 2D de type Frank-Van der Merwe. Pour la face S,
la cinétique de croissance est différente. Les atomes s’adsorbent puis migrent sur la
surface et peuvent ensuite s’incorporer au cristal via un bord de marche ou se désorber
de la surface. La cinétique de croissance de cette face est liée au libre parcours moyen
des atomes adsorbés sur la surface qui est trés fortement dépendant de la température.
La croissance d’une face S est donc limitée par la cinétique de diffusion des atomes a
la surface du cristal. Dans le cas de la croissance d’'une face rugueuse K, la cinétique
de croissance est totalement décrite par le bilan entre les molécules arrivant a la sur-
face et quittant la surface. La croissance d’une face K est donc proportionnelle a la
sursaturation thermodynamique [127].
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2.1.2.2 Etat de surface

Dans les cas précédents, I'approche thermodynamique considére une surface solide
parfaite, c’est-a-dire, une face cristallographique plane. Cependant, une surface réelle
n’est pas parfaite. En surface, les liaisons atomiques sont différentes des liaisons au sein
du cristal et des liaisons pendantes ou non saturées existent. Les atomes de surface sont
moins stables énergétiquement que les atomes dans le cristal et des réarrangements de
surface peuvent donc avoir lieu pour minimiser cette énergie. Le réarrangement de
surface peut étre fonction de 'orientation de la face, de la polarité et des traitements
chimiques ou thermiques effectués [131].

Les vibrations thermiques de surface peuvent permettre aux atomes de migrer afin
de minimiser leur énergie ce qui implique qu’une surface ne peut étre idéale qu’a 0
K [127,131]. Lorsque la température augmente, des atomes de surface quittent leurs
sites en formant des trous, migrent sur la surface et forment des adatomes. A plus haute
température, les mouvements des atomes ont lieu a plus grande échelle et provoquent
des fluctuations de surface qui entrainent une transition rugueuse (Fig. 2.5) par rapport
a la surface plane théorique 4 0 K. Ces phénomeénes peuvent se décrire thermodyna-
miquement grace a la variation de 'entropie de configuration S avec la température.
En-dessous de la température de transition rugueuse, I'entropie est faible et I’énergie
libre G de création des défauts de surface reste positive. Au-dela de la température
de transition rugueuse, ’entropie augmente fortement, I’énergie libre devient nulle ou
négative et entraine un déplacement a grande échelle [127]. Ce phénoméne peut en-
trainer une fluctuation des marches (Fig. 2.5b) voir méme la formation d’ilots a haute
température (Fig. 2.5¢). Parfois, la température de transition rugueuse est supérieure
a la température de fusion du cristal et dans ce cas la surface du cristal reste toujours
lisse [13].

F1G. 2.5 — Transition rugueuse d’une surface vicinale : les marches de la surface vicinale
(a) peuvent fluctuer (b) puis former des ilots (c) lorsque la température augmente.
[127,132]
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Les différents types de structures de surface sont représentés sur la figure (Fig. 2.6).
Une surface réelle n’est donc pas parfaitement plane. Elle peut présenter des marches,
des terrasses, ainsi que des trous (ou lacunes) et des crans. Pour minimiser I’énergie
du systéme, il faut limiter la présence des surfaces libres qui sont moins stables car
cotiteuses en énergie. Les adatomes migrent donc vers les sites surfaciques susceptibles
de minimiser leur énergie, c’est-a-dire, ceux offrant la possibilité de limiter le nombre de
liaisons pendantes restantes. Les sites les plus attractifs pour un adatome seront donc
en premier lieu, les lacunes, suivies des crans, des bords de marches puis des bords de
terrasses et enfin des terrasses. Lors d’une croissance (en particulier épitaxiée), 1’état
de surface est primordial et les sites surfaciques vont jouer un roéle important car ils
permettent de favoriser la germination en abaissant la barriére énergétique nécessaire a
la croissance. I’épitaxie sera favorisée sur une surface comportant de nombreux marches
et crans et la formation d’ilots de croissance sera limitée.

Bord de
terrasse

TCI‘I‘B.SSC

Marche

monoatomique

diatomique

F1G. 2.6 — Représentation des différents types de structures de surface [131]

Les défauts cristallins, tels que les dislocations vis, influent également sur les mé-
canismes de croissance a faible sursaturation. En effet, la présence d’une dislocation
vis entraine I’émergence d’une marche a la surface du cristal qui est un site surfacique
permettant une croissance sans nucléation [133|. Dans des conditions de faible sursatu-
ration de la phase gazeuse, la croissance épitaxiale sur une dislocation vis s’effectue en
spirale (Théorie BCF [134]) autour du point d’émergence de la dislocation (Fig. 2.7).

()

Fi1G. 2.7 — Répresentation d’une croissance en spirale a partir d’une dislocation vis
[127,135]
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Un moyen de conditionnement pour la croissance de monocristaux par épitaxie
(surtout homoépitaxie) consiste a utiliser des surfaces vicinales obtenues par découpe
arbitraire selon une direction cristallographique afin d’obtenir une densité de marches
atomiques plus importante. Le meilleur exemple de ce type de conditionnement est
I'utilisation de substrat désorienté & 4 ou 8° off pour la croissance du SiC 4H monocris-
tallin. En effet, Putilisation d’une surface non désorientée (plane) favorise une transition
polytypique et crée des domaines d’autres polytypes de SiC comme le polytype 6H ou
3C [7,131].

L’orientation cristalline de la surface a aussi son importance sur le déroulement de
la croissance. Cette influence sera détaillée par la suite.

2.2 Le dépot chimique en phase vapeur

La technique de dépot CVD, de 'anglais “Chemical Vapor Deposition”, est une
méthode d’élaboration de couches minces et épaisses qui est particuliérement utilisée
dans le domaine de la microélectronique. Elle présente des avantages incontournables
au niveau du controle de la composition et de I’épaisseur du film. De plus, elle permet
le revétement de piéces de formes complexes et de grandes dimensions ainsi que le
dépot de composés tels que des oxydes, des nitrures et des carbures [21]. Par ailleurs,
le dépot de certains éléments comme le tungsténe, le tantale ou le carbone qui ont des
températures de fusion trés élevées serait irréalisable par PVD (pour “Physical Vapor
Deposition”) [136].

La méthode CVD correspond a la réaction chimique en phase gazeuse d’un ou de
plusieurs composés contenant les éléments a déposer (précurseurs) donnant lieu a un
dépot solide sur un matériau (substrat). Les précurseurs, s’ils ne sont pas déja a I’état
de vapeur, sont obtenus par vaporisation d’un liquide ou d’un solide et sont transportés
a proximité du substrat par un gaz vecteur ou par une différence de pression. Parfois,
le substrat peut aussi contenir un élément chimique du composé a déposer lorsque
cet élément n’est pas indispensable & la réaction chimique en phase gazeuse et peut
facilement diffuser dans le dépot. Dans ce cas, une température de dépot élevée est
nécessaire afin de disposer d’un apport suffisant de 1’élément vers le dépot [136].

L’ensemble du réacteur CVD peut étre chauffé (réacteur a parois chaudes) pour évi-
ter la condensation des espéces réactives sur les parois. Le substrat est généralement
chauffé & une température supérieure mais plus basse que les températures de fusion
et de sublimation du dépot. En effet, le chauffage du substrat permet de fournir I’éner-
gie nécessaire a l'activation de la réaction chimique. D’autres types de CVD existent
ou I’énergie d’activation est apportée par un arc électrique (type plasma) ou par un
faisceau laser [137,138].

Les aspects clés de la technique CVD reposent sur :

— la structure du dépot et son étroite relation avec les parameétres de croissance,

— le contréle du procédé via la compréhension des phénoménes par la thermodyna-

mique et la cinétique,

— le design et la géométrie du réacteur.

Le dépot chimique en phase vapeur est une technique pluridisciplinaire ot des connais-
sances en chimie, en thermodynamique, en dynamique des fluides, en transport de
matiére et en cristallographie sont nécessaires pour tenter de comprendre le procédé
dans sa globalité.
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2.2.1 Principes physico-chimique de la CVD

Mécanisme Le mécanisme physico-chimique du dépot CVD réside dans 1'adsorp-
tion des espéces gazeuses a la surface du substrat. Les espéces adsorbées diffusent sur
la surface et une réaction chimique, thermiquement activée, se produit sur des sites
préférentiels (marches, défauts, ...) pour former les cristallites constitutives du film
solide. En effet, la formation de nucléi stables, a la surface du substrat, a lieu sur les
positions ol 'énergie libre (AG) est la plus faible. Parfois, la formation des cristallites
peut avoir lieu sous forme d’ilots lorsque la diffusion des espéces en surface n’est pas
suffisante pour permettre d’atteindre un site préférentiel. Enfin, une désorption des
produits de la réaction s’opére et permet ainsi leur diffusion loin du substrat (Figure
2.8). Les phénoménes de transport par convection et par diffusion des espéces dans la
phase gazeuse influent donc beaucoup sur la croissance du film.
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F1G. 2.8 — Mécanismes physico-chimique du dépot chimique en phase vapeur

Nature de la réaction La nature de la réaction chimique peut correspondre & :

— une décomposition thermique (ou pyrolyse). Généralement, la décomposition
thermique met en jeu des précurseurs organométalliques, des hydrures ou des
carbonyles.

— une réduction ou une oxydation chimique. La réduction chimique nécessite des
agents réducteurs comme 1’hydrogéne ou parfois des vapeurs métalliques pour ré-
duire des halogeénures ou des molécules contenant de 'oxygene. Dans certains cas,
le substrat peut lui aussi étre utilisé en surface comme réducteur mais naturelle-
ment seuls des dépots trés minces peuvent étre produits par cette méthode. La
réaction d’oxydation est réalisée a partir d’halogénure ou d’hydrures en présence
d’un réactif oxygéné pour former un dépot d’oxyde.

— la formation d’'un composé. La formation de composés binaire, ternaire ou quater-
naire est en général réalisée a partir de réactions chimiques entre des précurseurs
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organométalliques, halogénés et/ou hydrogénés.

— une dismutation. La réaction de dismutation plus rare est possible pour des mé-
taux non volatils pouvant former des composés volatiles ayant différents dégrés
d’oxydation en fonction de la température.

— une réaction d’échange réversible.

Les deux derniers types de réactions sont plus communement regroupées sous la déno-
mination “Chemical Vapor Transport” & cause de leur réversibilité [139].

Processus réactionnels Lors du dépot, deux processus réactionnels sont en compé-
tition, la réaction homogene (réaction entre les espéces dans la phase gazeuse) et hété-
rogéne (réaction des espéces aprés adsorption sur la surface du substrat) [21,137,139].
La température est un facteur prépondérant dans les phénoménes hétérogénes et ho-
mogenes.

Les réactions hétérogénes sont favorisées a basses températures alors que les ré-
actions homogeénes sont favorisées par des hautes températures. Dans la majorité des
cas de dépots CVD, les réactions homogénes ont lieu & des températures supérieures a
1000°C. Il a été mis en évidence que le dépot a lieu a la surface du substrat mais aussi
au niveau des points chauds situés en amont. Il est donc clair que les précurseurs su-
bissent des réactions chimiques qui ont lieu dans la phase gazeuse puis diffusent vers le
substrat pour former un film ou se condensent préalablement pour former des poudres
(nucléation homogéne). Un modéle homogéne a été mis au point par Sladek [140] en
1971 dans lequel est inclus un paramétre physique M, lié aux probabilités de collision
entre les molécules et de stabilité des germes formés, qui rend compte de 'importance
de la formation de poudres (Figure 2.9). Quand M atteint une certaine valeur limite
M*, la formation de poudre est prépondérante par rapport a I’élaboration du film [140].

valeur critique de la taille
du germe

/ M= M*

VO* ___________________________
poudre
prépondérante film
M > M* prépondérant
M< M*

vitesse de croissance

1/T,

1/ température

F1G. 2.9 — Interprétation des courbes de croissance d’aprés Sladek |140]

Cinétique réactionelle Différents régimes limitant la cinétique de croissance du
film ont été mis en évidence [21,137] :

— A basse température, le régime chimique (ou régime cinétique) limite la cinétique

du dépot par la vitesse des réactions chimiques de surface (controle par la ciné-

tique des réactions a la surface du substrat). Lorsque la cinétique de croissance
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est limitée par les réactions de surface, la concentration des espéces est quasi
uniforme a la surface du substrat.

— A plus haute température, le régime diffusionnel limite la cinétique par la dif-
fusion des espéces gazeuses (controle par le transfert de matiére). Lorsque la
cinétique de croissance est limitée par la diffusion des espéces réactives jusqu’au
substrat, toutes les molécules gazeuses arrivant a la surface du substrat vont ré-
agir immédiatement et s’ incorporer au dépot. Dans ce cas, une couche limite de
diffusion d’épaisseur 0 se crée entre la surface du substrat S, pauvre en espéces
réactives, et la phase gazeuse plus riche.

— A trés haute température, un troisiéme régime est observé et correspond a la
formation de poudres par nucléation homogéne décrite précédemment.

Les différents régimes sont réprésentés en fonction de la température sur la figure 2.10.

régime
cinétique

nucléation
homogéne

régime
diffusionel

vitesse de croissance

contréle par contréle par limitation du dépdt

les réactions le transport par nucléation
de surface de matiére dans la phase
gazeuse
température

F1G. 2.10 — Les différents régimes cinétiques CVD en fonction de la température d’aprés
Bryant [156]

Quelque soit le régime, la vitesse de réaction R, correspondant & une réaction
surfacique peut s’ecrire :

R, = k.C, (2.2.1)

ot C est la concentration des espéces réactives a la surface du substrat (mol.m™3) et
k la constante de la réaction de surface (m.s™1).

La vitesse de diffusion des espéces vers la surface est donnée par la relation :

J = ?.(C ~C,) (2.2.2)

ot C' est la concentration des espéces réactive dans la phase gazeuse (mol.m=3), D, le
coefficient de diffusion du réactif dans le mélange gazeux (m2.s™1) et ¢ I’ épaisseur de
la couche limite de diffusion (m).

En régime stationnaire, les deux relations précédentes sont égales et donnent :

1
R,=kC. [ —— (2.2.3)
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lorsque % > 1, la cinétique de croissance est limitée par le régime diffusionnel et la
vitesse de réaction est donnée par R, = %.C.
ks

lorsque 7 < 1, c’est le régime cinétique qui limite la croissance et la vitesse de

réaction est donnée par R, = k.C.

La vitesse de croissance est également dépendante des paramétres opératoires comme
la pression et surtout la température.

Les constantes de vitesse de réactions chimiques varient avec la température et
suivent en général la loi d’Arrhénius :

k:hﬂm(_&) (2.2.4)

RT

ou k, est la constante de la réaction de surface dans les conditions standards (P, =
101325 Pa et T, = 298,15 K), E,, 'énergie d’activation (J) et R la constante des gaz
parfaits (8,314 J.mol L. K™1).

Les coefficients de diffusion D des espéces gazeuses sont calculés a partir de la
relation suivante :

Njw

P, [T\2
D=D, -2 (= 2.2.5
7 (1) 229

oll D, est le coeflicient de diffusion dans les conditions standard

L’épaisseur de la couche limite de diffusion 0 dépend de maniére génerale de T', P
et de la position dans le réacteur et suit une loi polynomiale ot P/s varie globalement
en T/p.

En régime chimique, la température de dépot joue un role important sur la vitesse
de croissance du fait de I'importance de la température sur les constantes cinétique
des réactions chimiques. Alors que, en régime diffusionnel, la vitesse de croissance est
surtout controlée par la géomeétrie du substrat et du réacteur donc par la dynamique
de transport des gaz (dépendance faible du rapport P/s en fontion de la température).

Pour une température donnée, il est possible de passer d’un régime surfacique a
un régime diffusionnel en augmentant la pression totale (augmentation du rapport
kay 1137].

D

2.2.2 Structure des dépots CVD

Les dépots CVD peuvent étre obtenus sous différentes microstructures dépendantes
des paramétres expérimentaux : poudres, dépots amorphes, polycristallins, épitaxiés,
etc. Généralement, la structure des dépots est fonction de la nature et de la composition
des précurseurs gazeux et du gaz vecteur, de la pression totale dans I'enceinte CVD et
de la température de dépot.

Dans certains cas, les cristallites formées sont trés minces et, avant leur association,
ont 'apparence d’ilots. Ainsi, lors de 'union de ces différents ilots, un monocristal trés
fin est formé. Le monocristal peut étre ou non en relation d’épitaxie avec le substrat.
Une nucléation préférentielle au niveau des défauts couplé a une faible concentration
en précurseurs gazeux favorise la croissance épitaxiale. Bien stir, des nucléi équi-axe
peuvent aussi se former et la croissance des cristallites est facettée. Etant donné que
Iorientation lors de ce type de nucléation est trés peu affectée par I'orientation du sub-
strat, la probabilité que les cristallites aient la méme orientation cristallographique est
quasi nulle. Leur association engendre la formation d’un polycristal. I.’adsorption pré-
férentielle de certaines impuretés sur le substrat influence aussi la vitesse de croissance
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et la morphologie du dépot. La nature et la qualité du substrat peuvent également
avoir un effet important sur les phénoménes de nucléation et donc sur la structure du
dépot.

Les différentes microstructures des dépots sont souvent reliées a une variation de
la sursaturation. La sursaturation peut se définir comme [’écart & ’équilibre thermo-
dynamique. La figure 2.11 montre les différentes structures obtenues en fonction de la
sursaturation et de la température. Une forte sursaturation contribue & la formation
de poudres fines. La formation de poudres peut également se produire & haute tempé-
rature par nucléation homogéne dans la phase gazeuse. Pour une sursaturation et une
température moyennes, la structure polycristalline est constituée de grains. Lorsque
la température de dépot diminue, la taille des grains s’affine jusqu’a 'obtention d'un
dépot amorphe. Au contraire, lorsque la température augmente, la mobilité des atomes
adsorbés augmente et la densité de nucléi diminue ce qui produit une structure a plus
gros grains. A des températures plus importantes, des lamelles cristallines et des “whis-
kers” (filaments orientés) sont observés. La croissance épitaxiale est favorisée par une
faible sursaturation et une haute température puisqu’elle résulte de la nucléation d’une
orientation particuliére qui est favorisée par son énergie libre interfaciale inférieure a

celle des autres orientations possibles [136].

croissance épitaxiale
lamelles orientées
"whiskers" (filaments orientés)
Sursaturation . Température
polycristaux
polycristaux a grain fins

dépbts amorphes

v poudres

FiG. 2.11 — Effet de la température et de la sursaturation sur la morphologie des dépits
a partir d’une phase gazeuse [136]

2.2.2.1 Poudres et dép6ts amorphes

Une grande concentration en précurseurs gazeux et une haute température au sein
du gaz permettent d’augmenter la fréquence des collisions moléculaires dans la phase
gazeuse causant ainsi un phénomeéne de nucléation homogéne et donc la formation de
poudre. Les premiéres poudres déposées a la surface du substrat servent ensuite de
sites de nucléation pour la formation de nodules. Cette technique peut étre utilisée
pour la synthése de charbon actifs et autres matériaux a propriétés adsorbantes (noir
de carbone, TiOg, SiOs, ...) [136].

Des films amorphes peuvent étre préparés par CVD a de relativement basses tem-
pératures ot la mobilité atomique en surface est faible et tend ainsi & limiter le dépla-
cement des molécules de gaz vers des sites préférentiels. Ils sont utilisés en particulier
pour des films nécessitant des propriétés isolantes et passivantes ou dans des dispositifs
¢lectroniques [136].
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2.2.2.2 Dépots polycristallins

F1G. 2.12 — Dépét polycristallin colonnaire de Tantale Ta par CVD [136]

Souvent, cette structure est composée de grains colonnaires possédant une orien-
tation préférentielle (ou texture) (Fig. 2.12). Une orientation cristalline préférentielle
peut apparaitre lors des premiers stades de croissance si la vitesse de croissance laté-
rale de certains germes a la surface du sustrat est plus importante. Une autre maniére
d’obtenir une orientation préférentielle est la “sélection évolutive” reposant sur une
croissance compétitive proposée par Van der Drift en 1967 [141]. Selon le modéle de
Van der Drift, les directions cristallographiques ayant la vitesse de croissance verticale
la plus rapide s’imposent par rapport aux directions cristallographiques a croissance

lente (Fig. 2.13).
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Fi1G. 2.13 — Directions cristallines a croissance rapide pour les systémes cristallins
cubic, tétragonal et hexagonal [141]
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En I’absence d’épitaxie, cette orientation se développe par croissance d’'une premiére
couche issue d’une nucléation aléatoire formée a la surface du substrat. Ensuite, lors
de la formation du dépot une croissance sélective se produit (Fig. 2.14). En effet, la
croissance la plus rapide des grains orientés préférentiellement a lieu au dépens des
orientations voisines moins favorables. Dans des cas extrémes, ce type de croissance
préférentielle peut amener a la formation d’un monocristal "virtuel”. La structure de ces
dépots est donc colonnaire. De plus, une texture cristalline mais aussi a un changement
de morphologie correspondant & une augmentation de la taille des grains sont observés.
Dans certains cas, une recristallisation par recuit par exemple peut aussi conduire a
une orientation préférentielle.

\\ f' /l /I ,:A,\ l‘ II /, \\ ‘\ /, ’ I LI 1 1 1
AN SAASNANTTA SN

FiG. 2.14 — Swmulation d’une croissance orientée par sélection évolutive de type Van
Der Drift. En partant d’orientation cristallines aléatoire les directions de croissance
les plus rapide prennent le pas sur les orientations les plus lentes ce qui engendre une
texture. [141]

Différents types de textures cristallines peuvent étre identifiés :

— Tout simplement le dép6t peut avoir une absence de texture ce qui correspond a
une orientation aléatoire des grains durant la croissance du matériau (Fig. 2.15a).

— Une orientation préférentielle ot une famille de plans seront sur-représentés (Fig.
2.150).

— Une texture de fibre peut aussi apparaitre et correspond & une orientation pre-
férentielle normale a la surface du substrat mais possédant des désorientations
dans le plan de croissance paralléle a la surface (Fig. 2.15¢).

F1G. 2.15 — Représentation schématique des différents types de texture dans un systéme
cristallin cubique : orientation aléatoire (a), orientation préférentielle selon (001) (b)
et texture de fibre (001) (c) [181]

Une microporosité peut apparaitre dans la zone d’orientation préférentielle si la
croissance est controlée par le transport de matiére alors que des dépots trés denses
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sont formés quand la croissance est dictée par le mécanisme des réactions de surface au
niveau du substrat. Selon les modéles de Holmann et Hueguel [142], la concentration
en précurseurs et donc la vitesse de croissance sont plus importantes a proximité de
Pextrémité des cristallites sous condition de controle par le transport de matiére. Au
contraire, en régime chimique a la surface du substrat, des dépots denses sont attendus
du fait d’une concentration uniforme des réactifs gazeux en surface, exception faite des
joints de grains ol une porosité peut apparaitre. La présence de bulles et de trous a
été observée dans la structure de certains dépots et est sans doute due a un excés de
lacunes crées par des atomes ou molécules de gaz durant la croissance du dépot [136].

2.2.2.3 Dépots épitaxiés

L’épitaxie est un phénoméne de croissance orientée de cristaux et peut étre réalisée
en phase liquide, gazeuse ou par jet moléculaire. Le mot "épitaxie” vient du grec eme
(epi) qui signifie "sur” et Tadwo (taxis) qui signifie "régulier” ou "ordonné”. Le concept
d’épitaxie a été défini et établi experimentalement pour la premiére fois par Royer en
1928 [143]. Deux cristaux de nature chimique différente sont dits étre en relation d’épi-
taxie lorsqu’il est possible de définir un plan cristallographique d’accolement commun,
et dans ce plan des directions cristallographiques communes. La relation d’épitaxie
se note en donnant les plans cristallographiques qui se superposent ainsi que deux
directions dans ces plans qui sont paralléles. L’épitaxie peut s’envisager entre deux
matériaux de méme structure cristalline ou de structures cristallines différentes [127].

Lors d’une croissance épitaxiale, le cristal de départ impose au dépot son orienta-
tion cristalline qui est conservée au cours de la croissance. L’homoépitaxie se rapporte
a la croissance d’un cristal sur un substrat de méme nature chimique et de méme
orientation cristallographique. L’hétéroépitaxie correspond a la croissance d’un cristal
sur un autre cristal de nature chimique différente mais possédant un certain nombre
d’éléments de symétrie communs au niveau de la structure cristalline. La condition né-
cessaire pour une hétéroépitaxie est donc que les deux matériaux aient d’une part des
structures cristallines proches et d’autre part un désacord paramétrique faible. Dans le
cas ol les structures cristallographiques sont trop différentes, le dépot est polycristallin
voire amorphe. Le contact épitaxique joue un roéle trés important thermodynamique-
ment (énergie d’adhésion) et structuralement (nature cristallographique de la phase
déposée) sur la croissance du cristal déposé. Lorsque le désaccord paramétrique est
quasi nul, la croissance va se faire en conservant une structure cristalline stable. Par
contre, si le désaccord est trop important, c’est le substrat, de plus grande épaisseur,
qui impose sa maille & 'autre matériau, du moins au voisinage de 'interface, on parle
dans ce cas d’épitaxie cohérente. Ce phénoméne entraine une contrainte biaxiale dans
le plan de la couche mince qui est répartie dans les deux matériaux. Le cristal doit
donc se déformer pour s’accommoder & son substrat ce qui peut entrainer la crois-
sance de phases allotropiques ou de structures stables mais déformées. Parfois, pour un
désaccord paramétrique important, le cristal déposé peut lui-méme préférer une autre
orientation cristalline ou une structure allotropique différente pour laquelle le désaccord
de maille sera beaucoup plus faible. Cependant, quand les paramétres de maille sont
trop différents, le dépdt emmagasine une énergie élastique importante et la formation
de défauts tels que les dislocations est favorisée, il en résulte souvent une rupture du
film [127,144]. T a été calculé par un modéle simple & une dimension que pour une
difference de paramétre de maille de 14 % entre le substrat et le dépot, les dislocations
se forment sans énergie d’activation [136].

Une faible sursaturation (cf. 3.2) & haute température pour des réactifs gazeux
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proches des valeurs d’équilibre [12,136] permet la réalisation de dépots épitaxiés.
Comme pour les films polycristallins, les films épitaxiés peuvent étre formés par une
nucléation suivi d’un mécanisme de croissance, soit par formation d’une monocouche
pour laquelle ’angle de contact entre le dépot et le substrat est nul, soit par dépot
d’atomes manquant de mobilité pour diffuser & la surface du substrat. Une troisiéme
possibilité existe par formation d’ilots se réunissant pour former un film monocristallin.
En hétéroépitaxie, les ilots sont libres de se former dans différentes orientations cris-
tallographiques ce qui conduit a la formation d’un polycristal. Cependant, le film peut
étre recristallisé en un monocristal a condition que 'union des différents ilots ait lieu
trés tot lors du procédé de dépot. Cette association est favorisée par une forte vitesse
de croissance (fort taux de nucléation) et la présence d’une quantité limitée de conta-
mination de surface qui tend & diminuer la mauvaise orientation des ilots en réduisant
le nombre des différents types de sites de nucléation préférentielle. En homoépitaxie,
la formation du monocristal est favorisée par une faible vitesse de dépot (faible taux
de nucléation) et un bon nettoyage du substrat afin d’engendrer la formation de nucléi
d’orientation identique.

Dans les deux cas d’épitaxie, les imperfections sont donc controlées par la surface
du substrat et peuvent étre minimisées par des techniques de préparation de surface
(attaque chimique préalable et/ou in situ). Généralement, le nombre de défauts pré-
sents dans le film augmente lorsque la vitesse de croissance augmente (augmentation
du taux de nucléation) et la température de dépot diminue (diminution de la mobilité
atomique). D’autres facteurs affectent aussi le bon déroulement de I’épitaxie comme
les régions de polycristallinité éventuelle du substrat et les contraintes thermiques ré-
sultant d'un gradient de température dans I’épaisseur du substrat [136].

Les dépots épitaxiaux sont utilisés pour la croissance de monocristaux et en couches
minces pour des applications électroniques. Différents types de semi-conducteurs (com-
posés III-V ou II-VI, ...) peuvent étre épitaxiés les uns sur les autres pour former
des hétérostructures de type Schottky, MIS, MNOS, etc. La perfection structurale est
importante dans les films épitaxiaux pour les applications des dispositifs électroniques
puisque la présence de défauts (fautes d’empilement, macles, dislocations, croissance de
pyramides. .. ) a une influence non négligeable sur les performances de ces dispositifs.
L’épitaxie réalisée par CVD permet de réaliser des couches minces monocristallines,
pratiquement couche atomique par couche atomique, avec une maitrise exceptionnelle
de la composition chimique, des qualités cristallographiques et de 1’épaisseur.

2.2.2.4 Autres structures

D’autres types de dépot beaucoup moins utilisés existent tout de méme. Des dépots
prismatiques résultant d’une croissance bidimensionnelle et des monocristaux de type
"whisker” (filaments orientés) issus de dislocations dont les vecteurs de Burgers sont
paralléles a la surface du substrat ont été synthétisés. Les dépots turbostratiques (Fig.
2.16a) obtenus a haute température sont des structures anisotropes ou les plans de
bases sont tous approximativement paralléles et un léger ordre cristallographique est
observé. Des dépots poreux et irréguliers en surface de type botryoide (structure ayant
I'apparence d’une grappe de raisin) et dendritique (agglomération éparse de petites
cristallites - fig. 2.16b) ont aussi été obtenus [136].
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Fic. 2.16 — Dépét turbostratique de nitrure de bore BN sur graphite (a) et dépot
dendritique de rhénium (b) réalisés par CVD [136]

2.2.3 Caractéristiques des dépots

I’adhérence du dépot sur le substrat est importante en particulier lorsque le dépot
est utilisé comme un revétement protecteur. Des zones du dépot adhérentes ou non-
adhérentes peuvent étre provoquées par des variations de flux gazeux au niveau du
substrat. Ainsi, des régions de fortes concentrations de contraintes peuvent exister au
niveau des frontiéres entre les zones adhérentes et non-adhérentes et causer une rupture
du film. Ces phénoménes peuvent étre liés aux différences de coefficients d’expansion
thermique entre le substrat et le dépot, a la transformation de phase d’un composé, a
la formation d’'un composé intermétallique a 'interface, a une porosité provoquée par
des dépots a gros grains, a la présence d’une couche d’oxyde a la surface du substrat
ou encore a une attaque chimique par les produits de la réaction. Il est possible de
s’affranchir de ces problémes par une étude thermodynamique des réactions possibles
entre le substrat et le dépot et/ou les produits de la réaction, une réduction de la
surface du substrat avant la phase de croissance, I’utilisation d’une couche intermédiaire
judicieusement choisie et une étape de refroidissement relativement lente [136].

L’épaisseur du dépot est dépendante de la surface du substrat et de son position-
nement. La non-uniformité du dépdt peut étre causée par des gradients thermiques a
la surface du substrat (surtout en régime cinétique) et par la diminution des réactifs
et la formation des produits de la réaction qui provoquent tous deux des mouvements
gazeux au niveau du substrat. La consommation des réactifs affecte la cinétique du
dépot quand le procédé est controlé par le transfert de matiére. Sous conditions de
controle cinétique par les réactions de surface, 'uniformité de I’épaisseur est favorisée
par une température de dépdt uniforme. Certaines techniques, comme la rotation ou
I'inclinaison du substrat et/ou 'agitation du mélange gazeux, permettent d’accroitre
I'uniformité. Il est aussi possible de mettre en place des cycles d’évacuation-injection
du mélange gazeux réactif pour obtenir des dépots uniformes [136]. Pour augmenter
I'uniformité du dépot en régime diffusionnel, la couche ¢ doit étre uniforme et son
épaisseur la plus faible possible. L’inclinaison du suscepteur o se trouve le substrat et
I'augmentation du débit total et donc de la vitesse des gaz sont couramment utilisés
pour uniformiser la vitesse de croissance [137]. Pour la croissance de SiC épitaxié, de
fortes dilutions sont généralement employées. A plus faible dilution, une optimisation
de la pression totale permet également une zone d’épitaxie plus importante.

Dans le cas de la formation d’alliages ou du dopage de semi-conducteurs, 1'unifor-
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mité compositionnelle de la couche est & prendre en compte. En effet, les cinétiques
de dépot des éléments ou composés sont différentes et provoquent une inhomogénéité
de composition paralléelement a la direction du flux gazeux lors du dépot. Une solution
a ce probléme est d’utiliser une technique CVD "pulsée” dans laquelle les précurseurs
sont injectés séquentiellement (dépot de microcouches successives de chaque élément)
ou simultanément (expérimentation plus complexe) [136].

2.2.4 Equipements

Le réacteur peut étre horizontal ou vertical. On distingue 2 types de réacteur CVD :
les réacteurs isothermes a "murs chauds” et les réacteurs a "murs froids” ot le chauffage
se fait directement au niveau du substrat. [’avantage d’un réacteur "murs chauds”
est de pouvoir traiter plusieurs piéces en méme temps, par contre il y a formation
du dépot sur les parois “chaudes” ce qui conduit a un appauvrissement des espéces
réactives dans la phase gazeuse. Dans un réacteur & "murs froids” , le dépot sur les
parois est peu important et les réactions en phase homogéne sont peu probables donc
les vitesses de croissances obtenues sont généralement plus importantes que dans un
réacteur a "murs chauds”. Dans certains cas, I'utilisation d’un réacteur a "murs chauds”
permet d’obtenir une meilleure décomposition des précurseurs et donc une vitesse de
croissance plus importante. Par ailleurs, dans un réacteur a "murs froids”, de forts
gradients thermiques existent et peuvent provoquer des re-circulations du meélange
gazeux par convection naturelle et/ou des effets de thermodiffusion qui induisent des
inhomogénéités au niveau du dépot (épaisseur, composition, ...) [137].

Pour certaines applications comme le revétement de piéces métalliques pour la mé-
canique par exemple, ['utilisation d’un procédé CVD thermique pose probléme a cause
des températures de dépot trop élevées qui engendrent des modifications structurales
et dimensionnelles des piéces a recouvrir. Différents procédés CVD et/ou des précur-
seurs plus réactifs (organométalliques) ont été développés afin de travailler a plus basse
température. Au niveau du procédé CVD, une solution technologique pour abaisser la
température de dépot est d’activer la réaction chimique en utilisant une source d’éner-
gie complémentaire. La source d’énergie peut étre par exemple une décharge électrique
qui permet d’ioniser les molécules dans la phase gazeuse (plasma) et ainsi produire des
espéces plus réactives (PACVD ou PECVD pour Plasma Assisted ou Plasma Enhanced
CVD). 11 est aussi possible d’utiliser un faisceau laser (LACVD pour Laser Assisted
CVD) qui va soit chauffer localement le substrat (processus pyrolytique) soit réagir et
étre absorbé par la phase gazeuse pour former des espéces de réactivité plus importante
(processus photolytique ou photochimique) [137,138|.

D’autres dénominations peuvent étre données aux différents types de procédés CVD
selon les conditions d’élaboration du dépot. Certaines dépendent de la pression qui
régne dans l’enceinte ol a lieu la réaction, soit atmosphérique (APCVD pour Atmos-
pheric Pressure CVD), a haute pression (HPCVD pour High Pressure CVD) ou encore
a basse pression (LPCVD pour Low Pressure CVD). D’autres tiennent leur nom de la
nature organométallique des précurseurs (MOCVD pour Metal Organic CVD) ou de
la température de dépot (HTCVD pour High Temperature CVD).

2.2.5 Applications

Avant toute chose, il faut cibler les objectifs liés a I'utilisation et aux fonctionnalités
du produit final (substrat et dépot) [137] :
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— Quels type, composition, épaisseur et microstructure du matériau sont nécessaires
pour 'application visée ?

— Quelles sont les conditions de traitement acceptables (température, pression, com-
position de la phase gazeuse, ...) pour le substrat lui-méme ainsi que pour le dépot
durant la phase de dépot ?

— Quelles sont les contraintes liées a la géométrie et les dimensions du substrat ?

A partir des réponses apportées a ces questions, il est possible de déterminer le type de
réacteur CVD et les précurseurs gazeux a utiliser ainsi que les conditions opératoires
de dépot les plus favorables a 'obtention du produit final désiré.

Au niveau des applications, la CVD est utilisée dans de trés nombreux domaines
tels que les revétements durs anti-abrasion en mécanique (outils de coupe, ...), pas-
sivants (anti-corrosion), isolants ou réfractaires, les dispositifs électroniques a I’état
solide et de conversion d’énergie, I’élaboration et le dopage de couches épitaxiales en
microélectronique, la rétention des produits issus de la fission nucléaire, les capteurs
photovoltaiques (collecteurs d’énergie solaire), la supraconduction, la préparation des
fibres et 'infiltration dans la matrice pour les matériaux composites utilisés dans 1’aé-
ronautique [137,139].

2.3 Etat de I'art de I’élaboration d’AIN par CVD

Dans cette partie, les différents travaux déja effectués sur I’élaboration d’AIN par
dépot chimique en phase vapeur seront pris en considération et les études théoriques
ainsi que les conditions expérimentales pour la croissance d’AIN polycristallin et épi-
taxié seront mises en évidence. [.’étude portera plus particuliérement sur le systéeme
Al-N-CI-H et sur la formation de couches monocristallines par épitaxie.

Plusieurs études thermodynamiques ont été menées sur le systéme Al-N-CI-H [21,84,
85,89,145-147] et AI-N-Br-H [145] afin d’évaluer par une approche thermodynamique
les mécanismes liés a la croissance d’AIN par CVD en chimie halogénée.

2.3.1 Les matériaux du réacteur

De maniére générale, I’élaboration de couches d’AIN par CVD est réalisée sur un
substrat chauffé (500 a 1500°C) dans une enceinte verticale ou horizontale fabriquée
dans un matériau réfractaire (quartz, graphite, mullite, ...). Tout d’abord, il est im-
portant de noter que d’aprés les études de Nickel et son équipe [146], la formation de
composés d’additions de type AlCl3.NHj (4 couplée a l'utilisation d’un réacteur non
métallique favorise la conversion quasi compléte du chlorure d’aluminium en AIN. En
effet, le métal (Fe > Cu > Pt) catalyse la dissociation thermique de NHj selon la
réaction 2 NHj ) — Na(g) + 2 Hy (4. D’autre part, les analyses thermodynamiques
plus récentes de Kumagai et ses collaborateurs [84, 85| ont démontré que 'utilisation
d’un réacteur en quartz est possible malgré la réaction violente d’AlCl ) (formé en
relativement faible proportion lors de la réaction de chloruration in situ de Al) avec le
quartz.

2.3.2 Les précurseurs d’aluminium

Généralement, les précurseurs d’aluminium peuvent étre minéraux (AlCl3, AlBrs,
AlF3) ou organométalliques de type AIR3 ou R est un groupement alkyle (Al(CHj)s,
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Al(CyHs)3, Al(CHy- CH-(CHs)a)s, -..). Dans la littérature, la distinction entre les dif-
férentes techniques est réalisée en particulier par rapport au type de composé de 1'alu-
minium qui est utilisé [53]. En effet, le composé de ’aluminium peut étre un organomé-
tallique [102-104], un halogénure d’aluminium [12,15,21,29-32,38,52,54,78-94,96,119,
120, 145-163], un composé d’addition minéral (A1X3.NH3) [118,121,122,164-170| ou
organométallique de type chlorure d’aluminium-alkylamine (Cl3AI-NH,R) [171]. Dans
tous les cas, le composé est vaporisé et transporté par le gaz vecteur sauf s’il se trouve
déja sous forme gazeuse.

Le chlorure d’aluminium AlCl; est le plus souvent utilisé car son prix est bon
marché par rapport aux précurseurs organométalliques [53]. Les composés organomé-
talliques de Paluminium sont trés inflammables et explosifs [80] ce qui limite aussi
leur utilisation pour des raisons de sécurité. Quant au composé d’addition liquide
AlCl13.NHj3, malgré une tension de vapeur saturante plus faible que celle du chlo-
rure [53], il est relativement instable en composition, trés hygroscopique et pose pro-
bléme en terme de contamination du dépot par des impuretés non-controlées comme
le chlore [80]. Le chlorure d’aluminium AlCl3, solide & température ambiante, est su-
blimé [12,15, 54, 96,119,120, 122,146-161] ou fabriqué in situ en faisant réagir Cl, (4
sur une charge solide d’Al (= 650°C) (21, 81, 83|, HCl 4 sur de I'aluminium liquide
(1000°C) [78-80] ou solide (~ 500°C) [29-32, 38,52, 82,84-94,162| ou SiCly (5 sur Al
solide (520°C) [172].

Le principal avantage de la synthése in situ des chlorures d’aluminium réside dans
la pureté chimique obtenue puisque le solide AICl3 est hygroscopique et difficile & pu-
rifier. Cette technique offre aussi la possibilité de controler les paramétres du procédé
d’épitaxie et permet d’éviter I'utilisation d’un précurseur d’aluminium difficile & mani-
puler [80]. Cependant, cette constatation est & nuancer par I'utilisation des gaz corrosifs
et toxiques comme Cly; ou HCI lors de cette synthése.

La chloruration un situ d’'une charge d’aluminium a fait 'objet d’études thermody-
namiques [21,84, 85| et a déja été mise en ceuvre |21,29-32, 38,52, 78-94,162|. D’aprés
les calculs thermodynamiques réalisés, il est clair que le composé gazeux AlICl; (4 (et
son dimére Al,Clg (4)) est largement prépondérant a basse température (< 800-900°C)
et que le composé AlCl 4 devient majoritaire lorsque la température augmente. Une
augmentation de la température ou une diminution de la pression totale au niveau
de la charge d’aluminium lors de la chloruration entraine une augmentation du rap-
port AlCI ;) /AICl5 4y [21]. 11 est important de noter également que la présence des
especes AlCl (4 et AlCly (4, formées & partir de 750°C environ, semblent permettre
d’augmenter sensiblement le rendement de la réaction avec NHj (4) puisque cette réac-
tion des “sous-chlorures” d’aluminium avec NHj (4 est plus facilement réalisable qu’avec
AlCl3 (4 [21,80,146|. Etant donné la réaction violente de AICI (4 avec le quartz et les si-
mulations thermodynamiques réalisées, I’étape de chloruration in situ est généralement
réalisée & 500 °C pour synthétiser majoritairement AICl; 4 [84,85].

2.3.3 Les précurseurs d’azote

L’azote Ny étant trop stable et I’hydrazine trop réactif, toxique et se décomposant
rapidement en azote, hydrogéne et ammoniac sous ’action de la chaleur, I’'ammoniac
est le seul précurseur d’azote utilisé pour les dépots d’AIN par CVD. L’azote pourrait
étre utilisé en CVD pour la synthése d’AIN mais & trés haute température ou dans des
procédés ou I'énergie d’activation de la réaction chimique est apportée par un source
complémentaire & 1’énergie thermique (c¢f. PECVD, ...2.2.4).
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2.3.4 Etude bibliographique du procédé CVD dans le systéme
Al-N-CI-H

Globalement, la réaction chimique menant au dépot du film d’AIN a lieu selon la
réaction suivante :

AlCls ) + NH;(y) — AIN + 3 HCl ) (2.3.1)

2.3.4.1 Effet de la température

Le composé AIN est steechiométrique indépendamment de la température au dessus
de 900°C et sa densité ainsi que ses parameétres de maille sont également stables a
partir de 900°C [12]. Quelque soit la pression totale dans le réacteur, la vitesse de
croissance d’AIN augmente lorsque la température varie entre 550 et 1000°C environ
[12,54,148,150] (Figure 2.17) puis diminue & plus haute température sans doute par
un phénoméne de nucléation homogéne dans la phase gazeuse (12,119,120, 122, 140,
147-150,159, 165, 173|. D’aprés d’autres travaux, cette diminution ne serait pas assez

significative et pourrait simplement correspondre au régime de transport de matiére
[13,148,159].
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F1G. 2.17 — Influence de la température sur la vitesse de croissance d’AIN [150]

Cependant d’apreés les recherches de Lee et ses collaborateurs [147], la contribution
majeure a cette diminution serait thermodynamique et s’explique par la grande stabilité
thermodynamique a haute température de AlCl ;) par rapport a AIN (Figure 2.18).
Cette hypothése est soutenue par la publication de Timoshkin et al. [174] qui relate un
arrét de dépot d’AIN aux environs de 1227 °C di a la formation du mélange AIC! (4 +
2HC () +1/2Ny () +1/2H> (4), qui est la combinaison la plus stable des espéces gazeuses
a cette température.
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F1G. 2.18 — Simulation thermodynamique du rendement d’AIN en fonction de la tem-
pérature |147]

A basse pression, les couches d’AIN sont obtenues sous forme de poudres & basse
température et en polycristaux a plus haute température. Lorsque la température aug-
mente, la morphologie des dépots est de forme sphérique, puis lamellaire et enfin fa-
cettée [12,150]. Selon Chu et Kelm [165], la taille des cristallites augmente avec la
température lors du dépot d’AIN sur Si a partir du composé d’addition AlCl3.NHs.
Cependant, selon leurs collaborateurs Noreika et Ing [120], les cristallites deviennent
plus petites lorsque la température passe de 900 a 1350°C et le degré d’orientation cris-
talline culmine vers 1150°C lorsque le dépot sur Si a lieu a partir d’AlCl; et de NH3 ()
en présence d’Hj (4. La cristallinité dépend de la température de dépot sur le substrat :
lorsque celle-ci augmente, la perfection cristalline croit mais la vitesse de dépot dimi-
nue [119,150]. Par contre, d’autres auteurs [147] observent que le degré d’orientation
cristalline augmente lorsque la température diminue. Les travaux de Suzuki et Tanji
montrent que les dépots d’AIN sont géneralement orientés (1120) et (1013). D’apres
Roman et al. [54], sur un substrat de saphir un changement d’orientation de (1011)
a (0002) a lieu lorsque la température augmente. Sur graphite, orientation préféren-
tielle passe de (0002) a (1010) puis a (1120) lorsque la température augmente [12].
Selon les travaux de Dollet et Casaux [13,15], des dépots orientés (1122) et (1120) sont
respectivement obtenus a basse et haute température.

Une croissance colonnaire est observée lors de la croissance de couches d’AIN épi-
taxiées par HVPE [88,90,91]. La croissance est fortement influencée par la température
de dépodt (Fig. 2.19) : des ilots hexagonaux sont observés en surface |32,52] pour des
températures inférieures & 1100°C et leur taille augmente avec la température [30,86,90]
et ’épaisseur de la couche [38|. Une augmentation de la température de dépot entre 950
et 1100°C provoque une légére augmentation de la vitesse de croissance du film [86]. Une
augmentation de la température de dépot semble provoquer une diminution de la rugo-
sité et la formation d’une surface lisse [88,90] présentant des marches atomiques [92,93|.
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Fic. 2.19 — Morphologie de surface du dépot d’AIN & 950 °C (a), 1000 °C (b), 1050
°C' (¢), et 1100 °C (d) |86]

2.3.4.2 Effet de la pression totale

Selon Suzuki et Tanji, le dépot d’AIN a basse pression permet non seulement une
augmentation de la vitesse du gaz donc de l'alimentation en espéces réactives mais
aussi une diminution de la concentration des réactifs gazeux pour éviter la nucléation
homogeéne [93,150]. Nagashima et al. réalisent les dépots d’AIN & pression atmosphé-
rique pour se trouver en conditions de régime de transport de matiére [92]. La vitesse
de croissance augmente puis diminue ensuite lorsque la pression augmente [150] (Fi-
gure 2.20). Selon Roman et al., & basse pression, la vitesse de croissance diminue par
rapport & une pression atmosphérique ou une haute pression [54]. Cependant, a basse
pression, la vitesse de croissance augmente lorsque la pression totale diminue [21,147].
Une diminution de la pression totale semble accroitre la qualité cristalline et I'orienta-
tion préférentielle des dépdts [150]. Mais selon Lee et al. [147], la cristallinité semble
augmenter avec la pression. D’aprés Goto et al., 'orientation préférentielle sur graphite
passe de (1120) a (1010) puis a (0002) lorsque la pression augmente [12].
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F1G. 2.20 — Influence de la pression totale sur la vitesse de croissance d’AIN [150]
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2.3.4.3 Meécanismes de dépot

Selon les calculs de Nickel et son équipe [146], la réaction entre AlCI; (5) et NHg () est
possible a partir de 600°C. La formation du complexe AlCl3.NHj3 (4) semble empécher
la dissociation de NHj 4 et ainsi augmenter le rendement de dépot [146, 150], mais
favorise la production d’AIN amorphe. Cependant d’aprés les travaux de Lewis [121],
la décomposition du composé d’addition a lieu a4 des températures supérieures a 600°C.
Selon Arnold et al. [148], le complexe AICl3.NHj (4 provoque une diminution de la
vitesse de dépot d’AIN en régime cinétique a basse température et nécessite donc une
dissociation préalable pour augmenter le rendement. La dissociation du composé est
favorisée par une forte dilution et une augmentation du temps de résidence [148].

Les chercheurs Allendorf et Osterheld [175] ont démontré I'existence du composé
Cl,BNH,; (4 par spectrométrie de masse dans des conditions de dépot CVD de BN
a partir de BCl3 (4 et NH3 (5. Ce composé se forme rapidement et semble jouer un
role majeur dans les réactions en phase gazeuse mais posséde une faible réactivité a
la surface du substrat (coefficient de collage faible pour les composés saturés). Sur la
base de ce résultat, par analogie, Dollet et al. [155] ont proposé un mécanisme reposant
sur la compétition entre deux réactions chimiques lors du processus de dépot a haute
température et basse pression; d’une part I'adsorption et la réaction de AlCls ) et
NHj3 (4) et d’autre part la formation en phase gazeuse du composé Cl,AINH; (o) qui
s’adsorbe a la surface du substrat et forme ensuite AIN solide. De plus, Timoshkin
et son groupe de recherche |174] ont démontré, par des calculs ab-initio, la stabilité
a haute température du composé ClAINH; 4y formé a partir du composé d’addition
AlCl3.NHj () par perte d’une molécule d’'HCI (4. La formation de composés du méme
type dans le systéme Al-N-Br-H a aussi été soulignée par Pauleau et al. [163].

Sous condition d’excés en NHj (4, AlCl3 (4 semble étre le réactif limitant. La vitesse
de croissance est directement proportionnelle au débit d’AlCls () [13,80,86,87,91,92,
122,147,150, 159] ce qui est en accord avec la modélisation thermodynamique réalisée
par Kumagai entre 500 et 1500°C pour un rapport V/III (ou N/Al) égal a 1 [89].
L’épaisseur du dépot augmente donc avec le débit d’AlCl3 (4), la surface est quasi-lisse
pour un débit faible et la rugosité augmente lorsque le débit augmente (Figure 2.21).
En d’autres termes, la rugosité augmente avec I’épaisseur et la vitesse de dépot. Le
degré d’orientation cristalline augmente avec le débit d’AlCl; 4 [147]. Par ailleurs,
la vitesse de croissance augmente fortement lorsque la distance entre la sortie de la
chambre de chloruration et le substrat diminue. Ces résultats obtenus par Kumagai et
al. |86] ont montré que la croissance d’AIN est limitée par le transport de matiére a
1100°C sous pression atmosphérique. Des dépots rugueux sont obtenus lorsque cette
distance “chlorurateur-substrat” est faible (=~ 25 mm) alors que des dépots lisses sont
obtenus pour une distance plus élevée (=~ 55 mm) [86].
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F1G. 2.21 — Influence du débit de AlCls (4 sur la vitesse de croissance et la rugosité
du dépot [87]

Thermodynamiquement, NHj se dissocie en 2 NHg ) — No(g) + 3 Hy(y) a des
températures inférieures a celle o AIN est la seule phase condensée ce qui limite le
rendement de dépot. Mais ce probléme est contourné par la formation du composé
d’addition AlCl3.NHj3 () stable et par I'utilisation d’un réacteur non métallique [146].
D’ailleurs, un excés de NHjz ;) dans la phase gazeuse minimise les lacunes en azote
dans le cristal ’AIN [119]. A basse pression, si le débit d’ammoniac augmente pour
un débit total constant, la vitesse de croissance augmente [150], et de méme lorsque
le rapport Ar(5)/NHj 4 diminue le rendement augmente [21]. Au contraire, Arnold
et al. [148] mettent en évidence par calculs thermodynamiques et expérimentalement
une diminution de la vitesse de croissance d’AIN lorsque lorsque le débit de NHj )
augmente pour un débit d’AlCls ;) constant. De méme, Dollet et al. [155] observent
cette tendance a basse pression (1 Torr) et & haute température (950 a 1100°C) dans
un réacteur CVD a murs chauds. Yamane et son équipe |87] ont eux aussi observé, a
pression atmosphérique et en présence d’Hj (4), une diminution rapide de la vitesse de
croissance lorsque le rapport V/IIT augmente pour une valeur fixe de AlCl; 4 (Fig.
2.22). Ce phénoméne n’est pas en accord avec leurs calculs thermodynamiques qui
prévoient des fortes vitesses de croissance pour un rapport V/III supérieur a 1 [89] mais
ils attribuent ce phénomeéne a un dépot en amont du substrat. Selon les expériences de
Bugge et al., le débit d’ammoniac a peu d’influence sur la vitesse de croissance pour un
rapport N/Al supérieur a 50 [80]. De plus, 'ammoniac joue aussi un role particulier au
niveau de 'orientation préférentielle des films polycristallins. En effet, pour un débit
croissant en NHjy (4 l'orientation cristalline sur un substrat de silicium (111) passe de
(1120) a (0002) en passant par (1122) et (1011) [13,15,155].

La température de dépot correspondant au maximum de vitesse de croissance dimi-
nue lorsque le rapport N/Al augmente [12]. La rugosité [87] et le taux de chlore dans le
film [12] diminuent rapidement lorsque le rapport V/III augmente. Le domaine d’ob-
tention de dépots facettés obtenus a haute température et a basse pression s’agrandit
lorsque le rapport N /Al diminue [12].
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Fi1G. 2.22 — Influence du rapport V/III (ou N/Al) sur la vitesse de croissance et la
rugosité du dépot |87|

Une augmentation du débit de gaz vecteur (Ar g, ...) provoque une diminution du
temps de résidence et donc une diminution du rendement de dépot [148]. En I'absence
de Hj (4, il a été observé une vitesse de dépot négligeable et une quantité importante
de chlorures se condensant sur les parois du réacteur. La présence de Hy 5), méme a
un débit trés faible, suffit & améliorer le rendement de dépot et a réduire la pollution
de l'installation [21].

Les réacteurs CVD utilisés pour D’élaboration d’AIN sont généralement fabriqués
dans un matériau réfractaire non métallique. Dans le systéme Al-N-CI-H, les précur-
seurs les plus couramment utilisés sont le chlorure d’aluminium et ’ammoniac.

Des poudres sont obtenues a basse température alors que des polycristaux sont obser-
vés a haute température. L’ augmentation de la température de dépot provoque une aug-
mentation de la vitesse de croissance puis une diminution au dessus de 1000°C. Cette
diminution aurait pour origine le régime de nucléation homogéne et/ou une instabilité
thermodynamique d’AIN par rapport a AlCl 4. De manicre générale, la cristallinité
semble augmenter avec la température. L’orientation préférentielle des dépdts corres-
pond a un plan semi-polaire ((1122), (1011), ...) a basse température et non-polaire
(1120) @ haute température (sauf dans le cas de lépitazie).

La croissance d’AIN a basse pression permettrait une augmentation de la vitesse du
gaz (Ualimentation en espéces réactives) et une diminution de la concentration des ré-
actifs gazeux pour éviter la nucléation homogéne. Une pression atmosphérique pourrait
cependant permettre de se trouver dans un régime de transport de matiére plus favorable
a la croissance. Dans la littérature, les effets de la pression restent peu expliqués et sont
souvent contradictoires en terme de vilesse de croissance et de cristallinité. La vilesse
de croissance semblerait augmenter puis diminuer lorsque la pression augmente.

La formation de composés tels que AlCl.NHs g et ChAINH; ) est supposée.
AlCl3.NH3 () ne semblerait pas étre propice a la croissance épitaziale. Par contre, le
composé ClAINH; (4 pourrait jouer un role a haute température et permettrait d’ex-
pliquer certains mécanismes. La formation de ces composés permettrait de stabiliser
NH;s 4y qui semble se dissocier rapidement du poinl de vue thermodynamique. L’in-
fluence globale du débit de NHs 4 est difficile a déterminer et semble dépendre des
conditions opératoires (I, P). Sous condition d’excés en ammoniac, AlCly 4 semble
étre le réactif limitant car la vitesse de croissance d’AIN est directement proportionnelle
au débit d’AlCly ). L’hydrogéne semble permettre une amélioration du rendement de
dépot.
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2.3.5 Caractéristiques des couches AIN épitaxiées
2.3.5.1 Qualité cristalline et chimique

Dans la littérature, les couches épitaxiées d’AIN sont élaborées au dessus de 900°C
[78,79,119] sur des substrats de saphir, de carbure de silicium et de silicium. L’orien-
tation de la couche AIN épitaxiée est (0001) sur saphir (0001) [12,78,122], sur SiC
(0001) ou sur Si (111) [12,120]. Le dépot est d'une bonne qualité chimique et cris-
talline lorsque les précurseurs gazeux sont des gaz de haute pureté [79]. La qualité
optimale de la couche est obtenue lorsque les flux gazeux sont quasi-laminaires [79]. La
formation d’un monocristal d’AIN est fortement dépendante de la nature du substrat
et de sa qualité cristalline.

Généralement, le cristal obtenu est transparent, jaune pale, parfois brun ou bleu
(en cas de présence de Al,OC) [78]. Les dépots peuvent étre laiteux (changement de
réflectivité di & une variation de la topographie de surface [79,80]) en dessous de 600°C
et bleu transparent au dessus de 600°C sur Si. Ils peuvent aussi varier du blanc au jaune
puis au brun (enrichissement en Al [66,79,80]) lorsque la température augmente [54,79]
ou lorsque le rapport V/IIT diminue [12,80,91]. Les couches épitaxiées d’AIN obtenues
par HVPE a 1100°C sur SiC ou saphir sont lisses et transparentes avec un aspect miroir
et une certaine irrisation [29,30,90]. Pour des températures supérieures a 1100°C, le
dépot AIN croit uniformément et donne un aspect miroir en surface [86,88,90]. Au
contraire a des températures de dépot inférieures a 1000°C, un aspect opaque de la
couche est obtenu [88,90,91].

La qualité chimique et cristalline peut étre limitée par des inclusions dans le mo-
nocristal d’AIN :

- Une pollution de type chlore Cl apparait a faible température (< 900°C) et pour
un rapport N/Al faible [12].

- Une pollution en oxygéne O peut avoir lieu et semble provenir de la réaction entre
les chlorures d’aluminium et le quartz (SiO,) qui est accélérée en présence d’Hy (4 [79)].
Cette pollution provoque une diminution de la conductivité thermique d’AIN [12,34,
146]. La présence d’oxygéne peut étre mise en évidence sur les clichés de diffraction des
rayons X par des valeurs des paramétres de maille différentes et un élargissement des
raies [78].

- Une pollution en silicium Si peut provoquer des contraintes de tension par incor-
poration dans le film [32].

De nombreuses fissures existent dans les dépots épitaxiés d’AIN sur saphir et SiC
du fait de la différence de parameétres de maille et de coefficients d’expansion thermique
entre les deux matériaux [86] en particulier lors de la phase de refroidissement [80]. Ces
différences entre les deux matériaux provoquent un état de contrainte du film d’AIN
qui engendre la formation de dislocations puis de fissures. Une faible différence de
paramétre de maille [78,81] et de coefficient d’expansion thermique [54,78,136] entre le
substrat et la couche d’AIN sont donc nécessaires pour réduire la contrainte résiduelle
a linterface et limiter les phénoménes de rupture du film. Un refroidissement lent
est essentiel car il minimise la contrainte a 'interface liée & la contraction thermique
différentielle et permet d’éviter les fissures et I’écaillage du film [78,79|. A noter que
I'épaisseur critique d’une couche d’AIN sur SiC 6H n’est que de 4,6 nm [176]. Pour
une épaisseur inférieure a ’épaisseur critique, I’épitaxie est dite cohérente c’est-a-dire
que le paramétre de maille imposé par SiC est parfaitement respecté dans le film mince
d’AIN. Au-dela de cette épaisseur critique, un phénomeéne de relaxation plastique a lieu
et provoque la formation de dislocations. Des dépots d’AIN sans fissures apparentes ont
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tout de méme été réalisés sur des substrats de SiC et de saphir de diameétre 2" |32,38|.
Sur des substrats de diamétre 2”7 et 37, les épaisseurs maximales des couches AIN sans
fissures sont de 75 pm sur SiC et 15 pm sur saphir [52]. L’aspect de surface du wafer
AIN /saphir est convexe ce qui démontre un état de compression de la couche d’AIN [32].
La courbure entre le centre et 'extrémité du dépot est inférieure a 50 pm pour les wafers
d’AIN/SiC de 27 et 3” et inférieure & 200 pm pour les wafers d’AIN /saphir de diamétre
2" [32,52].

La préparation de surface du substrat (attaque chimique et/ou traitement ther-
mique [15,78,79,87,120,136,159,165|) est importante car elle favorise la nucléation hé-
térogéne qui permet une croissance épitaxiale [78]. Une réaction rapide entre AlCl; (4 et
NH;3 (4) en phase homogene provoque une non-uniformité du dépot et une réduction de
la zone d’épitaxie de bonne qualité [79]|. La qualité cristalline du dépot d’AIN épitaxié
est dépendante de la qualité cristalline initiale du substrat utilisé [29,38]. Les substrats
de mauvaise qualité sont normalement associés a des pyramides hexagonales dans les
couches épitaxiées [79,81,136]. Il a aussi été observé que certains défauts du substrat
SiC comme des trous de petite taille sont recouverts par la couche d’AIN [38,52|. L uti-
lisation de templates d’AIN (couches AIN de quelques microns d’épaisseur épitaxiées
sur des substrats monocristallins) et de techniques de croissance par étapes semblent
permettre une augmentation de la vitesse de croissance et de la qualité cristalline des
dépots d’AIN [94,95]. Par ailleurs, la vitesse de croissance est aussi dépendante de la
nature du substrat [54].

En épitaxie, la mosaicité du réseau est étudiée par diffraction des rayons X pour
estimer la qualité cristalline des monocristaux élaborés. La mosaicité (Fig. 2.23) cor-
respond a la désorientation du monocristal autour d’une direction particuliére (dans
notre cas la direction [0001]).

st 4 axec(0001)
!
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F1G. 2.23 — Représentation schématique de la mosaicité dans un dépot hexagonal €pi-
tazié selon la direction (0001) : inclinaison du réseau (tilt) en rouge et torsion du réseau
(twist) en bleu.

Lorsque la température de dépdt augmente, la valeur de largeur des pics a mi-
hauteur (FWHM pour Full-Width at Half Maximum) des plans (0002) et (1010) di-
minue ce qui signifie que la mosaicité diminue et que la qualité cristalline est amé-
liorée [30,86]. Une température de dépot élevée (900°C sur SiC [30] et 1100°C sur
saphir [86]) est essentielle & la réalisation des monocristaux d’AIN de bonne qualité.
La qualité cristalline semble augmenter jusqu’a 1500°C |93, 96| puis se détériorer a
partir de 1550°C sans doute & cause de la décomposition de la couche d’AIN et/ou
du substrat de saphir & haute température [96]. Généralement, les valeurs de FWHM
des pics (1010) (torsion du réseau) sont plus importantes que celle des pics (0002)
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(inclinaison du réseau) quelque soit la température de dépot |32, 84, 86]. Les valeurs
de FWHM d’AIN sur saphir sont toujours supérieures a celles obtenues sur SiC, ce
phénomeéne est sans aucun doute lié & la différence de paramétre de maille qui est plus
importante entre AIN et saphir qu’entre AIN et SiC [86]. La qualité cristalline diminue
lors de I'augmentation de la pression partielle d’AlCls (,) [86,87] et de la diminution
du rapport V/III [87] et de la distance entre le chlorurateur et le substrat [86]. En
d’autres termes, elle se détériore lorsque la vitesse de croissance augmente [88,90] et
devient mauvaise au dessus de 10 ym.h~! [86]. La qualité cristalline diminue aussi avec
I'épaisseur du film [91]. Les meilleures qualités cristallines obtenues par HVPE dans la
littérature sont reportées dans le tableau 2.1.

Valeurs de FWHM (arcsec) Vitesse
’ Année ‘ Substrat ‘ T (°C) ‘ P (Torr) | (0002) ‘ (1012) ‘ (1010) | (um.h~1) | Reéférence
2002 SiC 61 900 760 60 - - 6 [30]
2008 saphir 1500 760 103 - 828 7 [96]
2007 template HVPE 1450 15-30 351 781 - 14 [93]
2006 template MOCVD | 1000-1100 40 24 - - 1,5 [91]

TAB. 2.1 — Meilleures qualités cristallines obtenues par HVPE dans la littérature

Les densités de dislocations dans les monocristaux d’AIN peuvent étre estimées a
partir d’une analyse par diffraction des rayons X [177,178|. Les valeurs de FWHM des
pics symétriques (0002), correspondant a une inclinaison du réseau par rapport au plan
(0001), peuvent permettre une estimation de la densité de dislocations vis. De la méme
maniére, les valeurs de FWHM des pics asymétriques (1012) ou (1010), correspondant
a4 une torsion du réseau autour de 'axe cristallographique [0001], peuvent étre utilisées
pour estimer la densité de dislocations coin [32,84,87|. Deux tendances sont observées
a partir des valeurs de FWHM (1012) et (0002) lorsque la qualité cristalline augmente
(Fig. 2.24). Au départ, les densités de dislocation vis et coins diminuent simultanément
jusqu’a atteindre une valeur limite ce qui démontre une conservation du volume de
distorsion du réseau. Notons que la valeur du rapport FWHM (1012) / FWHM (0002)
correspondant a cette diminution simultanée est comprise entre 1,2 et 1,7 ce qui est
proche du rapport ¢/a = 1,6 d’un cristal d’AIN [32]. Ensuite, en dessous de ces valeurs
limites, on observe uniquement la diminution des valeurs de FWHM (0002) ce qui
démontre que, lorsque la qualité cristalline augmente encore, la densité de dislocations
vis continue & diminuer alors que la densité de dislocations coins reste inchangée [32].
Par ailleurs, une variation de la pression partielle de AlCl;s ;) ou du rapport V/III
ne semble pas affecter les valeurs de FWHM des pics asymétriques (1010) et donc
pas non plus la densité de dislocations coin [87]. Au contraire, une augmentation de
la pression partielle de AICls (4 ou une diminution du rapport V/III provoque une
augmentation des valeurs de FHWM (0002) et donc une densité de dislocations vis
plus importante [87]. Pour des couches AIN d’environ 10 pm d’épaisseur élaborées sur
saphir, les densités de dislocations vis obtenues sont comprises entre 5.107 et 2.10%
cm™?2 et la densité de dislocations coins autour de 10? cm™2 [32].
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F1G. 2.24 — Variations des valeurs de FWHMSs (1012) par rapport (0002) [32]

2.3.5.2 Rugosité

Il a été observé que la rugosité de la surface augmente avec la vitesse de dépot
[80,86,88,90,91] et I’épaisseur de la couche |30,38] mais ne dépend pratiquement pas de
la température de dépot [30]. Mais selon d’autres auteurs [88,90,93], une augmentation
de la température de dépdt provoque une diminution de la rugosité et la formation
d’une surface lisse pouvant présenter des marches atomiques. Pour des vitesses de
croissance élevées, la mobilité de surface des espéces gazeuses diminue beaucoup ce
qui conduit & une augmentation des réactions homogenes entre AlClz (4 et NHj ()
et de la rugosité [90,91]. La rugosité semble pouvoir étre réduite grace a un effet de
gravure par I'hydrogéne Hj (4 durant le procédé de croissance [88,90]. Des marches
atomiques ont été observées a la surface de dépots réalisés a 1200°C avec une vitesse de
croissance de 2,1 pm.h~! [90]. Un polissage de la couche AIN est possible pour réaliser
des monocristaux de surface lisse de type “epi-ready” (obtention d’une rugosité rms
comprise entre 3 A et 3 nm) [38,46,52].

2.3.5.3 Caractéristiques électriques

Dans la littérature [29-31,38, 52|, des caractérisations électriques ont été faites sur
des templates AIN sur SiC. Les contacts sont réalisés en Ni sur la couche AIN et en In
sur la face arriére du substrat de SiC. Le courant électrique traverse le template et la
resistivité mesurée correspond a celle d’AIN qui est le matériau le plus isolant. Il est
important de noter que les couches d’AIN épitaxiées de la littérature comportent sans
aucun doute une assez forte concentration en oxygéne (dopage non controlé) ce qui a
une influence sur leurs propriétés électriques.

Pour une couche mince d’AIN d’épaisseur 0,35 pm sur SiC 2", les mesures électriques
réalisées entre 200 et 700 K ont mis en évidence une résistivité d’environ 10° Q.cm a
300 K et 10° Q.cm a 700 K avec des énergies d’activation calculées de 0,26 eV et de
0,55 eV (Fig. 2.25a) |29]. Tl a d’ailleurs été reporté que les lacunes en azote N dans les
couches d’AIN sont des donneurs triples avec des énergies d’activation correspondantes
de 0,2; 0,5 et 0,9 eV [29,179].
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F1G. 2.25 — Mesures de résistivités entre 200 et 700 K d’une couche d’AIN de 0,35 ym
d’épaisseur [29] (a) et entre 300 et 700 K d’un film d’AIN de 1 um d’épaisseur [30]

(b)

La résistivité d’une couche AIN d’épaisseur 1 pm obtenue a 900°C sur SiC varie
de 4.10" Q.cm a 300 K a 10° Q.cm a 700 K [30]. La valeur de I'énergie d’activation
correspondante est d’environ 0,74 eV (Fig. 2.25b) [30].

Pour des dépots épitaxiées épais sur SiC 2", les résistivités observées sont de 10!
Q.cm a 300 K a 10° Q.em a 600 K [38]. La résistivité de couches épaisses d’AIN a
température ambiante sont de 4.10 Q.cm et de 3.10'! pour des épaisseurs de 2 pm et
20 pm respectivement. La résistivité semble diminuer lorsque 1’épaisseur de la couche
d’AIN augmente cependant ce phénoméne n’est pas expliqué. Les énergies d’activation
obtenues se situent entre 0,71 et 1,28 eV [52].

Pour un échantillon d’AIN de 300 pm d’épaisseur déposé a 1000-1100°C sur un
substrat d’AIN fabriqué préalablement par HVPE, les résistivités mesurées excédent
10® Q.cm a 300 K et 10° Q.cm & 500 K pour une énergie d’activation d’environ 0,45
eV [31].

2.3.5.4 Caractéristiques optiques

Les films d’AIN sur saphir obtenus par HVPE sont transparents dans la région
spectrale de l'ultraviolet (UV). La valeur de coupure de transmission optique (Fig.
2.26a) mesurée est proche de 210 nm (E; ~ 5,9 eV) et cette valeur dépend fortement de
la qualité cristalline de la couche d’AIN [32]. Ces mesures de transmission optique d’AIN
sur saphir ont révélé une transmission d’environ 65 % & 300 nm pour une épaisseur de
12 pm d’AIN ainsi qu’une transparence optique comprise entre 40 et 100 % autour de
250 nm [32, 38, 52].
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F1G. 2.26 — Transmission optique d’une couche de 0,5 pm d’AIN sur saphir [32] (a)
et Photoluminescence a température ambiante d’un film d’AIN élaboré sur saphir par

HVPE [91] (b)

Par cathodoluminescence (CL) a 5 K , une bande, indicatrice d’une bonne qualité
optique, existe vers 6 eV et est en général plus prononcée dans les dépots d’AIN ho-
moépitaxiés [31]. Des bandes larges de luminescence sont observés entre 2 et 55 eV
et sont attribuées a des complexes avec 'oxygéne et des défauts liés & la présence de
carbone [31,180,181].

L’analyse de films AIN HVPE par photoluminescence (PL) & température ambiente
met en évidence une bande de luminescence vers 208-210 nm soit un gap de 5,94
eV (Fig. 2.26b) contre 203 nm (Eg = 6,11 eV) pour des films d’AIN fabriqué par
MOCVD. La qualité de la couche d’AIN peut étre estimée par I'intensité du bord de
bande située prés du gap : plus la bande de luminescence est intense, plus le cristal
d’AIN est de haute qualité. La largeur relativement importante de la bande peut étre
expliquée par des transitions optiques compétitives entre la bande de conduction et
les bandes de valence [91]. Des mesures par photoluminescence ont également montré
qu'une température de dépot de 1500°C permet d’obtenir une qualité optimale des
couches d’AIN réalisées sur saphir [96].

La nature et la qualité cristalline du substrat influent fortement sur ’épitaxie du
nitrure d’aluminium. Une faible différence de paramétre de maille et de coefficient d’ex-
pansion thermique entre le substrat et la couche d’AIN est nécessaire afin de limiter la
formation de fissures. Une croissance épitaxiale de bonne qualité est réalisée a une tem-
pérature de dépot supérieure a 1000 °C. Les couches AIN épitaziées obtenues par HVPE
a 1100°C sur SiC ou saphir sont généralement lisses et transparentes avec un aspect
miroir et/ou irrisé. Une diminution de la température de dépot ou une augmentation
de la witesse de croissance provoque une augmentation de la rugosité de surface des
dépots AIN épitaxiés. Lorsque la température de dépot augmente, la qualité cristalline
est améliorée mais semble se détériorer au dessus de 1550°C. Celle-ci diminue aussi
lorsque la vitesse de croissance augmente. A température ambiante , la résistivité des
couches AIN épitaziées sur SiC par HVPE est comprise entre 108 et 4.10" Q.cm et
diminue lorsque [’épaisseur de la couche augmente. Les caractérisations optiques réa-

lisées sur ces couches épitaxices ont permis de mesurer une valeur de bande interdite
proche de 210 nm (E, = 5,9 eV).
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2.4 Description du réacteur adopté

Le réacteur HTCVD utilisé pour la croissance d’AIN pendant ce travail posséde
une chambre congue pour la synthése in situ des chlorures d’aluminium AlCl, (4 ce
qui permet d’atteindre une haute pureté chimique des précurseurs. Le dépot se déroule
en 2 étapes (Fig. 2.27) : la synthése in situ des chlorures d’aluminium via la réaction
entre 'aluminium Al et le chlore Cl (4 (chloruration) puis la réaction avec I’ammo-
niac NHj () [21]. Les gaz sont introduits dans la partie supérieure d’un tube en quartz
de diamétre extérieur 65 mm. Dans la partie supérieure, une charge métallique de fils
d’aluminium haute pureté (99,999 %) est placée dans un tube en quartz de diamétre
extérieur 14 mm situé au centre du réacteur et permet la synthése des chlorures d’alu-
minium par chauffage entre 600 et 650°C pour éviter la fusion de 'aluminium (T Al
= 660 °C) et passage du Cly (4 sur le métal. Cly (4 a été choisi plutot que HCI ;) pour
permettre de séparer V'effet de Cl et H (possibilité de dépdts sans présence de H) et
pour éviter une atmosphére trop corrosive dans de la ligne de gaz du chlorurateur (plus
corrosif en présence de H). De plus, I’étude thermodynamique du Chapitre 3 montrera
que la nature et les proportions des chlorures formés n’est que trés faiblement influencée
par I'utilisation de Cly (4 ou de HCI (4. L’ammoniac NHj (4, 'argon Ar ) et 'hydro-
gene Hy (,) sont introduits par le haut du réacteur sans contact avec l'intérieur du tube
de chloruration. Les gaz sont mélangés au niveau d’un étranglement situé au dessus
d’une chambre de dépot refroidie par eau. Cet partie du réacteur est maintenue au
dessus de 200°C a 'aide d’un ruban chauffant afin d’éviter la condensation du chlorure
d’aluminium (T, jcona. = 178°C & pression atmosphérique). Le mélange gazeux réagit
ensuite pour former le dépot d’AIN a la surface du substrat placé sur un suscepteur en
graphite de forme cylindrique chauffé par induction. La chambre de dépoét est refroidie
par une circulation d’eau dans une double paroi du réacteur en quartz afin d’éviter
toute déformation du quartz au-dela de 1200°C mais aussi de minimiser la réaction a
chaud du chlorure AICI (4 sur la paroi du quartz.

Comme en électronique, les gaz utilisés sont des gaz de haute pureté. Bien entendu,
industriellement, pour viser une meilleure reproductibilité des couches épitaxiées d’AIN
et de leurs propriétés électriques et optiques, des systémes sophistiqués de purification
des gaz devront étre mis en place. En effet, 'utilisation de gaz de trés haute pureté
permettra de limiter au maximum le dopage non contrélé en oxygéne et son effet
indésirable sur les propriétés d’AIN.

Un pyrométre Infra Rouge permet la mesure et le suivi de la température de dépot
entre 700 et 1800°C par visée sur la surface du suscepteur en graphite ou a l'intérieur du
suscepteur via un hublot en saphir situé sous la partie basse du réacteur. Le controle de
la pression totale comprise entre 10 et 100 Torr est gérée par un systéme de régulation
MKS "barométre-vanne papillon”. Les produits de la réaction ainsi que les précurseurs
gazeux n’ayant pas réagi sont condensés dans un piége-froid réfrigéré par un mélange
eau-glace pour limiter 'endommagement de la pompe.

De nombreux substrats ont été utilisés lors de cette étude tels que du graphite, des
monocristaux de SiC 4H (0001) et (1120), de SiC 6H (0001) et de saphir a-Al,O3 (0001)
ainsi que des couches épitaxiés commerciales de 10 pm d’AIN sur SiC 6H (0001), des
substrats PVT commerciaux d’AIN monocristallin (0001) ainsi que des germes PVT
d’orientations cristallines aléatoires élaborés au Laboratoire des Matériaux et du Génie
Physique.
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F1G. 2.27 — Représentation schématique du réacteur HI'CVD
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2.5 Techniques de caractérisation

Ce paragraphe résume ’ensemble des techniques de caractérisation utilisées majo-
ritairement lors de cette étude pour caractériser les films d’AIN déposés.

2.5.1 Diffraction des rayons X
2.5.1.1 Principe

Les rayons X sont produits dans un tube (Fig. 2.28) par un bombardement élec-
tronique issu d’une diférence de potentiel entre un filament de tungsténe et une cible
métallique refroidie par eau (I’anti-cathode ou anode). Les rayons X émis dépendent du
matériau constituant la cible et sont ensuite sélectionnés a 1’aide d’'un monochromateur
puis envoyés sur ’échantillon solide & analyser qui diffracte les rayons incidents selon
sa structure cristalline.

Chauffage

Filament = ==

— Electrons

e

F1G. 2.28 — Schéma d’un tube d’émission de rayons X

Un faisceau incident de rayons X de longueur d’onde \ et faisant un angle 6 avec
I’échantillon est en relation de diffraction avec un plan cristallin d’indice (hkl) lorsqu’il
vérifie la loi de Bragg (Eq. 2.5.1 et Fig. 2.29).

avec dpi la distance interréticulaire du plan cristallin (hkl) et n 'ordre de diffraction.
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F1G. 2.29 — Représentation de la loi de Bragg
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2.5.1.2 Diffraction des rayons X en géomeétrie 6/20

Le montage expérimental d’un diffractométre est constitué d’une source de rayon X
munie d’'un monochromateur, de ’échantillon & analyser et d'un détecteur a ionisation
de gaz, a scintillation ou a semiconducteur (Fig. 2.30). Un balayage en 26 est réalisé
afin d’obtenir un diffractogramme représentant I'intensité des photons X diffractés en
fonction de l'angle 20 qui permet de remonter & une structure cristallographique. La
diffraction des rayons X en géométrie 6/20 permet I'identification des phases cristal-
lines présentes dans un échantillon mais aussi la mise en évidence d’une orientation
préférentielle normale au substrat. De plus, le diffractogramme obtenu apporte égale-
ment des informations sur les paramétres de maille du matériau et donc sur son état
de contrainte.

Cercle
= goniometrique

Echantillon

Ampli

Enregistreur

| N |
7 78
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F1G. 2.30 — Représentation schématique de la diffraction des rayons X en géometrie

0/26

2.5.1.3 Diffraction des rayons X sur goniométre de texture

Le porte-échantillon du goniométre de texture est un berceau d’Euler offrant la
possibilité de déplacer I’échantillon selon 4 angles : w (ou 6), ¢, x et 20 (Fig. 2.31). Ce
type d’appareillage permet de réaliser des figures de poéles afin d’identifier une texture
(orientation préférentielle) et /ou une relation d’épitaxie entre un dépot et son substrat.
Des estimations de la qualité cristalline (ou cristallinité) et de la mosaicité (tilt ou twist
du réseau cristallin) sont également accessibles par des mesures de largeurs a mi-hauteur
(FWHM) des pics de diffraction en w-scan et peuvent permettre de remonter par calcul
a des densités de dislocations dans les monocristaux.

26
%
détecteur
echantillon
source ‘:‘;\_
>
@

FiG. 2.31 — Ezemple d’un porte-échantillon utilisé sur un goniométre de texture

Une mesure de texture par figure de pole consiste & déterminer dans un demi-
espace toutes les directions d’un vecteur de diffraction donné Qpy; , i.e. correspondant
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a un angle 26 fixé entre un faisceau X source et un faisceau diffracté entrant dans un
détecteur. L’analyse est faite dans un repére en coordonnées polaires, c’est-a-dire que
la direction d’'un vecteur de diffraction (Qx,; dans un repére cartésien est déterminée
par un angle ¢ de longitude dans le plan zy et un angle x de distance polaire ! par
rapport a z. La représentation des résultats se fait sur une projection stéréographique
(Fig. 2.32), ou les coordonnées du point d’intersection (I) entre une sphére de rayon
unité centrée a l'origine et la direction d’un vecteur de diffraction Qpy; issu du centre de
la sphére sont projetées en x = tg(x/2).cosp et y = tg(x/2).sinp. Géométriquement,
ce point se construit comme l'intersection du plan xy par la droite passant par le point
I et le point situé a z = —1. L’objet & analyser est positionné sur la platine de rotation
en ¢ et il faut vérifier au préalable que son angle de précession au cours d’une rotation
en @ est proche de zéro. Cette vérification est réalisable a partir de la réflexion d’un
faisceau laser sur un échantillon réfléchissant. Par contre, il est nécessaire d’analyser
quelques "¢ scans en diffraction des rayons X” & des valeurs bien choisies de x lorsqu’il
y a un dépdt peu réfléchissant sur le substrat. Le faisceau de rayons X incident était
collimaté & 1 mm et un réglage précis du point d’impact de ce faisceau sur la zone
d’intérét de ’échantillon a été effectué. L’axe de rotation en ¢ doit aussi passer par le
centre de cette zone d’intérét.

FiG. 2.32 — Principe de la diffraction des rayons X sur goniométre de texture

Différents diffractomeétres se trouvant aux laboratoires SIMAP et LMGP ont été
utilisés durant cette étude. Dans tous ces appareillages la source est une anti-cathode
en cuivre (Koy : Aouka, = 1,54056 A).

2.5.2 Microscopies électroniques
2.5.2.1 Microscopie électronique en transmission (MET)

Un microscope électronique en transmission est muni d’une colonne électronique
(canon a électrons) dans laquelle un faisceau d’électrons est créé puis accéléré a 'aide de
lentilles électromagnétiques. Comme son nom l'indique, le faisceau d’électrons est trans-
mis & travers un échantillon trés mince. Les électrons transmis permettent d’imager
I’échantillon mais aussi les arrangements atomiques en haute résolution. Les électrons
diffractés par I’échantillon peuvent également étre collectés pour donner des clichés de
diffraction électronique permettant de remonter a la structure cristallographique du
matériau.

L’échantillon étant trés mince, ce type d’analyse nécessite des phases de prépara-
tion et d’amincissement de I’échantillon complexes. L’analyse MET est une technique

!Normalement 1’angle de distance polaire est noté # en mathématique.
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d’investigation trés puissance et permet de caractériser les défauts structuraux (dislo-
cations, fautes d’empilement, macles, ...) et d’étudier I'interface entre deux matériaux
différents ou entre deux grains d’orientations différentes.

Des techniques dites de champ noir et de “weak beam” ont été utilisées pour étu-
dier les défauts structuraux dans AIN sur SiC et saphir. Le principe du champ sombre
intense et du weak beam g¢-3g est illustré sur la figure 2.33. Les opérations consistent
a orienter ’échantillon pour obtenir une diffraction en mode 2 ondes, c’est-a-dire le
faisceau transmis T et un faisceau diffracté K’ correspondant au vecteur de diffraction
g (Fig. 2.33a). Une diffraction d’intensité maximale est obtenue lorsque le vecteur g
pointe sur la sphére d’Ewald. L’inclinaison du faisceau incident pour obtenir la condi-
tion de diffraction sur -g permet d’obtenir un champ sombre intense lorsqu’on sélec-
tionne cette réflexion a I'aide d’un diaphragme objectif (D.0.) (Fig. 2.33b). Par contre
I'inclinaison inverse (plus éventuellement un complément d’inclinaison pour amener
I'extrémité du vecteur 3¢ sur la sphére d’Ewald) permet de réaliser un champ sombre
en faisceau faible (ou weak beam) en sélectionnant la réflexion +¢ (Fig. 2.33¢). Dans
ce cas, les seules parties a s’illuminer en champ sombre correspondent aux distortions
structurales au niveau de défauts.

() (c)
K K K K
S.E.
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3; —2.g g T 4 29 39 _3; 29 g T 9 2 3 29 0 T 9 Z 39

Figure 2.33: Principe du champ sombre intense et du “weak beam ¢-3¢”. Les significations
des différentes lettres sont E. pour échantillon, T pour faisceau transmis, g, 2g, 89 pour les
vecteurs du réseau réciproque d’ordre 1, 2 et 8, K pour le vecteur d’onde incidente, K’ pour le
vecteur d’onde diffractée, S.E. pour sphére d’Ewald et D.O. pour diaphragme objectif.

Les microscopes électroniques en transmission utilisés sont les suivants :

— le microscope JEOL 2011 de 200kV en tension d’accélération, installé au LMGP
et dédié a la trés haute résolution

— le microscope Philips CM30 de 300kV en tension d’accélération, installé a I'Ins-
titut Néel de Grenoble et sur lequel des techniques conventionnelles d’imagerie
champ noir et weak beam peuvent étre utilisées.

2.5.2.2 Microscopie électronique a balayage (MEB) et microanalyse X (X-
EDS)

Le microscope électronique a balayage est lui-aussi muni d’une colonne électronique
otl les électrons sont émis & partir d’'un filament de tungsténe chauffé a 2500°C. Une se-
conde technique d’émission est le canon a effet de champ (FEG pour Field Effect Gun)
ol une pointe est utilisée (a la place du filament) afin d’obtenir une source électronique
plus ponctuelle et donc atteindre des grandissements plus importants. L’échantillon est
bombardé par le faisceau électronique incident focalisé a ’aide deux lentilles électroma-
gnétiques (condenseurs) et des bobines de balayage permetent d’effectuer un balayage
du faisceau a la surface de I’échantillon. Une troisiéme lentille est utilisée pour optimiser
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la focalisation du faisceau final & la surface de ’échantillon. L’interaction entre le fais-
ceau d’électrons et la matiére provoque 1’émission d’électrons secondaires, d’électrons
rétrodiffusés et de photons qui sont ensuite séparement détectés par des détecteurs
spécifiques. La détection et I'analyse des différents rayonnements émis permettent de
caractériser un échantillon au niveau de sa topographie et de sa composition chimique.

La détection des électrons secondaires donne une analyse topographique de la sur-
face de I’échantillon. Alors que les électrons rétrodiffusés donne une information sur le
contraste chimique de I’échantillon. Parfois un détecteur X-EDS est ajouté et permet
une analyse chimique semi-quantitative par détection des photons X émis.

Les microscopes électroniques a balayage du CMTC utilisés sont les suivants :

— le MEB LEO STEREOSCAN comportant un détecteur EDAX PHOENIX

— le MEB-FEG JEOL muni d’'un détecteur EBSD.

2.5.3 Diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD)

La diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD pour Electron BackScattered Dif-
fraction) est une technique de caractérisation de la structure cristalline d’un matériau.
Le principe de 'EBSD repose sur la diffraction électronique des électrons rétrodiffusés
sur certaines familles de plans cristallins selon la loi de Bragg (Eq. 2.5.1). L’énergie
des électrons étant proche de 20 keV (A ~ 0,06nm) dans un MEB conventionnel (cf.
2.5.2.2) et la distance interreticulaire djy de 1'ordre de quelques A, la valeur de 6 cor-
respondant est proche de 5°. Les cones de diffraction électronique sont donc fortement
ouverts et leur intersection avec I’écran fluorescent CCD du détecteur EBSD donne lieu
a deux courbes quasi rectilignes qui délimitent des bandes appelées bandes de Kikushi
(Fig. 2.34). L’écran fluorescent étant situé sur le coté, I'échantillon est volontairement
incliné d’environ 70° afin d’optimiser la détection des cones de diffraction. Les bandes
de Kikushi obtenues correspondent & un matériau, une phase cristalline et une orien-
tation bien déterminés et sont alors comparées avec un fichier d’indexation afin de
déterminé un indice de confiance pour chaque famille de plans. L’indexation finale sera
attribuée a la famille de plans possédant 'indice de confiance le plus élevé. L’indice
de confiance dépend de la structure cristalline (polytype), du nombre de bandes de
Kikushi prises en compte lors de 'indexation ainsi que du contraste et de la largeur des
bandes. Les cartographies EBSD réalisées dans un MEB permettent donc de mettre
en évidence des domaines de polytypes différents, d’orientations cristallines différentes,
des désorientations locales ainsi que des joints de grains.
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F1G. 2.34 — Diffraction des électrons rétrodiffusés par des des plan cristallins et forma-
tion des bandes de Kikushi

2.5.4 Spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman est une technique non destructive permettant de caracté-
riser les états vibrationnels d’un matériau, d’un liquide ou d’un gaz. Un rayonnement
électromagnétique incident de fréquence v va interagir avec la matiére et provoquer dif-
férents phénomeénes physiques (Fig. 2.35) en fonction de 1’énergie de 'onde incidente.

Une vibration du réseau peut entrainer I’absorption d’un photon dans le domaine in-
frarouge si le moment dipolaire 77 du matériau ou de la molécule est modifié (vibration
polaire). Inversement, cette vibration polaire peut émettre une onde électromagnétique
a la méme fréquence (Spectroscopie Infra-Rouge).

Lorsque la fréquence de 'onde incidente est différente des fréquences liées aux modes
de transitions électroniques ou vibrationnels, 'onde est diffusée par le matériau. Une
polarisation du nuage électroniq&g a lieu sous l'influence du champ électrique E qui
engendre un moment électrique P. Cett_e> polar_i)sation est fonction du matériau étudié
qui se définit selon sa polarisabilité & (P = aFE).

— Lorsqu’il n’y a pas d’échange d’énergie entre la molécule et le photon incident, la

diffusion est élastique et la longueur d’onde du photon diffusé n’est pas décalée.
Il s’agit de la diffusion Rayleigh (Fig. 2.35d).

— Si la diffusion est inélastique cela implique un échange d’énergie entre le photon
incident et la molécule via la création ou l’annihilation d’un phonon optique.
Ainsi, la lumiére diffusée n’a pas la méme longueur d’onde que la lumiére inci-
dente. On distingue deux cas de diffusion inélastique :

— le décalage Stokes : la lumiére est décalée des longueur d’onde plus importante
(Red shift) avec la création d’un phonon (Fig. 2.35¢).

— le décalage anti-Stokes : la lumiére est décalée vers les longueur d’onde plus
courtes (Blue shift) avec 'absorption d’un phonon (Fig. 2.35f).
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F1G. 2.35 — Principe de la spectroscopie Infra-Rouge et des diffusions Rayleigh et Raman

La spectroscopie Raman consiste a focaliser un faisceau de lumiére monochroma-
tique (faisceau laser) sur 'échantillon a étudier puis & analyser la lumiére diffusée. Cette
lumiére est focalisée via une seconce lentille, envoyée dans un monochromateur et son
intensité est alors mesurée avec un détecteur (monocanal type photomultiplicateur ou
CPM, multicanal type CCD). En focalisant le faisceau laser sur une petite partie du
milieu, on peut étudier les propriétés de ce milieu sur un volume de quelques pm?, on
parle parfois de p-Raman.

Dans le cas d’'un matériau cristallisé, ’analyse Raman permet d’étudier les vibra-
tions du réseau cristallin. La spectroscopie Raman peut donc donner des informations
sur la nature physico-chimique du matériau, sa phase cristallographique, les contraintes
du réseau, les faces cristallines et les grains, le dopage, ...

Différents spectrométres Raman se trouvant au laboratoire LEPMI et LMGP ont
été utilisés lors de cette étude :

- Jobin-Yvon T64000 (514 nm, 100 mW en entrée, 3, x 100) pour I'é¢tude d’AIN
polycristallin

- Renishaw In-Via (514 nm, 15 mW en entrée, x 50) pour 'étude des échantillons
épitaxiés

2.5.5 Profilométrie optique

Dans un interférogramme, les variations de hauteur sont proportionnelles aux va-
riations de phase. La mesure de la phase permet donc de remonter directement a la
topographie d’un matériau.

La profilométrie optique est réalisée & I'aide d’un microscope utilisant la méthode
d’interférométrie par balayage axial en lumiére blanche qui permet d’obtenir en un
temps trés court une mesure en haute résolution (0,1 nm) et une analyse de la forme et
de la rugosité de I’échantillon. L’objectif interférométrique du microscope effectue une
translation de faible amplitude autour de son point de focalisation et une caméra CDD
enregistre les différents interférogrammes. Les données collectées sont ensuite traitées
par Transformée de Fourier Rapide (FFT) & 'aide d’un algorithme spécifique et permet
I'obtention d’informations sur la topographie de 1’échantillon.

Le profilométre optique utilisé est un Zygo New View 600 avec un logiciel d’exploi-
tation MetroPro installé au laboratoire SIMAP. Il permet de fournir des résultats sous
forme de graphiques 3D, de courbes de profil ou de tableaux de valeurs numériques.
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2.5.6 Microscopie a force atomique (AFM)

Le principe de I’AFM consiste a approcher une pointe (diamant, tungsténe, oxyde
ou nitrure de silicium) d’une surface afin de mesurer la force d’interaction entre atome
du bout de la pointe et chacun des atomes de surface de ’échantillon sous atmosphére
ambiante, sous vide, mais aussi en milieu liquide. En effet, deux atomes face a face
s’attirent par interactions de type Van der Waals et se repoussent selon la distance qui
les séparent. ’”AFM permet donc de réaliser des topographies de surfaces a 1’échelle
nanométrique.

ircirs

photodiodes diode laser

AP \/ﬂ

B

... pitzo—dlectrique
poinge T support

v .1
échantillony, @ cantilever

Aszzervissement
de positio

Balayage L s Image topographique

pidzo-électriquel ~{ls —1In)

F1G. 2.36 — Schéma de principe du Microscope o Force Atomique

La mesure de la force d’interaction est reliée & la déflexion du bras de levier qui
est mesurée a l'aide d’un microscope a effet tunnel, par interférométrie optique ou
par réflexion d’un rayon laser (Fig. 2.36). Le faisceau laser est réfléchi sur un miroir
puis sur le levier qui renvoie le faisceau sur deux photodiodes. La différence de courant
mesurée entre les photodiodes représente la déflexion du levier. L’AFM peut fonctionner
selon trois modes (Fig. 2.37) : mode contact (a force constante), mode non-contact (&
hauteur constante) et mode tapping (frappe périodique pour minimiser le contact avec
I'échantillon) |182].

a C

7

F1G. 2.37 — Les trois différents modes de mesure en AFM : mode contact (a), mode
non-contact (b) et mode tapping (c)

Le microscope a force atomique du laboratoire SIMAP a été utilisé lors de cette
étude.
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2.5.7 Photoluminescence (PL)

La photoluminescence d’'un matériau correspond a 1’émission de photons liée a la
désexcitation des atomes du matériau suite a une excitation par des photons. La source
d’excitation est dans ce cas en général un laser ou parfois une lampe. La photolumines-
cence permet de mesurer le gap d’un semiconducteur ainsi que d’autres recombinaisons
correspondant a des impuretés.

L’appareillage utilisé est une p-PL & basse température de TONERA. La source
est un laser émettant dans I'ultraviolet & 193 nm. L’échantillon est introduit dans un
cryostat pour réaliser les mesures a basse température (5 K) afin d’éliminer les pos-
sibles recombinaisons non radiatives (phonons, défauts, ...) qui pourraient masquer les
émissions excitoniques. De plus, des mesures a basse température permettent d’obtenir
des émissions plus fines et plus intenses.

2.5.8 Mesures électriques

Une mesure de la résistivité p (ou de la conductivité o) d’'un matériau est basée sur
la mesure d’une résistance R par rapport a un facteur de dimension correspondant au
volume V' du matériau étudié.

R=pV (2.5.2)

Par définition, la conductivité o correspond a l'inverse de la résistivité p.

Pour un semiconducteur classique (comme le silicium), il existe trois différents do-
maines décrivant I’évolution de la conductivité en fonction de la température (Fig.
2.38) :

— A basse température, les dopants sont ionisés lorsque la température augmente

et I'énergie d’activation correspondante est celle de I'ionisation des dopants. Il
s’agit du domaine d’ionisation (ou “freeze-out”) ou 'augmentation de température
permet d’apporter ’énergie nécessaire a 1’ionisation des dopants.

— Pour des températures intermédiaires, I’énergie d’activation est quasiment nulle

car tous les dopants ont déja été ionisés. Il s’agit du domaine extrinséque.

— A haute température, I’énergie d’activation est directement liée a I’énergie du gap

du semiconducteur. Il s’agit du domaine intrinséque.
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FiG. 2.38 — Evolution de la conductivité du silicium en fonction de la température
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2.5.8.1 Mesures de résistivité sans contact

La méthode de mesure de résistivité sans contact permet de déterminer des résis-
tivités p comprises entre 10° et 102 Q.cm & température ambiante et de réaliser des
cartographies de résistivités (COREMA pour Contactless Resistivity Mapping) .

L’échantillon & analyser est posé sur une plaque métallique ("back electrode”) ser-
vant d’électrode et permettant de controler la position latéral sur I'échantillon (2.39a).
La surface supérieure de I’échantillon est balayée par une petite pointe métallique qui
permet la mesure de la capacité () de I’échantillon et de celle de I’air en série en imposant
une différence de potentiel a ’aide de I’électrode métallique située sous 1’échantillon.
La capacité mesurée varie logarithmiquement en fonction du temps ¢ et est caractéri-
sée par les valeurs de @y , Q» et 7 comme indiqué sur la figure 2.39b. Ces constantes
permettent de remonter a la valeur de la résistivité p selon la relation indiquée sur
la figure 2.39b ou ¢ est la constante diélectrique du matériau et gy la permitivitté du
vide [183].
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Fi1G. 2.39 — Représentation schématique du principe de mesure de résistivité sans
contact [184]
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2.6 Conclusions

Les notions de base relatives a la croissance cristalline et au dépot chimique en
phase vapeur ont été détaillées dans ce chapitre.

L’état de 'art de la croissance d’AIN par CVD a permis de mettre en évidence
les phénoménes entrant en jeu dans le procédé et de cibler les conditions nécessaires
a l'obtention d’un monocristal d’AIN. Des poudres sont obtenues a basse température
alors que des polycristaux sont observés & haute température. Une diminution de la
vitesse de croissance est observé a haute température (7" > 1000°C). La cristallinité et
Porientation préférentielle des dépots augmentent avec la température. La formation
de composés tels que AICI3.NH; () et CloAINH; (4 est supposée. Cl,AINH, () pourrait
jouer un role a haute température et permettrait d’expliquer certains mécanismes. Sous
condition d’exces en NHj 4y, AlCl3 (4 semble étre le réactif limitant pour la croissance
d’AIN. L’utilisation de Hj (4 permettrait une amélioration du rendement de dépot.
Dans la littérature, la croissance épitaxiale d’AIN est réalisée & une température de
dépot supérieure & 1000 °C. La nature et la qualité cristalline du substrat influent
fortement sur 'épitaxie d’AIN. Les couches épitaxiées sur SiC ou saphir sont géné-
ralement lisses et transparentes. Une diminution de la température de dépot ou une
augmentation de la vitesse de croissance provoque une augmentation de la rugosité de
surface des dépots. Lorsque la température de dépot augmente, la qualité cristalline
est améliorée mais semble se détériorer au-dessus de 1550°C. La résistivité des couches
AIN épitaxiées sur SiC par HVPE est comprise entre 10% et 4.10'3 Q.cm et la valeur
du gap d’AIN est d’environ 5,9 eV (A ~ 210 nm).

Le réacteur permettant des dépot d’AIN a haute température installé au labora-
toire SIMAP a été décrit. Ce réacteur en quartz est refroidi par eau au niveau de la
zone de dépot et posséde une chambre concue pour la synthése in situ des chlorures
d’aluminium. Le substrat est placé sur un suscepteur en graphite chauffé par induction.
Le dépot se déroule en 2 étapes : la synthése in situ des chlorures d’aluminium via la
réaction entre Al et Cly (4) puis la réaction avec NHs (4.

Enfin, I’ensemble des techniques de caractérisation utilisées majoritairement lors de
cette étude pour caractériser les films d’AIN déposés ont été décrites.
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Simulations thermodynamiques du
procédé de croissance

Le procédé de croissance par CVD décrit précédemment peut étre optimisé par
une simulation via un modéle plus ou moins simplifié. Il peut en effet étre analysé en
termes de thermodynamique, de cinétique et par des approches distinctes ou couplées
de transferts (thermique, masse). Dans cette partie, seul aspect thermodynamique sera
exploité. Les bases thermodynamiques étant relativement bien fournies et les données
manquantes étant souvent accessibles par calcul ab — initio (AH, C,), la modélisation
thermodynamique peut étre considérée comme la premiére étape dans la modélisation
du procédé CVD.

La simulation permet de prédire si I’élaboration du matériau est possible, de prévoir
sa stabilité ainsi que la nature et la quantité des phases déposées a 1’équilibre. Il est
également possible de déterminer les conditions opératoires (P, T, débits des gaz pré-
curseurs et vecteurs) optimales, de choisir la nature des substrats et du suscepteur, et
les précurseurs gazeux appropriés. Le recensement des espéces d’un systéme chimique
et de leurs données thermodynamiques de facon cohérente est essentiel & la mise en
ceuvre des simulations thermodynamiques.

3.1 La thermodynamique

La thermodynamique est la science des transferts d’énergie et de chaleur au cours
de processus physico-chimiques.

Selon les principes de la thermodynamique, I’équilibre thermodynamique est défini
par OG = 0 et la condition de stabilité est G > 0. Le systéme le plus stable est donc
celui dont I’enthalpie libre (ou énergie de Gibbs) G est minimale pour une température
T et une pression P données.

Le potentiel chimique p est défini comme une grandeur molaire dérivée partielle de
I’enthalpie libre :

i (T,P) = 8(%2}») = y1; + RTIn(a;) (3.1.1)
avec n; le nombre de moles de l'espéce i, u; le potentiel standard de l'espéce i
(P, =101325Pa et T,, = 298,15 K), R la constante des gaz parfaits (8,314 J.mol . K1)
et a; l'activité de 'espéce 1.
L’activité a; varie selon I’état physique de ’espéce ¢ :
— pour un solide pur : a; =1
— pour une solution idéale : a; = z; = %

81
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— pour un gaz parfait : a; = x;.P = P,
Il résulte de I’équation 3.1.1 que I’enthalpie libre G peut s’écrire :

G(T,P) = Zniui (T,P) (3.1.2)

3.2 Notion de sursaturation

La sursaturation peut se définir comme ’écart a 1’équilibre thermodynamique cor-
respondant & un changement de phase. En croissance cristalline, la sursaturation cor-
respond a la condensation de la phase instable (phase liquide ou gazeuse désordonnée)
en une phase solide plus ordonnée et plus stable thermodynamiquement [127]. La force
motrice de cette transition est la différence de potentiel chimique A.

(3.2.1)

A= [0&6‘}
T.P

on

avec AG la variation d’enthalpie libre de la transformation (AG < 0).

La différence de potentiel de cette transition entre les 2 phases correspond a la
sursaturation d’une phase par rapport a l'autre.

Dans le cas de la croissance a partir d’'une phase gazeuse comme la CVD, Ap est
gouverné par la différence entre la pression réelle P de la phase gazeuse et la pression
de vapeur saturante Py, du cristal (pression d’équilibre) dans les mémes conditions (7,

Ptot) :

P
A,u = Mgaz — Mcristal = RTIn (P ) (322)

Trois cas de figures se présentent alors :

— Ap > 0soit P > Py, , la phase cristalline croit par consommation de la phase
gazeuse qui diminue jusqu'a P, (sursaturation de la phase gazeuse).

— Ap = 0soit P = P, , le cristal est en équilibre avec la phase gazeuse P = P,
(,ugas = ,ucristal)-

— Ap < 0soit P < Py, , le cristal se sublime et la pression de la phase gazeuse
augmente jusqu’a atteindre Py, (sous-saturation de la phase gazeuse).

En CVD, différentes facons de calculer la sursaturation existent [13,131] :

— le degré de sursaturation : 3 = Pl?
éq

. . P—P.

— la sursaturation relative : o = [

€q
— la sursaturation absolue : 0 = P — P,

L’augmentation de la sursaturation se traduit en général par une modification de la
structure et de la morphologie des dépots (cf. 2.2.2) mais aussi par une augmenta-
tion de la vitesse de croissance. Une variation de la sursaturation peut aussi avoir une
influence sur l'orientation cristalline du cristal déposé [185,186]. Une forte augmen-
tation de la sursaturation provoque souvent 'apparition plus importante de défauts
de structure (méacles, dendrites, ...) [13]. Le calcul de la sursaturation est relativement
simple & réaliser si 'on connait la valeur de P au niveau de la surface de croissance
mais parfois compliqué a exploiter expérimentalement. Deux sursaturations identiques
peuvent étre obtenues pour des conditions opératoires différentes (T, Py, P;, ...) cepen-
dant les résultats expérimentaux ne sont pas forcement identiques en terme de vitesse
de croissance et de morphologie. Ces cas de figure sont identiques d’un point de vue
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thermodynamique mais d’autres phénoménes peuvent aussi influencer le résultat ex-
périmental comme les cinétiques des réactions chimiques (fortement influencées par T,
P,y et P;), la dynamique des fluides et le design du réacteur.

3.3 Principe des calculs

Tout d’abord, les simulations thermodynamiques s’appuient sur un certain nombre
d’hypothéses :

— l’équilibre thermodynamique est atteint

— le réacteur est assimilé a un systéme fermé
Les calculs thermodynamiques d’équilibre complexe reposent sur la minimisation de
I'enthalpie libre totale (énergie de Gibbs) Gy, du systéme chimique étudié [187]. A
pression constante, I’équilibre thermodynamique est atteint dans le réacteur lorsque la
fonction énergie de Gibbs totale du systéme est minimale :

AG L AG,
= in_RT (3.3.1)
=1

oll z; est le nombre de moles de I'espéce i, G;, I’énergie libre de Gibbs molaire de I’es-
péce i, N, le nombre total d’espéces et R, la constante des gaz parfaits
(8,314 J.mol L. K™1).

L’énergie de Gibbs s’exprime a partir de I'enthalpie H et de I’entropie S :

G(T) = H(T) — T + S(T) (33.2)
H(T) = AH(293K) + / C,(T)dT (3.3.3)
S(T) = S(298K) + / %dT (3.3.4)

298K

ou C, est la capacité calorifique.

Les données nécessaires aux calculs thermodynamiques sont C,(T"), AH(298K),
S(298K) et des données éventuelles sur les transitions de phases Tyrans, AHyrans(T).

Dans la littérature, les données thermodynamiques existent sous différents forma-
lismes : citons les formalismes adoptés par S.G.T.E. (Scientific Group Thermodata
Europe) [188] (équation 3.3.5) ou NASA [189] (équation 3.3.6).

d
Cp(T) = a+bT + cT” + T3 (3.3.5)
Cy(T) = a+bT + cT? +dT? + eT* (3.3.6)

ol a, b, ¢, d et e sont des paramétres ajustables.

A partir des bases de données, on peut décrire analytiquement ’enthalpie libre G
pour un composé stoechiométrique (équation 3.3.7), pour un gaz (équation 3.3.8) et
pour une phase en solution (équation 3.3.9).
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G(T) = A+ BT + CTInT + DT? + ET® + ; (3.3.7)
P
G(T,P) = G(T) + RTin— (3.3.8)

G(T,2) = 3, G (T) + GU(T, ) + Gevee* (T, )
G T,z;) = RT Y ,(z;Inx;) (3.3.9)
G5 (T, ;) est décrit par un modéle

La plupart des données thermodynamiques sont disponibles dans des bases de don-
nées électroniques. En Europe, SGTE [188| propose des données communes pour les
corps purs, les composés et les solutions. Bien entendu, d’autres banques de don-
nées électroniques existent comme COACH [190], FACT [191, 192], TCRAS [193],
NASA [189], NIST [194] et sont plus ou moins bien adaptées a la simulation de procédés
gaz/solide comme la CVD.

3.4 Le logiciel Factsage et les bases de données

L’approche thermodynamique permet d’obtenir des diagrammes CVD (ou dia-
grammes réactionnels de dépot) donnant la nature et la composition des phases dé-
posées en fonction de deux paramétres (7" et P). La composition des phases gazeuses
et condensées a I'équilibre peut étre calculée pour différentes conditions expérimen-
tales [137].

Les simulations thermodynamiques ont été réalisées a l’aide du logiciel FactSage
[195] et sont basées sur la minimisation de ’enthalpie libre totale de Gibbs. Les bases
de données utilisées proviennent des bases SGTE [188] et FACT [191,192]. Le logiciel
permet de déterminer les réactions chimiques et calculer les compositions a 1’équilibre
en choisissant la nature et la quantité des réactifs ainsi que les températures et les
pressions de travail. Il est donc possible de tracer des diagrammes de phases (binaires
ou ternaires), de mettre en évidence les effets des pressions partielles de chacun des
réactifs et des parameétres T et P.

Le logiciel FactSage permet de réaliser différents types de calculs thermodynamiques
comme des calculs de domaines de prédominance d’espéces condensées en fonction des
réactifs, de diagrammes de phases binaires et ternaires, et d’équilibres chimiques com-
plexes. Il permet également d’avoir un accés aux bases de données via les coefficicents
des polynomes décrivant C,, en fonction de la température, les valeurs de AH (298K),
S(298K) et éventuellement de Tirans, AHrans(T) (Figure 3.1 - "View Data”). 11 est
aussi possible de consulter des diagrammes de phases calculés déja répertoriés (Figure
3.1 - "Documentation”). L’étude peut étre menée sur des systémes contenant des phases
solides, liquides, gazeuses et également en solution aqueuse.

Il existe plusieurs modules de calcul (Figure 3.1 - "Calculate”). Les 2 principaux
modules de calcul utilisés lors cette étude thermodynamique sont "Equilib” et "Phase
Diagram”. Le module "Equilib” permet de réaliser des calculs d’équilibres complexes ol
des éléments et des espéces chimiques sont sélectionnés en entrée et des conditions de
pression et de température imposées. Les valeurs de sortie du calcul sont des quantités
de matiére, des activités et des concentrations a I’équilibre de toutes les espéces suscep-
tibles de se former ou uniquement celles sélectionnées préalablement par I'utilisateur
(dans le cas ou certaines espéces ne soient pas intégrées aux calculs). Le module "Phase
Diagram” est utilisé pour tracer des diagrammes de phases binaires en fonction de la
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température ou de la pression, ou des diagrammes ternaires a température et pression
constante. Une étude préalable des systémes chimiques dans le menu "Documentation”
et/ou dans la littérature est nécessaire afin de répertorier les composés définis et les
solutions solides susceptibles de se former. Cette étude préliminaire permet ainsi de
pouvoir intégrer ces composés aux calculs si des données thermodynamiques fiables et
cohérentes (mémes techniques d’estimation ou de mesures pour un systéme donné) les
concernant existent.

F FactSage

Slide Show  Programs Tools  About
-

CNRS-LTPCM Grenoble

ctage 6.0

Calculate M anipulate

Reaction Results

Databases

“pocomeniion || ML e
[ vewoos | e

I -_"‘“--.___x
|

F1G. 3.1 — Fenétre principale du logiciel de calculs thermodynamiques FactSage [195]

3.5 Etude thermodynamique du procédé CVD

L’étude themodynamique en CVD & haute température permet de sélectionner les
matériaux inertes du réacteur mais aussi d’étudier et de comprendre les réactions et
processus chimiques ayant lieu. I.’étude des diagrammes de phases est menée afin de vé-
rifier la stabilité du dépot d’AIN avec différents types de substrats de nature chimique
différente (SiC, Al,O3) mais également de tester la compatibilité du substrat et du
dépot avec le matériau du suscepteur (C, SiC). Les calculs thermodynamiques offrent
la possibilité de connaitre les réactions éventuelles pouvant avoir lieu entre le mélange
gazeux et les matériaux du réacteur. Les calculs d’équilibre chimique permettent égale-
ment d’étudier la production in situ du chlorure d’aluminium, les réactions homogénes
dans la phase gazeuse, le role des précurseurs, le niveau de sursaturation en fonction
des conditions de dépot et enfin de prévoir des conditions opératoires optimales en
terme de rendement.

3.5.1 Diagrammes de phases - Interaction AIN-Substrat-Suscepteur

Dans cette partie, certains diagrammes binaires et ternaires correspondants aux
mélanges des éléments aluminium Al, azote N, oxygéne O, carbone C et silicium Si
ont été recherchés dans la littérature puis calculés a I'aide du logiciel Factsage afin de
prévoir la compatibilité du dépot d’AIN non seulement avec le substrat mais aussi avec
le suscepteur utilisé.
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3.5.1.1 Diagrammes binaires

Tout d’abord, les diagrammes binaires du dépot d’AIN et des substrats SiC et saphir
(a-AlyO3) ont été étudiés.

Le diagramme de phases du sytéme Al-N a été peu étudié. Il met en évidence un
seul composé défini de formule chimique AIN [196] se sublimant autour de 2400°C a
pression atmosphérique. Ce diagramme de phases, estimé par Lukas [197], d’aprés des
données expérimentales a déja été reporté dans la littérature [21].

Al-N
4000
gaz
3300}
5600 7quuide + gaz |
1900 ¢ 1
AIN + liquide =
< AIN + gaz
1200+
AIN +Al
1 ‘ L 1 1
500O 0,2 0,4 0,6 08 1
Al mol N N

F1G. 3.2 — Diagramme de phases binaire du systéme Al-N calculé o 1 atm

Le diagramme de phases Si-C (Fig. 3.3) montre la présence d’un seul composé défini
de formule chimique SiC avec formation d’un péritectique (7' ~ 2500°C).

Le diagramme Si-C permet également de démontrer la stabilité chimique du substrat
de SiC en contact avec le suscepteur en graphite jusqu’a 2500°C environ.

si-c
! a Weight Percent Carbon b
4000 ; ; ; ‘ i 0 = © % e 5 af.u :.: :
liquide gaz s T
3300 *9az C + gaz ) g
2600l liquide liquide + C i %
1900 SiC + liquide £ ™
0 (2}
b SiC+C 20003 o
1200} ) _ - ] . o
SiC + Si it 140425
500 h i 2 ) - =-(S1) i L
O 012 014 0,6 0,8 1 Si - = mAlut:xuic Pe:zent C:’rbonm * s 1‘3
Si mol C (o]

F1G. 3.3 — Diagrammes de phases binaire du systéme Si-C calculé & 1 atm (a) el proposé
par Olesinski et Abbaschian (b) [198]

Le diagramme de phases Al-O (Fig. 3.4) présente un composé défini de formule
brute Al,Os3. La température de fusion de Al,O3 se situe autour de 2000°C. Une méme
tendance est observée entre le diagramme calculé lors de cette étude (Fig. 3.4a) et celui
issu de la littérature (Fig. 3.4b). Cependant, un domaine contenant deux liquides non
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miscibles a été identifié dans la littérature [199|. La description incluant 2 liquides n’a
pas été prise en compte dans notre étude.

i a 4000 b
4000 T ; T T —
A0 ]
3500
3300+ gaz Al,0, liquide gas gas+l, Ly+gas
2¥3
+gaz AlLO, liquide 0
2600 +gaz 1 = 2500 L1+935\ 2485K
0 o = L+L 236K 2327K
z Al liquide Alzosli- gaz e
1900} T 932 | £ 2000
§ Ly+corundum corundum-+gas
Al liquide + Al,05 o 1500
1200+ <_):N Al,05+ gaz
Al + Al,O4 1000 933K
500 F fec+corundum
. . ; |
g 0.2 04 0.6 08 1 SOOA\ 10 20 30 40 50 60 70 80 90 0
Al mol O Q at%0

FiG. 3.4 — Diagrammes de phases binaire du systéme Al-O calculé lors de cette étude
(a) et dans la littérature (b) [199]

L’étude des autres diagrammes binaires permet de lister les composés définis et
les solutions solides susceptibles de se former afin de pouvoir par la suite réaliser les
diagrammes ternaires ou quaternaires utiles pour cette étude.

Le diagramme de phase Al-Si (Fig. 3.5) obtenu expérimentalement [200] est un
systéme eutectique simple présentant une solubilité trés faible de Si dans Al et quasi
nulle de Al dans Si. Les températures de fusion de I'aluminium et du silicium sont
respectivement 660°C et 1414°C.

Al - 8i

1660¢ liquide

liquide Si + liguide
+ Al
640fA—_

Al + Si
0 0,2 0,4 0,6 0,8 |

H

Al mol Si i

F1G. 3.5 — Diagramme de phases binaire du systéme Al-Si calculé & 1 atm

Le diagramme de phase Si-N (Fig. 3.6) présente une solubilité quasi-nulle de ’azote
dans le silicium et un composé défini unique SizNy & fusion congruente (1877°C). Dans
la littérature [201], un diagramme identique a déja été obtenu par calcul.
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Si-N
4000
gaz
%600' liquide + gaz
1900 ¢
liquide + SigNy
s
12001 S %cr: SigN, + gaz ]
Si+ SizN, 0
500 : : : :
0 0,2 0,4 06 0,8 1
si mol N N

FiG. 3.6 — Diagramme de phases binaire du systéme Si-N calculé ¢ 1 atm

Le diagramme de phase Al-C (Fig. 3.7) présente un composé défini unique Al,Cs
a fusion non congruente (=~ 2200°C) engendrant la formation d’un point péritectique.
Il est important de noter que, dans cette étude, le diagramme a été calculé avec la
possibilité de former une phase gazeuse (Fig. 3.7a) contrairement au diagramme issu
de la littérature (Fig. 3.7b). Des composés métastables ont également été reportés
comme AlC,, a et v-AlCq5 [202].

Al-C a Tk T T

4000 : | o b
gaz 3050 L )
B L + Graphite |
ST 2800
. gaz
liquide gaz+C 2550F /o 1
+ gaz N SiS —
2600} s @ | AR Ty |
S | liquide Hpies 20501 * g
1900+ 1 1800 F; i
liquide & i
Al,C, +lig S e 1550 S Al,GC; + Graphite
1200} < o 1 1300} = 1
Al,C,+
gt Al 1050 1
5000 A - 0‘6 3 800 AI+AI14C‘3| I 1 1 1 1 it
0.2 0.4 : 0.8 1
A ’ T e c Al 10 20 30 40 50 60 70 80 90 C
mo C. mol%

Fia. 3.7 — Diagrammes de phases binaire du systeme Al-C calculé lors de cette étude

(a) et dans la littérature (b) [203, 204]

Les diagrammes de phases C-N et C-O n’ont pas été représentés dans cette étude
mais présentent respectivement un composé binaire unique de formule C3N, (inexistant
dans les bases de données de FactSage) et deux composés gazeux COs (4 et CO ().
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3.5.1.2 Diagrammes ternaires

Interactions AIN-Al,O3 et Al,O3-C : Les diagrammes ternaires Al-O-N et Al-C-
O ont été tracés pour des températures comprises entre 900 et 1900°C afin de simuler
la stabilité du dépot d’AIN avec un substrat de saphir (a-AlyO3) ainsi que la stabi-
lité Al,O3-C qui correspond a la surface de contact entre le substrat de saphir et le
suscepteur en graphite.

Comme observé précédement dans les diagrammes binaires, AIN et Al,O3 sont
les deux composés définis reportés dans les diagrammes calculés Al-O-N (Fig. 3.8).
En utilisant les données de Factsage, AIN et Al,O3 sont thermodynamiquement en
équilibre dans la gamme de température [1100-1700°C| mais une rupture de cet équilibre
est observée par les calculs thermodynamiques a partir de 1750°C. Cependant, dans la
littérature [205], 'étude du diagramme de phases pseudo-binaire AIN-Al,O3 (Fig. 3.9)
met en évidence une instabilité du systéme dés 1640°C conduisant & un eutectoide qui
correspond & la formation d’une solution solide de spinelles d’oxynitrure d’aluminium
AlON. Des changements de phases sont également observés au-dessus de 1890°C avec
formation de différents composés ternaires définis (AlgO3N7, Al;O3N5, AlgO3N,) ou en
solution solide (spinelles).

Al-O-N Al-O-N
100°C a 1700°C b
% NZ vaz % Nz gaz

Af ns A’mo LE] nz o A o2 s Al os oz o7 o5 os A.‘nco LE] oz o4 % o]

2 gaz
273 PR .

F1G. 3.8 — Diagrammes de phases ternaires du systéme Al-O-N calculés o 1100°C (a)
et 1700°C (b)
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FiGc. 3.9 — Diagramme de phases pseudo-binaire du systéme AIN-Al, Oz calculé par
Tavary et Servant [205]

Le diagramme calculé Al-C-O (Fig. 3.10) montre la présence des composés binaires
attendus Al,O3 et Al;Cs; mais aussi de deux composés ternaires définis AlL,CO, et
AlLL,CO (ce dernier semblerait ne pas étre un composé stable thermodynamiquement
mais se stabilise en présence de N [206]). On peut remarquer que Al;CO,4 n’apparait
qu’a des températures supérieures a 1185°C. Al,O3 et C restent thermodynamiquement
en équilibre dans la gamme de température [1100-1700°C]. Cependant, le calcul d’équi-
libre entre AlyO3 et C montre une réaction entre ces deux solides & des températures
supérieures a 1500°C pour former le mélange gazeux stable Al,O, + CO(y) selon la
réaction Al,Oz + C + 2 Aly) — 2 ALbO(, + CO(y. Ce résultat est en accord avec les
études du systéme Al-C-O déja réalisées dans la littérature [207-209).
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Al-C-0 Al-C-0
1100°C a 1700°C b
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F1G. 3.10 — Diagrammes de phases ternaires du systéme Al-C-O calculés 6 1100°C (a)
et 1700°C (b)

Selon nos calculs, AIN est en équilibre avec Al O3z jusqu’a environ 1750°C. Cepen-
dant, dans la littérature, une étude du systéeme Al-O-N a mis en évidence une instabilité
entre AIN et Al, O3 a des températures supérieures a 1639°C conduisant a la formation
d’une solution solide de spinelle d’oxynitrures d’aluminium AION. Le systéeme Al-C-O
a montré une icompatibilité entre le saphir et le graphite au-dessus de 1500°C.

Interactions AIN-SiC et AIN-C : Les diagrammes ternaires Al-Si-N, Al-Si-C,
Si-C-N et AI-C-N du systéme Al-N-Si-C ont été tracés pour des températures comprises
entre 900 et 1900°C afin de tester la stabilité du dépot d’AIN sur substrat SiC (et Si)
ainsi que sur le suscepteur en graphite.

Le diagramme calculé Al-Si-N (Fig. 3.11) montre la présence des composés binaires
attendus AIN et SizNy. D’aprés ce diagramme, AIN semble donc étre en équilibre
avec SigN, dans la gamme de température 1100-1700°C et avec Si solide jusqu’a sa
température de fusion (= 1414 °C). Il semblerait donc que le dépot d’AIN sur Si soit
stable et réalisable expérimentalement jusqu’a des valeurs de températures proches de
la fusion de Si. Il est aussi important de noter la disparition du composé SizNy a des
températures supérieures a 1700°C.

Al-Si-N Al-Si-N
1100°C a 1700°C b
“N %N

2 gaz 2 gaz

A’ os oz o7 os os o4 LE] o0z o1 Si

F1G. 3.11 — Diagrammes de phases ternaires du systéeme Al-Si-N calculés a 1100°C (a)
et 1700°C (b)
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Le diagramme calculé Al-Si-C (Fig. 3.12) met en évidence les composés binaires SiC
et Al,C3 qui restent en équilibre entre 1100 et 1700°C. Il est important de noter que
2 espéces présentes uniquement dans la base de données SGTE (Al,C4Si et AlgC7Si)
n’ont pas été intégrées au calcul des équilibres de phases puisque leur existence aux
températures de travail n’a pas été mise en évidence.

Al-Si-C Al-Si-C
1100°C a 1700°C b

A’ os o= o7 s s o na oz LR} si AI s oz ES os os o+ o3 oz g1 S"

F1G. 3.12 — Diagrammes de phase ternaires du systéme Al-Si-C calculés a 1100°C (a)
et 1700°C (b)

Le diagramme calculé Si-C-N (Fig. 3.13) montre la présence des composés binaires
SiC et Si3Ny. Un équilibre existe entre SizNy et SiC dans la gamme [1100-1700°C|. Par
contre, I’équilibre qui existe entre SigN, et C a 1100°C disparait & haute température
au profit d’un équilibre SiC-N. Cependant, le composé binaire C3N4 observé expéri-
mentalement [210] n’est pas renseigné dans les bases de données thermodynamiques.
De méme, dans la littérature [210], de nouvelles phases ternaires cristallisées (SipCNy,
SiCyNy) ou amorphes (dans la gamme Sis14Cp 25N264-Si214C1 50N1 50, -..) sont men-
tionnées. Le diagramme calculé Si-C-N est donc difficilement exploitable étant donné
le manque de données thermodynamiques sur ces composés.

Si-C -N 8i-C -N
1100°C a 1700°C b
7N, ga %N, g
Si N, Si,N,
si os 08 [ 08 os o4 03 0z ol C S i os 08 o7 08 0s - B3 oz ol
sic ; sic c

F1G. 3.13 — Diagrammes de phases ternaires du systéme Si-C-N calculés 4 1100°C (a)
et 1700°C (b)
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Le diagramme ternaire Al-C-N (Fig. 3.14) a finalement été tracé entre 900 et 1900°C
afin de compléter I’étude des ternaires du systéme Al-N-Si-C mais également dans le
but de simuler la stabilité du dépot d’AIN sur des échantillons ou sur le suscepteur
en graphite. Ce diagramme montre AIN en équilibre avec Al,C3 et C dans la gamme
de température étudiée. Dans les diagrammes de phases de la littérature [211,212],
un composé ternaire de formule brute Al;C3N (Fig. 3.15) existe mais ne modifie pas
I'équilibre existant entre AIN et C (uniquement celui entre AIN et Al,Cs). AIN est donc
thermodynamiquement en équilibre avec le graphite.

Al-C -N Al-C -N
1100°C a T700°C b
%N, e N, o
AIN AIN
- AlC, AlC,

F1G. 3.14 — Diagrammes de phases ternaires du systéme Al-C-N calculés 6 1100°C (a)
et 1700°C (b)
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Fi1G. 3.15 — Diagrammes de phases ternaire Al-C-N & 1800°C (a) et pseudo-binaire
Al C5-AIN (b) d’apres la littérature [211,212]

Etant donné la complexité des diagrammes ternaires, le diagramme quaternaire du
systéme Al-Si-N-C n’a pas été représenté. Cependant, I’équilibre entre AIN et SiC est
mis en évidence jusqu’a une température de 2427°C avec nos données utilisées. Un
diagramme pseudo-binaire AIN-SiC (Fig. 3.16) a été proposé par Zangvil et al. [213] et
montre un domaine de démixion (lacune de miscibilité) en-dessous de 1800°C. Il serait
donc possible de réaliser des solutions solides AIN-SiC & 5-10% environ en AIN ou en
SiC dans le domaine de températures de dépot étudié.
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Fi1G. 3.16 — Diagramme de phases pseudo-binaire du systéeme AIN-SiC proposé par
Zanguil et al. en 1988 [213, 214]

D’apres nos calculs, AIN est en équilibre avec le graphite jusqu’a une température
d’environ 1900°C. L’équilibre entre AIN et SiC' est mis en évidence jusqu’a 2427°C. Ce-
pendant, dans la littérature, un diagramme pseudo-binaire AIN-SiC montre [’existence
d’un domaine de démizion en-dessous de 1800°C.

3.5.2 Modélisation du procédé CVD
3.5.2.1 Intéractions gaz-matériaux

Les réactions envisageables entre les gaz et les matériaux présents dans le réacteur
(quartz, suscepteur en graphite, substrats et dépot) ont été étudiées a différentes tem-
pératures comprises entre 1100 et 1800°C et sous une pression totale de 0,01 atm. Les
simulations de 'attaque des matériaux par les gaz précurseurs comme les chlorures
d’aluminium (AICI (), AlCl3 (4)) et 'ammoniac NHg (4 ont été réalisées en présence de
Hj (4 a l'aide du logiciel de calculs thermodynamiques. Les effets du produit majeur
des réactions HCI (4 et du gaz vecteur Hy (4) ont également été testés.

Effet des AICl, ;) Les simulations de 'attaque par les chlorures d’aluminium ont
mis en évidence un effet de gravure treés faible sur AIN, C, Al,O3 et SiC et ont permis de
mettre en relief une attaque puissante sur le réacteur en quartz. En effet, le quartz est
fortement attaqué par les chlorures d’aluminium gazeux et il en résulte la formation
de silicium et de mullite (AlgSi»Oy3). De plus, la présence du sous-chlorure AICI ()
provoque une attaque beaucoup plus importante du quartz qu’en présence du chlorure
AlCl3 (y) seul. Il est également intéressant de noter que l'attaque avec AlCl3 (4 mais
sans AlCI 4 engendre uniquement la formation de la mullite.
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Effet de NH3 (,) Entre 1100 et 1800°C, NHj3 (4 ne provoque aucune réaction signi-
ficative vis-a-vis de SiOq et C. A noter qu’en présence de graphite, des hydrocarbures
C,H, (CHy4 a basse température et CoH, a haute température) ainsi que HCN (et
CN) se forment en faible proportion dans la phase gazeuse. NHj (4 ne réagit pas non
plus avec AIN dans les conditions du calcul thermodynamique. Une trés faible quantité
d’AIN est formée a partir de Al,O3 en présence de NHj (,y a des températures relati-
vement basses jusqu’a 1200°C. Pour des températures supérieures a 1200°C, Al,O3 ne
parait souffrir de quasi aucune attaque chimique par NHj ;). Une attaque relativement
faible de SiC par NHj (4) a été simulée avec formation, en trés faible quantité, de C et
SizNy en dessous de 1000 et 1300°C respectivement . Dans ’hypothése ou la formation
de SizgNy a lieu a la surface de SiC, un traitement chimique postérieur de surface in
situ par Hy gy ou HCl (4 a été simulé. Il provoque la décomposition du SizNy formé
au-dessus de 1500°C avec formation de Si liquide qui pourrait étre ensuite transporté
en phase gazeuse en présence de HCl ) sous forme de chlorures ou hydrochlorures.

Effet de H, ;) Entre 1100 et 1800°C, H; (4 ne provoque pas de réaction significative
vis-a-vis de SiO,, C et Al;O3. Notons tout de méme, en présence de graphite, la forma-
tion d’hydrocarbures dans la phase gazeuse en particuliers CH4 & basse température
et CoHy a haute température. Une décomposition d’AIN a lieu pour des températures
supérieures a 1750°C mais ce composé semble étre peu attaqué par Hy (4. La réaction
de Hy (4 sur SiC est négligeable en dessous de 1500°C et devient significative a des
températures plus importantes.

Effet de HC1 ;) L’étude des effets de HCI ) sur les matériaux a permis de mettre
en avant 'attaque de SiC et surtout de AIN. Cependant, quasiment aucune réaction
par HCl ) sur SiO;, C et Al,O3 n’a été décelée par les calculs thermodynamiques.
Cette étude a permis de montrer une attaque relativement importante de SiC avec une
formation de C qui augmente avec la température imposée au systéme. Cependant, ce
phénoméne devrait avoir peu d’effet lors du dépot étant donné que SiC sera recouvert
par le film d’AIN au bout de quelques minutes. D’autre part, il est observable que AIN
est largement attaqué par HCI ;) en formant en particulier des chlorures d’aluminium.
Il est donc clair qu'un équilibre existe entre la formation et la gravure du film d’AIN par
les produits issus de la réaction de formation du dépot. Une dilution de HCI (4 par Hy ()
montre une limitation du phénoméne d’attaque sur AIN . La présence d’hydrogéne ou
méme d’un gaz vecteur comme ’argon pourrait ainsi limiter 'attaque du dépot d’AIN
par HCI (4 issu de la réaction de formation du film mais aussi des réactions homogenes
dans la phase gazeuse.

Les chlorures d’aluminium gazeux en particulier AICl, provoquent une attaque
importante du quartz. L’utilisation de NHs ) ne provoque pas de réactions impor-
tantes vis-a-vis des matériaur présents a l'exception des substrats SiC et Al Oz qui
semblent former respectivement les nitrures SisNy et AIN en trés faible quantité. En
ce qui concerne la présence de SigNy, un traitement chimique par Hy ) et/ou HCI )
pourrait décomposer ce nitrure au-dessus de 1500°C. L’hydrogene attaque assez peu
les matériaur, cependant des gravures de SiC et AIN par Hs (4 ont été obtenues et
ont lieu respectivement au-dessus de 1500 et 1750°C. HCl 4y provoque une attaque non
négligeable du substrat en SiC et surtout du dépot d’AIN (existence d’un équilibre ther-
modynamique entre dépot et gravure du film). La dilution de HCl ) par Hy gy (ou Ar(g))
permet de limiter le phénomeéne de gravure du film d’AIN.
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3.5.2.2 Modélisation du procédé de dépot d’AIN

Tout d’abord, I'étape de chloruration de I'aluminium métallique par Cly (4 a été
étudiée et la stabilité des matériaux susceptibles d’entrer dans la fabrication du chlo-
rurateur a été testée. Ensuite, 'étude de 'étape de dépot d’AIN a été réalisée et les
effets de la température, de la pression totale et des précurseurs sur le rendement de
dépot ont été investigués. Enfin, les variations de sursaturation du mélange gazeux ont
été calculées en fonction des paramétres du procédé. Notons que le composé d’addition
AlCl3.NHj3 () et Pespéce Cl;AINH; (4 mentionnés dans la littérature [155,163,174,175]
n’ont pas été pris en compte faute de données thermodynamiques fiables.

Etape de chloruration L’étude de la chloruration de la charge d’aluminium par
Cly (4) en présence de Ar (4 a été réalisée a 0,01 atm (soit environ 10 Torr ou 1130 Pa)
pour une gamme de températures allant de 200 a 800°C et pour des pressions comprises
entre 0,001 et 1 atm & 650°C (la température de fusion de I"aluminium étant de 660°C)
selon les paramétres initiaux résumés dans le tableau 3.1.

Espéce Al Clg (9) Ar (9)
Quantité (moles) | 1 | 0,0036 | 0,0074

TAB. 3.1 — Conditions initiales de la modélisation de I’étape de chloruration par Cly ()
en présence d’Ar ()

D’apres les résultats obtenus (Figure 3.17a), on remarque que AlCl; (4 et son dimére
Al;Clg (4) restent majoritaires au dessous de 750°C en accord avec les études menées par
Nickel et son équipe [146]. On observe qu’a basse température, AlCl; 4 et AlyClg (g
sont prépondérants alors que les sous-chlorures AlCI () et AICl, 5y apparaissent a haute
température (7 > 500°C). Comme prévu par des études antérieures [21], le rapport
AlCl 4)/AICI3 (4) augmente avec la température et la pression partielle d’AlCI (,y devient
plus importante que celle d’AlCl3 (4) au dessus de 790°C.
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F1G. 3.17 — Simulations thermodynamiques de ’étape de chloruration d’Al par Cly )
en présence d’Ar (4 en fonction de la température de chloruration (a) et de la pression
totale (b)

En ce qui concerne effet de la pression totale (Fig. 3.17b), les pressions partielles
d’AlCI3 (4 et d’AICl; (4 augmentent de maniére similaire avec la pression totale et le
rapport Al,Clg (4)/AICl 4y augmente rapidement en passant par 1 autour de 0,15 atm.
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Pour une chloruration réalisée a 650°C, AlCl3 (4 est prépondérant dans une gamme de
pressions comprises entre 0,001 et 1 atm. De plus, le rapport AICl (,)/AICl3 (4 augmente
de facon significative lorsque la pression totale diminue, ce qui est en accord avec la
littérature [21].

Ensuite, I’étude de la chloruration de la charge d’aluminium par Cl; (5 uniquement
a été réalisée a 0,01 atm pour une gamme de températures allant de 200 & 800°C et
pour des pressions comprises entre 0,001 et 1 atm a 650°C selon les paramétres initiaux
résumés dans le tableau 3.2.

Espéce Al | Cly
Quantité (moles) | 1 | 0,01

TAB. 3.2 — Conditions initiales de la modélisation de I’étape de chloruration par Cls ()

Le résultat de la simulation en présence de Cly (4) uniquement (Fig. 3.18) est proche
de celui obtenu precédement avec Cly (4 et Ar(, (Fig. 3.17). Pour ce qui est de I'in-
fluence de la température, il semble que les sous-chlorures AlCl 4 et AICl; (4 appa-
raissent a plus haute température et AlCl, devient prépondérant pour des tempé-
ratures supérieures a 800°C (au lieu de 790°C). L’effet de la pression totale met en
évidence que le passage a 1 du rapport AlyClg (4)/AICl (4 a lieu a bien plus faible
pression autour de 0,035 atm (au lieu de 0,15 atm).
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F1G. 3.18 — Simulations thermodynamiques de 'étape de chloruration d’Al par Cly (4
en fonction de la température de chloruration (a) et de la pression totale (b)

Des modélisations de la chloruration de I'aluminium par HCl 4 ont également été
réalisées lors de cette étude (Fig. 3.19a). Les résultats obtenus sont identiques au niveau
de la nature et des proportions de chlorures formées et en accord avec les résultats
de calculs thermodynamiques obtenus dans la littérature [84,85| (Fig. 3.19b). Dans la
littérature [84,85], la température de chloruration choisie est de 500°C afin de minimiser
la formation de AICI qui est trés réactif vis-avis du quartz. Rappelons toutefois que ces
simulations reposent sur I’hypothése du systéme fermé ou il y a équilibre entre toutes
les espéces présentes.
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Enfin, I’étude de la chloruration de la charge d’aluminium en présence de quartz ou
d’alumine a été réalisée a 0,01 atm (soit environ 10 Torr ou 1130 Pa) pour une gamme
de températures allant de 200 & 1000°C selon les paramétres initiaux résumés dans le
tableau 3.3.

Espéce Al 012 (9) Ar (9) SIOQ ou A1203
Quantité (moles) | 1 | 0,0036 | 0,0074 1

TAB. 3.3 — Conditions initiales de la modélisation de I’é¢tape de chloruration par Cly ()
en présence d’Ar () et de quartz ou d’alumine

Cette simulation permet de décrire les réactions avec le quartz ou ’alumine consti-
tutif du chlorurateur porté a haute température et aussi dans la zone de dépot lorsque
le quartz n’est pas refroidi.

Lors de la chloruration en présence de SiOs (Figure 3.20a), de nouvelles espéces
gazeuses SiCly (4 et SiCly () apparaissent au détriment de AICl3 () et Al,Clg (4) & basse
température et surtout de AICl ) et AlCl; (4 & plus haute température. La pression
partielle de SiCly (4) diminue sensiblement alors que celle de SiCls (4 augmente lorsque
la température de chloruration augmente. La pression partielle de SiCly (4) reste lar-
gement majoritaire par rapport a celle de SiCly 4y en dessous de 800°C. De plus, on
observe 'attaque du quartz et la formation de trois composé solides : le silicium, 1’alu-
mine Al,Oj3 et 'andalusite Al;O3,5105. Ces phénoménes correspondent sans doute & la
réaction violente du sous-chlorure AICl, avec le quartz citée dans la littérature [84]
ce qui engendre la formation de SiCly (4 et des trois composés solides. Au niveau de
Ieffet de la pression totale , 'allure des pressions partielles est relativement proche de
celle obtenue sans quartz pour AlCl; (4 et AlyClg (y). Cependant, une trés nette dimi-
nution des pressions partielles des sous-chlorures AICI et AlCI, est observée et AlCI,
devient méme majoritaire par rapport & AICI au dessus de 0,2 atm. La pression par-
tielle de SiCly (4) est importante mais le rapport AlCls (4 /SiCly () augmente lorsque la
température augmente et la pression totale diminue. Pour une pression totale de 0,01
atm, ce rapport AlCls (5)/SiCly (4) devient supérieur a 1 (AICl; (4 majoritaire) pour une
température supérieure a 450°C .
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Dans I’éventualité ou la formation de SiCly (4) au niveau du chlorurateur ait lieu, une
simulation de la réaction entre SiCly (4 et NHjz () en présence de Hj () a été réalisée. Ce
mélange gazeux favorise la formation de SigNy en dessous de 1200°C puis de Si liquide a
des températures plus importantes. Comme évoqué précédemment, la présence de Hy ()
et de HCI (4 permet la décomposition de SizNy au dessus de 1500°C avec formation de
Si liquide qui pourrait étre ensuite transporté en phase gazeuse sous forme de chlorures
ou hydrochlorures formés en présence de HCI ().

En présence d’alumine Al,O3 pure (Figure 3.200), la composition du mélange de
chlorures en fonction de la température est quasiment identique a celle sans alumine
(Fig 3.17) mais les espéces AlLO (4 et Al apparaissent a partir de 800°C et 900°C
respectivement. Cependant, ces composés sont présents en trés faible proportion (infé-
rieure a 1%) et en dessous de 800°C, le mélange gazeux est quasi exclusivement composé
des chlorures.
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Fi1G. 3.20 — Simulations thermodynamiques de ’étape de chloruration en présence de
quartz (a) ou d’alumine (b) en fonction de la température de chloruration

L’étape de chloruration d’Al a 650°C et 0,01 atm montre que les espéces pré-
pondérantes sont AlCly 4 et AlClyy en plus faible quantité (< 10 %). Le rapport
AlCl g /AlCly (4 augmente rapidement lorsque la température augmente et la pression
diminue. Les résultats de chloruration obtenus en présence de SiOy montrent ['attaque
du quartz et la production relativement importante de 'espéce SiCly (4 (surtout a basse
température et & relativement haute pression). En présence d’alumine, le mélange ga-
zeux 1ssu de la chloruration est uniquement composé de chlorures d’aluminium en des-
sous de 800°C.

La chloruration de 'aluminium sera donc réalisée expérimentalement entre 600 el
650°C et a basse pression pour éviter la fusion d’Al mais également afin de minimiser
la possible formation de SiCly ) et favoriser la cinétique de la réaction. Malgré sa
forte réactivité vis-a-vis du quartz, la présence d’AlCl 4y par rapport a AlCls 4y semble
intéressante pour diminuer localement la concentration en Cl (donc en HCI) au niveau
de la surface du substrat et ainsi limiter attaque de celui-ci par HCI.
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Etape de dépot d’AIN Tout d’abord, I'é¢tude du comportement en température
des chlorures d’aluminium issus de la chloruration & 650°C et 0,01 atm (soit environ
10 Torr ou 1130 Pa) a été réalisée. D’aprés ces calculs, le rapport AICI ) /AICI5 (4
reste stable jusqu’a 1500°C environ et ensuite ce rapport augmente nettement pour des
températures plus élevées.

La composition du mélange gazeux au niveau de la chambre de dépot et a proximité
du suscepteur et du substrat a été calculée par un calcul thermodynamique des espéces
en phase homogéne, c’est-a-dire sans permettre la formation de phases condensées
dans le systéme. Les réactions homogénes ont été simulées a 0,01 atm pour une gamme
de températures allant de 600 a 2000°C (Fig. 3.21a) et & 1700°C pour des pressions
comprises entre 0,001 et 0,15 atm (Fig. 3.21b). Les compositions en précurseurs utilisées
sont celles issues de la chloruration de la charge d’aluminium a 650°C et 0,01 atm
complétées par de I'ammoniac NHjs (4, de 'hydrogene H; () et de 'argon Ar ;) comme
gaz vecteur (voir Tableau 3.4).

Espéce AlCl3 (9) Al>Clg (9) AlCl (9) AlCls (9) Al (9) NHjs (9) H- (9) Ar (9)

Quantité (moles) 0,00241 2,19.106 | 0,00017 | 2,59.10~7 | 1,829.10—12 0,003 0,00133 | 0,00424

TAB. 3.4 — Conditions initiales des calculs en phase homogéne et des simulations de
dépot d’AIN

A partir des compositions gazeuses dans la phase homogéne, les composés pré-
curseurs d’aluminium majoritaires sont toujours AlCls ) et AlCl 4. La figure 3.21a
montre que le sous-chlorure AlCI 4 joue un role important a haute température. Au
dessus de 1200°C, AlCl3 ;) diminue rapidement au profit de AICL, et AlCl; (4. Le
rapport AlCI ) /AlCl5 (4 augmente rapidement lorsque la température augmente et la
pression partielle d’AlCl ;) devient majoritaire par rapport a celle d’AlCl3 ;) au des-
sus de 1450°C. Le sous-chlorure AlCl; (4 est présent en faible proportion et augmente
rapidement a partir de 600°C. Quant au dimeére Aly,Clg (4, son existence se limite a
des températures inférieures a 1000°C et a des pressions partielles faibles. La présence
de I'hydrochlorure AICI;H 4y a été mise en évidence mais sa pression partielle diminue
rapidement avec la température. Une apparition de l'aluminium gazeux Al a lieu
a trés haute température (7' > 1500°C). Dans tous les cas, la présence de AICl; (),
AlyClg (g, AICILH (4 et d’Al (4 reste limitée en proportion (maximum 1 %) par rapport
aux composés prédominants. AlCls (4 et AICl 4 sont donc les précurseurs d’aluminium
prépondérants (pression partielle de ordre de 1072 atm) respectivement & basse et a
haute température.

Concernant les espéces gazeuses contenant de 'azote (NHj (5 et Ny (g), les simu-
lations thermodynamiques montrent une décomposition thermique trés importante de
I'ammoniac NH3 (4) a basse température selon la réaction 2 NHj () — Na () + 3 Ha (y)
. D’ailleurs la pression partielle de NHj () est déja inférieure a 107 atm a 300°C d’on
I’absence de ce composé sur les figures 3.21a et b. Par contre, on observe que la pression
partielle de Ny () est importante (de 'ordre de 1072 atm) et relativement stable en fonc-
tion de la température. Ny (4 est donc le précurseur d’azote prépondérant du point de
vue thermodynamique cependant cette conclusion parait peu plausible étant donnée
sa grande stabilité a haute température. En dehors des considérations thermodyna-
miques, il semblerait que cette réaction de décomposition thermique de NHj (4 puisse
étre limitée voire méme inhibée par l'utilisation d’un réacteur en céramique (comme
le quartz) plutdt qu’un réacteur métallique [146|. D’autre part, les calculs thermo-
dynamiques ne prennent pas en considération ’aspect cinétique de cette décomposi-
tion [146] et la formation possible de composés tels que AlCl3.NHjs (4 [80,146,148,215]
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et Cl,AINH, () [155,174]. Cinétiquement, il serait donc possible que NHs () (et peut
étre NH (4 et/ou NHj (,) & haute température) soit le précurseur majoritaire d’azote
contribuant au dépot d’AIN.

L’hydrogéne Hjy 4y introduit dans le réacteur et provenant de la décomposition de
NHj () reste relativement stable en fonction de la température autour de 41073 atm
mais une légére diminution est observée au dessus de 1100°C et s’explique par l'aug-
mentation significative de la proportion de I'espéce radicalaire H ) et de HCl () a haute
température. L’acide chlorhydrique HCI 5y formé en chimie homogeéne (c’est-a-dire qu’il
n’est pas le produit de la réaction de formation d’AIN) croit rapidement vers 600°C
pour atteindre une valeur de pression partielle maximale fixe (environ 3.1072 atm) dans
la gamme de température 1600-2000°C. Des especes radicalaires H (4 et Cl (g, négli-
geables en dessous de 1000°C, augmentent de facon significative a des températures
plus importantes jusqu’a des valeurs d’environ 5.10~* atm.

En ce qui concerne 'effet de la pression totale (Fig. 3.21b), elle semble avoir rela-
tivement peu d’effet sur la composition du mélange gazeux. Les pressions partielles
des différentes espéces augmentent avec la pression totale. Par contre, le rapport
AlCl (4)/AICl3 (4 semble diminuer lorsque la pression totale augmente. De plus, on
peut observer 'apparition de I’hydrochlorure AICIH (4 et de I'hydrure AlH 4 a des
pressions totales supérieures a 0,05 atm mais ces composés sont présents en trés faible
quantité.
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F1G. 3.21 — Simulations thermodynamiques des réactions en chimie homogéne en fonc-
tion de la température de dépot a 0,01 atm (a) et de la pression totale & 1700°C (b)

La réaction de formation d’AIN par les chlorures issus de la chloruration de la
charge d’aluminium & 650°C et 'ammoniac a été simulée a 0,01 atm (soit environ
10 Torr ou 1130 Pa) pour une gamme de température allant de 200 & 2000°C en
présence d’hydrogéne et d’argon. Le mélange initial de réactifs est celui donné dans
le tableau 3.4. Le rendement thermodynamique 7 de dépot d’AIN est calculé selon la
formule 3.5.1.

n AIN

= -1 b
Yn AlCl, ) initial 00 (3:5.1)

Ui

Le rendement de dépot augmente rapidement de 13 & 25 % entre 200 et 400°C puis di-
minue lentement pour atteindre 20 % autour de 1100°C. Enfin, une diminution brutale
du rendement de dépot d’AIN a lieu & partir de 1200 °C jusqu’a la disparition totale
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d’AIN a 1300 °C. Il est avéré que cette disparition d’AIN & haute température corres-
pond a une augmentation fulgurante de la pression partielle en AICI ;. Ce phénomeéne
s’explique par la formation du mélange gazeux AICI ) + 2 HCl () + 3 N () + 5 Ha (g
a haute température, qui est la combinaison la plus stable thermodynamiquement des
espéces gazeuses par rapport a AIN [147,174].

La contribution au dépot d’AIN des deux chlorures d’aluminium prépondérants
AlCl3 () et AICI ) a également été étudiée entre 200 et 2000°C par réaction avec Ny ()
ou NHj (,y (Fig. 3.22) a partir des 4 équations suivantes :

3 AlCI () + Ny (g) = 2 AIN + AlCl3 (3.5.2)
2 AlCl3 (g + Na ) = 2 AIN + 3 Cly () (3.5.3)
AICl 4 + NHs g = AIN + HCl (y) + Hy o) (3.5.4)
AlCly () + NHy g = AIN +3 HCI ) (3.5.5)

En utilisant uniquement Nj () comme source d’azote, la synthése d’AIN ne peut pas
étre réalisée avec AlCl; () (Eq. 3.5.3) mais est thermodynamiquement possible avec
AlCl (g (Eq. 3.5.2). AICl 4 et AICl3 (4 peuvent tous deux réagir avec NHj (, pour
former AIN (Eq. 3.5.4 et 3.5.5) ce qui démontre 'importance de ’hydrogéne dans ce
procédé de dépot. En présence de NHj (4, le rendement théorique a partir de AlCl3 ()
est d’environ 15 % alors que celui obtenu en supposant que AICI () est 'espéce majori-
tairement formée est d’environ 75 %. D’ailleurs, les résultats des calculs thermodyna-
miques montrent également que I'utilisation du mélange AlCI )-AlCl3 (4 avec NH; ()
augmente le rendement de dépot d’AIN comparé a l'utilisation de AlCl3 4 seul.

Grace aux bilans de matiére réalisés lors de I'étude de la réaction des chlorures
d’aluminium avec I’ammoniac, il a été mis en évidence que, dans le cas de I'utilisation
d’AlICI () seul, la pression partielle de HCI ;) diminue fortement au dessus de 1300°C
alors que pour AlCl3 (4), elle augmente fortement au dessus de cette température. Cette
constatation s’explique par la réduction a haute température de I’AIT/1 (AICI; (g)) €N
A" (AICl ;) par NHj () avec formation de 2 HCl(, (ainsi que de 3 Hy () et %
N3 (4)) et une diminution de la pression partielle de Hy (4. Ces différentes observations
permettent de déduire les équations représentées sur la figure 3.22 qui décrivent les
réactions prépondérantes ayant lieu & basse et haute température (< et > a 1400°C)
en introduisant AICI ;) ou AlCl3 ().
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F1G. 3.22 — Simulation thermodynamique du rendement de formation d’AIN calculée a
P = 0,01 atm en fonction de la température & partir de AlCls () (en bleu) et AlCI 4
(en rouge) en présence de NHs (4 ou Ny (4.

Le rendement de dépot d’AIN a partir de AlCl3 (4 et NH3 () sans AICI 4y diminue a
partir de 1200 °C et devient nul au dessus de 1300°C. En présence de I'espéce AlCI 4, le
dépot d’AIN est thermodynamiquement possible jusqu’a 1600°C. Expérimentalement
(cf. 4.3.1.2), des dépots d’AIN ont été réalisés jusqu'a 1800°C dans le cadre de cette
thése ce qui est en contradiction avec les calculs thermodynamiques qui ne prédisent
pas de dépot d’AIN au-dessus de 1600°C. Ce phénoméne pourrait étre expliqué par
Iextrapolation des données thermodynamiques expérimentales de AIN au dessus de
930°C [215], la décomposition thermique de 'ammoniac NHj3 (5) & basse température du
point de vue thermodynamique ou encore 1’absence de données pour des composés tels
que AlCI3.NH; (4) [80,146,148]. De plus, I'existence de I'espéce Cl,AINH, () (qui n’est
pas inclus dans ces simulations) au-dessus de 600-700°C est probable en se basant sur
des calculs ab-initio [174] et par analogie avec le composé Cl,BNH, () [15,155,159,169).
Provenant de la réaction directe entre BCls (4 et NH3 (4) en phase gazeuse, Cl,BNH; ()
a été mesuré expérimentalement par Spectrométrie de Masse en conditions CVD et
semble jouer un role majeur dans les dépots CVD de BN [175,216]. Bien entendu,
les limites de 'approche thermodynamique sont peut étre atteintes dans ce cas, la
cinétique des réactions n’est en effet pas prise en compte et pourrait aussi permettre
d’expliquer les dépots obtenus a haute température.

A partir du mélange gazeux typique donné dans le tableau 3.4, lorsque la pres-
sion totale augmente, le rendement 7 de dépot a 1100°C passe de 13 a 22 % entre
1073 atm et 5.1072 atm puis se stabilise pour des pressions plus importantes. En tra-
cant I’évolution du rendement de dépdt d’AIN en fonction de la température pour
différentes pressions totales, une augmentation de la température maximale de dépot
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d’AIN a été observée lorsque la pression augmente (Fig. 3.23). Ce phénoméne pourrait
étre attribué a 'augmentation de la pression partielle de AICI (4 due a 'augmentation
de la pression totale et permettrait ainsi la formation d’AIN a plus haute température.
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F1G. 3.23 — Simulation thermodynamique du rendement de formation d’AIN en fonction
de la température pour différentes pressions totales comprises entre 0,001 et 5 atm.

L’effet de la composition en gaz réactifs sur le rendement de dépot d’AIN a été
étudié a l'aide de courbes d’isoréponse calculées en fonction des pressions partielles
de AICl3 (4, NHz (4 et Hy (). Ces calculs ont été réalisés a pression totale constante
et pour une température constante inférieure a 1300°C pour permettre la formation
d’AIN étant donné que le mélange de chlorures formé a 650°C et 0,01 atm est composé
a plus de 90% par AlCl; (4.

Une premiére courbe d’isoréponse du rendement d’AIN a 1100°C (Fig. 3.24) a été
réalisée en fonction des pressions partielles des précurseurs gazeux AlCls (4 et NHj ()
sous une pression totale de 0,01 atm (soit environ 10 Torr ou 1130 Pa). Pour cette
étude, la pression d’Hy (4) a été fixée a 0,00133 atm, les pressions partielles de AlCI; (4 et
NH; (4) varient entre 0,0005 et 0,0045 atm et la pression totale est maintenue constante
en faisant varier la pression partielle d’Ar (4. On remarque grace a cette surface d’iso-
réponse qu’une faible pression d’AlCl3 (4 et une forte pression de NHj (4 augmentent
sensiblement le rendement de dépot d’AIN. Le rendement maximal théorique & 1100°C
et 0,01 atm est de 'ordre de 49 % pour P NHj (4) = 0,0045 atm et P AlCl3 5y = 0,0005
atm, c’est-a-dire pour un rapport % égal a 9. Notons que le rendement thermodyna-
mique 1 de dépot d’AIN par rapport au chlorure d’aluminium est calculé & partir de
la quantité de chlorures initiale (cf. Eq. 3.5.1).
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F1G. 3.24 — Courbe d’isoréponse calculée de rendement d’AIN a 1100°C et 0,01 atm en
fonction des pressions partielle d’AlCl3 ;) et de NHj (4

Une seconde courbe d’isoréponse du rendement d’AIN a 1100°C (Fig. 3.25) a été
réalisée en fonction des pressions partielles des gaz AlCl3 (4 et Hj (4) sous une pression
totale de 0,01 atm. Pour cette étude, la pression de NHs (4 a été fixée a 0,001 atm,
les pressions partielles de AICl3 (4 et Hj (4 varient entre 0,0005 et 0,005 atm et la
pression totale est maintenue constante en faisant varier la pression partielle d’Ar. On
observe sur cette surface d’isoréponse qu'une faible pression d’AlCl;3 ) et une forte
pression d’H, (4) augmentent sensiblement le rendement de la réaction de dépot d’AlIN.
Le rendement maximal théorique a 1100°C et 0,01115 atm est de ordre de 35 %
pour P Hy 4 = 0,005 atm et P AlCl3 (,) = 0,0005 atm, soit un rapport Aﬂz égal a
2. Thermodynamiquement, le role de I'hydrogéne n’est donc pas négligeable dans la
réaction de dépot et semble méme accroitre le rendement de formation d’AIN par
rapport a un gaz inerte comme IAr ().
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FiG. 3.25 — Courbe d’isoréponse calculée de rendement d’AIN a 1100°C et 0,01 atm en
fonction des pressions partielles d’AlCl3 4y et de Hy (g
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Les proportions respectives des différents chlorures d’aluminium issus de la chlo-
ruration restent stables jusqu’a 1500°C. L’étude des réactions homogénes montre que
AlCl3 gy et AlCl 4 sont les précurseurs d’aluminium prépondérants respectivement a
basse et a haute température. Une décomposition thermique trés importante de NHs (g
en No(g) et Hy (g a été révélée. HCl(y, H ) et Cly) augmentent rapidement avec la
température au-dessus de 1000°C. Le mélange AlCl4)-AlCls (4 augmente le rendement
de dépot d’AIN comparé a utilisation de AlCls 4 seul. Au-dessus de 1300 °C, le dépot
d’AIN n'a plus lieu sans AlCl ) qui permet d’obtenir AIN jusqu’a 1600°C. Cet arrét
brutal s’explique par la plus grande stabilité de AICl 4 par rapport a AIN condensé a
haute température. Une augmentation de la pression totale permet une augmentation
de la température maximale de dépot d’AIN. Le rendement mazimal théorique de syn-
these d’AIN est obtenu pour une pression partielle de AlCly (4 faible et des pressions
partielles de NHs ) et Hy (4) tmportantes.

3.5.2.3 Sursaturation

La sursaturation thermodynamique, utilisée pour étudier I’évolution de la morpho-
logie et de 'orientation préférentielle des dépots, a été décrite précédemment (cf. 3.2)
et sera calculée dans cette étude selon la formule :

P

espéces Al X Py

P

spéces N

o =

P,

éq espéces Al X Léq espéces N

ot P est la pression partielle des espéces gazeuses réactives contenant Al et N (c’est-
a-dire participant au dépot d’AIN) et Py, la pression partielle des espéces gazeuses
contenant Al et N calculée a I’équilibre thermodynamique avec AIN & une température
et une pression donnée.

Bien entendu, cette description de la sursaturation ne tiens pas compte de l'effet
de gravure par HCI (4 qui est le produit de la réaction de formation d’AIN. Un calcul
de la sursaturation relative en utilisant la constante de réaction de dépot (Eq. 2.3.1)
pourrait permettre de mettre en évidence cet effet de gravure [13].

Dans le cas du dépot d’AIN, une faible sursaturation est obtenue a haute tempé-
rature et pour des pressions partielles des réactifs proches des valeurs d’équilibre. La
figure 3.26 représente la variation de la sursaturation thermodynamique a entre 1000
et 2000°C en fonction du rapport Hy (4 /AICl3 (4 & P = 0,01 atm et & pression par-
tielle de NHj () constante. La sursaturation diminue rapidement lorsque la température
augmente et plus faiblement lorsque le rapport Hy (4)/AlCl3 () augmente. Les calculs
montrent également que la sursaturation augmente lorsque la pression totale augmente.
Le paramétre ayant le plus d’influence sur la sursaturation thermodynamique semble
étre la température.
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FiG. 3.26 — Sursaturation thermodynamique calculée en fonction de la température et
du rapport Hy (g /AlCls () & P = 0,01 atm (P NHs (4 constante)

Les conditions optimales pour la croissance épitaxiale du nitrure d’aluminium sont
obtenues a haute température, a basse pression et pour une forte dilution en hydrogéne.
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3.6 Conclusions

L’étude thermodynamique et bibliographique des diagrammes de phases a permis
de mettre en évidence les possibilités mais aussi les limites d’utilisation des matériaux
en testant leurs compatibilités. L’étude des diagrammes binaires permet de lister les
composés définis et les solutions solides connus afin de pouvoir réaliser des études sur les
sytémes plus complexes (ternaires ou quasi-binaires). L’étude du systéme Al-O-N a mis
en évidence une instabilité entre AIN et Al,O3 & des températures supérieures a 1639°C
conduisant a la formation d’une solution solide de spinelle d’oxynitrures d’aluminium
AION. Le systéme Al-C-O a démontré une incompatibilité entre le saphir et le graphite
au-dessus de 1500°C. L’étude du systéme Al-Si-N prouve la stabilité d’AIN avec le
silicium. Les calculs thermodynamiques réalisés dans le systéme Al-N-Si-C tendent a
montrer la stabilité d’AIN avec SiC jusqu’a 2427°C. Cependant la littérature fait état
de l'existence d’une zone de démixion en dessous de 1800°C qui pourrait engendrer la
formation de solutions solides AIN,SiC;_, a faible teneur en AIN ou en SiC.

L’étude des interactions gaz-matériaux a permis de démontrer une attaque impor-
tante du quartz par les chlorures d’aluminium gazeux en particulier par le sous-chlorure
AlCl ). L'utilisation de NHj3 (4 ne provoque pas de réactions importantes vis-a-vis des
matériaux présents a l'exception des substrats SiC et Al;O3 qui semblent former res-
pectivement les nitrures SigNy et AIN en trés faible quantité. En ce qui concerne la
présence de SigNy qui pourrait poser probléme, un traitement chimique par Hy () et/ou
HCl (4 pourrait décomposer ce nitrure au-dessus de 1500°C. L’hydrogéne attaquerait
assez peu les matériaux, cependant des gravures de SiC et AIN ont été calculées et
ont lieu respectivement au-dessus de 1500 et 1750°C. HCl (,) provoque une attaque non
négligeable du substrat en SiC et surtout du dépot d’AIN. Cette observation met en
évidence l'existence d’un équilibre thermodynamique entre la formation d’AIN par les
précurseurs et la gravure du film par les produits issus de la réaction de dépot. Ce-
pendant, la dilution de HCl (4 par Hj (4) (ou Ar (4)) permet de limiter le phénomene de
gravure du film d’AIN.

L’étape de chloruration de la charge d’aluminium métallique a 650°C et 0,01 atm
montre que les espéces prépondérantes sont AlCl3 (4 et le sous-chlorure AICI 4y en plus
faible quantité (moins de 10 %). Le rapport AlCI,/AICl5 ;) augmente rapidement
lorsque la température augmente et la pression diminue. D’autre part, les résultats de
chloruration obtenus en présence de SiO, montrent une attaque du quartz par les sous-
chlorures d’aluminium et une production relativement importante de 'espéce SiCly (y)
surtout a basse température et A relativement haute pression. En présence d’alumine,
le mélange gazeux issu de la chloruration est uniquement composé de chlorures d’alu-
minium en dessous de 800°C. La chloruration de ’aluminium sera donc réalisée expé-
rimentalement entre 600 et 650°C et a basse pression pour éviter la fusion d’Al mais
également afin de minimiser la possible formation de SiCly (4 et favoriser la cinétique
de la réaction. Malgré sa forte réactivité vis-a-vis du quartz, la présence d’AlCl 4 par
rapport a AlCl; (4 semble intéressante pour diminuer localement la concentration en
Cl au niveau de la surface du substrat et ainsi en limiter 'attaque par HCI.

Il a été prouvé par les calculs que les proportions respectives des différents chlorures
d’aluminium issus de la chloruration restent stables jusqu’a 1500°C et que la forma-
tion majoritaire de AlCl 4 par rapport a AlCl; (4 est stabilisée pour des températures
plus importantes. L’étude des réactions homogénes en phase gazeuse a permis de mon-
trer 'importance de AlCl3 (4 et AICI (4 qui semblent étre les précurseurs d’aluminium
prépondérants respectivement a basse et haute température. Une décomposition ther-
mique trés importante de NHs (4 a été révélée et explique 'existence de quantités
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importantes de Ny (4 et Hy (4. HCl () augmente rapidement avec la température et
la présence non négligeable des espéces radicalaires H (4 et Cl(4) a des températures
supérieures a 1000 °C a été mise en évidence. D’autre part, il est indéniable que 'uti-
lisation du mélange AlCI )-AlCl3 ;) augmente le rendement de dépot d’AIN comparé
a 'utilisation de AlCl3 (4 seul. Au-dessus de 1300 °C, le dépot ne semble plus avoir
lieu sans AlCl (4 qui permet d’obtenir AIN jusqu’a 1600°C. Cet arrét brutal de dépot
peut s’expliquer par la plus grande stabilité thermodynamique de AICI ;) par rapport
a AIN condensé a haute température. Cependant, en pratique des dépots d’AIN ont été
réalisés jusqu’a 1800 °C et ce phénomeéne pourrait s’expliquer par I'extrapolation des
données thermodynamiques expérimentales de AIN au dessus de 930°C, I'importante
décomposition thermique de NHj (4 ou encore I'absence de données des composés tels
que AlCl3.NH;z () et Cl,AINH; (). Par ailleurs, une limitation de I'approche thermo-
dynamique est possible, la cinétique des réactions n’est en effet pas prise en compte
et pourrait aussi expliquer les dépots obtenus a haute température. La composition en
gaz réactifs sur le rendement de dépot d’AIN a également été étudié et a montré l'effet
de AICl3 (4 et NHj () ainsi que 'importance de Hjy (4 dans la réaction de dépot. Le
rendement maximal théorique est obtenu pour une pression partielle de AlCl3 (4 faible
et des pressions partielles de NHj () et Hy () importantes. De plus, dans le cas du dépot
d’AIN, la sursaturation thermodynamique diminue rapidement lorsque la température
augmente et plus faiblement lorsque le rapport Hj (5 /AlCl3 (;) augmente.

Cette étude thermodynamique préliminaire a permis de mettre en évidence certains
paramétres propices a la croissance épitaxiale d’AIN par CVD. La faible sursaturation
nécessaire a I’élaboration d’un monocristal par épitaxie est obtenue a haute tempéra-
ture, & basse pression et pour un rapport Hy 4 /AlCl; 4 important. Le sous-chlorure
AlCl (4 semble étre une espéce nécessaire a la croissance d’AIN a haute température
méme s’il est particuliérement agressif vis a vis du quartz surtout en présence de Hj (4.
Un réacteur refroidi par eau dans la zone de haute température sera utilisé afin de
prévenir 'attaque du quartz ainsi que sa déformation qui a lieu au dessus de 1200°C.
La chloruration devrait étre réalisée a haute température (T < Tyus 41 = 660 °C) et
a basse pression pour augmenter la proportion d’AlCl 4 par rapport a AlCls (4 afin
d’accroitre le rendement de dépodt mais aussi de diminuer une éventuelle formation de
SiCly (y) produite en présence de quartz. La présence d’hydrogene semble également
jouer un role important dans les réactions chimiques et augmenter le rendement de
dépot.
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Chapitre 4

Etude expérimentale paramétrique du
procédé HTCVD

L’étude thermodynamique a permis de mettre en évidence les mécanismes globaux
du dépot CVD d’AIN dans le systéme Al-N-CI-H ainsi que certains parameétres propices
a I’élaboration d’AIN par CVD. Une faible sursaturation nécessaire a I’élaboration d’un
monocristal par épitaxie est obtenue a haute température et a basse pression. Le role
important de I’hydrogéne et des chlorures d’aluminium a également été démontré.

Ce chapitre est dédié a I'étude expérimentale du développement du procédé de
dépot HTCVD de AIN. Tout d’abord, les conditions opératoires seront briévement
décrites. Ensuite, les propriétés structurales des substrats monocristallins de SiC et de
saphir seront données afin de justifier le choix des substrats utilisés pour la croissance
épitaxiale d’AIN 2H. Enfin, une étude paramétrique du procédé CVD sera réalisée afin
de comprendre 'effet des conditions opératoires sur la croissance d’AIN. L’influence de
ces conditions sur la vitesse de croissance, la morphologie de surface et 1’état cristallin
des dépots de nitrure d’aluminium sera présentée.

4.1 Les conditions opératoires

La représentation shématique du réacteur a déja été présentée dans le Chapitre 2
(cf. 2.4).

Les dépots ont été réalisés sur différents types de substrats monocristallins ou po-
lycristallins et pour différentes conditions opératoires (7T, P, débits de Cls (4), NHs (),
Hj (g), Ar(g)). Dans un premier temps, lors de 1'étude paramétrique, les substrats ont
été simplement posés sur le suscepteur en graphite. Pour atteindre des températures
supérieures a 1600°C, le suscepteur a été isolé a I'aide d’une feutrine en carbone com-
portant un trou sur le coté pour permettre la visée pyrométrique latérale (Fig. 4.1a).
Ensuite, dans le but d’obtenir une température la plus proche possible de celle mesu-
rée & la surface du graphite, les substrats ont été directement collés sur le suscepteur a
'aide d’une colle contenant du carbone (Fig. 4.1b). L’utilisation de cette colle nécessite
une mise a ’étuve a 120 °C pendant un temps minimum de 2h avant 'introduction du
suscepteur dans le réacteur.

Dans cette étude, les débits utilisés seront donnés en scem (cm
(L.min™1).

3.min~') ou en slm
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(a) (b)

55 mm

55 mm

F1G. 4.1 — Photographies de suscepteurs en graphite : entouré d’une feutrine isolante
en carbone (a) et comportant des substrats collés a l’aide d’une colle carbone (b)

Avant ’étape de dépot, la source d’aluminium métallique est réduite & une tempé-
rature d’environ 600°C et 10 Torr sous 100 sccm de Hy (4 (via la ligne de Cly () et
300 sccm de Ar (4 afin de supprimer la couche d’alumine native présente & la surface
de l'aluminium. Une gravure de la surface du substrat avant l'injection des gaz pré-
curseurs est réalisée sous Hj (4) & 900°C environ. En fin de theése, cette gravure de la
surface a également été testée a la température de dépdt. Lorsque la phase de dépot
est terminée, le suscepteur est refroidi lentement sous 200 sccm de Ar (4 jusqu’a la
température ambiante.

4.2 Les substrats utilisés

Dans un premier temps, les substrats utilisés lors de I’é¢tude ont été du graphite, des
monocristaux de SiC 4H (0001) face Si coupés a 8%ff (cf. 2.1.2.1) , de SiC 6H (0001)
face Si et de saphir a-Al,O3 (0001). Des templates d’AIN commerciaux, consistant
en une couche épitaxiée de 10 pm d’AIN fabriquée par HVPE sur un monocristal
de SiC 6H (0001), ont ensuite servi de substrats. Des substrats PVT commerciaux
d’AIN monocristallin (0001) face Al ainsi que quelques substrats PVT de différentes
orientations cristallines élaborés au Laboratoire des Matériaux et du Génie Physique
(LMGP) ont également été utilisés. Dans le but de tenter une croissances d’AIN non-
polaire, quelques substrats de SiC 4H (1120) ont finalement été testés. La précision
angulaire des substrats non désorientés est inférieure & + 0,5°.

Hormis les substrats PVT natifs, la croissance d’AIN est réalisée par hétéroépitaxie
sur SiC ou saphir ce qui engendre une forte densité de dislocations causée par les
différences de parameétres de maille et de coefficients de dilatation thermique.

Les données cristallographiques relatives aux structures AIN 2H, SiC 4H et saphir
sont rapportées dans le tableau 4.1.
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’ phase ‘ groupe d’espace maille positions atomiques
AIN 2H P63mec a=31244 A Al: %, 2,0
¢ = 4,996 A N:L, 2 03869
y=120°
Al O R3c arr = 4,7617 A Al: 0,0, 0.8521
(systéme hezagonal) crr = 12,9947 4 O :0.8064, 0, %
v=120°
(systéme rhomboédrique) ap = 5,1304 A Al : 0.8521, 0.8521, 0.3521
a =55.80° 0 : 0.9435, 0.5565, 1
SiC JH P63me a = 3,081 A C:0,0, 0.1886
c=10.061 A C:2, 1, 04389
Si-2 1 1
y=120° © 3231

Si:0,0 0

TAB. 4.1 — Données cristallographiques des composés AIN, Al,Os et SiC d’apres [18]

4.2.1 Le saphir

Des substrats de saphir de surface (0001) (dans le systéme d’axes hexagonal) ont
été utilisés pour la croissance épitaxiale de AIN. L’accord de paramétres de mailles
entre AIN (0001) et Al,O3 (0001) est peu favorable (13,7 % a température ambiante).
Cette croissance épitaxiale a déja été réalisée dans la littérature par HVPE et MOCVD.
L’écart de paramétres de maille ou “mismatch” entre AIN et Al,O3 sera examiné aprés
la description de la structure atomique de Al;Os.

4.2.1.1 Structure

Comme le réseau de Bravais est rhomboédrique, il existe deux systémes d’axes de
base possibles, hexagonal ou rhomboédrique. Chaque systéme présente des avantages et
des inconvénients. Le mieux est de connaitre les opérations mathématiques permettant
de passer de 'un a 'autre. Le changement de base hexagonale - rhomboédrique est
décrit en fin de manuscrit dans I’Annexe A.

La structure du saphir Al,O3 peut étre décrite a4 partir d’'un arrangement de po-
lyédres octaédriques AlOg (figure 4.2.1.1). On constate, d’aprés cette représentation,
que la structure du saphir est constituée d’un empilement de couches d’octaédres per-
pendiculaires a ’axe ternaire. Les octaédres de chaque couche sont reliés entre eux par
3 arétes selon une symétrie d’ordre 3. Entre chaque couche, les liaisons entre octa-
édres ont lieu soit par 3 sommets (cas des octaédres placés dans les trous de la couche
inférieure sur la figure 4.2.1.1) soit par une face triangulaire. La disposition de deux
couches adjacentes d’octaédres se définit par une opération miroir perpendiculaire a
I’axe ternaire plus une translation de vecteur %(a - b). Ce vecteur est représenté par
une fléche sur la figure 4.2.1.1.

4.2.1.2 Epitaxie et écart entre paramétres de maille

Nous allons étudier ici le cas d’une épitaxie AIN (0001) sur saphir (0001). Les
vecteurs a et b de la maille hexagonale AIN sont orthogonaux a ceux de la maille
hexagonale du saphir et leurs vecteurs c sont colinéaires (Fig. 4.3 - partie droite).
Selon les systémes de maille utilisés, les relations d’épitaxie peuvent étre notées de
différentes facons :
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Figure 4.2: Arrangement de polyédres octaédriques AlOg de la structure atomique du
saphir Aly Oz. Les projections représentées correspondent auz axes de zone [110] et [001]
orthogonauz. Les 2 couches “17 et “2” sur la projection [110] du haut sont vues de profil
et correspondent auz deux couches paralléles au plan (0001) sur la figure du bas. Une
correspondance d’octaédres notés A, B, C et D est indiquée entre ces 2 projections.

- systéeme hexagonal & 3 indices :

[110]ain // [110] 41,0,
[110]aiv // [110]az,04
(001) 4 // (001) as04
- systéme hexagonal & 4 indices :
[1120) a1 // [1100] at,0,
[1100] Az // [1120] as,04
(0001) ;v // (0001) a,04
- systéme rhomboédrique :
(110w // [211] a0,
[110] i // [011] at,0,

(001) v // (111) as04
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Fi1G. 4.3 — Relations d’épitaxie entre AIN et AlbOs. La couche AIN est représentée
en bleu. La relation entre les paramétres de maille AIN et Al,Oz est supposée étre
anN — aA1203/\/§ dans cette représentation (en réalité aA1203/aAlN.\/§: 0,88, c’est-
a-dire que la maille de AIN est plus grande que celle représentée).

Les relations d’orientation entre les mailles de ces composés sont indiquées sur la
partie droite de la figure 4.3. Il est donc possible d’imaginer la position d’une couche
de tétraedres AIN par rapport aux octaedres AlOg d’un substrat de plan (0001) (partie
gauche de la figure 4.3). Le plan d’atomes commun aux deux phases peut étre consti-
tué par des atomes d’aluminium. De cette représentation, on en déduit qu’une épitaxie
avec un accord de paramétre de maille parfait (i.e. sans “mismatch”) imposerait que
aAlN.\/gi A Al,O4 (aAlN.\/gparfait ~ 4,76 A) Toutefois, le rapport, aAl203/aAlN.\/§ n’est
que de 0,88 (aAlN.\/gréel ~ 5,40 A), ce qui, a priori, doit entrainer une forte contrainte
d’interface et probablement I'existence de nombreux défauts structuraux comme des
dislocations et des joints de domaines. Comme le paramétre de maille de la phase
AIN est plus grand que le paramétre théorique pour un “mismatch” nul, il en résulte
une contrainte de compression pour AIN et d’extension pour Al,Os. Notons qu’une
contrainte en compression dans la couche hétéroépitaxiée est généralement plus fa-
vorable qu'une contrainte en extension. En effet, une contrainte en extension donne
souvent lieu & une fissuration plus rapide du cristal déposé.

4.2.1.3 Dilatation thermique

La dilatation thermique du saphir selon ses paramétres de mailles hexagonaux a et
c a été étudice par Yim et Paff [40].

Les valeurs des coefficients de dilatation thermique linéaire du saphir sont données
dans le tableau 4.2.

Coefficient de dilatation thermique | Valeur & 300 K (107°K™1)
a, (ANaja,) 7.3
a. (Ac/e,) 8,1

TAB. 4.2 — Coefficients de dilatation thermique linéaire du saphir (les valeurs de a, et
o sont celles obtenues a 300 K) [40]
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Pour une croissance épitaxiale sur une surface (0001), la variation du paramétre
de maille a va étre a l'origine des contraintes entre la couche d’AIN et le substrat de
saphir. La valeur du coefficient thermique linéaire o, du saphir est assez éloignée de
celle de AIN 2H (o, = 4,2.1075K™1). La figure 4.4 représente 1'évolution, en fonction
de la température, du paramétre de maille a4y de AIN et de a,= “22%" correspon-
dant au conditions d’épitaxie d’AIN sur un substrat de saphir (Fig. 4.3). Les valeurs
mesurées expérimentalement par Yim et Paff [40] et par Slack et Bartram [41]| sont
reportées. Les extrapolations de a4y et as= 2924 3 partir des valeurs des coefficients
de dilatation thermique linéaire o, a 20°C sont également représentées en pointillé. Les
deux paramétres de maille augmentent de maniére assez similaire et ne se croisent pas
ce qui exclue un changement d’état de contrainte durant une phase de chauffage ou de
refroidissement d’une couche épitaxiée AIN sur saphir dans la gamme [20-1000°C].
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F1G. 4.4 — Variations des paramétres an et as en fonction de la température. Le
parametre a N est calculé a partir du coefficient de dilatation thermique linéaire de AIN
(en rouge) [42] et comparé auz valeurs expérimentales mesurées par Yim et Paff [40]
(en vert) et par Slack et Bartram [{1] (en noir). La valeur de a,, égale a “*<2" est
calculée & partir du coefficient de dilatation thermique linéaire du saphir (en bleu foncé)
et comparé aux mesures expérimentales de Yim et Paff [40] (en bleu clair).

4.2.2 Le carbure de silicium

Des substrats de SiC 6H et 4H (0001) ont été utilisés pour la croissance épitaxiale
d’AIN. L’accord de paramétres de maille entre AIN (0001) et SiC (0001) est de 1 %
environ a température ambiante. Cet écard est donc plus favorable a la croissance
d’AIN sur SiC par hétéroépitaxie. Comme le paramétre de maille de AIN 2H est plus
grand que celui de SiC 4H (et 6H), il en résulte une contrainte de compression pour AIN
et d’extension pour SiC. Il est, encore un fois, important de noter qu’'une contrainte
en compression dans la couche hétéroépitaxiée est généralement plus favorable qu’une
contrainte en extension.
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4.2.2.1 Structure

Le carbure de silicium existe sous de nombreux polytypes différents [135]. Dans
tous les polytypes de SiC, les atomes de C et de Si présentent une hybridation sp® et
il existe par conséquent deux facons équivalentes de décrire un arrangement atomique
en termes de polyédres tétraédriques : soit par des tétraédres de silicium entourant les
atomes de carbone, soit par des tétraedres de carbone entourant les atomes de silicium.

La structure du polytype SiC 2H est isomorphe & celle du nitrure d’aluminium
AIN 2H. La figure 4.5 montre ’exemple de la structure hexagonale du polytype SiC
6H. Une illustration de la structure du polytype SiC 4H n’est pas donnée bien que
des substrats SiC 4H aient également été utilisés pour la croissance d’AIN. Toutefois,
d’aprés les illustrations sur les polytypes 2H (Fig. 1.4) et 6H (Fig. 4.5), il est assez
simple d’imaginer que des ensembles de 2 couches de tétraédres de méme orientation
sont en rotation de 7/2 les uns par rapport aux autres.

Fi1G. 4.5 — Les 2 descriptions équivalentes du polytype 6H de SiC en termes d’arran-
gements tétraédriques : on peut représenter soit les tétracdres de St entourant chaque
atome de carbone (G gauche par exemple) ou les tétraédres de carbone entourant chaque
atome de silicium (& droite). L’encart au milieu de la figure montre les positions re-
latives des tétraeédres centrés sur les Si et les C selon une projection d’aze de zone
[110]. Les couches (001) de tétraédres Si et C sont symétriquement inversées selon
laze vertical [001].

4.2.2.2 Dilatation thermique

Les valeurs des coefficients de dilatation thermique linéaire du SiC 4H sont données
dans le tableau 4.3.
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Coefficient de S5iC 4H SiC 6H
dilatation thermique | Valeur & 20°C (107K™!) | Valeur & 20°C (107°K™)
a, (Aa/a,) 4,47 4,46
a. (Ac/e,) 4,06 4,16

TAB. 4.3 — Coefficients de dilatation thermique linéaire de SiC 4H [217] et SiC 6H [218]
et (les valeurs de a, et c, sont celles obtenues a 300 K)

Pour une croissance épitaxiale sur des plans (0001), la variation du paramétre de
maille a va étre a I'origine des contraintes entre la couche d’AIN épitaxiée et le substrat
de SiC. La valeur du coefficient de dilatation thermique linéaire «, de SiC est trés
proche de celle de AIN 2H (o, = 4,2.107°K~!). La figure 4.6 représente 1’évolution des
paramétres de maille a 4;n de AIN, ag;cen de SiC 6H, ag;c 4z de SiC 4H en fonction de
la température. Les valeurs mesurées expérimentalement par Yim et Paff [40], Slack et
Bartram [41] et Li et Bradt [217,218] sont reportées. Les extrapolations des paramétres
de maille a de SiC 4H et de AIN 2H a partir des valeurs des coefficients de dilatation
thermique linéaire o, a 20°C sont également représentées en pointillés. Les paramétres
de maille augmentent de maniére assez similaire et sans se croiser ce qui exclue un
changement d’état de contrainte durant une phase de chauffage ou de refroidissement
d’une couche épitaxiée AIN sur SiC dans la gamme [20-1000°C] .
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F1G. 4.6 — Variations des paramétres de maille a N et asicen en fonction de la tem-
pérature. Le parametre ayn est calculé a partir du coefficient de dilatation thermique
linéaire de AIN [42] (en rouge) et comparé aux valeurs expérimentales mesurées par Yim
et Paff [40] (en vert) et par Slack et Bartram [{1] (en noir). La valeur de ag;c 4n est cal-
culée a partir du coefficient de dilatation thermique linéaire de SiC 4H (en bleu) [217] et
la valeur de agicam [217] et asicen [218] & partir des mesures expérimentales réalisées
par Li el Bradt.
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4.3 Etude du procédé de croissance HTCVD

L’étude des paramétres du procédé CVD va maintenant étre réalisée pour mettre
en évidence et comprendre l'effet des conditions opératoires sur la croissance d’AIN.
L’influence de ces conditions sur la vitesse de croissance, la morphologie de surface
et I'état cristallin des dépots de nitrure d’aluminium est présentée. Des conditions
opératoires intéressantes pour la croissance de couches épitaxiées mais aussi de dépots
polycristallins & forte vitesse vont étre recherchées.

Les couches d’AIN élaborées sont en général de couleur gris-blanc mais cette couleur
peut varier en fonction des conditions opératoires. Les dépots présentent parfois des
fissures en particulier lorsqu’ils sont fortement orientés.

4.3.1 Elaboration d’AIN sur des substrats non collés

Dans un premier temps, les substrats ont été simplement posés sur le suscepteur
en graphite. Pour atteindre des températures supérieures a 1600°C, le bloc de graphite
a été entouré d’une feutrine en carbone afin de permettre une isolation thermique du
suscepteur.

4.3.1.1 Effet de la nature du gaz vecteur

Comme prédit par 'approche thermodynamique, 'utilisation de I’hydrogéne comme
gaz vecteur a un impact trés important sur la vitesse de croissance, la morphologie et
I’état cristallin des dépots d’AIN par rapport a 'argon. Deux dépots ont été réalisés
dans les mémes conditions (voir Tableau 4.4) mais pour des gaz vecteurs de nature
différente.

Référence T Pios Débits (sccm) Rapport | Durée | Vitesse
échantillon | (°C) | (Torr) | Ha (4 ‘ Ar ) ‘ NH3 (g ‘ Cla (g N/Al (min) | (pm.h™1)
AIN 19 1650 10 1000 0 100 10 15 60 25

AIN 22 1650 10 0 1000 100 10 15 60 7

TAB. 4.4 — Conditions opératoires utilisées pour étudier leffet de la nature du gaz
vecteur

La figure 4.7 montre la morphologie d’un dépot d’AIN sur SiC 4H 8°off élaboré a
1650°C sous Ar (4 (Fig. 4.7a) et Hy (4 (Fig. 4.7). Les dépots d’AIN sur SiC 4H (0001)
et saphir (0001) obtenus sous Ar (4 présentent une morphologie lamellaire présentant
parfois des agglomérats de forme nodulaire pour une vitesse de croissance de 7 pm.h !,
[’analyse de ces couches par diffraction des rayons X a mis en évidence un diagramme
proche de celui d’une poudre d’AIN avec une légére orientation (0002) sur saphir et
(1011) et (1122) sur SiC 4H. En revanche, les dépots réalisés sous Hy (4) sont plus denses
et ont une morphologie facettée voire lisse pour une vitesse de croissance de 25 pm.h~!
(soit 3,5 fois plus rapide que sous Ar (). Par ailleurs, si le débit total de Hy () diminue,
la vitesse de dépot d’AIN diminue également. Ce phénoméne est sans doute di a un effet
chimique et/ou thermique lié¢ a I'utilisation de Hy (4. Cette vitesse de croissance plus
importante est en accord avec les prévisions données par les calculs thermodynamiques
(cf. Fig 3.25). Au niveau cristallin, ces dépots sont légérement orientés (0002) sur saphir
et orientés préférentiellement (0002) sur SiC 4H.

Les dépots obtenus sous Hj (4) ayant donné les résultats les plus concluants, I'étude
parameétrique sera réalisée uniquement sous Hj (4) et sans Ar ().
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7 um/h 50 um 25 um/h

Fi1G. 4.7 — Effet de la nature du gaz vecteur sur la morphologie des couches d’AIN
déposées sur un substrat de SiC' 4H off azis (0001) sous 1 slm d’Ar 4y (a) ou de Hy (g

(b)

L utilisation de I’hydrogéne comme gaz vecteur permet d’obtenir un vitesse de crois-
sance plus importante, des dépots plus denses et plus orientés par rapport a un gaz
inerte tel que l'argon. Par ailleurs, l'utilisation du gaz Hy g qui a un effet réducteur
peut aussi permettre de réduire la teneur en oxygéne dans la couche d’AIN déposée.

4.3.1.2 Effet de la température

L’influence de la température a été étudiée entre 1100 et 1800°C sur des substrats
de SiC 4H (0001) 8°0ff et de saphir (0001) & 10 Torr et pour un rapport 4 égal & 15.
Les conditions opératoires données dans le tableau 4.5 ont été sélectionnées de maniére
& obtenir une faible sursaturation de la phase gazeuse.

Référence T P Débits (scem) Rapport | Durée | Vitesse
échantillon | (°C) | (Torr) | Hyy) | NHs(g) [ Cla(gy | N/AL | (min) | (pm.h™?)
AIN 27 1100 10 1000 100 10 15 60 12
AIN 31 1200 10 1000 100 10 15 60 14
AIN 26 1300 10 1000 100 10 15 60 20
AIN 28 1400 10 1000 100 10 15 60 29
AIN 25 1500 10 1000 100 10 15 60 27
AIN 19 1650 10 1000 100 10 15 60 25

AIN 40 1750 10 1000 100 10 15 60 21

TAB. 4.5 — Conditions opératoires utilisées pour étudier l'effet de la température sur la
croissance d’AIN sur un substrat SiC non collé

La figure 4.8 est une courbe cinétique CVD typique qui montre la variation de vi-
tesse de croissance d’AIN sur SiC 4H en fonction de I'inverse de la température. Des
vitesses de croissance comprises entre 10 et 30 pm.h~! ont été obtenues. A relativement
basse température jusqu’a 1400°C, la vitesse de croissance augmente de facon expo-
nentielle ce qui correspond au régime cinétique de type loi d’Arrhénius limité par les
réactions chimiques de surface. A partir des vitesses de croissance obtenues entre 1100
et 1400°C, la valeur de I’énergie d’activation F, correspondante a ce régime cinétique
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est de 57 kJ.mol™!. Cette énergie d’activation est en accord avec les 60 kJ.mol™! rap-
portés par Pauleau et al. [163] et intermédiaire aux valeurs comprises entre 23 et 88
kJ.mol™! reportées par Goto et al. [12] et celle de 42 kJ.mol~! obtenue par Casaux et
al. [13,159] pour des dépots d’AIN polycristallins. D’importantes vitesses de croissance
relativement stables sont obtenues a plus haute température et sembleraient étre liées
au régime diffusionnel limité par ’apport de matiére en provenance de la phase gazeuse.
A trés haute température, une légére diminution de la vitesse de dépot est observée et
correspond probablement au début du régime de nucléation homogéne [12,136,140,150]
caractérisé par la formation de poudre en phase gazeuse ainsi qu’a une diminution de
sursaturation obtenue & haute température (cf. Fig. 3.26). La méme tendance a été
observée pour les dépot d’AIN réalisés sur saphir.

Contrairement aux prévisions thermodynamiques qui ne prédisent pas de dépot
d’AIN au dessus de 1600°C, des dépots ont été réalisés jusqu’a 1800°C. Comme cité
précédemment, ce phénomeéne pourrait étre expliqué par 'absence de données thermo-
dynamiques expérimentales concernant AIN au dessus de 930°C [215] et des composés
tels que AlCI3.NHj (5 [80,146,148|, CI,AINH; (4 [15,155,159, 169, 174], etc ...
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F1G. 4.8 — Effet de la température sur la vitesse de croissance d’AIN sur un substrat de

SiC JH 8°off non collé

La figure 4.9 montre les morphologies des dépots d’AIN obtenues sur SiC 4H en
fonction de la température de dépdt entre 1000 et 1800°C. Lorsque la sursaturation
diminue en augmentant la température, la morphologie varie rapidement d’une forme
sphérique (Fig. 4.9a) vers des lamelles cristallines (Fig. 4.9b) puis des facettes (Fig.
4.9¢) et enfin une surface lisse (Fig. 4.9d et e). Des dépots trés rugueux sont donc
obtenus & basse température et des dépots de faible rugosité a haute température.
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1100°C 1300°C - 1500°C

1650°C 1750°C

Fi1G. 4.9 — Effet de la température sur la morphologie des couches d’AIN déposées sur
SiC 4H (0001) 8°off

La figure 4.10 montre I’évolution de la structure cristalline des couches d’AIN réa-
lisées sur SiC 4H 8°off en fonction de la température de dépot. Les dépot obtenus a
basse température sont orientés selon (1011) et (1122) (Fig. 4.10a) alors que les dépots
obtenus au dessus de 1600°C sont trés texturés (0002) (Fig. 4.10¢). Il sera démontré
par la suite (cf. Chapitre 5) que les dépots lisses obtenus a haute température corres-
pondent en fait a4 des croissances épitaxiales d’AIN. Ces couches peuvent contenir des
défauts tels que des grains d’AIN fortements désorientés qui disparaissent lorsque les
conditions opératoires de dépot sont optimisées.
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F1G. 4.10 — Effet de la température sur la structure cristalline des couches d’AIN dépo-
sées sur un substrat de SiC 4H (0001) 8°off non collé

Lorsque la température augmente dans la gamme [1000-1800°C], la vitesse de crois-
sance augmente puis diminue a tres haute température. La morphologie varie rapide-
ment d’une forme sphérique vers des lamelles cristallines puis des facettes et enfin une
surface lisse. Des dépots polycristallins orientés (1011) et (1122) sont obtenus a basse
température alors que des dépots texturés (0002) sont élaborés a haute température.
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4.3.1.3 Effet de la pression totale

L’influence de la pression totale a été étudiée entre 10 et 100 Torr sur des substrats
de SiC 4H (0001) 8°off non collés & 1200 et 1750°C pour un rapport % égal a 15. Les
conditions opératoires relatives a cette étude sont rassemblées dans le tableau 4.6.

Référence T P Débits (scem) Rapport | Durée | Vitesse
échantillon | (°C) | (Torr) | Hy(y) | NHs (g | Clay | N/Al | (min) | (pm.h)
AIN 31 1200 10 1000 100 10 15 60 14

AIN 61 1200 o0 1000 100 10 15 60

AIN 59 1200 100 1000 100 10 15 60 1
AIN 40 1750 10 1000 100 10 15 60 21
AIN 44 1750 50 1000 100 10 15 60 10
AIN 42 1750 100 1000 100 10 15 60 4

TAB. 4.6 — Conditions opératoires utilisées pour ’étude de l'effet de la température sur
la croissance d’AIN sur un substrat SiC non collé

La figure 4.11a représente les variations de vitesse de croissance d’AIN sur SiC 4H
en fonction de la pression totale a 1200 et 1750°C. Indépendamment de la tempéra-
ture de dépot, la vitesse de croissance diminue lorsque la pression totale augmente
dans la gamme [10-100 Torr|. Cette diminution a basse pression est en accord avec
la littérature pour des dépots d’AIN réalisés a des températures inférieures ou égales
a 1000°C |21,147,150]. Les simulations thermodynamiques (Fig. 4.11b) prévoient une
augmentation de la vitesse de croissance lorsque la pression totale augmente dans la
gamme de pressions étudiées. La tendance expérimentale ne peut donc pas étre ex-
pliquée par une approche thermodynamique mais pourrait 1’étre par le phénoméne de
nucléation homogéne, la cinétique des réactions chimiques, la dynamique des fluides
et/ou les effets du design du réacteur CVD. Le passage d’un régime surfacique a un ré-
gime diffusionnel par augmentation de la pression totale a une température donnée [137]
est également possible.
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F1G. 4.11 — Effet de la pression totale sur la vitesse de croissance d’AIN déposé sur un
substrat de SiC 4H 8°off non collé (a) et le résultat des simulations thermodynamiques
calculées dans les mémes conditions (b)

La figure 4.12 montre I’évolution de la microstructure des couches d’AIN déposées
sur SiC 4H (0001) 8°off en fonction de la pression totale. A 1200°C (Fig. 4.12 a, b et
¢), les dépots sont formés de nodules dont la taille semble diminuer lorsque la pression
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totale augmente ce qui peut étre attribué a la diminution de la vitesse de croissance.
A 1750°C (Fig. 4.12 d, e et f), les couches d’AIN ont une surface lisse typique d’une
croissance épitaxiale mais contiennent quelques grains désorientés en inclusion. L’aug-
mentation de pression semble avoir peu d’effet sur la croissance épitaxiale mais la
vitesse de croissance diminue et laisse méme entrevoir le recouvrement lent de rayures
de polissage du substrat SiC lorsque le dépot d’AIN est réalisé a 100 Torr. A partir
des analyses par diffraction des rayons X en 6/26, il s’avére que les couches d’AIN
obtenues a 1200°C sont polycristallines orientées (1011) et (1122) alors que celles ob-
tenues a 1750°C montrent une relation d’orientation cristallographique simple avec le
substrat (0001) a;n2p//(0001)s;c4p qui est caractéristique de couches trés texturées ou
épitaxiées. Dans le but d’estimer la taille des grains pour les dépots réalisés a 1750°C,
I’étude du domaine de cohérence a été réalisée a partir des mesures de largeur a mi-
hauteur (FWHM) des pics (0002) 4;n 25 en 6/26 avec convolution des contributions K
et Kqz. Les valeurs de FWHM g2y restent quasiment constantes lorsque la pression to-
tale augmente ce qui laisse penser qu’une variation de la pression totale a relativement
peu d’effet sur la croissance épitaxiale excepté sur la vitesse de croissance.

Total pressure ————

7=1200°C

T=1750°C

P=10Torr P=50Torr P =100 Torr

F1G. 4.12 — Effet de la pression totale sur la morphologie des couches d’AIN déposées
sur un substrat de SiC JH off axis non collé

Quelque soit la température de dépot, la vitesse de croissance diminue lorsque la
pression totale augmente dans la gamme [10-100 Torr[. A 1200°C, les dépots sont
polycristallins orientés (1011) et (1122) alors qu’a 1750°C, les couches sont texturées
(0002). Les couches d’AIN sont formées de nodules a 1200°C' et montrent une surface
lisse a 1750°C. Finalement, une variation de la pression totale a relativement peu d’effet
sur la croissance d’AIN excepté sur la vitesse de croissance.

4.3.1.4 Effet du débit de chlore

La variation du débit de chlore a une influence sur la couleur des couches d’AIN.
Pour des faibles débits de Cly (), les dépots obtenus sont blancs. Lorsque ce débit
augmente, la couleur varie du gris-blanc vers le jaune puis le brun. L’obtention des
colorations jaune et brune est expliquée dans la littérature [66,79,80] par un enrichis-
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sement en aluminium dans des sites d’insertion du cristal d’AIN. Une augmentation
du débit de Cly ) correspond a une proportion de chlorures d’aluminium plus élevée
dans la phase gazeuse (le rapport % diminue) ce qui est est en accord avec 1'explication
proposée dans la littérature.

L'effet du débit de Cls (5) sur le dépot d’AIN sur SiC 4H (0001) 8°off a été étudié a
1200 et 1750°C pour une pression totale de 10 Torr et un débit de NH3 (4 de 100 sccm
(cf. Tableau 4.7).

Référence T P Débits (scem) Rapport | Durée | Vitesse

échantillon | (°C) | (Torr) [ Hy(g) [ NHs () | Cly(g) | N/AL | (min) | (nm.h™")
AIN 31 1200 10 1000 100 10 15 60 14
AIN 57 1200 10 1000 100 25 6 60 40
AIN 55 1200 10 1000 100 50 3 30 80
AIN 56 1200 10 1000 100 75 2 60 105
AIN 40 1750 10 1000 100 10 15 60 21
AIN 35 1750 10 1000 100 25 6 60 60
AIN 36 1750 10 1000 100 o0 3 60 115
AIN 34 1750 10 1000 100 75 2 45 195

TAB. 4.7 — Conditions opératoires utilisées pour ’étude de l’effet du débit de chlore sur
la croissance d’AIN sur un substrat SiC non collé

La figure 4.13a montre les variations de vitesse de croissance d’AIN sur SiC 4H
en fonction du débit de Cly ;) & 1200 et 1750°C. La vitesse de croissance augmente
linéairement de 20 & 100-200 pm.h~' lorsque le débit de Cly (5 augmente ce qui est
en accord avec la prévision thermodynamique (Fig. 4.13b). Sous condition d’excés en
NHj3 (4), le dépot d’AIN est limité par le débit de Cly (5) et donc par la formation des
chlorures d’aluminium AlCl, (5 ce qui est en accord avec les travaux de la littérature
sur la CVD d’AIN a partir de la sublimation de AICl3 [12,13,80,122,147,150,159] et
sur la HVPE a partir de la réaction entre HCl (4 et Al [86,87,91,92|.
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F1G. 4.13 — Effet du débit de Cly (4) sur la vitesse de croissance d’AIN déposé sur un sub-
strat de SiC 4H off azis non collé (a) et le résultat des simulations thermodynamiques
calculées dans les mémes conditions (b)

La figure 4.14 montre 1’évolution de la morphologie de couches d’AIN élaborées a
1200 et 1750°C pour différents débits de Cly (4 & P — 10 Torr. Lorsque le débit de chlore
augmente a 1200°C (Fig. 4.14a a d), la microstructure passe de nodules contenant des
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lamelles & des cristaux plus facettés. A 1750°C (Fig. 4.14e & h), la morphologie est
lisse pour des dépots réalisés a faible débit de Cly () (faible vitesse de croissance) et
devient rapidement facettée lorsque le débit augmente (forte vitesse de croissance). Par
ailleurs, la taille des facettes et des grains semble augmenter avec le débit de chlore.

Cl, flow rate —

7=1200°C

T=1750°C

10 sccm 25 sccm 50 sccm 75 sccm

F1G. 4.14 — Effet du débit de Cly () sur la morphologie des couches d’AIN déposées sur
un substrat de SiC 4H off axis non collé

Les couches obtenues a 1200°C sont toutes polycristallines. A 1750°C, la diffrac-
tion des rayons X montrent une trés forte texture (0002) des couches réalisées a faible
débit de Cly (4 (Fig. 4.15a) alors que, lorsque ce débit augmente, différentes orienta-
tions apparaissent (Fig. 4.15 b et ¢) puis Porientation (1120) devient majoritaire (Fig.
4.15d). Cette évolution d’orientations peut s’expliquer par I'augmentation de la vitesse
de croissance avec le débit de Cly (4). Pour des débits supérieurs a 10 sccm, une perte de
relation d’orientation avec le substrat est observée et la couche d’AIN devient polycris-
talline avec un diagramme correspondant proche de celui d’une poudre. Ensuite, pour
des vitesses de croissance encore plus importantes (i.e. débit de Cly ) important),
'apparition de l'orientation préférentielle (1120) se produit. Ce phénoméne pourrait
s’expliquer par une sélection évolutive de type Van der Drift ou lorientation (1120)
aurait la vitesse de croissance la plus rapide par rapport aux autres orientations [141].
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F1G. 4.15 — Effet du débit de Cly (y) sur l’état cristallin des couches d’AIN déposées sur
un substrat de SiC 4H 8°off non collé

La vitesse de croissance augmente linéairement lorsque le débit de Cly () augmente
et atteint rapidement des valeurs supérieures a 100 ym.h=t. A 1200°C, la morpholo-
gie des dépots polycristallins d’AIN passe d’une structrure formée de nodules contenant
des lamelles vers des cristaux plus facettés. A 1750°C, la structure lisse et texturée
(0002) est rapidement perdue au profit de polycristauz facettés d’orientation préféren-
tielle (1120). A température constante, la vitesse de croissance semble étre a l'origine
de la modification de la microstructure.

4.3.1.5 Effet du débit d’ammoniac

L'effet du débit de NHj 4y sur le dépot d’AIN sur SiC 4H (0001) 8°off a été étudié
a 1750°C pour une pression totale de 10 Torr. Les conditions opératoires relatives a
cette étude sont rassemblées dans le tableau 4.8.
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Référence T P Débits (scem) Rapport | Durée | Vitesse

échantillon | (°C) | (Torr) | Hy(y) | NHs (g | Cla) | N/Al | (min) | (pm.h)
AIN 79 1750 10 1000 30 10 4.5 60 6
AIN 78 1750 10 1000 60 10 9 60 7
AIN 40 1750 10 1000 100 10 15 60 23
AIN 49 1750 10 1000 200 10 30 60 22
AIN 50 1750 10 1000 400 10 60 60 19
AIN 51 1750 10 1000 600 10 90 60 20
AIN 52 1750 10 1000 800 10 120 60 7
AIN 53 1750 10 1000 1000 10 150 60 5)

TAB. 4.8 — Conditions opératoires utilisées pour l’étude de leffet du débit d’ammoniac
sur la croissance d’AIN sur un substrat SiC non collé

La figure 4.16a montre les variations de vitesse de croissance d’AIN sur SiC 4H en
fonction du débit de NHj (4 & 1750°C. La vitesse de croissance augmente rapidement
et reste assez stable autour de 20 pm.h~!. Ensuite, lorsque le débit de NHj (¢) devient
trés important, elle diminue fortement. Les simulations thermodynamiques & 1200°C
(Fig. 4.16b) prévoient une augmentation rapide de la vitesse de croissance puis une
stabilisation lorsque le débit de NHj (4 augmente, ce qui est assez proche de la ten-
dance expérimentale observée a 1750°C. Les simulations & 1750°C n’ont pas montré de
résultat étant donné 'impossibilité thermodynamique de synthétiser AIN au dessus de
1300°C (cf. Fig. 3.22). Cependant, la diminution de vitesse observée expérimentalement
pour des débits d’ammoniac trés importants pourrait s’expliquer par un phénoméne de
nucléation homogéne dans la phase gazeuse.
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F1G. 4.16 — Effet du débit de NHj (4 sur la vitesse de croissance d’AIN déposé sur un
substrat de SiC 4H off axis non collé (a) et le résultat des simulations thermodyna-
miques calculées dans les mémes conditions & 1200°C (b)

La figure 4.17 montre 1’évolution de la morphologie de couches d’AIN élaborées a
1750°C pour différents débits de NHs () & P — 10 Torr. La microstructure des dépots
montre une morphologie lisse o la quantité d’inclusions semble augmenter lorsque le
débit de NH3 4y augmente. Pour des débits trés importants, il semblerait méme que des
poudres apparaissent a la surface du dépot d’AIN ce qui est en accord avec le phénomeéne
de nucléation homogéne précédemment cité. En ce qui concerne la structure cristalline,
les dépots d’AIN montrent une relation d’orientation cristallographique simple avec le
substrat (0001) v 21/ /(0001) ;04 pour des faibles débits de NHj (5) mais la propor-
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tion d’autres orientations a tendance a augmenter lorsque le débit augmente. Pour des
valeurs de débits supérieures & 600 sccm, la structure devient polycristalline. Les va-
leurs des FWHM des pics (0002) 4;x 2 en 6/20 augmentent lorsque le débit d’ammoniac
augmente ce qui montre que les couches d’AIN présentent un domaine de cohérence
plus grand lorsque le débit de NHj (4 est faible. Dans nos conditions de dépot a haute
température sur substrat SiC monocristallin, il semblerait que le débit de NHs (4 n’ait
que trés peu d’influence sur l'orientation préférentielle des couches d’AIN déposées.
Dans la littérature [13,15,155], NHj (5) semble au contraire exercer une influence consi-
dérable sur l'orientation des dépots d’AIN. Cependant, 'utilisation d’un substrat de
SiC monocristallin et des conditions d’épitaxie plus favorables & haute température
permettent sans doute d’augmenter 'influence de la structure et de 'orientation du
substrat sur le dépot d’AIN.

T=1750°C NH3 flow rate }—'

30 sccm 100 sccm 400 sccm 800 sccm

F1G. 4.17 — Effet du débit de NHs ) sur la morphologie des couches d’AIN déposées
sur un substrat de SiC 4H 8°off non collé

La wvitesse de croissance augmente rapidement et reste assez stable avec le débit
de NHs (4. Lorsque le débit de NHs ) est trés important, elle diminue fortement. A
1750°C, le débit de NHj 4y a relativement peu d’effet sur la morphologie lisse et [’orien-
tation préférentielle des dépots d’AIN qui restent texturés (0002) sauf pour des débits
tres importants. Les couches d’AIN sont de meilleure qualité lorsque le débit de NH ()
est faible.

4.3.1.6 Effet du rapport 4, a forte sursaturation

Pour la croissance du carbure de silicium monocristallin par HTCVD, le rapport %
dans la phase gazeuse et en surface du substrat joue un role important sur le controle de
la croissance épitaxiale et sur la rugosité de surface [6,219,220|. Par analogie, I'effet du
rapport % dans la phase gazeuse sur la croissance du nitrure d’aluminium par HTCVD
va étre étudié.

Le rapport % est calculé a partir du rapport du débit d’ammoniac sur celui du chlo-

Hs (g)
AlCTy ()

est de 100% et que la totalité du mélange de chlorure formé est constitué d’AlCls (4.

L’influence du rapport % sur les films d’AIN déposés sur SiC 4H (0001) 8°off non
collé a été étudiée a 1750°C, 10 Torr et sous 1 slm de Hy (4. La somme des débits de
Cly (4) et de NHj (4 est égale & 100 sccm et le dépot a été réalisé pendant 30 minutes
(cf. Tableau 4.9).

rure d’aluminium ( ) en considérant que le rendement de I'étape de chloruration
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Référence T P Débits (scem) Rapport | Durée | Vitesse
échantillon | (°C) | (Torr) | Hy(y) | NHs (g | Cla) | N/Al | (min) | (pm.h)
AIN 60 1750 10 1000 25 75 0,5 30 140
AIN 58 1750 10 1000 40 60 1 30 200
AIN 67 1750 10 1000 60 40 2,25 30 200
AIN 83 1750 10 1000 75 25 4.5 30 140
AIN 54 1750 10 1000 95 5) 28,5 30 20

TAB. 4.9 — Conditions opératoires utilisées pour ’étude de effet du rapport Aﬂl sur la
croissance d’AIN sur un substrat SiC non collé

Une variation importante du rapport % a une influence sur la couleur des couches
d’AIN élaborée. Pour un rapport inférieur a 1, les dépots obtenus sont noirs alors
que pour des rapports plus importants, la couleur varie du brun vers le jaune. Des
colorations plus foncées sont obtenues lorsque le rapport Aﬂl diminue ce peut de nouveau
s’expliquer par un enrichissement en aluminium dans des sites d’insertion du cristal
d’AIN [66,79,80].

La figure 4.18a représente les variations de la vitesse de croissance d’AIN sur SiC
4H 8°ff en fonction du rapport % a 1750°C. On observe une augmentation rapide
de la vitesse de croissance jusqu’a un rapport Aﬂl% 2 puis une diminution pour des
valeurs plus importantes comme prévu par les calculs thermodynamiques (Fig. 4.18b).
La vitesse de croissance maximale obtenue est d’environ 200 pm.h~!.
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Fi1G. 4.18 — Effet du rapport % sur la vitesse de croissance d’AIN sur un substrat de

SiC 4H 8°off (a) et le résultat des simulations thermodynamiques calculées dans les
mémes conditions a 1200°C (b)

La figure 4.19 montre que la morphologie des dépots d’AIN est influencée par le
rapport %. Pour des faibles rapport %, la morphologie obtenue est facettée avec des
grains de grande dimension alors que pour des rapports beaucoup plus importants la
taille de grain est beaucoup plus faible. Cependant, cet effet sur la morphologie est
aussi attribuable a la forte variation de vitesse de croissance.
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| | rapporf IAI

N/Al=4.,5 N/Al = 28,5

F1G. 4.19 — Effet du rapport % sur la morphologie des couches d’AIN déposées sur SiC
4H 8°off non collé

L’étude de la structure cristalline par diffraction des rayons X en 6/260 montre que,
pour de faibles rapports % , les dépots d’AIN sont peu orientés mais montrent une
légére orientation (1011), (1120) et (1122). Pour les rapports 47 = 2,25 et 4,5, les
couches sont orientées préférentiellement (1120) sans relation avec le substrat de SiC.
Pour le rapport le plus important (% = 28,5), le dépot d’AIN montre un forte texture
(0001) g;n2m//(0001) g0 4 mais quelques autres orientations mineures apparaissent.
Cette apparition d’une relation d’orientation entre le dépot et le substrat peut s’expli-
quer par une vitesse de croissance relativement faible comparée aux autres valeurs de
rapports étudiées.

L’étude du domaine de cohérence a également été réalisée par mesure de FWHM des
pics (0002) ginv2p en 6/20. Les valeurs des FWHM ggo2) semblent dépendre de la vitesse
de croissance (Fig. 4.20a) et étre controlées par celle-ci . Afin d’évaluer Uinfluence réelle
du rapport %, la variation des FWHM o2y a été tracée en fonction de la vitesse de
croissance (Fig. 4.200) et les effets du rapport 47 ont été observés & vitesse constante.
La valeur des FWHMggp2) augmente lorsque la vitesse de croissance augmente. Ce-
pendant, a vitesse constante, il semblerait qu’une diminution du rapport % provoque
une diminution de la valeur des FWHM goo2) et par conséquent une augmentation du
domaine de cohérence.
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F1G. 4.20 — Effet du rapport & (a) et de la vitesse de croissance (b) sur les FWHM
(0002) mesurées en 6 /20

Pour des débits de précurseurs importants (forte sursaturation), la vitesse de crois-
sance augmente rapidement jusqu’a un rapport %% 2 puis diminue pour des valeurs
plus importantes. Pour des faibles valeurs du rapport %, la morphologie oblenue est
facettée avec des grains de grande dimension alors que pour des rapports beaucoup plus
importants les grains sont beaucoup plus petits. Lorsque % < 1, les dépots d’AIN sont
peu orientés. Pour les rapports % = 2,25 et 4,5, les couches sont orientées préférentiel-
lement (1120) alors que pour % = 28,5, le dépot d’AlN est texturé (0002). La variation
des vitesses de croissance obtenues influence la morphologie et 'orientation cristalline

des dépoits.

4.3.2 Elaboration d’AIN sur des substrats collés

A haute température, une différence
de coloration a été remarquée entre le
substrat posé et le suscepteur (cf. Fig.
4.21). D’aprés cette observation, il est
probable que la température réelle du
substrat soit largement inférieure a celle
mesurée sur le graphite. Pour s’assurer
que la température de dépot sur le sub-
strat est bien celle mesurée par pyromé-
trie IR sur le suscepteur, des échantillons FiG. 4.21 — Photographie du suscepteur en
de SiC 4H &°off ont été collés directement graphite (ja,une) et du substrat (brun) a
sur le graphite a 'aide d’une colle poly- haute température
meére contenant des particules de carbone.

4.3.2.1 Effet de la température

L’influence de la température de dépot a été étudiée entre 900 et 1600°C sur des
substrats collés de SiC 4H (0001) 8°off a 10 Torr et pour un rapport % égal a 4,5
(cf. Tableau 4.10).
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Référence T P Débits (scem) Rapport | Durée | Vitesse

échantillon | (°C) | (Torr) | Hy(y) | NHs (g | Clay) | N/Al | (min) | (pm.h™')
AIN 87 900 10 1000 30 10 4.5 60 5)
AIN 88 1150 10 1000 30 10 4.5 60 15
AIN 89 1300 10 1000 30 10 4.5 60 25
AIN 90 1500 10 1000 30 10 4.5 60 35

TAB. 4.10 — Conditions opératoires utilisées pour étudier Ueffet de la température sur
la croissance d’AIN sur un substrat de SiC collé

Contrairement a la figure 4.8, la figure 4.22 montre que la vitesse de croissance
augmente exponentiellement avec la température de dépodt ce qui correspond au ré-
gime cinétique du procédé CVD. L’énergie d’activation E, correspondante est de 57
kJ.mol~! ce qui correspond exactement & la valeur obtenue précédemment dans le
régime cinétique en dessous de 1400°C pour des échantillons non collés. De plus, a
températures équivalentes, les vitesses de croissance sont supérieures a celles obtenues
pour des substrats non collés. La diminution observée précédemment a haute tempé-
rature pourrait donc étre attribuée a un dépot préférentiel sur le suscepteur graphite
plus chaud et plus rugueux au détriment des échantillons non collés plus froids que le
graphite. Un écart de température entre les substrats collés et non collés est clairement
mis en évidence. La valeur de cette différence est difficile a estimer étant donné la dimi-
nution de dépdt observée & haute température sur les substrats non collés (cf. Fig. 4.8).
De plus, I'écart entre les deux températures semble augmenter lorsque la température
augmente fortement. Une estimation de cette différence serait d’environ 70 & 100°C
dans la gamme [1100-1400°C]| et sans doute plus & trés haute température.

Les dépots obtenus & basse température présentent un diagramme de poudre lége-
rement orienté selon (1011) et (1122). Au dessus de 1100°C les dépots sont orientés
(1122) puis (1011) et a plus haute température (T =1500°C), les couches d’AIN sont
préférentiellement orientées (1013), (1011) et (1012).
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F1G. 4.22 — Effet de la température sur la vitesse de croissance d’AIN sur un substrat

de SiC 4H collé
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La figure 4.23 montre les morphologies des dépots d’AIN obtenues sur un substrat
de SiC 4H collé en fonction de la température de dépot entre 900 et 1500°C. Comme
précédemment, en augmentant la température, la morphologie des couches d’AIN varie
progressivement d’un empilement de nodules (Fig. 4.23a) vers des lamelles cristallines
(Fig. 4.23 b et ¢) puis des facettes (Fig. 4.23d). De plus, les morphologies de méme
type sont obtenues pour des températures plus faibles lorque le substrat de SiC 4H
est collé ce qui appuie I’hypothése selon laquelle le substrat non collé est plus froid

que le suscepteur graphite. Les mémes morphologies ont été obtenues sur les templates
d’AIN.

Température ———-
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F1G. 4.23 — Effet de la température sur la morphologie des couches d’AIN déposées sur
des substrats de SiC JH collés au suscepteur graphite

Pour des échantillons collés, la vitesse de croissance d’AIN augmente proportion-
nellement avec la température de dépot. Lorsque la température augmente, la morpho-
logie varie d’un empilement de nodules vers des lamelles cristallines puis des facettes.
A basse température, les dépots ont une structure proche de celle d’une poudre alors
qu’au-dessus de 1100°C, les dépots sont orientés (1122) puis (1011). A des tempéra-
tures supérieures a 1500°C, les couches d’AIN sont préférentiellement orientées (1013),
(1011) et (1012). Un écart de température enire les substrats collés et mon collés est
clarrement mis en évidence.

4.3.2.2 Effet du rapport a faible sursaturation

Une seconde étude du rapport % a été mise en oeuvre dans des conditions plus
diluées a 1400°C, 10 Torr et sous 1 slm de Hy (4). Des dépots ont été réalisés pendant 30
minutes sur des substrats de SiC 6H, SiC 4H 8°off et AIN template collés directement
au suscepteur graphite. Le rapport Aﬂl a été modifié en faisant varier le débit d’ammo-
niac pour un débit de chlore fixe (5 sccm) afin de conserver une vitesse de croissance
quasiment constante (cf Tableau 4.11).

Référence T P Débits (scem) Rapport | Durée | Vitesse

échantillon | (°C) | (Torr) [ Hy(g) [ NHs () | Cla() | N/AL | (min) | (nm.h™")
AIN 109 1400 10 1000 5 5) 1,5 30 12
AIN 106 1400 10 1000 15 5) 45 30 14
AIN 111 1400 10 1000 20 5) 6 30 10
AIN 105 1400 10 1000 50 5) 15 30 12
AIN 108 1400 10 1000 100 5) 30 30 14

TAB. 4.11 — Conditions opératoires utilisées pour ’étude de ’effet du rapport % sur la
croissance d’AIN sur un substrat SiC collé
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La ﬁgure 4.24a montre la variation de la vitesse de croissance d’AIN en fonction du
rapport . La vitesse de croissance reste relativement stable autour de 12 ym.h~!

qui est en accord avec la tendance prévue par les simulations thermodynamiques (Frg
4.240).
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F1G. 4.24 — Effet du rapport Aﬂl en conditions diluées sur la vitesse de dépot d’AIN (a)
et le résultat des simulations thermodynamiques calculées dans les mémes conditions a

1200°C (b).

La figure 4.25 montre 1’évolution de la rnorphologie de couches d’AIN élaborées a
T = 1400°C et P = 10 Torr pour différents rapports ;- Sur SiC 6H, la morphologie des
dépots d’AIN est facettée mais on observe un certaln arrangement des grains lorsque le
rapport est le plus faible (— = 1,5). Sur AIN template, la morphologie est également
facettée mais il semble qu’un certain ordre apparaisse en homoépitaxie. Pour un rapport
% égal a 1,5, une couche d’AlIN lisse est obtenue et pourrait correspondre a une couche
épitaxiée.
rapport N/AI —
— 10 ym
2 (b) w%v 4{&,\%«: R SRR (d)
@ § ‘ Y
P ”‘"‘L

SiC 6H ~ i 34 7 A iﬁ' / §
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template

N/Al=1,5 N/Al = 4,5 N/Al =6 N/Al =15 N/AI = 30

F1G. 4.25 — Effet du rapport Aﬂl en conditions diluées sur la morphologie des couches

d’AIN déposé sur SiC 6H (a) et AIN template (b) collés

L’analyse des dépots d’AIN par diffraction des rayons X a permis de mettre en évi-
dence les orientations préférentielles sur les différents substrats en fonction du rapport
N . Les résultats obtenus sont résumés dans le tableau 4.12. Les couches d’AIN élabo—
rees sur SiC 6H montrent en général une orientation préférentielle (0002) sauf pour Al
= 6 qui semble légérement orienté (1120) et (1013). Pour un rapport 4 égal a 1,5, le
dépot d’AIN est texturé (0002). Sur SiC 4H 8°off, les films d’AIN sont orlentes (0002)
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avec quelques autres orientations minoritaires sauf pour le rapport % = 30 qui montre
la présence des orientations préférentielles (1120), (1011) et (0002). Sur AIN template,
I’exploitation des résultats de diffraction des rayons X est difficile étant donné qu’une
couche d’AIN épitaxiée existe déja avant le dépot. Cependant il semblerait que cer-
taines intensités faibles correspondant a d’autres orientations augmentent par rapport
au substrat nu en particulier 'orientation (1011). Pour un rapport % égal a 1,5, la
couche semble montrer les mémes reflexions que le template AIN épitaxié (0002) ce qui
est en accord avec la morphologie lisse obtenue sur la figure 4.25f.

Orientations préférentielles
Rapport % SiC 6H SiC 4H 8°off AIN template
1,5 (0002) (0002) et (1122) (0002)
4,5 (0002), (1011) et (1013) | (0002), (1011), (1013) et (1012) | (0002) et (1011)
6 (1120) et (1013) (0002), (1011), (1013) et (1012) | (0002) et (1011)
15 (0002) et (1011) (0002), (1011), (1013) et (1012) | (0002) et (1011)
30 (0002) et (1120) (1120), (0002) et (1011) (0002) et (1011)

TAB. 4.12 — Effet du rapport % sur lorientation cristalline des couches d’AIN (les
réflexions les plus intenses sont indiquées en gras)

Pour des débits de précurseurs faibles (faible sursaturation), la vitesse de croissance
est quasiment constante. La morphologie des dépots d’AIN est facettée et devient lisse
pour un faible rapport Aﬂl‘ Un rapport % de 1,5 favorise ’élaboration de dépot lisses et
texturés (0002) en particulier sur les templates d’AIN. Les résultats obtenus montrent
également que les dépots sont plus texturés sur SiC 6H que sur SiC JH 8°off ce qui
pourrait étre provoqué par l'utilisation d’une surface vicinale du SiC 4H utilisé.

4.3.2.3 Compétition gravure / dépo6t : faible sursaturation et rapport N /Al
faible

L’influence de la température sur la croissance ou la gravure du dépot d’AIN a été
étudiée entre 1400 et 1600°C a P — 10 Torr, sous 1 slm de Hj (4 et pour un rapport
% égal a 1,5. Les dépots ont été réalisés sur des substrats de SiC 4H 8°off, SiC 6H et
AIN template collés avec un débit de Cly (5 et de NHs (4 de 5 sccm. Les conditions
opératoires sont reportées dans le tableau 4.13.

Référence T P Débits (scem) Rapport | Durée | Vitesse
échantillon | (°C) | (Torr) [ Hy(g) [ NHs () | Cly(g) | N/AL | (min) | (nm.h™")
AIN 109 1400 10 1000 5) 5) 1,5 30 12
AIN 113 1500 10 1000 5) 5) 1,5 30 14
AIN 114 1600 10 1000 5) 5) 1.5 30 0

TAB. 4.13 — Conditions opératoires utilisées pour l'étude de la compétition gravure/dépot
en fonction de la température sur la croissance d’AIN sur un substrat SiC collé

La figure 4.26 représente les variations de la vitesse de croissance d’AIN en fonction
de la température entre 1400 et 1600°C. La vitesse de croissance augmente entre 1400
et 1500°C. Par contre & 1600°C, aucun dépo6t n’a lieu et on observe méme une gravure
de la surface du substrat par la phase gazeuse. Le phénoméne de gravure s’intensifie a
haute température et sans doute pour des conditions opératoires riches en chlore comme
dans le cas de la croissance épitaxiale du silicium par CVD a partir de SiCly [221].
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F1G. 4.26 — Effet de la température sur la vitesse de dépot ou la gravure d’AIN épitaxiés
sur un substrat de monocristallin de SiC JH 8°off, SiC 6H ou AIN template collés

La figure 4.27 montre ’évolution de la morphologie de couches d’AIN élaborées
entre 1400°C et 1600°C a P = 10 Torr et pour un rapport a7 de 1,5. Sur SiC 6H, la
morphologie des dépots d’AIN semble posséder une certaine orlentatlon et une augmen-
tation de la taille des grains a lieu entre 1400 et 1500°C. A 1600°C, la surface du SiC 6H
présente un faciés d’attaque chimique composés d’ilots hexagonaux. Sur AIN template,
la morphologie de la surface est lisse & 1400 et 1500°C. De la méme maniére que pour
SiC, a 1600°C, aucun dépot n’a eu lieu et la surface du template d’AIN présente une
forte attaque chimique matérialisée par la formation de tunnels de forme hexagonale
a l'intérieur de la couche. Ces trous hexagonaux sont sans doute liés a la forte mosai-
cité des templates d’AIN dont la qualité cristalline est largement inférieure a celle des
monocristaux de SiC. A 1400 et 1500°C, les dépots d’AIN sont trés fortement texturés
(0002) sur SiC 6H, SiC 4H 8°ff et surtout sur AIN template.

N/AI = 1,5 Température T
*
SiC 6H
AIN
template

1400°C 1500°C 1600°C

F1G. 4.27 — Effet de la température sur la morphologie des couches d’AIN épitariés sur
un substrat de SiC 6H (a a c) et AIN template (d a f) collés
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Une compétition entre gravure et dépot a été mise en évidence & haule température
dans des conditions de faible sursaturation. A 1600°C et dans ces conditions, aucun
dépot n’a lieu et les substrats sont attaqués par la phase gazeuse.

4.3.2.4 Effet de la durée de dépot

L’effet de la durée de dépot d’AIN a été étudié a T' = 1500°C, a P = 10 Torr, sous
1 slm de Hj (5) et pour un rapport % égal a 1,5 (cf. Tableau 4.14). Les dépots ont été
réalisés en méme temps sur des templates AIN et sur AIN massif (0001) élaboré par
PVT. Ces substrats ont été collés directement au suscepteur graphite.

Reéférence T Pios Débits (scem) Rapport | Durée | Epaisseur

échantillon | (°C) | (Torr) | Hy(y) | NHs () | Clyy | N/Al | (min) (pm)
AIN 124 | 1500 10 1000 5) ) 1,5 10 0
AIN 131 1500 10 1000 ) 5 1,5 15 0
AIN 113 | 1500 10 1000 ) 5 1,5 30 7
AIN 118 | 1500 10 1000 ) 5 1,5 120 30

TAB. 4.14 — Conditions opératoires utilisées pour I’étude de effet de la durée de dépot
sur la croissance d’AIN sur un template d’AIN et sur un monocristal d’AIN massif

(0001)

La figure 4.28 représente ’évolution de I’épaisseur du film d’AIN en fonction de la
durée de dépot. La variation d’épaisseur des couches d’AIN semble proportionnelle a
la durée de dépot. Cependant, il est intéressant de noter qu’aucun dépot n’est observé
pour une durée inférieure & 15 minutes. Ce phénoméne peut s’expliquer par le temps
d’activation de la réaction chimique menant au dépot, le temps de latence lié¢ a 'arrivée
des gaz réactifs dans la zone de croissance ou encore, le temps nécessaire a la destruction
par Cl; de la couche d’oxyde présente a la surface de ’aluminium pour former le mélange
de chlorures.
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F1G. 4.28 — Effet de la durée de dépot sur l’épaisseur des couches d’AlN épitariées sur
un template d’AIN ou sur un monocristal massif PVT (0001)
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La figure 4.29 montre ’évolution de la morphologie de couches d’AIN élaborées
pendant des durées de 30 minutes et 2 heures.

Sur le template d’AIN (Fig. 4.29a et b), les couches lisses obtenues aprés 30 minutes
semblent devenir rugueuses lorsque le dépdt est réalisé pendant 2 heures. Sur les sub-
strats PVT (Fig. 4.29¢ et d), la morphologie semble rester relativement lisse lorsque
la durée de dépot augmente. Quelque soit le substrat, le film d’AIN est assez fissuré
pour un dépot de 30 minutes et se décolle du substrat pour un dépot de 2 heures.
Cependant, le dépot reste adhérent et peu fissuré sur le centre du substrat PVT qui
est de meilleure qualité.

Quelque soit le temps de dépot et le substrat, les dépots d’AIN sont trés textu-
rés (0002). Sur les templates AIN, les diffractogrammes obtenus pour 30 minutes et 2
heures de dépot sont quasiment identiques. Sur substrats PVT, le dépot de 2 heures
montre 2 pics trés faibles (1012) et (1013) alors que celui de 30 minutes montre une
orientation unique (0002). Ce phénoméne peut s’expliquer par la formation de grains
d’AIN d’autres orientations (sans doute liée aux défauts) lorsque le temps de dépot aug-
mente. Cependant, les substrats PV'T utilisés étant différents il est difficile de conclure
sur ce point.

30 min 7 120 min

AIN
template

AIN PVT

100 um 7 pm | 30 pm

F1G. 4.29 — Effet de la durée de dépot sur la morphologie des couches d’AIN épitariées
sur un template d’AIN (a et b) ou sur un monocristal massif PVT (c et d)

L’étude de la durée de dépot a montré qu’aucun dépot d’AIN n’est observé pour
une durée inférieure a 15 minutes. Un temps d’activation de la réaction est sans doute
nécessaire & la croissance de la couche d’AIN. Pour des temps plus longs, la vitesse de
croissance est quasiment proportionelle a la durée du dépot. Sur les templates d’AIN ,
les couches lisses obtenues apres 30 minutes deviennent rugueuses lorsque le dépot est
réalisé pendant 2 heures. Par contre, sur les substrats PVT massifs, la surface semble
rester lisse lorsque la durée de dépot augmente.
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4.4 Conclusions

L’étude paramétrique du procédé CVD dans le systéme AIl-N-Cl-H a permis de
mettre en évidence et de comprendre I'influence des conditions opératoires sur la crois-
sance d’AIN. L’effet de ces différents parameétres sur la vitesse de croissance, la mor-
phologie de surface et 1’état cristallin des dépots de nitrure d’aluminium a été étudié.
Les résultats expérimentaux ont été confrontés aux prédictions thermodynamiques. Les
évolutions expérimentales obtenues sont parfois différentes des prévisions thermodyna-
miques (effet T et Py en particulier) ce qui montre les limitations de la thermodyna-
mique pour ’étude de certains paramétres du procédé de croissance CVD d’AIN. Des
conditions propices a I’élaboration de couches épitaxiées ont également été recherchées.

L’étude a démontré que l'utilisation de I’hydrogéne comme gaz vecteur permet
d’obtenir une vitesse de croissance plus importante, des dépots plus denses et plus
orientés par rapport a un gaz inerte tel que ’argon.

La température est un paramétre ayant une influence considérable sur la croissance
d’AIN par CVD. Différents régimes cinétiques CVD ont été mis en évidence entre 1000
et 1800°C. Des dépots polycristallins rugueux sont obtenus & basse température alors
que des dépot texturés et facettés sont élaborés & haute température. La morphologie
varie rapidement d’une forme sphérique vers des lamelles cristallines puis des facettes
et enfin une surface lisse. Lorsque la température augmente, la vitesse de croissance
augmente et la morphologie des couches d’AIN varie progressivement d’un empilement
de nodules vers des lamelles cristallines puis des facettes.

La pression totale ne semble pas jouer une réle important dans la croissance d’AIN
dans la gamme [10-100 Torr|. Indépendamment de la température de dépot, la vitesse
de croissance diminue lorsque la pression totale augmente. Finalement, & haute tempé-
rature, une variation de la pression totale a relativement peu d’effet sur la croissance
épitaxiale excepté sur la vitesse de croissance.

Le débit de chlore a un effet considérable sur la croissance de couches d’AIN. La
vitesse de croissance augmente linéairement lorsque le débit de Cly () augmente et
atteint rapidement des valeurs supérieures & 100 pm.h~!. Cette variation de vitesse de
croissance provoque une modification rapide de la microstructure. A basse température,
la morphologie passe d’une structure formée de nodules contenant des lamelles vers
des cristaux plus facettés. A haute température, la croissance épitaxiale (0002) est
rapidement perdue au profit de polycristaux facettés d’orientation préférentielle (1120).

Le débit d’ammoniac a beaucoup moins d’influence sur la croissance d’AIN. Le
débit de NHj (4 a relativement peu d’effet sur la vitesse de croissance et I'orientation
préférentielle des dépots d’AIN sur un substrat monocristallin de SiC 4H. Cependant,
les couches d’AIN sont de meilleure qualité lorsque le débit de NHj () est faible (vitesse
de croissance légérement plus faible).

Le rapport % dans la phase gazeuse joue un réle important sur le controle de la
croissance épitaxiale et sur la rugosité de surface du dépot d’AIN. Pour des débits
de précurseurs importants (forte sursaturation), la vitesse de croissance augmente ra-
pidement jusqu’a un rapport Aﬂl% 2 puis diminue pour des valeurs plus importantes.
Cette variation de vitesse de croissance influence la morphologie facettée et 'orienta-
tion cristalline des dépots. Pour des débits de précurseurs faibles (faible sursaturation),
la vitesse de croissance est quasiment constante mais la morphologie et la texture des
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couches d’AIN sont influencées par le rapport Aﬂl. Un rapport % faible favorise la crois-

sance épitaxiale en particulier en homoépitaxie sur des templates d’AIN.

Une compétition entre gravure et dépot a été mise en évidence a haute température
dans des conditions de faible sursaturation. A 1600°C et dans ces conditions, aucun
dépot n’a lieu et les substrats sont attaqués par la phase gazeuse.

L’étude de la durée de dépot a montré qu’aucun dépot n’est observé pour une durée
inférieure a 15 minutes. Un temps d’activation de la réaction est sans doute nécessaire
a la croissance de la couche d’AIN. Pour des temps plus longs, la vitesse de croissance
est proportionelle & la durée du dépot.

Au niveau de la nature des substrats, les monocristaux de SiC 6H non désorientés
semblent plus propices a la croissance épitaxiale d’AIN que les surfaces vicinales SiC 4H
8°off. L’utilisation de templates d’AIN ou de cristaux PVT pour la croissance épitaxiale
permettent d’obtenir de meilleurs résultats que sur des substrats de nature chimique
différente.

Les conditions optimales pour obtenir une croissance épitaxiale d’AIN sont :
— une haute température

— une faible pression totale

— un faible débit de chlore

— un faible débit d’ammoniac

~ un rapport Aﬂl faible (autour de 1)

— une forte dilution avec de ’hydrogéne

— des substrats AIN de bonne qualité cristalline

De plus, des polycristaux facettés et texturés ont été obtenus a des vitesses de
croissance de I’ordre de 200 pm.h~!. L’obtention de cristaux facettés a forte vitesse de
croissance est un résultat prometteur pour une future amélioration du procédé en vue
de réaliser une croissance de monocristaux d’AIN par HTCVD a forte vitesse.

[’étude des mécanismes de croissance, de la structure et des caractéristiques des
dépots d’AIN polycristallins et épitaxiés permettront de mieux comprendre les phéno-
meénes ayant lieu pendant I'élaboration. Ces connaissances pourront ensuite étre utili-
sées afin d’améliorer le procédé pour viser des vitesses de croissance plus importantes
tout en conservant une croissance épitaxiale et une bonne qualité cristalline.
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Chapitre 5

Caractérisations des films d’AIN
polycristallins et épitaxiés

L’étude paramétrique du procédé de croissance du nitrure d’aluminium par HTCVD
a permis de mettre en évidence les parameétres importants permettant de contréler la
croissance d’AIN en terme de vitesse, de microstucture et d’état cristallin. Dans ce
chapitre, ’étude des mécanismes de croissance et des caractéristiques du polycristal
élaboré a forte vitesse est décrite. Puis, la structure, les propriétés et les défauts des
couches d’AIN épitaxiées sont présentés.

5.1 AIN polycristallin

L’élaboration d’AIN polycristallin par HTCVD a été réalisée a haute température,
a des vitesses de croissance supérieures a 100 pm.h~!. L’étude de 'influence de la tem-
pérature de dépdt sur ’évolution de la morphologie de surface et de I'état cristallin des
couches a été entreprise. La structure des polycristaux a été étudiée afin d’expliquer les
phénomeénes de croissance menant a une orientation préférentielle. Des caractérisations
électriques ont également été menées pour évaluer les propriétés isolantes du matériau.

5.1.1 Croissance a forte vitesse

Les dépots d’AIN polycristallin sont réalisés directement sur des suscepteurs en
graphite de 55 mm de diamétre pour des températures comprises entre 1200 et 1600°C
a P =10 Torr et % = 3. Afin d’obtenir une forte vitesse de croissance, le débit de Cly (4
a été fixé a 50 sccm. Les débits de NHj () et de Hy (5) ont été fixés respectivement a
100 scem et 1 slm. Ces conditions opératoires correspondent & une forte sursaturation
qui diminue lorsque la température de dépot augmente (cf. Fig. 3.26 et partie 4.3.1.2).
Afin d’obtenir des épaisseurs importantes, la durée de dépdt a été comprise entre 3h30
et 4h30.

La figure 5.1 représente la variation de vitesse de croissance d’AIN sur le suscepteur
graphite en fonction de I'inverse de la température. La vitesse de croissance augmente
exponentiellement avec la température de dépot ce qui correspond au régime cinétique.
L’énergie d’activation E, correspondante est d’environ 35 kJ.mol™! ce qui est inférieur
a la valeur calculée précédement dans le chapitre 4 (57 kJ.mol™!) mais du méme ordre
que celle obtenue par Casaux et al. [13]. Cette valeur d’énergie d’activation relative-
ment faible (35 kJ.mol™!) laisse supposer que la croissance a forte vitesse (ou a forte
sursaturation) ne serait pas totalement controlée par la cinétique des réactions chi-
miques de surface. Le régime pourrait correspondre & la transition entre les régimes
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cinétique et diffusionnel. Des vitesses de croissance élevées sont obtenues : 120 pm.h !
4 1200°C jusqu’a atteindre 230 pm.h~—t & 1600°C.
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FiG. 5.1 — Effet de la température sur la vitesse de croissance d’AIN polycristallin sur
le suscepteur en graphite

La figure 5.2 montre 1’évolution de la morphologie des polycristaux d’AIN déposés
sur graphite entre 1200 et 1600°C. Lorsque la température augmente, la morphologie
des couches d’AIN varie progressivement d’un empilement de nodules constitués de
grains de petite dimension (Fig. 5.2a) vers des lamelles cristallines (Fig. 5.2¢) puis
des facettes (Fig. 5.2¢). Des tendances intermédiaires (Fig. 5.2b et d) sont observées
et semblent correspondre a la transition entre les différents types de morphologies. La
taille des grains semble augmenter fortement lorsque la température augmente. Une
température plus élevée provoque une plus grande diffusion des espéces en surface et
permet 'obtention de gros grains facettés.

1200°C 1300°C 1400°C
‘ - » e T AR

7

1500°C 1600°C

F1G. 5.2 — Effet de la température sur la morphologie des polycristauz d’AIN déposés
sur graphite entre 1200 et 1600°C
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La wvitesse de croissance des polycristaux d’AIN augmente proportionnellement avec
la température de dépot. Lorsque la sursaturation diminue par augmentation de la tem-
pérature, la morphologie varie progressivement d’un empilement de nodules vers des
lamelles cristallines puis des facettes de grande dimension.

5.1.2 Etude structurale

La figure 5.3 montre I’évolution de la structure cristalline des polycristaux d’AIN
en fonction de la température de dépot. Les dépots obtenus a 1200°C sont faiblement
orientés (1122) (Fig. 5.3a). A plus haute température, les polycristaux sont fortement
orientés. Entre 1300°C et 1400°C, l'orientation préférentielle passe de (1122) a (2131)
(Fig. 5.3b et ¢). Pour des températures supérieures & 1500°C, les dépots sont trés
texturés (1120) (Fig. 5.3d et e). Il apparait que I'orientation préférentielle des dépots
corresponde & un plan semi-polaire (1122) a basse température et non-polaire a haute
température (1120).
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Fi1G. 5.3 — Effet de la température sur [’état cristallin des polycristaur d’AIN déposés
sur graphite entre 1200 et 1600°C

Une analyse par spectroscopie Raman a été effectuée sur les différents échantillons
élaborés entre 1200 et 1600°C. Les analyses Raman ont été réalisées sur différentes
zones de chaque échantillon. Les fréquences des différents pics Raman caractéristiques
de AIN 2H rapportés dans la littérature sont données dans le tableau 5.1.

Modes Raman | Ey (low) | A; (TO) | Eo (high) | E; (TO) | A; (LO) | E; (LO)

Fréquences (cm™1) 248 610 657 670 890 912

TAB. 5.1 — Fréquences des phonons caractéristiques de AIN 2H a 300 K en spectroscopie
Raman [222].

La figure 5.4 représente ’évolution des spectres Raman obtenus sur les polycris-
taux d’AIN élaborés a différentes températures de dépot. La superposition de plusieurs
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spectres correspond aux différentes zones d’un méme échantillon. Les pics sont fins ce
qui témoigne d’une bonne cristallisation [131]. On peut remarquer que 'allure globale
des spectres Raman varie en fonction de la température de dépot. Les variations d’in-
tensités entre les différents pics semblent étre correlées aux orientations préférentielles
mises en évidence précédemment par diffraction des rayons X. D’aprés Kuball [222], les
modes permis dans le cas de la face polaire (0001) sont A;(LO) et E, alors que, pour
les faces non-polaires (1100) et (1120), les modes permis sont A;(TO), Ey et E;(TO). A
1200°C, tous les modes sont actifs et apparaissent avec des intensités relativement im-
portantes ce qui correspond au diagramme de poudre présentant une faible orientation
(1122). A 1300°C, le mode E,(high) s’intensifie ce qui semble en accord avec 1'orienta-
tion préférentielle semi-polaire (1122) observée et les autres modes restent visibles. A
1400°C, ou la texture est semi-polaire (2131), le mode Eo(high) reste le plus intense. A
noter qu’au dessus de 1400°C, le mode A;(LO), lié a la face polaire (0001), disparait
au profit du mode E;(LO). A 1500 et 1600°C, le mode A;(TO) est le plus intense ce
qui est en accord avec la texture non-polaire (1120) mise en évidence par diffraction
des rayons X.
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Fi1G. 5.4 — Effet de la température sur les spectres Raman correspondants aux polycris-
taur d’AIN déposés sur graphite entre 1200 et 1600°C

A partir de la diffraction des rayons X et de la spectroscopie Raman, il apparait
que la température de dépot joue un role important sur la tendance des polycristaux
d’AIN & s’orienter préférentiellement. Les dépots d’AIN réalisés sur graphite entre 1200
et 1400°C s’orientent selon des plans semi-polaires (1122) et (2131) alors que les films
d’AIN polycristallin produits & 1500-1600°C sont texturés selon le plan non-polaire
(1120). Cette tendance est en accord avec celle observée dans la littérature [13,15].

Cependant, elle est assez différente de celle observée sur des susbstrats monocris-
tallins de SiC. En effet, sur SiC monocristallin (0001) , les dépots réalisés a haute
température ont permis d’obtenir des couches d’AIN texturées (0002). Un effet im-
portant de la structure cristalline du substrat est évident dans ce cas. Un polycristal
texturé selon le plan polaire (0002) semble donc difficile & obtenir a forte vitesse de
croissance sur graphite.

L’influence de la structure cristalline du substrat de graphite sur le dépot d’AIN
est faible, le mécanisme permettant d’expliquer l'orientation préférentielle des dépots
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polycristalling d’AIN est sans doute la sélection évolutive de Van der Drift [141] (cf
2.2.2.2). Afin de déterminer le mécanisme d’orientation préférentielle des polycristaux
d’AIN, une étude de la forme et de 'orientation des grains a été réalisée par EBSD.

Pour des caractérisations EBSD, la surface a analyser doit étre polie minutieuse-
ment afin non seulement d’aplanir la surface mais aussi d’éviter la formation d’une
zone écrouie qui perturbe la structure cristalline en surface. La vitesse de polissage
dépend non seulement de la nature du matériau mais aussi de son orientation cris-
tallographique. Les échantillons étant polycristallins, le polissage est trés complexe
et certaines orientations vont s’attaquer plus rapidement que d’autres. En d’autres
termes, il est possible que certaines zones mieux polies apparaissent plus clairement
sur les images EBSD alors que d’autres zones ot I'attaque a été plus ou moins rapide
seront difficilement indexées.

Les différents plans correspondant aux orientations préférentielles obtenues sur les
polycristaux d’AIN ainsi que le plan polaire et les deux plans non-polaires de la struc-
ture AIN 2H ont été représentés sur la figure 5.5.
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F1G. 5.5 — Représentation shématique du plan polaire (0001), des plans non-polaires
(1120) et (1010) et des plans semi-polaires (1122) et (2131). Les orientations préféren-
tielles des polycristaux d’AIN élaborés sont les plans (1122), (2131) et (1120).

La figure 5.6a montre une image EBSD de la surface du polycristal d’AIN élaboré
4 1300°C ainsi que le code de couleur représentant I'orientation des grains (au centre
en haut). Cette surface de polycristal montre différentes orientations et des zones plus
ou moins bien résolues. Une coloration verte est prédominante. Afin de mettre en
évidence orientation (1122) obtenue précédemment par diffraction des rayons X, une
désorientation autour de la direction [1;1;2;1,17] perpendiculaire au plan (1122) va étre
imagée. En effet, la direction perpendiculaire & un plan (HKJL) avec L#£0 est [HKJ 5]
avec A2= 2(£)? (cf. 1.1). Pour permettre d’utiliser cette direction pour le traitement
d’image, les indices ont été arrondis et multipliés par 10 afin d’obtenir des nombres
entiers : [10;10;20;12]. La figure 5.60 montre une image EBSD de la méme surface
mettant en évidence un désorientation de 30° selon la direction [10;10;20;12] en rouge
(cf. code de couleur au centre en bas). L’image obtenue met clairement en évidence
une orientation préférentielle autour de cette direction ce qui est en accord avec les
résultats de diffraction des rayons X.



148 Chapitre 5. Caractérisations des films d’AIN polycristallins et épitaxiés

ooo1 2110

Totsl  Farttion
Direstion Min Max Fraction Fractin

B <oi0-01n[on] @ 3 Do 0oed

g
e S Aty
Bk

F1G. 5.6 — Images EBSD de la surface du polycristal d’AIN élaboré o 1300°C. Les codes
de couleur correspondants sont réprésentés par les triangles au centre.

La figure 5.7a montre une image EBSD de la surface du polycristal d’AIN élaboré a
1400°C ainsi que le code de couleur représentant I'orientation des grains (au centre en
haut). Cette surface de polycristal montre différentes orientations et des zones plus ou
moins bien résolues. Une coloration verte et violette est prédominante. Afin de mettre
en évidence Porientation (2131) obtenue précédemment par diffraction des rayons X,
une désorientation autour de la direction [2;1;3;0,59] perpendiculaire au plan (2131) va
étre imagée. De méme que précédemment, les indices ont été arrondis et multipliés par
10 afin d’obtenir des nombres entiers : [20;10;30;6]. La figure 5.7b montre une image
EBSD de la méme surface mettant en évidence un désorientation de 30° selon la direc-
tion [20;10;30 ;6] en bleu-violet (cf. code de couleur au centre en bas). L'image obtenue
met clairement en évidence une orientation préférentielle autour de cette direction ce
qui est en accord avec les résultats de diffraction des rayons X.
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FiG. 5.7 — Images EBSD de la surface du polycristal d’AIN élaboré a 1400°C. Les codes
de couleur correspondants sont réprésentés par les triangles au centre.

La figure 5.8¢ montre une image EBSD de la surface du polycristal d’AIN élaboré
a 1500°C ainsi que le code de couleur représentant I'orientation des grains (au centre
en haut). Cette surface de polycristal montre différentes orientations et des zones plus
ou moins bien résolues. Des colorations verte et violette sont prédominantes. Les zones
noires sur les images EBSD correspondent a des trous dans la surface étudiée. Afin
de mettre en évidence I'orientation (1120) obtenue précédemment en diffraction, une
désorientation autour de la direction [1120] perpendiculaire au plan (1120) va étre mise
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en évidence. La direction perpendiculaire a un plan (HKJO) est |HKJO] (cf. 1.1). La
figure 5.8b montre la méme image EBSD mettant en évidence un désorientation de 30°
selon la direction [1120] en vert (cf. code de couleur au centre en bas). L’ image obtenue
met en évidence une certaine orientation préférentielle autour de cette direction ce qui
est en accord avec les résultats de diffraction des rayons X.
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F1G. 5.8 — Images EBSD de la surface du polycristal d’AIN élaboré a 1500°C. Les codes
de couleur correspondants sont réprésentés par les triangles au centre.

La figure 5.9a¢ montre une image EBSD de la tranche du polycristal d’AIN élaboré
a 1200°C ainsi que le code de couleur représentant I'orientation des grains (au centre
en haut). Cette tranche de polycristal montre différentes orientations. Il est possible
d’observer localement le grossissement ou la disparition de certains grains dont la forme
s’apparente & une croissance par sélection évolutive de Van der Drift. La figure 5.90
montre une image EBSD de la méme tranche mais mettant en évidence une désorien-
tation de 30° selon les directions [0001] en rouge, [2110] en vert et [1010] en bleu (cf.
code de couleur au centre en bas). Cette observation ne met pas en évidence d’orienta-
tions particuliéres puisque aucune des trois couleurs ne semble réellement prédominer.
Ceci est en accord avec la diffraction des rayons X qui montre que ce polycristal est
finalement peu orienté.
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F1G. 5.9 — Images EBSD de la tranche du polycristal d’AIN élaboré a 1200°C. Le sub-
strat de graphite (non représenté) est situé en bas de l'image. Les codes de couleur
correspondants sont réprésentés par les triangles au centre.
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La figure 5.10a montre une image EBSD de la tranche du polycristal d’AIN élaboré
4 1300°C ainsi que le code de couleur représentant I'orientation des grains (au centre
en haut). Cette tranche de polycristal montre différentes orientations cristallines. La
sélection évolutive de Van der Drift est visible malgré une échelle plus importante
par rapport & celle de la figure 5.9a. Il serait possible d’imager une désorientation
autour d’une direction paralléle au plan (1122) cependant une infinité de directions sont
paralléles & ce plan. De plus, cette direction serait également dépendante de la découpe
de I’échantillon. Une désorientation selon ’axe polaire et les deux axes non-polaires
sera finalement imagée. La figure 5.100 montre une image EBSD de la tranche du
polycristal élaboré & 1300°C mettant en évidence une désorientation de 30° autour des
directions [0001] en rouge, [2110] en vert et [1010] en bleu (cf. code de couleur au centre
en bas). Il semble que les orientations (0001) et (1010) soient prédominantes ce qui peut
s’expliquer par l'orientation préférentielle (1122) de la surface de cet échantillon.
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Fic. 5.10 — Images EBSD de la tranche du polycristal d’AIN élaboré a 1300°C. Le
substrat de graphite (non représenté) est situé en bas de l'image. Les codes de couleur
correspondants sont réprésentés par les triangles au centre.

La figure 5.11a¢ montre une image EBSD de la tranche du polycristal d’AIN éla-
boré & 1400°C ainsi que le code de couleur représentant 'orientation des grains (au
centre en haut). Cette tranche de polycristal montre différentes orientations cristal-
lines cependant la coloration rouge (0001) semble plus représentée que les autres. La
sélection évolutive de Van der Drift est clairement mise en évidence sur cette image
EBSD en particulier pour les grossissement des grains orientés (0001) en rouge. Comme
pour les échantillons précédents, une désorientation selon I’axe polaire et les deux axes
non-polaires a été imagée. La figure 5.11b montre une image EBSD de la tranche du
polycristal élaboré a 1300°C mettant en évidence une désorientation de 30° autour des
directions [0001] en rouge, [2110] en vert et [1010] en bleu (cf. code de couleur au
centre en bas). Une prédominance de l'orientation (0001) apparait par rapport aux
orientations non-polaires qui semblent peu représentatives. En surface, cet échantillon
élaboré & 1400°C est fortement orienté (2131). L’angle entre les plans (0001) et (1122)
est de 58° alors que celui entre les plans (0001) et (2131) est de 78,44°. L’angle entre les
plans (0001) et (2131) est beaucoup plus proche de 90° ce qui explique que Porientation
(0001) soit prédominante sur la tranche du polycristal élaboré a 1400°C par rapport
a celui élaboré a 1300°C (Fig. 5.100). Ces résultats sont en accord avec ceux obtenus
précédemment sur I'image EBSD de la surface et par diffraction des rayons X.
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Fic. 5.11 — Images EBSD de la tranche du polycristal d’AIN élaboré a 1400°C. Le
substrat de graphite (non représenté) est situé en bas de l'image. Les codes de couleur
correspondants sont réprésentés par les triangles au centre.

En comparant les trois figures précédentes, on peut remarquer que la sélection évo-
lutive s’amplifie lorsque la température de dépot (et la vitesse de croissance) augmente.
Par ailleurs, le nombre de zones noires semble augmenter lorsque la température de
dépot augmente ce qui est attribuable & des vitesses de croissances trés rapides qui
peuvent provoquer une porosité dans les polycristaux élaborés.

La température de dépot joue un réle important sur la tendance des polycristaux
d’AIN a s’orienter préférentiellement. Les dépots d’AIN réalisés sur graphite entre 1200
et 1400°C s’orientent selon des plans semi-polaires (1122) et (2131) alors que les films
d’AIN polycristallin produits a 1500-1600°C est texturé selon le plan non-polaire (1120).
La taille des grains augmente avec la température de dépot grace a l'augmentation de la
diffusion des espéces gazeuses et a la sélection préférentielle de certains grains durant
la croissance. Le mécanisme de sélection évolutive de Van Der Drift a Uorigine de
Dorientation préférentielle des dépots est clairement mis en évidence.

5.1.3 Caractérisations électriques

Des mesures de résistivité sans contact (cf. 2.5.8.1) ont été réalisées en Allemagne
par la société SemiMap [183,184,223]. Une tentative de cartographie de résistivité d’un
polycristal d’AIN élaboré a 1400°C sur graphite puis poli par NovaSiC a été entreprise
(Fig. 5.12). Cependant les résultats montrent une forte variation des valeurs de la
résistivité p (de 10° a 10'* Q.cm) mesurées sur toute la surface du polycristal. Ces
problémes de mesures sont peut étre liés au polissage imparfait de la face arriére en
graphite de I’échantillon qui ne permet pas un bon contact électrique sur toute la surface
de la plaque métallique (“back electrode”) mais plus certainement a un décollement du

dépot d’AIN de son susbstrat graphite dans certaines zones.
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Fi1G. 5.12 — Cartographie de résistivité d’un polycristal d’AIN élaboré o 1400°C sur
graphite

5.1.4 Conclusions

L’étude de la croissance d’AIN polycristallin par HTCVD a forte vitesse a permis
de déterminer ’évolution de la morphologie de surface et de I'orientation préférentielle
des couches en fonction de la température de dépot dans la gamme [1200-1600°C].
Lorsque la sursaturation diminue par augmentation de la température, la morphologie
varie progressivement d’'un empilement de nodules vers des lamelles cristallines puis
des facettes. L’orientation préférentielle des dépots passe de (1122) a (2131) puis a
(1120) a tres haute température. Il apparait que l'orientation préférentielle des dépots
varie d’un plan semi-polaire vers un plan non-polaire lorsque la température augmente.
L’étude de la structure des polycristaux a montré une augmentation de la taille des
grains lorsque la température de dépot augmente. Le mécanisme de sélection évolutive
de Van Der Drift a l'origine de l'orientation préférentielle des dépots est clairement
mis en évidence. Les mesures électriques sans contact semblent également montrer les
propriétés isolantes d’AIN polyeristallin (10°< p < 1012 Q.cm a 25°C).
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5.2 AIN épitaxié

Les résultats obtenus sur les couches épitaxiées d’AIN élaborées dans le cadre de ce
travail de thése vont étre exploités dans cette partie. La morphologie, la structure, la
pureté chimique ainsi que les propriétés de ces couches seront étudiées. Les deux types
d’épitaxie seront développées ici :

— I’hétéroépitaxie sur des substrats monocristallins de saphir et de SiC

— I’homoépitaxie sur des templates d’AIN et sur des cristaux massifs
Quelque soit le substrat utilisé, les couches épitaxiées d’AIN sont en général translucides
et brillantes ou irrisées. Elles présentent des fissures qui proviennent sans doute de la
différence de paramétre de maille et de coefficient d’expansion thermique entre AIN et
son substrat en hétéroépitaxie. Dans le cas de ’homoépitaxie, les dépots montrent éga-
lement des fissures qui sont sans doute provoquées par une forte mosaicité, la présence
de parties polycristallines et /ou une importante densité de défauts. Un refroidissement
trop rapide peut aussi étre a l'origine de 'apparition de ces fissures.

5.2.1 Hétéroépitaxie

La croissance d’AIN sur saphir et SiC a permis d’obtenir des couches épitaxiées
d’AIN. Une étude de la structure du dépot et de 'interface est nécessaire pour com-
prendre les relations qui relie le substrat monocristallin et la couche épitaxiée d’AIN.
Nous allons nous intéresser a la structure cristalline d’AIN, & sa relation d’épitaxie avec
son substrat ainsi qu’a ses défauts structuraux (dislocations, antiphases, inversions, in-
clusions cristallines, ...).

Les conditions expérimentales utilisées pour réaliser des croissances d’AIN par hété-
roépitaxie sont celles obtenues dans 1’étude paramétrique (4.3). Les substrats de SiC et
de saphir (0001) ont été simplement posés sur un suscepteur en graphite entouré d’un
feutre isolant en carbone. La température de dépot mesurée sur le suscepteur graphite
est supérieure a 1600°C et la pression totale dans le réacteur est de 10 Torr. Les dépots
sont réalisés sous 1 slm de Hj (4 et pour un rapport % cgmpris entre 1,5 et 15 (Cly (g
= 10 sccem). Pour la croissance sur SiC non-polaire (1120), les substrats ont été col-
lés directement au suscepteur en graphite. La température de dépot est supérieure ou
égale & 1500°C et la pression totale est de 10 Torr. Les dépots sont réalisés sous 1 slm
de Hy (4 et pour un rapport % = 1,5 (Cly () = NH3 gy = 5 sccem).

5.2.1.1 Croissance AIN sur saphir (0001)

Quelques essais ont tout d’abord été réalisés sur saphir afin de réaliser des couches
épitaxiées d’AIN. Les principaux interéts liés a 'utilisation d’un substrat de saphir
monocristallin sont son prix d’achat bon marché et sa disponibilité dans de grandes
dimensions. L’étude de la relation d’épitaxie entre AIN et le saphir est assez complexe
mais particuliérement intéressante a cause de la structure cristalline rhomboédrique du
saphir qui peut étre décrite dans le systéme hexagonal (cf. 4.2.1).

Etude structurale La figure 5.13 montre un diffractogramme RX permettant de
décrire ’état cristallin d’une couche d’AIN 2H déposée sur un monocristal de saphir
(0001) & 1650°C. La couche d’AIN présente une relation d’orientation cristallographique
simple avec le substrat de saphir : (0001) 4;y 25/ /(0001) - a1,05 (Fig. 5.13a). Cependant,
en échelle logarithmique (Fig. 5.13b), d’autres réflexions de trés faibles intensités sont
observées. Une partie de la couche contient des grains d’AIN d’autres orientations
présents en faible quantité.
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F1G. 5.13 — Diffraction des rayons X en 0 /20 d’un dépot d’AIN d’environ 7 um d’épais-
seur sur un substrat de saphir (0001) en échelle linéaire (a) et logarithmique (b)

Malgré la présence d’autres reflexions de trés faibles intensités, une relation d’épi-
taxie entre le dépot AIN et le substrat saphir est tout de méme envisageable. Dans ce
but, des figures de pole {1233} 4iv 25 [0001] ont été réalisées par diffraction des rayons
X grace a un goniométre de texture (cf. 2.5.1.3) en sélectionnant la condition de diffrac-
tion des plans (1233) (d = 0,868 A). Ces mesures ont été menées autour de la direction
[0001| normale au substrat jusqu’a un angle y de 90°. Les résultats expérimentaux sont
représentés en projection stéréographique selon 'axe de zone [0001] (Figure 5.14). Les
réflexions 1233 de AIN 2H étant trés proches des réflections 4408 (ou 044) du saphir,
une résolution de +0,14° en A6 a été fixée afin d’observer a la fois les réflexions d’AIN
et du saphir sur la méme figure de pole a partir d’un scan ¢, x de seulement 32400
points. Sur la figure 5.144a, I'indexation du saphir a été faite selon le systéme rhom-
boédrique qui montre la symétrie d’ordre 3 de sa structure (cf. 4.2.1). Les réflections
044 du saphir (5.14a a gauche) sont représentées par les réflexions 011 du premier
ordre puisqu’elles se projetent aux méme positions. D’autres réflexions de trés faibles
intensités apparaissent également et correspondent a celles du substrat de saphir. Les
réflexions 1233 du dépot AIN (5.14a & droite) mettent en évidence la symétrie d’ordre
6 liée au systéeme hexagonal. A partir de cette figure de pole, on peut déduire la relation
d’épitaxie suivante :

[0001],41]\72[{//[111} ou [0001}(}_141203

[1100]14”\[2[{//[101} ou [1120}04—Al203
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F1G. 5.14 — Figure de péle {1233} xinom [0001] d’un dépot d’AIN de 7 ym d’épaisseur
sur un substrat de saphir (0001). Les indexations des réflexions du saphir et de AIN 2H

sont données respectivement & gauche et a droite sur la figure de péle (a). Les intensités
relatives entre les réflexions 1233anom €t 044a—a1,0, SONt également représentées (b).

Afin d’étudier 'interface AIN-saphir, des caractérisations par microscopie électro-
nique a transmission ont été menées. Deux lames minces en cross-section ont été pré-
parées. La premiére a été effectuée suivant un plan de coupe (1100) AIN et (1120)
Al;O3. La figure 5.15 montre une image haute résolution de 'interface AIN-Al,O3 et
le diagramme de diffraction électronique correspondant (Fig. 5.15b). Les variations de
contraste observées dans la phase AIN au niveau de 'interface présentent des périodici-
tés d’environ 1 nm et 0,47 nm qui sont caractéristiques d’un état de contrainte résultant
du “mismatch” entre les parameétres de maille. La distance de 0,47 nm correspond a peu
prés a trois fois la distance di;39 du saphir. Les variations de contraste observées sur
le substrat saphir sont aussi caractéristiques d’un état contraint. Le rapport des dis-
tances entre les réflexions 1120 de AIN et 3300 du saphir est de 0.895 £0.05, légérement
supérieur a celui calculé a partir des paramétres de maille (cf. 4.2.1).

[110] AIN

. |i722

fizo

(ii0) ALO,

Figure 5.15: (a) Interface AIN-saphir vue suivant des azes de zome [110]xyn et
110/ 41,0, avec en insert la transformée de Fourier de l’image; (b) diagramme de
diffraction électronique correspondant; (c¢) agrandissement d’une partie de l'image (a)
avec une superposition de la maille rhomboédrique du saphir.
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La deuxiéme lame mince a été préparée suivant un plan de coupe (1120) AIN et
(1100) Al,O3. L’image haute résolution de la figure 5.16 montre I'interface entre le dépot
AIN et le substrat saphir ainsi que 3 transformées de Fourier de I'image correspondant
respectivement a la phase AIN, a l'interface et a la phase saphir. L’image a été prise
selon un axe de zone de type [100] (ou [2110]) de la structure Al,O3 (dans le systéme
hexagonal). L’axe de zone de la structure AIN est de type [110] (ou [1100]). Le rapport
des mesures de distances entre les réflexions de type (110) (ou (1120) pour AIN et de
type (300) (ou (3030) pour Al,Og, est de I'ordre de 0,893 (i.e. en accord avec le rapport
déterminé précédemment).

Une conséquence de cet important “mismatch” de paramétre de maille est qu’on
observe de nombreuses fissures dans la couche AIN d’une part et des contrastes de
déformation dans le substrat saphir au voisinage de linterface d’autre part (figure
5.18).

Figure 5.16: Image Haute Résolution de linterface AlbO3/AIN et sa transformée de
Fourier associée. Les relations cristallographiques entre le substrat Al O3z et le dépot
AIN sont [001] AIN // [001] AlOs (qui sont perpendiculaires & linterface) et [010]
AIN // [110] ALOs. La mesure de 'écart entre les réflexzions sur la tranformée de
Fourier permet de déterminer un “mismatch” de l'ordre de 11.2%.
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Jasinski et al. |224] ont montré par microscopie électronique a transmission que
des couches épitaxiées d’AIN sur saphir (0001) présentent des domaines d’inversion
(cf. 1.1). Un de leurs résultat est reproduit sur la figure 5.17. La mise en évidence des
domaines d’inversion a été réalisée a partir d’images “champ sombre” (cf. 2.5.2.1) en
sélectionnant des réflexions de AIN de type (0001) situées sur I'axe de rotation d’ordre
6, c’est-a-dire le long de son axe polaire. Comme la non-centrosymétrie de la structure
entraine des différences sur les phases des faisceaux diffractés (0001) et (0001), il en
résulte des variations de contraste sur les champs sombres correspondants lorsque la
direction de ’axe polaire s’inverse entre deux domaines voisins. Cela se voit trés bien
sur les images (Fig. 5.17 a et b) car la couche AIN présente effectivement de tels
domaines d’inversion. On peut observer ces domaines d’inversion par diffraction en
faisceau convergent (CBED) ot les variations de contraste observées a I'intérieur des
disques de chaque réflexion dépendent aussi des termes de phase des faisceaux diffractés
(figure 5.17¢). L’intérét de la diffraction en faisceau convergent est que l'orientation
de la structure atomique peut étre déterminée & partir d’'une comparaison entre une
simulation de la diffraction et 1'observation expérimentale (figure 5.17d). D’apreés le
dessin de la structure atomique AIN en bas & droite sur la figure 5.17, on peut en
conclure que la face supérieure est de type Al. Par conséquent les domaines étroits notés
“ID” et présentant des petites bosses révélées aprés une attaque chimique KOH [25]
présentent une face supérieure Al. La proportion de ces domaines “ID” de face Al n’est
pas équivalente a celle des domaines de face N mais nettement inférieure. Jasinski et al.
|224] ne précisent pas dans leur article a quoi sont diis ces domaines d’inversion. Notons
que si la face externe de la couche AIN est en majorité de type N, il en résulte qu’au
niveau de l'interface AIN-saphir chaque atome d’aluminium de la face Al établit soit
une ou trois liaisons avec un ou trois atomes d’oxygéne sur la surface (001) du substrat
saphir. Au niveau de I'interface ces atomes de Al présenteraient soit une coordinance 4
(hybridation type sp3) soit une coordinance 6 (i.e. 3 liaisons avec des atomes d’oxygéne
et 3 liaisons avec des atomes d’azote). Enfin il est remarquable de noter que sur les
images champ noir de la figure 5.17, les domaines notés ID se terminent en pointes
vers 'interface AIN-Al,O3. La croissance de ces domaines semble donc avoir eu lieu &
partir de germes. A priori, ces derniers pourraient étre des impuretés (ou des défauts
structuraux) a la surface du substrat saphir ou dans la couche AIN.

La possiblité que la couche AIN puisse aussi présenter des parois d’inversion a été
étudiée. Des images en champ sombre ont donc été réalisées en sélectionnant succes-
sivement les réflexions 002 puis 002 de la phase AIN (figure 5.18). En comparant les
2 images en champ sombre obtenues, on peut constater que les zones en condition de
Bragg qui s’illuminent sont équivalentes. Par conséquent, il ne semble pas qu’il y ait de
domaines présentant des axes polaires [0001] inversés dans cet échantillon. Remarquons
toutefois que d’aprés les résultats de Jasinski et al. [224], les 2 types de domaines de
polarités inverses n’apparaissent pas en proportions équivalentes. On ne peut donc pas
exclure la possibilité d’avoir une trés faible proportion de domaines inversés. En effet,
la probabilité de tailler un échantillon de lame mince au travers de plusieurs domaines
inversés diminue lorsque I’écart entre ces 2 proportions augmente.
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Figure 5.17: Domaines d’inversion d’aprés [224]. (a), (b) Images champs sombres
(0002) et (0002) d’une couche AIN épitaxiée sur saphir. A noter I'inversion de contraste
entre les régions de polarité inverse ; (c) diagrammes de CBED [1100] de la matrice AIN
et des régions ID (i.e. domaines d’inversion) correspondant aux cercles blancs indiqués
sur I'image de la cross-section. A noter I'inversion entre ces 2 diagrammes (De petites
fléches montrent la localisation de bandes noires caractéristiques de la polarité); (d)
diagramme CBED [1100] calculé pour un échantillon AIN d’épaisseur 68 nm avec une
polarité Al
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Figure 5.18: Images en champ clair (en haut) et en champ sombre (au milieu et en
bas) d’AIN sur saphir; les images en champ sombre ont été réalisées en sélectionnant
successivement les réflexions 002 et 002 d’une méme zone d’échantillon. Aucun do-
maine d’inversion dans le dépot de AIN sur substrat de Al, O3 n’est mis en évidence par
comparaison des deuxr images en champ sombre.

Sur saphir (0001), le dépot d’AIN est texturé (0001) et présente une relation d’épi-
tazie avec son substrat. Les vitesses de croissance obtenues sont de l'ordre de 10 ym.h™".
L’étude de 'interface AIN-saphir par microscopie électronique & transmission a mis en
évidence un état de contrainte dans la couche AIN mais aussi dans le saphir lui-méme.
Des défauts structuraux tels que des dislocations et des fautes d’empilements ont été
observées. Il semble par contre que la couche épitariée d’AIN sur saphir ne posséde pas
de domaines d’inversion.
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5.2.1.2 Croissance AIN sur SiC polaire (0001)

De nombreux essais ont été réalisés sur SiC (0001) afin de faire croitre des couches
épitaxiées d’AIN de bonne qualité. Les substrats de SiC monocristallin ne sont pas bon
marché comparé au saphir mais présentent un parameétre de maille a et un coefficient
d’expansion thermique trés proche de celui d’AIN 2H (cf. 4.2.2). Ces cristaux de haute
qualité sont disponibles dans des dimensions relativement importantes (jusqu’a 100
mm de diamétre).

Morphologie de surface Sur SiC 4H 8°off, les couches obtenues semblent lisses
(Fig. 5.19a) mais se revélent en fait étre plutot rugueuses & une échelle nanomeétrique
(Fig. 5.190 et ¢). La microstructure a parfois apparence d’une “dentelle” (Fig. 5.20a).
Notons également la présence de nombreuses fissures a la surface des dépots. Des trous
de quelques centaines de nanométres (Fig. 5.19b et 5.41¢) sont observés a la surface
de la couche AIN et rappelle un faciés de révélation chimique de défauts [23-25]. 1l est
possible que la surface du dépo6t subisse une attaque chimique par la phase gazeuse a
haute température sur des défauts de type dislocations. Les rugosités RMS mesurées
par AFM (10x10pm) sont comprises entre 20 et 100 nm (RMS = 71,5 nm pour la figure
5.19¢).

a)

50 ym 2 um

Fic. 5.19 — Images MEB-FEG (a et b) et AFM (c) d’un dépot d’AIN de 7 uym
d’épaisseur élaboré & 1750°C sur un substrat de SiC 4H (0001) 8 off.

Les couches d’AIN mettent parfois en évidence des cristaux d’AIN d’autres orien-
tations inclus dans une “matrice” épitaxiée plutot rugueuse (Fig. 5.20a) mais parfois
aussi lisse (Fig. 5.200). La taille de ces cristallites est assez variable et peut atteindre
quelques microns au maximum. Pour des tailles supérieures, la couche se transforme
rapidement en un polycristal facetté. Sur SiC 4H off axis, les couches AIN montrent la
présence de monticules a leur surface (Fig. 5.20¢). On peut remarquer que la majorité
des inclusions cristallines se trouvent aux sommets de ces monticules. Par ailleurs, ces
inclusions cristallines peuvent parfois mettre en évidence des plans de maclage et/ou
prendre des formes inhabituelles (5.20d).
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Fia. 5.20 — Images MEB-FEG de dépots d’AIN élaborés a 1750°C sur substrat SiC 4H
(0001) 8°off.

Sur SiC 6H, la surface des couches est contituée de monticules ou d’ilots de forme
hexagonale (Fig. 5.21a). L’observation de ces ilots par AFM montre qu’ils se forment
par un phénomeéne de croissance en spirale. Ce phénoméne a sans doute pour origine
une croissance épitaxiale préférentielle autour d’une dislocation vis [127,135|. Sur les
figures 5.21b et ¢, la hauteur des marches de croissance est de I'ordre de 25 fois la
valeur du paramétre de maille ¢ de AIN 2H. Vraisemblablement, cette croissance d’AIN
correspond a un mode de croissance 2D de type Frank-Van der Merwe.

Comme dans le cas des dépots réalisés sur SiC 4H off axis, il semblerait que certaines
des inclusions se trouvent au sommet d’un ilot (Fig. 5.21a et b). Les défauts tels que les
dislocations sont des sites surfaciques préférentiels pour la croissance. Il est probable
que 'apport de matiére au niveau des défauts soit plus important ce qui pourrait
entrainer localement une vitesse de croissance plus importante provoquant ainsi la
formation d’autres orientations cristallines. D’ailleurs, comme nous ’avons vu lors de
I'étude paramétrique (cf. 4.3), des orientations préférentielles différentes de I'orientation
(0002) sont obtenues pour des conditions de dépdt a haute température et/ou a vitesse
de croissance rapide.

(b)

50 um

F1G. 5.21 — Images MEB (a) et AFM (b et ¢) d’un dépot d’AIN de 6 pm d’épaisseur
sur substrat de SiC' 6H (0001) élaboré o 1750°C.
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Parfois, la hauteur des marches de la surface vicinale du SiC 4H 8°off de départ est
amplifiée au cours de la croissance par regroupement des marches atomiques, on parle
alors de “step bunching” [225]. Les figures 5.22 a et b montrent la surface d’une couche
d’AIN avec des marches d’une hauteur de 'ordre de 1 pm déposée sur un substrat de
SiC 4H 8°off.

Les figures 5.22 ¢ et d mettent en évidence une “micropipe” dans la couche d’AIN.
La micropipe est un défaut structural présent dans les monocristaux élaborés par des
procédés en phase gazeuse et correspond & un tunnel vide de matiére au coeur du
matériau. Les micropipes sont des défauts courants dans les monocristaux de SiC qui
se prolongent dans les couches épitaxiées d’AIN lors de la croissance (profondeur de
plus de 34 pm dans le dépot d’AIN de 7 pm d’épaisseur - Fig. 5.22d).

™ +846.19

mm

F1G. 5.22 — Images réalisées par profilométrie optique d’un dépét d’AIN de 7 uym d’épais-
seur sur substrat de SiC 4H (0001) 8°off montrant le phénomene de “step bunching”
(a et b) et mise en évidence d’un défaut de type “micropipe” (c et d).

Sur SiC (0001), les couches obtenues semblent lisses mais se revélent souvent ru-
gueuses a l’échelle nanometrique (trous de quelques centaines de nanometres). Parfois
des inclusions cristalines sont observées et sembleraient se former sur des défauts. La
surface des couches est en général contituée de monticules ou d’ilots de forme hezxa-
gonale. L’observation des ilots hexagonaux par AFM montre qu’ils se forment par un
phénomeéne de croissance épitaziale en spirale autour d’une dislocation wis. Les vitesses
de croissance d’AIN épitaxié sur SiC sont comprises entre 5 et 25 pm.h~t. Globalement,
un meilleur état de surface et une plus faible rugosité sont obtenus sur des substrats de
SiC non désorientés.
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Etude structurale La figure 5.23 montre un diffractogramme RX permettant de
décrire I'état cristallin d’une couche d’AIN 2H déposée sur un monocristal de SiC 4H
(0001) & 1750°C. La couche d’AIN présente une relation d’orientation cristallographique
simple avec le substrat de SiC : (0001) g;v2m//(0001) s;cam (Fig. 5.23a). Cependant,
en échelle logarithmique (Fig. 5.23b), d’autres réflexions de trés faibles intensités sont
observées. Une partie de la couche d’AIN contient des grains d’autres orientations
présents en faible quantité, sans doute les inclusions cristallines décrites précédemment
(Fig. 5.20). Les méme observations ont été obtenues pour des dépots d’AIN réalisés sur
SiC 6H.
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F1G. 5.23 — Diffraction des rayons X en 0/20 d’un dépot d’AIN de 7 um d’épaisseur
sur un substrat de SiC' 4H (0001) 8°off en échelle linéaire (a) et logarithmique (b)

Malgré la présence de quelques autres reflexions de trés faibles intensités, une re-
lation d’épitaxie entre le dépot AIN 2H et le substrat SiC 4H est envisageable. Dans
ce but, des figures de pole {1233} yv2m [0001] ont été réalisées par diffraction des
rayons X grace a un goniométre de texture (cf. 2.5.1.3) en sélectionnant la condition
de diffraction des plans (1233) (d = 0,868 A). Ces mesures ont été menées autour de
la direction [0001] normale au substrat jusqu’a un angle y de 90°. Les résultats ex-
périmentaux sont représentés en projection stéréographique selon 'axe de zone [0001]
(Figure 5.24). Les réflexions 1233 de AIN 2H étant trés proches des réflexions 1236 de
SiC 4H (d = 0,8643 A), une résolution de 0,14° en Af a été fixée afin d’observer a la
fois les réflexions d’AIN et de SiC sur la méme figure de pole a partir d’un scan ¢, y de
seulement 32400 points (Fig. 5.24a) ou de 811800 points (Fig. 5.24b). La figure 5.24b
de meilleure résolution montre d’autres réflexions qui aprés indexation s’avérent étre
les réflexions 3032 (d = 0,8757 A) et 2029 (d — 0,8564 A) du substrat SiC 4H. Dans
les deux cas, les réflexions 1233 du dépot AIN et celles du substrat SiC 4H mettent en
évidence la symétrie d’ordre 6 liée au systéme hexagonal. On observe que les réflexions
1233 de AIN 2H sont superposées aux réflexions 1236 de SiC 4H. Notons également que
les deux figures de pole ne sont pas parfaitement centrées du fait de la désorientation
du substrat SiC a 8°ff. A partir de ces figures de pole, on peut déduire la relation
d’épitaxie suivante :

[0001] gz 2/ /[0001] g3 410

[1IOO}A1N2H//[1IOO]51'C4H
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A noter que lorsque la température de dépot augmente, les réflexions 1233 d’AIN
deviennent plus fines et la proportion des cristaux d’autres orientations diminue.
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F1G. 5.24 — Ezemples de figures de poles {1233} ainon [0001] d’un dépot d’AIN de 7 pm
d’épaisseur sur un substrat de SiC 4H (0001) 8°off. Les figures de pbles ont été réalisées
& partir d’un ensemble de scan p,x correspondant o 32400 (a) et 811800 (b) points.
Les indexations des réflexions de SiC JH et de AIN 2H sont données respectivement a
droite et a gauche sur les figure de pole.

Des mesures de largeur a mi-hauteur (FWHM) ont été réalisées en w-scan (“rocking
curve”) sur les plans (0002) et (1012) afin d’étudier la mosaicité (voir figure 2.23) et
déterminer la qualité cristalline d’'une couche d’AIN élaborée sur SiC 4H 8°off. Les
valeurs de FWHM des plans (0002) et (1012) sont respectivement 2100 arcsec (0,58°)
et 1400 arcsec (0,39°). Ces valeurs sont encore relativement importantes comparées a
la littérature [30,32] : 60 & 900 arcsec pour la valeur de FWHM des plans (0002) et
600 a 900 pour celle des plans (1012). Cependant, il est important de remarquer que la
présence de fissures dans notre dépot d’AIN provoque une augmentation des valeurs de
FWHM [94] puisque la mosaicité augmente. A noter que dans notre cas, contrairement
au dépot AIN par HVPE, la valeur de FWHMggp2 est inférieure a celle de FWHM ;415
ce qui montre que U'inclinaison du réseau (tilt) est plus importante que la torsion du
réseau (twist).

La surface brute aprés croissance d’une couche d’AIN sur SiC 4H a été étudiée par
EBSD. La surface n’a pas été polie en raison de la présence de fissures et afin de ne pas
détériorer le dépot AIN. La figure 5.25 montre une image EBSD de la surface d’une
couche d’AIN élaborée sur SiC 4H et le code de couleur représentant 1'orientation des
grains (& droite). Il est clair que la couleur dominante est le rouge qui correspond a
I'orientation (0001) ce qui est en accord avec les résultats précédemment obtenus par
diffraction des rayons X. Cependant, de nombreuses pixels d’autres couleurs, c’est-a-
dire d’autres orientations, sont visibles et ne semblent pas correspondre aux zones ou
I'indice de confiance est faible (en noir sur la figure 5.25). Il est possible que ces pixels
d’autres couleurs soient dues & la rugosité de la surface qui n’a pas été polie ou a des
défauts. D’ailleurs, en EBSD, la surface étudiée est inclinée a 70° (cf. 2.5.3), ce qui peut
permettre la détection d’un signal correspondant a la paroi d’un ilot ou d’un trou par
exemple.
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Fia. 5.25 — Image EBSD de la surface d’une couche d’AlN épitaziée sur un substrat de
SiC 4H (0001) 8°off avec superposition de l'indice de confiance. Les parties sombres sur
l'image correspondent a un indice de confiance faible. Le code de couleur correspondant
aux orientations est réprésenté par le triangle a droite.

La figure 5.26 montre une image EBSD de la tranche d’un dépot d’AIN élaboré sur
SiC 4H ainsi que le code de couleur représentant 'orientation des grains (a droite).
L’étude de la tranche montre tout d’abord que la couleur dominante de la couche AIN
est le bleu qui correspond a 'orientation (1010) perpendiculaire a I'orientation (0001)
observée précédemment en surface. L’étude des orientations cristallines s’est avérée
difficile au niveau du substrat de SiC (en bas) car le polissage n’était pas suffisant pour
éliminer la zone écrouie et obtenir un signal de bonne qualité. La zone contenant des
pixels d’orientations différentes correspond a un trou dans la couche d’AIN ayant pour
origine un défaut de type “micropipe” du substrat de SiC 4H.

L’analyse des images EBSD met en évidence une orientation (0001) en surface et
(1010) sur la tranche ce qui montre la texture de la couche d’AIN sur un substrat de
SiC 4H 8°off. Cependant, la présence des pixels d’autres couleurs laisse tout de méme
supposer la présence d’une rugosité et/ou de nombreux défauts dans la couche d’AlIN.

o001 2110

F1G. 5.26 — Image EBSD de la tranche d’une couche d’AIN épitaxié sur SiC JH 8°off.
L’étude des orientations cristallines est difficile au niveau du substrat de SiC (en bas)
car le polissage n’était pas suffisant pour éliminer la zone écroute. Le code de couleur
correspondant aux orientations est réprésenté par les triangles a droite.
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La figure 5.27 montre les spectres Raman de 4 couches d’AIN épitaxiées sur SiC
4H 8°off. Dans la littérature [222|, les modes Raman reportés pour un monocristal AIN
2H (0001) sont A;(LO) et Eo (voir Tab. 5.1). I apparait sur la figure 5.27 que les
pics présents sont uniquement A;(LO) et Ey(high) pour AIN ce qui correspond bien a
I'orientation (0001) obtenue précédemment par diffraction des rayons X et par EBSD
sur des couches d’AIN sur SiC. Aprés passage du substrat nu de SiC 4H 8°off (0001) , il
apparait que les autres pics présents se rapportent au substrat [226,227]. Notons que le
mode A; (TO) de AIN 2H pourrait étre superposé au mode A; (LA) de SiC 4H. Mais
étant donnée que l'intensité du pic a peu varié (voire diminué) suite au dépot d’AIN; il
est probable qu’il s’agisse uniquement du mode A; (LA) de SiC 4H. Le déplacement en
fréquence des pics d’AIN (assez faible dans notre cas) peut aussi permettre de mettre
en évidence un état de contrainte ou un fort dopage dans la couche épitaxiée.
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E (hiah ——AIN78

~— 15000 » (high) AIN 79

@
. 12500
> SiC 4H
10000 E, (TO)
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F1G. 5.27 — Spectres Raman de 4 échantillons d’AIN épitaziés sur un substrat de SiC
4H 8°off

Comme dans le cas de 'hétéroépitaxie d’AIN sur saphir, 'interface AIN-SiC ainsi
que des défauts structuraux ont été étudiés par microscopie électronique a transmission.
L’image haute résolution de la figure 5.28 montre une interface entre la couche AIN
et le substrat SiC 4H ainsi que les diagrammes de diffraction électronique d’axe de
zone |010] correspondant & ces deux phases. Dans ce cas la relation d’épitaxie est
trés simple puisque les vecteurs de base des mailles hexagonales de AIN 2H et SiC
4H sont paralléles entre eux. Ce type d’épitaxie se justifie aisément par un rapport
des parameétres de maille a des deux structures trés proche de 1. L’interface est mal
définie probablement a cause d’un défaut de planéité de la surface initiale de substrat
SiC sans doute liée & sa désorientation & 8°off. Notons que l'existence de la solution
solide AIN,SiC;_, reportées dans la littérature (cf. Fig. 3.16 [213]) n’a pas été mise en
évidence au niveau de I'interface AIN/SiC. Il n’est cependant pas exclu qu’au niveau
de l'interface, cette solution solide puisse exister localement. La structure de la couche
AIN présente des défauts d’empilement (voir fleches sur la figure 5.28).

D’autres défauts ont été identifiés dans les couches AIN tels que des cavités et
de grandes strates de contraste clair légérement inclinées par rapport au plan (0001)
d’interface. Ces défauts sont visibles sur I'image champ clair de la figure 5.294. Une
technique de champ sombre en faisceau de faible intensité (dite aussi de “weak beam
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g-3g) a été appliquée (cf. 2.5.2.1) pour visualiser des parois et lignes de défaut de la
couche AIN (figure 5.29b).
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Figure 5.28: Image haute résolution d’une interface entre AIN 2H et SiC 4H et dia-
grammes de diffraction électronique correspondants. Les fleches indiquent des défauts
dans la phase AIN au niveau de linterface.

Figure 5.29: Image champ clair d’un dépot AIN sur SiC (a) et image en mode “weak
beam 0002” (b).
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Analyses de défauts structuraux dans les couches d’AIN épitaxiées sur
SiC 4H (0001) :

- fautes d’empilement et parois d’antiphase IL’image haute résolution de la
figure 5.30 montre un défaut isolé dans la structure AIN 2H qui est analysé sur la figure
5.31. L’axe de zone de I'image est [010] ou [110] ce qui est une direction équivalente a
[010] dans le cas d’une indexation a trois indices.

Un agrandissement de la partie de 'image ot se trouve le défaut isolé a été réalisé
(figure 5.31a). En considérant la projection [110] de la structure atomique de AIN 2H, il
est apparu que le modéle de structure ne pouvait étre superposé que d’une seule facon
a l'image (voir le milieu de la figure 5.31b); c’est-a-dire que les atomes se projettent
sur les parties de contraste sombre et qu’on ne peut pas se tromper sur l'orientation
de deux couches de tétraédres successives. Par contre aucune distinction ne peut étre
faite entre les atomes Al et N. L’empilement des couches de tétraédres est également
représenté sur la partie basse de la figure 5.315b.

b —
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e i e e e

Figure 5.30: Image haute résolution montrant un défaut isolé (fleche) qui est analysé
sur la figure 5.31.
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Figure 5.31: Analyse du défaut montré sur la figure 5.30 : agrandissement de la partie
de l'image comprenant le défaut (a) et superposition d’un modéle de structure & 'image
(b). La projection d’aze de zone [110] de la maille hezagonale de AIN 2H est indiquée
sur l'image (b).

Chaque couche présente un changement d’orientation par rapport a la couche pré-
cédente, ce qui définit un empilement de type ...ABAB... . Le changement d’orientation
peut se définir par une rotation de 7w autour de 'axe ¢. Comme la structure atomique
présente des distortions au niveau du défaut, la structure du défaut a été définie de
proche en proche en termes d'unités tétraédriques. Le résultat est qu’au niveau de ce
qui semble correspondre & une dislocation de type “coin” (i.e. 'insertion d’une demi-
couche d’atomes), on a en réalité un changement d’orientation des tétraédres dans la
méme couche. L’empilement des couches est BB et se poursuit par deux autres couches
B, ce qui localement constitue un sandwich de polytype cubique (i.e. la maille cubique
est entiérement définie a partir de 4 couches de tétraédres). L’alternance des couches
AB est ensuite retrouvée sur la droite de I'image mais en opposition de phase par rap-
port & la séquence de couche observée sur la gauche, c’est-a-dire qu’il y a une paroi
d’antiphase. Notons qu’a cette paroi est associée une légére translation dans la direc-
tion de 'axe ¢. Cette petite translation peut probablement résulter d’une influence des
champs de contrainte développés par d’autres défauts structuraux voisins.

Il semble trés probable que les défauts observés sur la figure 5.28 soient de méme
nature, c’est-a-dire des rotations 7 sur des parties de couches de tétraédres associées a
des parois d’antiphase. Dans ce cas les lignes de contraste clair observées sur 'image
en “weak beam” de la figure 5.29 seraient essentiellement dus a une multitude de parois
d’antiphases dans la couche AIN.
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- inclusions cristallines D’autres types de défauts observés dans les couches
AIN sont des trous tels que ceux déja observés sur le champ clair de la figure 5.29.
Dans I’échantillon massif, ces défauts correspondent en réalité a des cavités vides ou
pleines qui se révélent étre des trous par amincissement de la cross-section. La figure
5.32 montre une image haute résolution d’un trou au contact du substrat SiC 4H ainsi
que deux agrandissements de parties de I'image, notés A et B. La surface du sub-
strat SiC présente ici beaucoup d’irrégularités. Toutefois, il semble peu probable que
la présence du trou soit reliée a ces irrégularités. Sur I'agrandissement d’image A, on
peut constater qu’il y a un défaut planaire correspondant & un changement d’orienta-
tion dans I’empilement des couches de tétraédres. L’agrandissement d’image B montre
Iexistence d’une inclusion d’un petit cristal d’orientation a priori quelconque par rap-
port a 'arrangement monocristallin de la couche AIN. Dans ce cas, il est probable que
cette inclusion cristalline ou impureté cristalline soit a 1'origine de la formation d’un
trou lors de 'amincissement. En effet la vitesse d’amincissement ionique dépend non
seulement de la nature du matériau mais aussi de son orientation cristallographique.
Quelques observations sur différents trous ont permis de s’apercevoir que si certains
étaient complétement vides (i.e. avec une paroi uniquement constitué de phase épitaxiée
AIN) certains contenaient aussi des inclusions cristallisées.
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Figure 5.32: Image haute résolution de la paroi d’un trou situé au niveau d’une in-
terface SiC-AIN. Les fleches sur les agrandissements A et B de cette image indiquent
respectivement un défaut d’empilement et une inclusion cristalline.

La figure 5.33 est un autre exemple d’inclusion cristalline observée sur la paroi
d’un trou. La structure de ces inclusions cristallines n’a pas été idenfiée. Etant donné
qu’elles sont observées dans des cavités situées a des distances plus ou moins éloignées
de l'interface, on peut en conclure qu’elles se sont produites au cours du dépot de la
couche AIN. Ces inclusions cristallines se forment peut-étre a partir de petites particules
solides de chlorure d’aluminium provenant du chlorurateur ou de poudres fines obtenues
par nucléation homogéne dans la phase gazeuse. Par ailleurs, il est possible que ce type
de petits cristaux puissent étre a l'origine des inclusions cristallines observées a la
surface du dépot AIN (Fig. 5.20).
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Figure 5.33: Autre exemple d’inclusion cristalline observée sur la paroi d’un trou.

Les couches d’AIN sont texturées (0001) et en relation d’épitazie avec le substrat
de SiC. La qualité cristalline des dépits a été estimée par diffraction des rayons X en
w : les largeurs a mi-hauteur des plans (0002) et (1012) sont respectivement de 2100
arcsec (0,58°) et 1400 arcsec (0,39°). En microscopie électronique a transmission, des
fautes d’empilement lices a des parois d’antiphase ainsi que des inclusions cristallines
ont été muses en évidence dans les couches d’AIN.

Composition chimique Des analyses semi-quantitatives par microanalyse X (X-
EDS) ont été faites sur tous les dépots AIN réalisés. Les analyses X-EDS des couches
d’AIN épitaxiées sur SiC 4H ou SiC 6H montrent uniquement la présence des éléments
Al et N.

L’état d’extréme surface (10 & 40 A sous la surface) des couches d’AIN élaborées sur
SiC 4H 8°off collé ou en présence de feutrine isolante en carbone a ensuite été étudié
par XPS.

La figure 5.34 montre le spectre XPS d’une couche AIN réalisée sur un substrat de
SiC en présence d’isolant carbone. Différents éléments ont été mis en évidence comme
Al N, C, O et des traces de Si, Cl et F. Les énergies de liaison mesurées sont reportées
dans le tableau 5.2.
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] \ Photoélectrons \ Auger ‘
| Etjaison (¢V) | 1s | 2s [ 2p | KLiLos | KLysLos |

C 285

N 397

O 532 | 24 767 746

Al 120 | 75

Si 154 | 103

Cl 199

F 586 599

TAB. 5.2 — Valeurs d’énergies de liaison mesurées sur le spectre XPS d’une couche
d’AIN sur SiC en présence d’isolant carbone (Fig. 5.34)

A propos des traces, l'origine de Si peut étre liée au substrat SiC ou a la corro-
sion du quartz. Cl est facilement attribuable au chlore ou au chlorure d’aluminium (&
froid, AICl3 peut tomber du chlorurateur sur le dépot). Par contre, la présence de F
est inexpliquée mais pourrait provenir par exemple de la décomposition de certains
joints toriques en polymeéres fluorés du réacteur HT'CVD. Il est également possible que
certaines traces détectées proviennent d’une pollution de I'enceinte XPS par d’autres
échantillons analysés précédemment.

Une pollution au carbone et a 'oxygéne, au moins en surface, est présente dans la
couche AIN. Aprés une analyse plus fine des déplacements en énergie et de la possibilité
de convolution des pics, il semblerait que les pics de I’aluminium et de 'oxygéne aient
plusieurs composantes (liaisons avec plusieurs éléments chimiques différents). De plus,
les mesures d’aire sous les pics montrent que le rapport Al/N est fortement supérieur
a 1 (environ 4,5). Al ne serait donc pas uniquement présent sous forme d’AIN. Ce
qui pourrait laisser penser que les impuretés C et O présentes dans le dépot soient
également lices a Al. Il semblerait donc qu’ un oxyde ou un hydroxyde d’aluminium
existe en surface. Par ailleurs, il semble que Si soit plutét lié & O que a N.

source Mg Ka = 12563,6 eV
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O 1s
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F Auger
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1,5x10%40
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F1G. 5.34 — Spectre XPS d’un échantillon d’AIN épitazié sur SiC JH élaboré en présence
de feutrine carbone
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La figure 5.35 montre les spectres XPS d’une couche d’AIN réalisée sur un substrat
de SiC collé directement au suscepteur (en noir) et de ce méme échantillon aprés gravure
par des ions Ar (en rouge). Notons que la gravure de la surface peut également apporter
certaines pollutions et donc intervenir sur les mesures. Différents éléments ont été mis
en évidence comme Al, N, C, O et des traces de Si, Ca et F. Les énergies de liaison
mesurées sont quasiment identiques & celles reportées dans le tableau 5.2. Aucune
présence de Cl n’est détectée. Par contre, 'apparition de traces de Ca (photoélectrons
25 2 439 eV et 2p a 348 eV ; électrons Auger LsMjy3Ms 5 & 966 €V et LoMy 3sMs g & 962
eV) est inexpliqué mais pourrait provenir de la manipulation des échantillons.

Au niveau des traces, le pic Si diminue fortement aprés gravure pour étre quasiment
dans le bruit de fond. Les signaux de F et Ca disparaissent totalement aprés I’érosion.
Il s’agit donc uniquement d’une contamination d’extréme surface.

Le pic C existe avec une intensité faible mais disparait totalement aprés la gravure
ce qui correspond a un carbone de contamination (poussiéres, ...). La présence de car-
bone sur le spectre de la figure 5.34 semble donc provenir en majorité du feutre isolant
en carbone. De plus, le rapport Al/N est inférieur au précédent (environ 2,5) ce qui
valide I'hypothése selon laquelle les impuretés de carbone sont liées & Al. Aprés éro-
sion, le signal de 'oxygéne est toujours présent, en surface comme en extréme surface.
Cette observation laisse penser une nouvelle fois a la présence d’une couche d’oxyde ou
d’hydroxyde d’aluminium en surface.

source Mg Ko = 1253,6 eV

normal
érodé

3,5x10* 0 1s

F Auger KLL

O Auger KLL

Intensité (cps)

0 I 2(I)0 I 4(I)0 l 6(I)O . 8CI)O I 10I00l
Energie de liaison (eV)

F1G. 5.35 — Spectre XPS d’un échantillon d’AIN épitaxié sur SiC 4H collé directement
au suscepteur (en noir) et apres 30 minutes de gravure par des ions Ar (en rouge)

D’aprés les microanalyses précédentes, il est clair que les éléments Al et N sont
majoritaires. Ftant donné 'importance du pic d’oxygéne obtenu en XPS, il est probable
qu’une couche d’oxyde ou d’hydroxyde d’aluminium existe naturellement a la surface
d’AIN sous atmosphére ambiante. Une analyse du profil de la composition chimique,
par Spectrométrie de Masse des Tons Secondaires (SIMS) par exemple, permettrait de
lever ce doute et de conclure sur la contaminalion éventuelle de la couche en oxygeéne.
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Caractérisations optiques Les propriétés optiques des couches d’AIN épitaxiées sur
SiC 4H 8°ff ont été étudiées par photoluminescence (PL). Notre objectif premier est
de déterminer le gap d’AIN qui se situe en théorie a 6,2 eV (soit 200 nm) a température
ambiante. Notons que, si 'exciton libre d’AIN est observé, son énergie correspondra
a celle du gap excitonique (valeur inférieure au gap électrique ou réel). L’analyse PL
permet également de mettre en évidence des impuretés et des défauts structuraux.
Actuellement, la physique relative aux niveaux énergétiques dans un monocristal d’AIN
2H est peu connue et fait encore 'objet de recherche. L’identification des transitions
électroniques liées au matériau lui-méme et aux défauts a partir d'une analyse PL est
donc complexe.

La figure 5.36 montre les spectres de photoluminescence de 2 échantillons d’AIN
épitaxiés sur des substrats de SiC 4H 8°off . Le bord de bande, observable autour de
210 nm, est relativement large et assez peu intense. Ce bord de bande correspond aux
transitions des niveaux électroniques proches du bas de la bande de conduction telles
que des transitions interbandes (bande de conduction — bande de valence) généra-
lement pas observées a 5 K, des transitions excitoniques, des transitions liées a des
donneurs et/ou accepteurs, ... Seuls les transitions interbandes et les excitons sont in-
trinséques au matériau. Les impuretés (donneur ou accepteur) et les défauts dans le
matériau sont donc a l'origine des autres signaux.

La valeur maximale de I’émission se situe vers 207 nm ce qui est proche des valeurs
de 208 4 210 nm reportés dans la littérature [32,91,96| pour des couches d’AIN élaborées
par HVPE mais plus importante que celles des dépots MOCVD (=~ 203 nm) [91].
La longueur d’onde de 207 nm a 5 K correspond a une valeur du gap de 5,9 eV a
température ambiante qui est légérement éloignée de la valeur théorique de 6,2 eV.

Les impuretés et les défauts cristallins sont visibles & des énergie plus faibles que
la valeur du gap. Le signal lumineux large observé vers 3-4 eV n’est pas intrinseque au
matériau AIN et correspond donc & des impuretés ou des défauts. Dans notre cas, les
impuretés correspondent sans doute a de 'oxygéne, du carbone ou encore du silicium
et la présence de lacunes en Al semble également étre observée [228].

Le pic fin et intense & 386 nm n’est pas relatif & AIN mais correspond en fait au
second ordre du laser source émettant & 193 nm.
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F1G. 5.36 — Spectres de photoluminescence de 2 échantillons d’AIN épitaziés sur SiC
4H 8°off
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5.2.1.3 Croissance AIN sur SiC non-polaire (1120)

Des croissances de AIN a-plane sur saphir par MOCVD ont déja été étudiés par
Odaka et al. [229,230]. Cependant la croissance non-polaire sur SiC 4H a-plane n’a
jamais été reportée par MOCVD ou par HVPE. Des essais de croissance sur SiC a-
plane ont tout de méme été réalisés par PA-MBE pour des épaisseurs de quelques
centaines de nanométres [231-235]. Ces dépots ont cependant montré la formation du
polytype AIN 4H par reproduction de la structure SiC 4H.

Afin de tester la possibilité de faire croitre des couches AIN épitaxiées non-polaires
par HTCVD, quelques dépots ont été réalisés sur des substrats non-polaires de SiC 4H
a-plane (1120). Notons que dans le cas de la croissance épitaxiale d’AIN (1120) sur SiC
4H (1120), les contraintes entre le substrat et le dépot sont différentes de celles liées a
I'épitaxie (0001). Il existe, dans la couche AIN, une contrainte de compression dans la
direction [1100] (paramétre ay/3) et une contrainte de tension dans la direction [0001]
(paramétre c).

Morphologie de surface La figure 5.37 montre la morphologie de surface de deux
zones distinctes d’une couche d’AIN déposée a 1500°C sur un monocristal de SiC 4H
(1120) collé. Sur la figure 5.37a, la zone représentée est relativement lisse et semble
contenir quelques marches de croissance. La figure 5.37b représente une zone plus
rugueuse constituée de nombreuses marches ot I'on observe des inclusions de grains
d’autres orientations.

Mag= 1000KX  Sig
EHT = 5.00 kv Wi

F1G. 5.37 — Images MEB-FEG d’un dépét d’AIN d’épaisseur 7 pm élaboré sur SiC JH
(1120) & 1500°C

La surface de la zone relativement lisse (Fig. 5.37a) a également été étudiée par
AFM. La figure 5.38 montre les images AFM de cette surface. La surface montre des
marche de croissance et présente surtout des pyramides a base rectangulaire. Observées
a plus fort grandissement, le centre des pyramides semble correspondre & un plan de
maclage qui est paralléle & la direction horizontale des figures 5.38a et c.
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F1G. 5.38 — Images AFM d’un dépot d’AIN d’épaisseur 7 pm élaboré sur SiC JH (1120)
a 1500°C

Etude structurale La figure 5.39 montre un diffractogramme RX permettant de dé-
crire I'état cristallin d’une couche d’AIN déposée a 1500°C sur un monocristal de SiC
4H (1120) collé. La couche d’AIN présente une relation d’orientation cristallographique
simple avec le substrat de SiC : (1120) yinvom//(1120) 550 41 (Fig. 5.39a). Cependant, en
échelle logarithmique (Fig. 5.390), deux autres réflexions de trés faibles intensités sont
observées. La premiére réflexion correspond au plan (1016) du substrat SiC 4H et la
seconde au plan (1013) du dépot d’AIN. Le substrat SiC n’est apparemment, pas parfai-
tement monocristallin sur toute sa surface. Cependant, le dépot d’AIN parait suivre la
structure du substrat SiC puisqu’il reproduit le plan (1016) du SiC 4H par croissance
du plan (1013) de AIN 2H. II est donc probable que les deux morphologies observées
précédemment correspondent respectivement & une zone parfaitement monocristalline
(Fig. 5.37a) et & une zone contenant en partie une autre orientation (Fig. 5.37b). Les
grains observés dans le second cas correspondent sans doute aux zones ot 'orientation
de la couche d’AIN est (1013) et celle du substrat est (1016).
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Fi1G. 5.39 — Diffraction des rayons X en 0/20 d’un dépot d’AIN de 7 um d’épaisseur
sur un substrat de SiC 4H (1120) en échelle linéaire (a) et logarithmique (b)

La figure 5.40 montre les spectres Raman de la zone relativement lisse (Fig. 5.37a)
de la couche d’AIN épitaxiée sur un monocristal non-polaire de SiC 4H (1120). Dans
la littérature [222], les modes Raman actifs reportés pour un monocristal AIN 2H non-
polaire (1120) ou (1010) sont A;(TO), E{(TO) et Ey (voir Tab. 5.1). Il apparait sur la
figure 5.40 que les pics présents sont uniquement A;(TO), E;(TO) et Ey (high) pour
AIN ce qui correspond a lorientation (1120) observée précédemment par diffraction
des rayons X sur une couche d’AIN sur SiC 4H (1120). Il semble que les autres pics
présents se rapportent au substrat [226,227|. Notons qu'il est possible que le mode A,
(TO) de AIN 2H soit superposé au mode A; (LA) de SiC 4H. Par comparaison avec
les spectres Raman du polytype AIN 4H élaboré par MBE dans la littérature [233], il
semble que notre dépot d’AIN (1120) corresponde uniquement au polytype 2H.
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F1G. 5.40 — Spectres Raman d’un échantillon d’AIN épitazié sur SiC 4H (1120) a
1500°C



178 Chapitre 5. Caractérisations des films d’AIN polycristallins et épitaxiés

5.2.1.4 Conclusions

La croissance d’AIN sur saphir et SiC a permis d’obtenir des couches épitaxiées
d’AIN. Une étude de la structure du dépot, des défauts structuraux et des propriétés
d’AIN a été réalisée.

Sur saphir (0001), le dépot d’AIN est texturé (0001) et présente une relation d’épi-
taxie avec son substrat. Les vitesses de croissance obtenues sont de I'ordre de 10 pm.h L.
L’étude de I'interface AIN-saphir par microscopie électronique a transmission a mis en
évidence un état de contrainte dans la couche AIN mais aussi dans le saphir lui-méme.
Des défauts structuraux tels que des dislocations et des fautes d’empilements ont été
observées. Il semble par contre que la couche épitaxiée d’AIN sur saphir ne posséde pas
de domaines d’inversion.

Sur SiC (0001), les couches obtenues semblent lisses mais se revélent souvent ru-
gueuses a 1’échelle nanométrique (trous de quelques centaines de nanométres). Parfois
des inclusions cristalines sont observées et sembleraient se former sur des défauts. La
surface des couches est en général contituée de monticules ou d’ilots de forme hexa-
gonale. L’observation des ilots hexagonaux par AFM montre qu’ils se forment par un
phénoméne de croissance épitaxiale en spirale autour d’une dislocation vis. Les rugo-
sités RMS mesurées (10x10pm) sont comprises entre 20 et 100 nm. Les couches d’AIN
sont texturées (0001) et en relation d’épitaxie avec SiC. La qualité cristalline des dé-
pots a été estimée par diffraction des rayons X en w : les largeurs & mi-hauteur des
plans (0002) et (1012) sont respectivement de 2100 arcsec (0,58°) et 1400 arcsec (0,39°).
Ces valeurs sont relativement importantes comparées a la littérature. Les vitesses de
croissance d’AIN épitaxié sur SiC sont comprises entre 5 et 25 pm.h~!. De maniére
générale, de meilleurs résultats sont obtenus sur des substrats de SiC non désorientés.
d En microscopie électronique & transmission, des fautes d’empilement liées a des pa-
rois d’antiphase ainsi que des inclusions cristallines ont été mises en évidence dans les
couches d’AIN. Au niveau de la composition chimique, la microanalyse X a unique-
ment montré la présence des éléments Al et N. Cependant, les analyses XPS mettent
en évidence la présence d’'une couche d’oxyde ou d’hydroxyde d’aluminium & la surface
de la couche AIN. L’étude des propriétés optiques des couches épitaxiées d’AIN par
photoluminescence a montré une émission a 207 nm a 5 K (gap = 5,9 eV a 300 K) et
la présence d’impuretés.

Sur SiC 4H a-plane (1120), la surface des couches d’AIN non-polaires obtenues est
relativement lisse et présente des marches de croissance. Le dépot d’AIN montre une
relation d’orientation cristallographique simple avec le substrat monocristallin de SiC :
(1120) a;n 217/ /(1120) 550 45- Dans certaines zones, des inclusions cristallines sont tout
de méme observées mais leur présence semble étre liée a des grains d’orientations dif-
férentes contenus dans le monocristal de SiC. Les vitesses de croissance d’AIN épitaxié
sur SiC 4H a-plane (1120) sont de 15 pm.h~'.
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5.2.2 Homoépitaxie

Des essais de croissance en homoépitaxie ont été menés sur des templates d’AIN
(0001) et sur quelques cristaux PVT massifs (0001) et d’autres orientations. La mor-
phologie de surface des couches d’AIN homoépitaxiées, leur structure cristalline et leurs
caractéristiques sont décrits dans cette partie.

Les conditions expérimentales utilisées pour réaliser des croissances d’AIN par ho-
moépitaxie sont celles obtenues dans 1’étude paramétrique (4.3). Les substrats ont été
collés directement au suscepteur graphite. La température de dépot est supérieure ou
égale a 1400°C et la pression totale est de 10 Torr. Les dépdts sont réalisés sous 1 slm
de Hy (4) et pour un rapport % = 1,5 (Cly gy = NHj(4) = 5 sccem).

5.2.2.1 Croissance sur templates d’AIN (0001)

Des essais ont tout d’abord été réalisés sur des templates d’AIN afin de faire croitre
des couches épitaxiées d’AIN. Les templates d’AIN utilisés lors de cette étude ont été
fabriquées par HVPE sur des monocristaux de SiC 6H. L’épaisseur de la couche d’AIN
est d’environ 10 pm et la qualité cristalline est relativement bonne (autour de 700
arcsec). L'interét principal du template d’AIN est sa disponibilité dans des dimensions
relativement importantes (50 & 100 mm de diamétre). Son prix d’achat est bien str
élevé mais plus accessible que celui des cristaux PVT.

Morphologie de surface Sur templates AIN, les couches obtenues & 1400°C semblent
lisses (Fig. 5.41a) mais se revélent en fait étre assez rugueuses a I’échelle nanométrique
(Fig. 5.41b et ¢). Des trous de quelques centaines de nanométres (Fig. 5.41¢) sont ob-
servés a la surface de la couche AIN et rappelle un faciés de révélation chimique de
défauts [23-25]. 11 est possible que la surface du dépot subisse une attaque chimique
par la phase gazeuse a haute température sur des défauts de type dislocations. Notons
également la présence de fissures a la surface des dépots.

Fi1G. 541 — Images MEB (a) et MEB-FEG (b et c¢) d’un dépot d’AIN de 7 pm
d’épaisseur sur template d’AIN (0001) élaboré & 1400°C.

Les couches AIN obtenues a 1500°C montrent des ilots de croissance dont la dis-
tribution n’est pas homogéne sur toute la surface du substrat. Cependant, la surface
obtenue est lisse méme & de forts grandissements (Fig. 5.42a). Des trous de quelques
centaines de nanométres sont tout de méme observés mais uniquement sur les contours
des ilots (Fig. 5.42 b et ¢).
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Fi1G. 5.42 — Images MEB-FEG (a, b et ¢) d’un dépot d’AIN de 7 uym d’épaisseur sur
template d’AIN (0001) élaboré & 1500°C.

La figure 5.43 représente la rugosité de surface de couches d’AIN obtenues sur des
templates d’AIN a 1400 et 1500°C. Des images AFM 10x10um de la surface (a gauche)
et des images obtenues par profilométrie optique (au centre et a droite) sont présentées
sur la figure 5.43. D’aprés les images AFM, la rugosité est plus importante & 1400°C
et la surface présente des trous de quelques centaines de nanométres de diamétre alors
qu’a 1500°C la surface est treés lisse ce qui est en accord avec les observations MEB-FEG
précédentes. L’image AFM a 1500°C montre également une fissure dans la couche AIN.
Les rugosités RMS mesurées par AFM (10x10pm) sont de 20 nm a 1400°C et de 3,7
nm & 1500°C. L’observation des dépots au profilométre optique a permis de mettre en
évidence des ilots de croissance. La taille de ces ilots augmente lorsque la température
de dépot passe de 1400 a 1500°C. Ces monticules ne sont pas visibles a 'AFM car leur
diametre est supérieur a la taille de la fenétre utilisée (10x10 pm). De plus, ils ne sont
pas non plus mis en évidence sur les images MEB-FEG du dépot réalisé & 1400°C car
leur hauteur est seulement d’une centaine de nanométres et leur distribution n’est pas
homogéne sur la surface de 1’échantillon.

1400°C

1500°C

Fi1G. 5.43 — Images obtenues par AFM (4 gauche) et par profilométrie optique (a
droite) de dépots d’AIN d’environ 7 ym d’épaisseur élaborés sur template d’AIN (0001)
a 1400°C (a, b et ¢c) et 1500°C (d, e et f).
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Des dépots ont également été réalisés & 1600°C mais pour des débits de précurseurs
plus importants (Cly ;) = NHsz () = 7,5 sccm au lieu de 5 sccm) afin de permettre
un dépot d’AIN (cf. Fig. 4.26 et 4.27). Un pré-traitement thermique sous Hy (4 a la
température de dépot (et non pas autour de 900°C) a été réalisé. L’objectif principal
de ce traitement est de graver plus fortement la surface avant ’étape de dépot afin
d’éliminer une éventuelle couche d’oxyde en surface du template d’AIN. En effet, comme
lors de I’analyse XPS de nos hétéroépitaxies (cf. 5.2.1.2), la surface d’un template d’AIN
a montré la présence d’un pic d’oxygéne important qui laisse penser qu’une couche
d’oxyde ou d’hydroxyde d’aluminium existe a la surface de la couche épitaxiée d’AIN.

La figure 5.44 montre la surface d’'une couche d’AIN déposée a 1600°C sur un tem-
plate pour Cl; () = NH3 (y) = 7,5 scem suite a un traitement sous Hy (4) a 1600°C et 10
Torr pendant 10 minutes. Sur la figure 5.44a, la zone représentée est rugueuse et semble
composée de monticules. A plus fort grandissement (Fig. 5.44b), la rugosité correspond
en fait & une croissance en ilots. Chaque ilot est composé de nombreuses marches et
se termine au sommet par une ou plusieurs terrasses hexagonales. Il est intéressant de
noter qu’aucune fissure n’a été observée a la surface de ces dépots.

wee | 2% Mag = 20.00 K X
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FiG. 5.44 — Images MEB-FEG d’un dépot d’AIN élaboré sur AIN template a 1600°C
pour Cly (g = NHz gy = 7,5 scem

La surface du dépot (Fig. 5.44) a également été étudiée par AFM. La figure 5.45
montre les images AFM de cette surface rugueuse et composée de monticules. Ces
monticules se revélent étre des ilots hexagonaux présentant des marches de croissance
(Fig. 5.45¢ et d) comme observé précédemment. La hauteur des marches de croissance
est de l'ordre de 20 nm ce qui correspond a environ 40 fois le paramétre de maille ¢
de AIN 2H. La hauteur des l'ilots est d’environ 800 nm. Les rugosités RMS mesurées
par AFM sont de 255 nm (image 10x10pm) et de 124 nm (2x2pm). Cette surface
correspond & un mode de croissance 3D de type Volmer-Weber avec formation d’ilots
tridimensionnels.
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F1G. 5.45 — Images AFM d’un dépot d’AIN élaboré sur AIN template o 1600°C pour
Cly gy = NH3z () = 7,6 scem

Sur les templates d’AlN, les couches élaborées a 1400°C se revélent assez rugueuses
a [’échelle nanometrique contrairement a celles obtenues a 1500°C qui sont lisses ex-
ceplé sur les contours des ilots de croissance. La taille des ilots augmente lorsque la
température de dépot passe de 1400 a 1500°C. Les rugosités RMS mesurées par AFM
(10x10pm) sont de 20 nm a 1400°C et de 3,7 nm 4 1500°C. A 1600°C et pour un débit
de chlore plus important, des ilots de croissance composés de nombreuses marches sont
observés et se terminent au sommet par une ou plusieurs terrasses hexagonales. Les
rugosités RMS mesurées par AFM sur cette surface sont de 255 nm (image 10x10pm)
et de 124 nm (2z2um).
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Etude structurale La figure 5.46 montre un diffractogramme RX permettant de
décrire Iétat cristallin d’une couche d’AIN 2H déposée sur un template d’AIN (0001) a
1500°C. La couche d’AIN présente une relation d’orientation cristallographique simple
avec le substrat de SiC 6H du template : (0001) 4;n2p//(0001)s;c6m (Fig. 5.46a). Ce-
pendant, en échelle logarithmique (Fig. 5.46b), d’autres réflexions de faibles intensités
sont, observées. Ces réflexions sont également observées sur le template AIN avant dé-
pot. Deux d’entre elles semblent correspondre aux réflexions (00.9)sicem et (00.3) ain 21
pourtant non autorisées. Il est possible que des phénoménes de diffractions multiples
dans 1’échantillon soient a 'origine de 1’observation de ces réflexions. Une partie des
autres réflexions correspond a celles d’autres orientations de AIN 2H mais 'autre partie
n’a pas pu étre identifiée.
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F1G. 5.46 — Diffraction des rayons X en 0/20 d’un dépot d’AIN de 7 pm d’épaisseur
réalisé a 1500°C sur un template d’AIN (0001) en échelle linéaire (a) et logarithmique

(b)

Des mesures de largeur & mi-hauteur (FWHM) ont été réalisées en w-scan (“rocking
curve”) sur le plan (0002) afin d’étudier la mosaicité (voir figure 2.23) et déterminer la
qualité cristalline d’une croissance d’AIN sur un template AIN. La figure 5.47 représente
le diffractogramme en w d’un dépot d’AIN de 7pm d’épaisseur élaboré sur un template
a 1400°C . A partir de allure du pic (0002), il semble qu’il y ait deux contributions :
I'une du template et I'autre de la couche élaborée. Aprés déconvolution du pic, les
FWHM des plans (0002) du template et de la couche déposée sont respectivement 346
arcsec (0,096°) et 3261 arcsec (0,9°). Encore une fois, il est important de remarquer que
la présence de fissures dans notre dépot AIN provoque une augmentation des valeurs
de FWHM |94]. Les résultats obtenus montrent une augmentation de la mosaicité et
de la densité de dislocations lors de la reprise de croissance sur un template AIN. La
FWHM 02y obtenue sur template est d’ailleurs supérieure a celle des dépots AIN sur
SiC 4H (2100 arcsec - cf. 5.2.1.2). Cependant, la qualité cristalline du template AIN
(FWHM (0002) aiv 21 = 346 arcsec) est bien inférieure a celle des substrats monocristal-
lins de SiC 4H utilisés précédement (FWHM gooa) sicam = 5 arcsec) ce qui peut aussi
en partie expliquer cette différence notable. De plus, la comparaison est difficile étant
donné que les conditions expérimentales sont différentes entre les couches AIN élaborées
sur SiC ou sur les templates.
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F1G. 5.47 — Diffraction des rayons X en w d’un dépot d’AIN de 7 pm d’épaisseur réalisé
a 1400°C sur un template d’AIN (0001)

La surface brute aprés croissance d’une couche d’AIN sur un template d’AIN a été
étudiée par EBSD. La surface n’a pas été polie en raison de la présence de fissures
et afin de ne pas détériorer le dépot AIN. La figure 5.48 montre une image EBSD de
la surface d’une couche d’AIN élaborée sur un template (5.48a), la superposition de
l'indice de confiance a cette image EBSD (5.480) et le code de couleur représentant
'orientation des grains (au centre). Il est clair que la couleur dominante est le rouge qui
correspond a P'orientation (0001) ce qui est en accord avec les résultats précédemment
obtenus par diffraction des rayons X. Cependant de nombreuses pixels d’autres couleurs
(en particulier bleu), c’est-a-dire d’autres orientations, sont visibles et ne semblent pas
du tout correspondre aux zones ou l'indice de confiance est faible (en noir sur la figure
5.48b). Comme dans le cas des dépots sur SiC, il est possible que ces pixels d’autres
couleurs soient dues a la rugosité de la surface qui n’a pas été polie, la paroi d’un ilot
ou d’un trou, ou encore a des défauts.

o001 2770

F1G. 5.48 — Images EBSD de la surface d’une couche d’AIN épitaxié sur un template
d’AIN (a) et superposition de l'indice de confiance (b).
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La figure 5.49 montre les spectres Raman de 4 couches d’AIN élaborées sur des
templates d’AIN a 1400 et 1500°C. Dans la littérature [222], les modes Raman reportés
pour un monocristal AIN 2H (0001) sont A;(LO) et Ey (voir Tab. 5.1). Il apparait sur la
figure 5.49 que les pics présents sont uniquement A;(LO) et Ey (high) pour AIN ce qui
correspond bien a l'orientation (0001) observée précédemment par diffraction des rayons
X et par EBSD sur des couches d’AIN déposées sur des templates d’AIN. Il apparait
que les autres pics présents se rapportent au substrat de SiC 6H (0001) [226,227]. Les
spectres Raman sont quasiment identiques & ceux obtenus sur un template AIN avant
dépot.

AIN 2H —— AIN 109
20000 - E_ (high) AIN 110
» (MY —— AIN 112
— — AIN 113
= 15000-
®
— SIC 6H
‘O
E,(TO
2 10000- A0
c E, (TO)
L SiC 6H
c AN2H A (LO)
= 50001 1
A, (LO) |

500 600 700 800 9100 1000
Fréquence (cm )

F1G. 5.49 — Spectres Raman de 4 échantillons d’AIN épitaxié sur des templates AIN a
1400°C (AIN 109, 110 et 112) et 1500°C (AIN 113) sur un template d’AIN

L’étude d’un template d’AIN par microscopie électronique en transmission a montré
que ce substrat contient les mémes défauts (trous, dislocations, ...) que ceux mis en
évidence précédemment dans nos dépots d’AlIN réalisés sur SiC 4H 8°off.

La figure 5.50 montre 'image haute résolution de l'interface entre la couche AIN
déposée et la couche AIN du template ainsi que sa transformée de Fourier associée d’axe
de zone [010]. La transformée de Fourier de I'image (donnant la méme information
qu'un diagramme de diffraction électronique) montre la présence d’une seule phase
cristalline qui correspond au polytype 2H et met en évidence la relation d’épitaxie entre
les deux couches AIN. L’interface AIN/AIN en haute résolution présente des zones ou
les deux couches sont quasiment impossibles a différencier au niveau de l'interface.
Au contraire, d’autres zones montrent des contraintes et des défauts qui permettent
d’identifier facilement I'interface.
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AlNftemplate

Figure 5.50: Image haute résolution de I’ interface entre la couche AIN déposée et le
template AIN utilisé comme substrat et sa transformée de Fourier associée.

La figure 5.51 montre une image champ clair de l'interface AIN/AIN et le dia-
gramme de diffraction électronique associé d’axe de zone [110]. Comme sur la figure
5.50, le diagramme de diffraction électronique montre la présence du polytype 2H et
d’une relation d’épitaxie entre les deux couches. L’image champ clair met en évidence
des contraintes et des défauts plus importants dans la couche d’AIN déposée par rap-
port & celle du template. Cette observation confirme les résultats de diffraction haute
résolution en w-scan qui montraient une augmentation de la mosaicité et de la densité
de dislocations lors de la reprise de croissance sur les templates AIN.

Figure 5.51: Image champ clair de l'interface entre la couche AIN déposée et le template
AIN et le diagramme de diffraction électronique correspondant.

Les couches d’AIN élaborées sur des templates d’AIN sont texturées (0001). Au ni-
veau de la qualité cristalline, les largeurs & mi-hauteur du plan (0002) est de 3261
arcsec (0,9°). La qualité cristalline de la couche d’AIN élaborée est inférieure a celle
du template (346 arcsec) et a celle obtenue en hétéroépitazie sur SiC' 4H (2100 arc-
sec). En microscopie électronique & balayage, l'interface AIN/AIN est assez facilement
identifiable et met en évidence la relation d’épitaxie entre le template et le dépot AIN.
Des contraintes et des défauts plus importants sont également mis en évidence dans le
dépot d’AIN par rapport au template
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Caractérisations optiques Les propriétés optiques des couches d’AIN homoépi-
taxiées sur les templates d’AIN ont été étudiées par photoluminescence. Comme dans
le cas de I’hétéroépitaxie, nous avons pu déterminer le gap d’AIN et mettre en évidence
la présence d’impuretés.

La figure 5.52 montre le spectre de photoluminescence d’un échantillon d’AIN épi-
taxié sur un template d’AIN sur SiC 6H. Le bord de bande, observable autour de 210
nm, est relativement large et peu intense. La valeur maximale de 1’émission se situe
vers 208 nm ce qui est proche des valeurs mesurées précédemment en hétéroépitaxie
sur SiC (Fig. 5.36) ou reportées dans la littérature [32,91,96|. Cette valeur de 208
nm a 5 K correspond a une valeur du gap de 5,88 ¢V a température ambiante qui est
légérement éloignée de la valeur théorique de 6,2 eV.

Un signal lumineux large est observé vers 3-4 €V et correspond a la présence d’im-
puretés et défauts structuraux. Ces impuretés correspondent sans doute a de I'oxygéne,
du carbone ou encore du silicium et la présence de lacunes en Al semble également étre
observée comme sur SiC 4H [228]. Le pic fin et intense a 386 nm correspond au second
ordre du laser source émettant a 193 nm.

Contrairement, aux résultats observés en hétéroépitaxie sur SiC, le bord de bande
est moins intense et le signal correspondant aux impuretés et défauts est plus impor-
tant. La qualité optique semble donc meilleure dans le cas de ’hétéroépitaxie sur SiC
ce qui est en accord avec les analyses structurales par diffraction des rayons X en w
et par MET. Il est possible que cette observation s’explique par la mauvaise qualité
(mosaicité, défauts, ...) des templates d’AIN de départ comparée a celle des monocris-
taux de SiC. Par ailleurs, nous avons vu précédemment que la qualité cristalline des
dépots d’AIN sur SiC a 1750°C était meilleure que celle obtenue lors d’une croissance
sur des templates d’AIN collés a 1400°C. L’allure du spectre varie selon les échantillons
puisque la photoluminescence est sensible & la qualité du cristal d’AIN. De plus, ces
échantillons ont été élaborés dans des conditions différentes (T, %, collage, ...) ce qui
peut aussi expliquer la différence dans les spectres obtenus.
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F1G. 5.52 — Spectre de photoluminescence d’un échantillon d’AIN épitazié sur un tem-

plate d’AIN sur SiC 6H
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5.2.2.2 Croissance sur cristaux PVT massifs (0001)

Quelques essais ont ensuite été réalisés sur des monocristaux d’AIN (0001) fabriqués
par PVT par 'entreprise Nitride Crystals afin de faire croitre des couches épitaxiées
d’AIN par homoépitaxie. L’interét principal du substrat PVT est d’étre auto-portant
et donc de ne pas étre soumis a des contraintes résiduelles liées a I’hétéroépitaxie.
Actuellement, il est difficile de se procurer des monocristaux d’AIN de bonne qualité et
de grandes dimensions (15 mm de diamétre maximum). Son prix d’achat est nettement
plus élevé que celui des templates AIN qui peuvent comporter des contraintes résiduelles
liées au substrat.

Morphologie de surface La figure 5.53 montre la morphologie de surface d’une
couche d’AIN de 30 pm d’épaisseur élaborée en 2h a 1500°C sur un monocristal d’AIN
2H PVT (0001). Les couches AIN obtenues a 1500°C montrent des marches de croissance
et des ilots de grande dimension dont la distribution n’est pas homogéne sur toute la
surface du substrat. Le centre de ’échantillon est trés lisse méme & fort grandissement
alors que les contours sont plus rugueux et présentent la majorité des marches et
des ilots. Le centre montre trés peu de fissures par contre le dépdt en périphérie de
I’échantillon s’est fortement fissurée et des morceaux se détachent méme du substrat.
La surface, observée par AFM, est constituée de marches d’une hauteur de I'ordre de 1
a 2 nm ce qui correspond a 2 a 4 fois le paramétre de maille ¢ de AIN 2H. Les rugosités
RMS mesurées par AFM sont de 0,90 nm (image 10x10pm) et de 0,62 nm (5x5um).
Cette surface semble correspondre a un mode de croissance 2D de type Frank-Van der
Merwe qui correspond & une croissance couche atomique par couche atomique.

FiaG. 5.53 — Images MEB-FEG d’un dépét d’AIN de 30 pm sur un substrat PVT d’AIN
(0001) & 1500°C & une vitesse de croissance d’environ 15 pm.h~".

Des dépots ont également été réalisés a 1600°C mais pour des débits de précurseurs
plus importants (Cly () = NH3 (y) = 7,5 et 10 sccm au lieu de 5 sccm) afin de permettre
un dépot d’AIN (cf. Fig. 4.26 et 4.27) dans un premier temps puis d’augmenter la vitesse
de croissance.

La figure 5.54 montre la surface d’une couche d’AIN déposée a 1600°C sur substrat
PVT pour Cly () = NH3 (y) = 7,5 sccm suite a un traitement sous Hy (4) a 1600°C et 10
Torr pendant 10 minutes. Sur la figure 5.54a, la zone représentée est rugueuse et semble
composée de monticules. A plus fort grandissement (Fig. 5.54b), la rugosité correspond
en fait & une croissance en ilots. Chaque ilot est composé de nombreuses marches et se
termine au sommet par un ou plusieurs hexagones. De méme que sur le template AIN,
aucune fissure n’a été observée & la surface de ces dépots. Par contre, il est intéressant
de noter que le diamétre des ilots semble étre plus important que celui obtenu sur le
template.
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F1G. 5.54 — Images MEB-FEG d’un dépot d’AIN sur un substrat PVT d’AIN (0001) a
1600°C pour Cly gy = NHs gy = 7,5 scem

La surface du dépot (Fig. 5.54) a été étudiée par AFM. La figure 5.55 montre les
images AFM d’une surface rugueuse et composée de monticules. Ces monticules se
revélent étre des ilots hexagonaux présentant des marches de croissance (Fig. 5.55¢
et d) comme observé précédemment. La hauteur des marches de croissance est de
I'ordre de 30 nm ce qui correspond a environ 60 fois le paramétre de maille ¢ de AIN
2H. La hauteur des I'ilots est comprise entre 700 nm et 1 pm. Les rugosités RMS
mesurées par AFM sont de 165 nm (image 10x10um) et de 170 nm (4x4pm) ce qui
est légérement inférieur aux résultats obtenus sur un template d’AIN. Cette surface
correspond aussi & un mode de croissance 3D de type Volmer-Weber avec formation
d’ilots tridimensionnels. Pour cet échantillon, la vitesse de croissance n’a pas encore
été mesurée mais semble plus importante que celle obtenue a 1500°C pour Cly () = 5
scem.

Le passage d’un mode de croissance 2D (5.53) a un mode 3D (5.54) peut sans doute
s’expliquer par augmentation de vitesse de croissance (i.e. augmentation du débit de
Cly (g)) et par une surface plus rugueuse liée a I'attaque chimique préalable de la surface.

(a)

210 x 10 ym

(c)

4x4pum

F1G. 5.55 — Images AFM d’un dépét d’AIN sur un substrat PVT d’AIN (0001)  1600°C
pour Cly (g = NHz gy = 7,5 scem



190 Chapitre 5. Caractérisations des films d’AIN polycristallins et épitaxiés

Un essai a été réalisé pour un débit de chlore encore plus important afin d’ac-
croitre la vitesse de croissance. La figure 5.56 montre la surface d’une couche d’AIN
déposée & 1600°C sur un substrat PVT pour Cly () = NHj 5y = 10 sccm (sans le pré-
traitement sous Hj (4 pendant 10 minutes). La couche semble étre constituée d’une
“matrice” relativement lisse et contenant une multitude de grains. Sur certaines par-
ties de P’échantillons la surface est lisse et composée d’ilots de croissance (Fig. 5.56a a
droite) alors que d’autres parties sont couvertes de nombreux grains (Fig. 5.56b et c¢).
Certaines parties ne laissent méme plus entrevoir la “matrice” et ressemble a la surface
d’'un polycristal facetté. La vitesse de croissance de cette couche est de 'ordre de 80
pm.h~t. Cette vitesse importante est sans doute a I'origine de la perte d’épitaxie et de
la croissance des grains observés.

Mag = 1.00 KX
EHT = 20.00 kV

Fi1G. 5.56 — Images MEB-FEG d’un dépot d’AIN sur un substrat PVT d’AIN (0001)
a 1600°C pour Cly gy = NHsz (g = 10 sccm. La vitesse de croissance est d’environ 80
pm.ht.

Sur substrat PVT massif (0001), les couches AIN obtenues a 1500°C montrent une
surface lisse présentant des marches de croissance et des ilots de grande dimension dont
la distribution n’est pas homogéne sur toute la surface du substrat. Les rugosités RMS
mesurées par AFM sont de 0,90 nm (image 10x10um) et de 0,62 nm (5z5um) a 1500°C.
A 1600°C et pour un débit de chlore plus important, des ilots de croissance composés
de nombreuses marches sont observés et se terminent au sommet par une ou plusieurs
terrasses hexagonales. Les rugosités RMS mesurées par AFM sur cette surface sont
de 165 nm (image 10x10um) et de 170 nm (4z4um). Pour un débit de chlore encore
plus important (80 ym.h™'), la couche est constituée d’une surface relativement lisse
contenant une multitude de grains. Cette forte vitesse de croissance est sans doute a
lorigine d’une perte d’épitaxie.
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Etude structurale La figure 5.57 montre un diffractogramme RX permettant de
décrire I'état cristallin de la couche d’AIN de 30 pm d’épaisseur déposée sur un mo-
nocristal PVT d’AIN (0001) a 1500°C. La couche d’AIN présente une texture de type
(0001) (Fig. 5.57a). Cependant, en échelle logarithmique (Fig. 5.57b), des autres ré-
flexions de trés faibles intensités sont observées mais sont quasiment confondues avec
le bruit de fond. La plus intense d’entre elles semble correspondre a la réflexion (0003)
de AIN 2H pourtant non autorisée. Il est possible que des phénoménes de diffractions
multiples dans le monocristal permettent d’observer cette réflexion. Les deux autres
réflexions présentes ((1120) et (1013)) correspondent sans doute a des inclusions cris-
tallines dans la couche AIN élaborée ou ont peut étre pour origine d’autres grains ou
des défauts déja présents dans le substrat PVT (en particulier en périphérie).
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F1G. 5.57 — Diffraction des rayons X en 0/20 d’un dépot d’AIN de 30 ym d’épaisseur
sur un substrat d’AIN PVT (0001) en échelle linéaire (a) et logarithmique (b)

La figure 5.58 montre les spectres Raman d’une couche d’AIN de 30 pm d’épaisseur
élaborée sur un monocristal PVT (0001) & 1500°C. Dans la littérature [222], les modes
Raman actifs reportés pour un monocristal AIN 2H (0001) sont A;(LO) et Ey (voir Tab.
5.1). Il apparait sur la figure 5.58 que les pics présents sont A;(LO) et Ey (high) pour
AIN ce qui correspond a l'orientation (0001) observée précédemment par diffraction
des rayons X et par EBSD sur des couches d’AIN déposées sur un substrat PVT. Les
spectres Raman sont quasiment identiques a ceux obtenus sur un monocristal PVT

(0001) avant dépot.
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F1G. 5.58 — Spectres Raman d’un échantillon d’AIN épitarié sur un substrat d’AIN PVT
(0001) & 1500°C
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5.2.2.3 Croissance sur cristaux PVT massifs d’orientations diverses

Des essais d’homoépitaxie ont finalement été tentés sur quelques cristaux d’AIN
d’orientations diverses fabriqués par PVT au Laboratoire des Matériaux et du Génie
Physique (LMGP) dans le cadre de la thése de Yann Chowanek. Ces cristaux ont été
obtenus sous formes de “baguettes” de l'ordre de quelques mm? et présentent parfois
plusieurs faces cristallines. La croissance par nucléation spontanée de ces cristaux s’est
faite selon la direction [0001] le long de la surface du couvercle du creuset PVT. Les
faces latérales des cristaux sont par conséquent non-polaires ou semi-polaires ce qui est
particuliérement intéressant pour cette étude puisque des cristaux d’AIN non-polaires
ou semi-polaires ne sont actuellement pas commercialisés. Ces substrats PVT sont
également auto-portants et ne sont donc pas soumis a des contraintes résiduelles liées
& une hétéroépitaxie.

Morphologie de surface Ces essais de croissance d’AIN sur des cristaux PVT non-
polaire et/ou semi-polaire ont été réalisés a 1600°C et pour un rapport % égal a 1,5.
La figure 5.59 présente des images en microscopie optique de cristaux PV'T élaborés au
LMGP avant dépot (a et c) et suite a un dépot d’AIN (b et d). Le débit de Cly () (=
NH; (4)) était respectivement de 5 sccm et 10 sccm pour les images b et d. Les images
5.59b et d montrent clairement la croissance en marche et terrasses d’une couche d’AIN
sur les cristaux PVT. Les défauts situés en haut a gauche de I'image 5.59¢a disparaissent
suite a la croissance de la couche d’AIN qui semble s’épitaxier sur les faces cristallines
du substrat PVT.

F1G. 5.59 — Images optiques des cristaux PVT avant dépot (a et ¢) et suite o un dépot
d’AIN réalisé a 1600°C pour un rapport Aﬂl = 1,5 (b et d). Pour les images b et d, le
débit de Cly () (= NHs (g ) était respectivement de 5 sccm et 10 scem

La figure 5.60 montre la surface de la couche d’AIN déposée avec un débit de Cl; ()
de 5 scem (Fig. 5.59b). La surface est relativement lisse et présente quelques marches
de croissance. La surface de la marche est plus rugueuse et semble montrer elle-méme
des marches de croissance normales a la surface de la couche.
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F1G. 5.60 — Images MEB-FEG d’un dépot d’AIN réalisé sur un cristal PVT non-polaire
ou semi-polaire a 1600°C" pour un rapport % = 1,5 et un débit de Cly (g (= NHs ()
de 5 scem (voir Fig. 5.59b)

En ce qui concerne la figure 5.61, la couche d’AIN élaborée avec un débit de Cly ()
de 10 scem (Fig. 5.59b) présente également une surface lisse et des marches de crois-
sance (5.61). Ces marches sont plus grandes que celle observées sur la figure 5.60.
Cette observation est sans doute liée & une vitesse de croissance plus importante (i.e.
débit de Cly (4) plus important). A plus fort grandissement, une partie de I'échantillon
montre également des marches en “zig-zag” avec des angles proches de 90° (Fig. 5.610).
Au niveau du bord de I’échantillon (Fig. 5.61¢), on observe clairement une transition
épitaxie-polycristal avec respectivement des parties lisses composées de marches de
croissance et des parties contenant des grains.

F1G. 5.61 — Images MEB-FEG d’un dépot d’AIN réalisé sur un cristal PVT non-polaire
ou semi-polaire a 1600°C" pour un rapport % = 1,5 et un débit de Cly g (= NHs(y))
de 10 scem (voir Fig. 5.59d)
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5.2.2.4 Conclusions

Des essais de croissance en homoépitaxie ont été menés sur des templates d’AIN
(0001) et sur quelques cristaux PVT massifs (0001) et d’autres orientations. La mor-
phologie de surface des couches d’AIN homoépitaxiées, leur structure cristalline et leurs
caractéristiques ont été étudiées.

Sur les templates d’AIN, les couches élaborées a 1400°C se revélent assez rugueuses
a 1’échelle nanométrique contrairement a celles obtenues a 1500°C qui sont lisses ex-
cepté sur les contours des ilots de croissance. La taille des ilots augmente lorsque la
température de dépot passe de 1400 & 1500°C. Les rugosités RMS mesurées par AFM
(10x10pm) sont de 20 nm & 1400°C et de 3,7 nm a 1500°C. Les couches d’AIN sont
texturées (0001). Au niveau de la qualité cristalline, les largeurs & mi-hauteur du plan
(0002) est de 3261 arcsec (0,9°). La qualité de la couche AIN élaborée est inférieure a
celle obtenue en hétéroépitaxie sur SiC 4H (2100 arcsec). Cependant, la qualité cristal-
line du template AIN (FWHM oo02) aiv2r = 346 arcsec) est bien inférieure a celle des
substrats monocristallins de SiC 4H utilisés (FWHM ooy sicam = 5 arcsec) ce qui peut
aussi en partie expliquer cette différence. L’étude par photoluminescence des propriétés
optiques des couches épitaxiés d’AIN sur un template d’AIN a montré une émission a
208 nm a 5K (gap = 5,88 eV a 300 K) et la présence d'impuretés. La qualité optique
semble inférieure a celle obtenue dans le cas de I'hétéroépitaxie sur SiC. La comparai-
son avec les résultats d’hétéroépitaxie est cependant difficile car la nature et la qualité
du substrat et les conditions opératoires sont différentes.

Sur monocristal PVT (0001), les couches AIN obtenues & 1500°C sont texturées
(0001) et montrent une surface lisse présentant des marches de croissance et des ilots
de grande dimension dont la distribution n’est pas homogéne sur toute la surface du
substrat. Les rugosités RMS mesurées par AFM sont de 0,90 nm (image 10x10um) et
de 0,62 nm (5x5pm).

Les vitesses de croissance d’AIN épitaxié sur AIN template et AIN massif PVT
(0001) sont de I'ordre de 15 pm.h™! & 1500°C. Des essais de dépot a 1600°C sur un
template et un substrat PVT (0001) ont été réalisés pour des débits de chlore plus
importants. Il s’avére que la surface est contituée d’ilots de croissance et ne présente
pas de fissures. Chaque ilot est composé de nombreuses marches et se termine au
sommet par une ou plusieurs terrasses hexagonales. Les rugosités RMS mesurées par
AFM sur ces surfaces sont comprises entre 165 et 255 nm (image 10x10pm). Lorsque
le débit de chlore augmente encore, la couche est constituée d’une surface relativement
lisse mais contenant une multitude de grains. La vitesse de croissance de 80 pm.h™!
obtenue est sans doute a l'origine de cette perte d’épitaxie dérivant vers la croissance
d’un polycristal facetté.

Nos premiers essais de croissance d’AIN sur des cristaux PVT non-polaire et/ou
semi-polaire ont donné des résultats intéressants. La surface obtenue est relativement
lisse et présentent des marches de croissance comme lors d’'une croissance épitaxiale.
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5.3 Conclusions

L’élaboration d’AIN polycristallin & haute température et a fortes vitesses de crois-
sance (> 100 pm.h™!) a été réalisée. L’évolution de la structure des couches est reliée
a la température de dépot et a la vitesse de croissance. Le mécanisme de sélection
évolutive de Van Der Drift est également a l'origine de ces modifications structurales.
Par ailleurs, les propriétés isolantes des polycristaux d’AIN ont été montrées.

La croissance d’AIN sur saphir et SiC a permis d’obtenir des couches d’AIN épi-
taxiées (0001). Une étude de la structure du dépot, des défauts structuraux et des pro-
priétés d’AIN a été réalisée. Les couches obtenues sont relativement lisses et peuvent
présenter des ilots de croissance. La qualité cristalline des dépots a été estimée mais
reste inférieure a celles obtenues dans la littérature. Sur SiC, des défauts tels que des
dislocations, des parois d’antiphase et des inclusions cristallines ont été mises en évi-
dence dans les couches d’AIN. Au niveau chimique Al et N sont bien entendu les espéces
majoritaires mais la présence d’une couche d’oxyde ou d’hydroxyde d’aluminium a la
surface du dépot a été confirmée. La qualité optique des couches épitaxiés d’AIN est
proche de celle reportée dans la littérature pour la croissance par HVPE. Des essais
de croissance non-polaire (1120) ont également été réalisés et les résultats semblent
prometteurs pour la croissance d’AIN non-polaire.

Des essais de croissance en homoépitaxie sur des templates d’AIN (0001) et sur des
cristaux PVT massifs (0001) et d’autres orientations ont été réalisés. La morphologie
de surface, la structure cristalline et les caractéristiques des dépots ont été étudiées.
Les couches AIN homoépitaxiées (0001) sont relativement lisses et revélent des ilots
dont la dimension augmente lorsque la température de dépot augmente. Les qualités
cristallines et optiques des couches sont inférieures a celles obtenues en hétéroépitaxie
sur SiC mais elles sont difficiles & comparer étant donné que les conditions opératoires
sont différentes. Les derniers résultats de croissance semblent montrer qu’une croissance
a forte vitesse est possible. Des premiers essais de croissance d’AIN sur des cristaux
PVT non-polaire et/ou semi-polaire ont également donné des résultats encourageants.
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Conclusions

L’objectif de ce travail de thése visait a démontrer la faisabilité d’un procédé de
croissance de couches polycristallines et épitaxiées d’AIN & forte vitesse par CVD a
haute température en chimie chlorée. Le but final est de permettre 1’élaboration de
monocristaux massifs d’AIN & une vitesse suffisamment élevée par cette technique.

L’étude thermodynamique et bibliographique des diagrammes de phases a permis
de mettre en évidence les possibilités mais aussi les limites d’utilisation des matériaux
utilisés dans le procédé (substrats, éléments du réacteur) en testant leurs compatibilités.
Une instabilité entre AIN et AlyO3 & des températures supérieures a 1639°C conduisant
a la formation d’une solution solide de spinelle AION a été reportée dans la littérature.
Une incompatibilité existe également entre Al,Oj3 et le graphite au-dessus de 1500°C. La
stabilité d’AIN avec SiC jusqu’a 2427°C a été démontrée par calculs thermodynamiques
mais la littérature fait état de 'existence d’une zone de démixion et de deux solutions
solides en dessous de 1800°C.

Les modélisations thermodynamiques du systéme Al-N-CI-H ont permis de montrer
le role majeur de AlCl3 (4 et AICIL(,) respectivement & basse et haute température.
Malgré une décomposition thermique importante du point de vue thermodynamique,
il semble que NHj3 (4 reste le précurseur d’azote majoritaire étant donné la stabilité
de Ny (4). L'importance de Hy (4 dans la réaction a aussi été soulignée. Les quantités
de HCl(y) et des espéces radicalaires H ) et Cl ) augmentent rapidement avec la
température et deviennent non négligeables a des températures supérieures a 1000 °C.

Cette étude thermodynamique préliminaire a également permis de mettre en évi-
dence certains paramétres propices a 1’élaboration d’AIN par CVD. L’utilisation du
mélange AlCI 4)-AlCl3 (4) augmente le rendement de dépot d’AIN comparé & l'utilisa-
tion de AlCl; (4 seul. Au-dessus de 1300 °C, le dépot ne semble plus avoir lieu sans
AlCl (4 qui permet d’obtenir AIN jusqu’a 1600°C. Cet arrét théorique de dépot peut
s’expliquer par la plus grande stabilité thermodynamique de AICI ;) par rapport a AIN
condensé a haute température. En pratique, des dépots d’AIN ont été réalisés jusqu’a
1800 °C et ce phénomeéne pourrait s’expliquer par I'extrapolation des données thermo-
dynamiques expérimentales de AIN au dessus de 930°C, la décomposition thermique
de NHj3 (4) ou I'absence de données de composés tels que AlCI3.NHj (4 et Cl AINH; ().
Les limitations de I’approche thermodynamique peuvent également étre mises en cause
puisque la cinétique des réactions chimiques n’est pas prise en compte dans ces calculs.
Le rendement maximal théorique est obtenu pour une pression partielle de AlCl3 ()
faible et des pressions partielles de NHs (4 et Hj (4 importantes. La faible sursatu-
ration nécessaire a l’élaboration d’un monocristal par épitaxie est obtenue & haute
température, & basse pression et pour un rapport Hy (4)/AlCl3 (4 important.

L’étude paramétrique du procédé CVD a permis de mettre en évidence et de com-
prendre 'influence des conditions opératoires sur la croissance d’AIN. Il a été démontré
que l'utilisation de I'hydrogéne comme gaz vecteur améliore la qualité des dépots par
rapport & un gaz inerte tel que 'argon. La température est un paramétre ayant une
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influence considérable sur le croissance d’AIN par CVD. Des dépots polycristallins
rugueux formés de nodules sont obtenus & basse température alors que des dépots tex-
turés et facettés sont élaborés a haute température. La pression totale semble avoir
relativement peu d’effet dans la gamme [10-100 Torr| si ce n’est une variation de la
vitesse de croissance. Le débit de chlore a une influence trés importante sur la vitesse
de croissance et sur la microstructure des couches d’AIN. Le débit d’ammoniac a beau-
coup moins d’influence sur la croissance d’AIN. Le rapport Aﬂl dans la phase gazeuse
joue un role important sur le controle de la croissance épitaxiale et sur la rugosité de
surface du dépot d’AIN. Un rapport % faible favorise la croissance épitaxiale. Au ni-
veau de leffet de la durée de dépot, un temps d’activation de la réaction est nécessaire
puis la vitesse de croissance devient proportionelle & la durée du dépot. Les substrats
monocristallins non désorientés sont plus propices a la croissance épitaxiale d’AIN que
les surfaces vicinales.

Globalement, les conditions opératoires les plus propices a une croissance épitaxiale
d’AIN sont :

— une haute température

— une faible pression totale

— un faible débit de chlore

— un faible débit d’ammoniac

— un rapport 4 faible (autour de 1)

— une forte dilution avec de '’hydrogéne

— des substrats AIN de bonne qualité cristalline

L’étude des mécanismes de croissance, de la structure et des caractéristiques des
dépots d’AIN polycristallins et épitaxiés a permis de mieux cerner les phénoménes ayant
lieu durant ’élaboration. Ces connaissances pourront étre utilisées afin d’améliorer le
procédé pour viser des vitesses de croissance plus importantes tout en conservant une
croissance épitaxiale et une bonne qualité cristalline.

L’élaboration d’AIN polycristallin & haute température et a fortes vitesses de crois-
sance (> 100 pm.h™!) a été réalisée sur graphite. Lorsque la sursaturation diminue
par augmentation de la température, la morphologie varie progressivement d’un em-
pilement de nodules vers des lamelles cristallines puis des facettes. Les dépots d’AIN
réalisés entre 1200 et 1400°C s’orientent selon des plans semi-polaires (1122) et (2131)
alors que les films d’AIN polycristallin produits & 1500-1600°C sont texturés selon le
plan non-polaire (1120). L’évolution de la structure des polycristaux via le mécanisme
de sélection évolutive de Van Der Drift est controlée par la température de dépot et
la vitesse de croissance. Les mesures électriques ont également démontré les propriétés
isolantes d’AIN polycristallin (pg, ~ 10°-10'? Q.cm & 25°C).

La croissance d’AIN polaire sur saphir et SiC a permis d’obtenir des couches épi-
taxiées (0001) a des vitesses comprises entre 5 et 25 pm.h™'. Les couches obtenues ont
une surface relativement lisse et peuvent présenter des ilots hexagonaux de croissance
et parfois des inclusions cristallines. L’observation des ilots par AFM montre qu’ils se
forment par un phénoméne de croissance épitaxiale en spirale autour d’une dislocation
vis. Les rugosités RMS mesurées (10x10pm) sont comprises entre 20 et 100 nm. De
maniére générale, de meilleurs résultats sont obtenus sur des substrats non désorientés.
L’étude de I'interface AIN-saphir par microscopie électronique a transmission a mis en
évidence un état de contrainte dans la couche AIN mais aussi dans le saphir. Des défauts
structuraux tels que des dislocations et des fautes d’empilements ont été observées. Par
contre aucun domaine d’inversion n’a été observé. Sur SiC, les largeurs a mi-hauteur
des plans (0002) et (1012) sont respectivement de 2100 arcsec (0,58°) et 1400 arcsec
(0,39°). L’¢tude de linterface AIN/SiC a montré la présence de fautes d’empilement
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liées & des parois d’antiphase et d’inclusions cristallines. Au niveau de la composition
chimique, Al et N sont bien entendu les espéces majoritaires mais la présence d’une
couche d’oxyde ou d’hydroxyde d’aluminium & la surface du dépot a été confirmée. La
qualité cristalline des dépots épitaxiés d’AIN reste inférieure a celles obtenues dans la
littérature mais la qualité optique des couches est sensiblement la méme.

En ce qui concerne ’homoépitaxie sur les templates d’AIN et les substrats PVT
polaires, la surface est relativement lisse et peut présenter des ilots de croissance dont la
taille augmente avec la température. Les rugosités RMS mesurées par AFM (10x10pm)
sur des échantillons élaborés a 1500°C et 15 pm.h~! sont de 3,7 nm sur les templates
d’AIN et de 0,90 nm sur des substrats PVT. En ce qui concerne la qualité cristalline, la
largeur & mi-hauteur du plan (0002) est de 3261 arcsec (0,9°) ce qui reste important par
rapport au template d’AIN (346 arcsec). Des essais de dépot & 1600°C sur un template
et un substrat PVT (0001) ont été réalisés jusqu’a une vitesse d’environ 80 pm.h=1.

L’étude des propriétés optiques des couches épitaxiées d’AIN par photoluminescence
a montré une émission a 207 nm (soit un gap de 5,9 eV a 300 K) et la présence
d’impuretés.

Des essais de croissance épitaxiale sur des substrats non-polaires de SiC et d’AIN ont
également été réalisés et les résultats semblent prometteurs pour la croissance d’AIN
non-polaire. Les vitesses de croissance d’AIN épitaxié sur SiC 4H a-plane (1120) sont
de 15 pm.h=h

Ce travail de thése a permis une description physico-chimique exploratoire du sys-
teme HTCVD appliqué a la croissance d’AIN a forte vitesse. La partie expérimentale
de cette étude a été effectuée dans un réacteur “de laboratoire” peu adapté a la crois-
sance épitaxiale a trés hautes températures. Malgré cela et en jouant sur le jeu de
paramétres disponibles, des vitesses de croissance de 200 pm.h~! en polycristal et 80
pm.h~! en épitaxie non polaire ont été obtenues. Ces résultats sont trés prometteurs en
vue d'une amélioration du procédé. Cette amélioration passe maintenant par un gros
travail de type “procédé” sur 'amélioration du design du réacteur de facon a mieux
controler les phénoménes de transport, ’homogénéité des dépdts sur le substrat, ... Un
développement du procédé est en cours au sein de ’entreprise Acerde suite au transfert
scientifique et technologique des résultats obtenus dans le cadre de cette thése.

Bien entendu, une forte amélioration de la qualité cristalline sera nécessaire pour
les applications visées. Des techniques déja utilisées pour la croissance épitaxiale de
GaN par HVPE pourront étre utilisées comme une croissance par étapes (variation
des vitesses de croissance, du rapport N/AlL ..) ou 'ELOG (pour Epitaxial Lateral
OverGrowth) qui permet de diminuer la densité de dislocation. Une étude de ’état de
surface du substrat sera également nécessaire afin d’obtenir une surface de démarrage
optimale pour la croissance épitaxiale. L’amélioration de cet état de surface passe par
un meilleur controle de Pattaque in-situ et/ou ez-situ, du décapage de la zone oxydée
qui a été mise en évidence sur AIN et de 'atmosphére gazeuse dans le réacteur lors
des montées et descentes en température. Une diminution des impuretés (en particulier
I'oxygéne) par purification des gaz pourrait aussi permettre une augmentation la qualité
cristalline des couches épitaxiées. L.a maitrise des deux types de dopage n et p, qui n’a
pas fait 'objet d’une étude lors de ce travail de thése, est également un point crucial
pour les applications visées.

Enfin, I’étude a aussi permis de mettre en évidence une orientation préférentielle
“naturelle” non-polaire a haute température et forte vitesse (sur graphite) alors que
I'orientation des couches épitaxiées polaires est imposée par le substrat monocristallin
(SiC ou AIN). Les essais de croissance épitaxiale sur des substrats non-polaires de SiC
et d’AIN ont donné des résultats prometteurs. De plus, les monocristaux non-polaires
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pourraient étre plus propices a la fabrication de LED UV car ils ne possédent pas de
champ de polarisation spontanée puisque la propriété piézoélectrique d’AIN découle
des conditions de non-centrosymétrie et d’axe polaire (axe ). Il est donc probable
que des recherches futures portent sur la croissance d’AIN monocristallin non-polaire
pour ce type d’applications.
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Annexe A

Changement de base hexagonal -
rhomboédrique.

La relation entre le systéme hexagonal et le systéme rhomboédrique est représentée
sur la figure A.1.

D’aprés la figure A.1, le vecteur b du rhomboédre se projette au tiers de 'axe c et
au % de la hauteur d’un triangle equilatéral de la base ab du systéme hexagonal.

On en déduit que les paramétres a, et «, sont :

c? +3a?
— h h
Qr = 1/ 9

et

. c?+3a?
o, = 2. arcsin <ah/2\/ S

FiGc. A.1 — Représentation de la relation géométrique entre le systeme hexagonal et le
systéme rhomboédrique
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Les relations entre les vecteurs de base des deux systémes de maille sont :

ap = a, — ¢, ar 3an — 30n + 364
bh = —a, + br ou br = 5(1 + Ebh + Ech
- — b" - s 2= lb" 17
¢, = Qp +0,+c¢ Cr = 30 3bn + 3Ch

Pour un point M repéré par un vecteur OM, on a :

Tt + Ymbh + 2mCh = T (dr — &) + Ym(—dr + by) + 2y + by + 67)

ou

- 1 1~ 1 1 2. 1 2 1- 1

Xmr+Y b Zm_;“:Xm__'__b =Ch Ym__’ =b —Ch, Zm ——ap—=b —Ch,
mlr+Y,b.+ 2, C (3ah 3h+3ch)+ (3 h+3 h+30h)+ ( 5 @h 3h+30h)
1

1 -1
= g(Xm +Y,, —2Z,)a, + 5(—){m +2Y, — Zp)by + 5(—Xm + Y + Zn)én

D’otl les matrices permettant d’obtenir les coordonnées du point dans le systéme
rhomboédrique ou le systéme hexagonal :

X 1 11 T, Ton, 11 2 X
Y., =011 Y ou [ ym = % 1 2 1 Y,
L R 1 01 Zm ) oy Zm ) 1 11 Lo, R
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(A kg [ LR TR[T] du() [200) 1) ]
0] 1 -11]2 1 11| 0| 3.6305144 245 73
11011 ] 4 2 |1 | 1] 2.6649792 || 33.602 100
1 (1 (-2 ]0 ||-1 |0 |1 ||24793799 || 36.201 93
010 0|6 2 | 2] 2 | 22657001 || 39.752 7
1(111]-2]3 2 | 1|0 | 21750796 || 41.482 35
210 |-21] 2 2 10| 0| 2.0474732 || 44.199 6
012 |-2|4 2 1210 1.81525 50.219 38
111]-2]6 3 121 1.67254 54.846 87
211311 2 10 -1 1.61168 57.103 1
112]-3] 2 2 11 -1 1.57874 58.408 7
2|11 |-3 |4 3 1110 1.46466 63.461 28
31013101 -1]-1]2 1.43147 65.111 39
1101 110 4313 1.29603 72.933 14
1111219 4 13 1|2 1.28994 73.333 6
21214101 -2]01]2 1.23968 76.832 9
310(-31]6 3 1310 1.21017 79.066 6
212|413 3 11 -1 1.19574 80.211 1
31|41 2 3 10 -1 1.17318 82.081 4
012 -2]10] 4 |4]2 1.14857 84.235 7
0100 (12 4 | 4|4 1.13285 85.682 2
113]-4] 4 3 12 -1 1.12402 86.519 7
212|416 4 1210 1.08753 90.193 13
04|42 2 12 |-2 1.06045 93.168 1
2113110 5|3 ]2 1.04218 95.313 1
111 (-2]12] 5 4] 3 1.03038 96.763 1
4101 -4 4 4 1010 1.02373 97.604 2

TAB. A.1 - Correspondance des indexations de AloOs dans les deuz systémes de maille
hezagonale et rhomboédrique pour un spectre de poudre obtenu par diffraction des rayons

X (source Cu Ka= 1,54 A)
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ELABORATION ET CARACTERISATION DE COUCHES DE NITRURE D’ALUMINIUM AIN
PAR CVD HAUTE TEMPERATURE EN CHIMIE CHLOREE

En optoélectronique, I'avénement des technologies basées sur les nitrures du groupe III
permettront une diminution de la consommation d'électricité dédiée a I'éclairage. Le nitrure
d'aluminium, AIN, est particuli€rement attractif pour la fabrication de diodes électroluminescentes UV.

L'objectif de ce travail de thése est d'étudier la faisabilité d'un procédé de croissance de
monocristaux d'AIN a haute température a partir d'une phase gazeuse chlorée (HTCVD). Les dépots
d’AIN sont réalisés a partir de NH; et AlCl; synthétisé /n-situ par chloruration de I'aluminium métallique
par le chlore.

Une étude thermodynamique préliminaire est réalisée afin de mettre en évidence les
possibilités mais aussi les limites d'utilisation des matériaux en testant leurs compatibilités. Les
modélisations thermodynamiques du systéme Al-N-CI-H permettent aussi de montrer les mécanismes
chimiques globaux et certains paramétres propices a I'élaboration d'AIN par CVD.

Une étude paramétrique expérimentale du procédé est menée afin de comprendre l'influence
des conditions opératoires sur la vitesse de croissance, la morphologie de surface et I'état cristallin des
dépots d'AIN. Des conditions propices a I'élaboration de couches épitaxiées sont également
recherchées.

Les dépdts polycristallins et épitaxiés réalisés sont étudiés structuralement et leurs propriétés
sont caractérisées. Une étude des mécanismes de croissance et des caractéristiques des polycristaux
élaborés a forte vitesse est menée. La morphologie, la structure, les propriétés et les défauts des
couches épitaxiées sont étudiées.

Mots clés :
AIN, monocristal, épitaxie, polycristal, HTCVD, thermodynamique, substrats pour I'optoélectronique

GROWTH AND CHARACTERIZATION OF ALUMINUM NITRIDE AIN LAYERS
BY HIGH TEMPERATURE CHLORIDE CVD

In optoelectronics, group III nitride semiconductors technologies will allow to reduce the
electrical energy required for lighting. Aluminum nitride, AIN, is a very attractive substrate for UV LEDs
manufacturing.

The goal of this PhD thesis is to study the development of a high-rate growth process to
produce AIN single crystals at high temperature from a chloride gas-phase (HTCVD). AIN layers are
deposited using NHs; and AICI; which is synthesized by the /n situ reaction between aluminum and
chlorine.

A preliminary thermodynamic study is carried out in order to investigate materials
incompatibilities at high temperature. Thermodynamic modeling of the Al-N-CI-H system can also
exhibit the global chemical mechanisms and the optimized parameters useful for the development of
AIN single crystal growth by CVD.

An experimental parametric study is performed in order to understand the influence of
operating conditions on AIN growth rate, surface morphology and crystalline state. Optimized
conditions to achieve epitaxial growth are also investigated.

Both, polycrystalline and epitaxial layers are structurally studied and their properties are
investigated. A growth mechanisms and properties study is carried out for polycrystals produced at
high growth rate. AIN epitaxial layers morphology, structure, defects and properties are studied.

Keywords :
AIN, single crystal, epitaxy, polycrystal, HTCVD, thermodynamics, optoelectronic substrates
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