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Abstract

The work presented in this manuscript deals with the structural investigation
of III-nitrides semiconductor heterostructures with one of the most powerful tools
of materials science : the synchrotron radiation. We used high resolution reciprocal
space mapping, multi-wavelenght anomalous diffraction, x-rays absorption spectro-
scopy and diffraction anomalous fine structure to characterize the structure at the
atomic scale of complex nano-structured systems. First, we show that GaN nanowires
on Si(111) are N-polar and we suggest a nucleation mecanism. Then, we highlight a
strain assited inter-diffusion phenomenon in the GaN / AIN quantum dots annealed
at high temperature. Finally, we observe the presence of short-range order in InGaN
/ GaN core-shell nanowires. This atomic organization could be induced by the pre-
sence of stress and we have begun a study of the anisotropic ordering to explore this
hypothesis.

Key words Anomalous diffraction DAFS MAD, X-rays spectroscopy XANES
EXAFS, III-V semi-conductors, strain, short range order InGaN, green gap

Résumé

Le travail illustré par ce manuscrit de thése présente ’étude structurale d’hétéro-
structures semi-conductrices a base de nitrures d’éléments I1I avec 'un des outils les
plus puissants de la recherche scientifique : le rayonnement synchrotron. La cartogra-
phie haute résolution de l'espace réciproque, la diffraction anomale multi-longueur
d’onde, la spectroscopie d’absorption X et la spectroscopie en condition de diffrac-
tion nous ont permis de caractériser la structure a ’échelle atomique de différentes
régions d’'un méme systéme. Dans un premier temps, nous montrons que les nanofils
GaN sur Si(111) ont une polarité N et proposons un mécanisme de nucléation. Dans
un second temps, nous mettons en évidence un phénoméne d’inter-diffusion stimulée
par la contrainte dans les boites quantiques GaN / AIN recuites & haute tempéra-
ture. Enfin, nous observons la présence d’un ordre local & courte distance dans les
nanofils coeur-coquille InGaN / GaN. Cette organisation atomique pourrait étre in-
duite par la présence de contrainte, nous avons initié une étude de ’anisotropie de
l'ordre & courte distance pour explorer cette hypothése.

Mots clefs diffraction anomale DAFS MAD, spectroscopie X XANES EXAFS,
semi-conducteurs III-V, contrainte, ordre local & courte distance InGaN, green gap
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Introduction Générale

La science des matériaux repose sur la relation entre les propriétés, la structure
et la mise en oeuvre des matériaux qui constituent les objets qui nous entourent.
Elle est au coeur des grands tournants de ’histoire de I’homme, de I’age de la pierre
du Bronze et du Fer aux nanotechnologies. L’évolution au cours des siécles derniers
est vertigineuse, en l'espace de dix générations : la métallurgie, le textile, la va-
peur, le chemin de fer et le bateau ont engendré une premiére révolution industrielle
(XVIII®me-XIX®™€) ; T'électricité, le pétrole, la chimie, le moteur & combustion, la
voiture et I’avion une seconde révolution industrielle (fin XIX®"¢-début XX );
le nucléaire, le transistor, le microprocesseur, 'ordinateur et internet faconnent le
monde d’aujourd’hui. A chaque fois, la recherche a permis la découverte puis la mai-
trise de phénoménes physiques nouveaux donnant la possibilité aux scientifiques et
aux industriels d’élaborer des matériaux aux propriétés et aux performances désirées.

L’éclairage via I’état solide De la bougie aux lampes électriques, la lumiére
artificielle est au coeur des civilisations humaines. Elle est partout présente jours
et nuits : éclairage d’une piéce, signaux d’avertissement, écrans d’ordinateurs et de
mobiles etc.

F1GURE 1 — Les lumiéres du monde la nuit. L’image ci-dessus est en fait une re-
composition de centaines de photos prises par les satellites DMSP en orbite dans les
années 2000. Crédit : C. Mayhew & R. Simmon (NASA/GSFC), NOAA/ NGDC,
DMSP Digital Archive
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La part de I'éclairage est de 'ordre de 7% de la consommation totale d’énergie
dans le monde [Tsao 2010], et de 20% de la consommation électrique européenne;
elle représente prés de 1% du produit intérieur brut mondial. Les émissions deC'Os
liées a Iéclairage représente 70% des émissions de C'Os liées aux véhicules terrestres
a moteur et plus de trois fois les émissions liées a l'aviation [IEA 2006].

Type de source lumineuse Rendement (%) ‘ Efficacité (Im/W) ‘
Ampoule incandescente 5 15
Tube fluorescent long 25 80
Lampe fluorescente compacte 20 60
LEDs blanches (disponibles) 30 100
Lampe & Sodium haute pression 45 130
LEDs blanches (prévision & 10 ans) 60 200

TABLE 1 — Rendement et efficacité des dispositifs d’éclairage disponibles commer-
cialement en 2007 [Humphreys 2008|.

Sans parler des lampes & pétrole encore utilisées par prés d’un quart de la po-
pulation mondiale qui n’a pas accés au réseau électrique, les technologies utilisées
pour générer de la lumiére sont :

— les lampes incandescentes (ampoules a filament) dont le rendement est de 5%
seulement mais représente 80% des ventes et 30% de la consommation électrique
liée a ’éclairage résidentiel principalement ;

— les lampes fluorescentes (néons, halogénes) dont le rendement est de 20% et re-
présente 20% des ventes et 45% de la consommation électrique liée a 1’éclairage
industriel, public et commercial ;

— les lampes a décharge (HID, lampes au mercure, lampes a sodium) dont le rende-
ment est de 45% et représente 1% des ventes et 25% de la consommation électrique
liée a I’éclairage essentiellement extérieur.

A titre de comparaison, les moteurs électriques ont un rendement de prés de 90%,
I’économie d’énergie potentiellement réalisable est donc considérable en ce qui concerne
I’éclairage comparé & d’autres secteurs. Dans un tel contexte, de nouvelles lampes
constituent I’avenir de I’éclairage et pourraient représenter 75% du marché de 1’éclai-
rage d’ici 2025 : les lampes a ’état solide (Solide-State Lightning) ou diodes électro-
luminescentes (LEDs). Cette technologie a vue le jour en 1962 [Holonyak 1962, elle
consiste & utiliser la photoluminescence des cristaux semi-conducteurs pour générer
de la lumiere.

Le travail illustré par ce manuscrit de thése a consisté a étudier la structure de
cristaux semi-conducteurs émetteurs de lumiére visible.
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Diffusion et Spectroscopie De toutes les méthodes d’analyse structurale exis-
tantes, deux approches ressortent pour sonder la matiére : I’'une repose sur I’analyse
de la diffusion d’une onde par la matiére et I’autre repose sur I’analyse spectrale du
rayonnement absorbé ou émis par la matiére.

La diffusion regroupe tous les phénoménes par lesquels un rayonnement ou une
particule voient leur trajectoire déviée par la matiére. Il existe autant de méthodes
que d’ondes susceptible d’étre diffusées : la diffusion des rayons X ou la diffusion
de neutrons par exemple. Lorsque la diffusion est cohérente, on parle de méthodes
de diffraction : les techniques de microscopie électronique reposent sur la diffraction
des électrons, l'interférométrie repose sur la diffraction de la lumiére visible.

La spectroscopie ou spectrométrie consiste a étudier le spectre émis lors d’un
processus physique. En général, les protocoles expérimentaux consistent a exciter un
matériau (avec un rayonnement, un potentiel électrique, de la chaleur) et a collecter
le rayonnement émis lors du processus de des-excitation. De nombreuses expériences
sont congues sur ce principe, on parle de pump and probe ou de photon in photon
out dans le jargon scientifique. La spectroscopie de fluorescence, la spectroscopie
infra-rouge, la spectroscopie de résonance magnétique nucléaire, la spectroscopie
d’absorption X, la spectroscopie de masse sont autant d’analyses spectrales associées
a des ondes de natures différentes.

Pour des raisons assez évidentes, la spectroscopie et la diffraction se sont d’abord
développées autour du rayonnement visible et ont toujours constitué des moyens
privilégiés d’investigation de la matiére : la description ondulatoire de la lumiére
(Fresnel, 1815) s’est construite sur la diffraction de la lumiére visible ; la mécanique
quantique s’est construite & partir du spectre visible de I'hydrogéne (série de Balmer,
1885). Cependant, I'utilisation de la lumiére visible restreint grandement ’horizon
des observables. La diffraction intervenant lorsqu’une onde rencontre un objet dont
la taille est comparable ou grande devant la longueur d’onde, la lumiére visible
ne permet que l'’étude de dimension supérieure & 0.1 pm. Le domaine d’énergie
concerné est également assez limité puisqu’il va de un & quelques eV et ne concerne
donc que des transitions entre niveaux vibrationnels/rotationnels ou des transitions
électroniques a partir des couches les plus externes des atomes (électrons de valence).

L’utilisation de rayonnements & hautes énergies (les rayons X, de 1 a 150 keV)
est donc indispensable pour analyser la matiére a I’échelle atomique et les électrons
au coeur des atomes. De la méme maniére la physique nucléaire repose sur des éner-
gies de 'ordre du GeV, la physique subatomique sur des énergies de 'ordre du TeV ...
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Un siécle de rayons X Nous devons a W. Rontgen la découverte en 1895 d’un
rayonnement a haute énergie qu’il nomme "rayons X" [Rontgen 1896], il tire alors
deux conclusions majeures : les rayons X sont absorbés par la matiére et les rayons
X sont diffusés par la matiére. Nous utilisons dans ce manuscrit les deux méthodes
qui découlent directement de ces conclusions : la spectroscopie d’absorption X et la
diffraction (diffusion cohérente) des rayons X.

ALy Ry bt i

FIGURE 2 — Premier cliché de radiographie X réalisé par Wilhelm
Rontgen en 1895. Cliché de diffraction d’un pseudo-cristal ’ADN
réalisé par R. Franklin en 1951.

La découverte des rayons X par W. Rontgen a donné lieu au premier prix Nobel
de physique en 1901 et a été suivie d’innombrables découvertes qui ont marqué 1’his-
toire des sciences. Quelques faits particuliérement marquants suivent [Hodeau 2007].
Les rayons X ont permis l'essor de la radiographie du corps humain illustré par la
photographie prise par W. Rontgen de la main de sa femme (2 a). Peu aprés W.
Friedrich, P. Knipping et M. Laue découvre la diffraction des rayons X par les
cristaux et détermine grice a un réseau cristallin la longueur d’onde des rayons X
[Friedrich 1913]. Il devint alors possible de faire I'inverse, ¢’est-a-dire de déterminer
les distances entre les atomes grace a ces mémes rayons. Cette technique sera mise
en oeuvre par W. H. Bragg et W. L. Bragg pour déterminer la position des atomes
dans les cristaux en utilisant un rayonnement X monochromatique [Bragg 1912a,
ces travaux donnent lieu & deux prix Nobel successifs en 1914 et 1915. K. Siegbahn
(Nobel 1924) utilise ce rayonnement pour développer la spectroscopie des rayons X,
nous lui devons la notation K, L, M des raies d’émission atomiques et la découverte
des constituants chimiques de nombreuses substances [Siegbahn 1924]. R. Franklin
réalise en 1951 le cliché par diffraction des rayons X d’un pseudo-cristal fait de fibres
d’ADN [Franklin 1953] (voir cliché 2 b), ce travail a permis la découverte de la forme
hélicoidale de cette molécule et permettra 1’élucidation de la structure de PADN.
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De nos jours, la cristallographie des rayons X contribue encore & déterminer la
structure des minéraux, des métaux, et des protéines. La force des rayons X réside
dans leur longueur d’onde (0.1 < A < 100 A) qui correspond & la fois aux distances
qui séparent les atomes dans tous les composés que 'on rencontre dans la nature
mais également aux énergies des électrons de coeur des atomes. La nature méme de
ce rayonnement allie donc sensibilité spatiale et sensibilité chimique.

Nous avons utilisé les rayons X pour étudier la structure de cristaux semi-
conducteurs.

Organisation du manuscrit

Le premier chapitre de ce manuscrit présente les semi-conducteurs I1I-V, leurs
enjeux technologiques ainsi que les méthodes physiques auxquelles nous avons accés
pour étudier leur structure. La structure wurtzite caractéristique des cristaux III-N
est définie, les propriétés structurales essentielles ainsi que les mécanismes de base
de la luminescence sont rappelés. Les méthodes de caractérisation que nous avons
mises & profit dans les chapitres suivants sont introduites.

Le deuxiéme chapitre est consacré a la description théorique de l'interaction des
rayons X avec la matiére. Un intérét particulier est porté aux processus d’absorption
et de diffusion élastique. Le principe de la spectroscopie d’absorption X et celui de la
diffraction anomale sont détaillés et les équations utiles & nos études sont introduites.

Le troisiéme chapitre expose une méthodologie pour calculer les spectres d’ab-
sorption et les spectres en condition de diffraction proches d’un seuil d’absorption.
La construction d’un amas d’atome et I'utilisation de codes performants sont expli-
cités a travers des exemples simples. L’influence des parameétres les plus importants
du calcul de la section efficace d’absorption ou de diffusion avec FDMNES est discutée.

Le quatriéme chapitre rend compte de la détermination de la polarité de nanofils
GaN. La définition de la polarité de la structure cristallographique est donnée. Le
principe de la diffraction anomale multi-longueur d’onde est introduit puis appliqué
sur nos échantillons. Le résultat de cette étude est mis en perspective avec les mé-
canismes de croissance des nanofils GaN.

Le cinquiéme chapitre présente une étude détaillée de la structure d’empilements
de boites quantiques GaN dans un matériau barriére AIN pour différentes traite-
ments thermiques. L’inter-diffusion des atomes gallium et alluminium est mise en
évidence grace a la cartographie anomale de 1’espace réciproque et a la spectrosco-
pie en condition de diffraction. Deux morphologies sont étudiées, les empilements de
boites corrélées verticalement et les empilements de boites réparties aléatoirement
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dans le plan. Nous identifions la contrainte comme catalyseur de l'inter-diffusion
dans un systéme ou ’équilibre thermodynamique tend & la séparation de phase.

Le sixiéme et dernier chapitre rapporte I’évidence expérimentale de la présence
d’un ordre local & courte distance dans les alliages ternaires InGaN contraints. Les
mesures de spectroscopie X sont présentées en détail et nos conclusion sont étayées
par le calcul ab initio de différents modeéles d’amas atomiques prenant en compte
lordre atomique. Une hypothése structurale inédite est formulée dans le but d’ex-
pliquer la luminescence des InGaN.

Collaborations

Ce manuscrit de thése a été réalisé au Laboratoire des Matériaux et du Gé-
nie Physique (LMGP) de I'Institut National Polytechnique de Grenoble (Grenoble-
INP).

Les travaux de recherche présentés ici ont été le fruit d’une collaboration proche
avec les groupes Nanostructures et Rayonnement Synchrotron (NRS) et NanoPhy-
sique et Semi-conducteurs (NPSC) du Service de Physique des Matériaux et des
Microstructures (SP2M) de I'Institut Nanosciences et Cryogénie (INAC) du Com-
missariat & ’Energie Atomique et aux Energies Alternatives (CEA).

Presque toutes les expériences ont été conduites sur la ligne de lumiére BM02 /
Diffraction et Diffusion Anomale Multi-longueurs d’onde (D2AM) au sein de I'instal-
lation européenne de rayonnement synchrotron (ESRF), sous la direction de Hubert
Renevier et avec Maria Grazia Proietti Cecconi du Département de Physique de la
Matiére Condensée de I'université de Zaragoza. Vincent Favre-Nicolin, Jean-Frangois
Bérar, Nathalie Boudet et Stéphan Arnaud (NRS) ont apporté un support précieux.

Les nano-structures que nous avons étudiées ont été synthétisées par Karine
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CHAPITRE 1

Contexte

Nous présentons quelques propriétés des semi-conducteurs, en particulier les
nitrures d’éléments métalliques que sont le nitrure d’alluminium (AIN), le nitrure
de gallium (GaN), le nitrure d’indium (InN) et leurs alliages ternaires. Nous
décrivons la structure wurtzite qui est la phase thermodynamique stable des
nitrures. Nous abordons les propriétés électroniques et optiques de cette structure
dans le but d’introduire les notions qui nous seront utiles tout au long de ce
manuscrit. Nous rappelons les enjeux majeurs de ces matériaux : les LEDs mais
également l’intérét des nano-structures pour les nouvelles technologies. Enfin, nous
présentons les techniques de caractérisation structurales que mous avons utilisées,
notamment le rayonnement synchrotron et la ligne de lumiére BM02/D2AM.
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1.1 Les alliages III-V

1.1.1 Structure des semi-conducteurs

Les matériaux inorganiques solides peuvent se classer en trois grandes familles
que sont les isolants, les semi-conducteurs et les métaux. Comme les isolants, les
semi-conducteurs présentent une bande d’énergie interdite (gap E,) entre la bande
de valence et la bande de conduction. Par conséquent, les électrons présents dans la
bande de valence ne peuvent pas, en principe, rejoindre la bande de conduction et
participer au transport. Cependant, lorsque la bande d’énergie interdite est étroite
(Eg4 de Tordre de 1-6 eV pour les semi-conducteurs contre une dizaine voire plus
pour les isolants), un petit apport d’énergie (agitation thermique, absorption d’un
photon) est suffisant pour permettre aux électrons de passer de la bande de valence
a la bande de conduction. Le matériau est alors partiellement conducteur, on parle
de semi-conducteur.

La présence d'une bande d’énergie interdite dans les semi-conducteurs apporte
des propriétés trés intéressantes. Lorsqu’un électron passe cette bande interdite et
transite vers la bande de conduction, il laisse un état libre dans la bande de valence
-un trou h- qui participe également & la conduction. Les trous sont considérés comme
une quasi-particule de charge g, = +e. Les porteurs de charges -électrons et trous-
contribuent a la conduction mais ils peuvent également se lier via 'interaction Cou-
lombienne et former des paires électron-trou -les excitons-. Pour revenir dans son
état de plus basse énergie, 1’électron peut se recombiner avec le trou en émettant un
photon dont I'énergie est celle du gap E4; moins I'énergie de liaison Coulombienne
[Knox 1963]. Ce processus joue un role fondamental dans les propriétés optiques.

Les propriétés de conduction des semi-conducteurs peuvent étre controlées via
le dopage : l'incorporation d’impuretés donneurs d’électrons (type n) ou accep-
teurs d’électrons (type p). La réalisation de jonction p — n entre semi-conducteurs
de différents dopages (n & p) permet de concentrer au méme endroit un grand
nombre d’électrons et de trous en appliquant une tension, on favorise ainsi 1’émis-
sion de lumiére. Cette architecture est a la base des dispositifs opto-électroniques
comme les diodes électroluminescentes (LED) ou les diodes laser. Autre applica-
tion majeure : les transistors, motif de base des microprocesseurs. La jonction
de métal/isolant /semi-conducteur permet la réalisation de dispositifs binaires qui
laissent passer le courant (1) ou pas (0) en fonction du potentiel électrique appliqué.

Le Silicium est le matériau semi-conducteur le plus utilisé. Deuxiéme élément de
la crotte terrestre aprés 'oxygeéne (plus de 25% en masse), il est utilisé par ’homme
depuis la taille des silex (Si02) jusqu’a nos jours ou il est le socle de toutes les
puces électroniques. Les techniques de croissance permettent la réalisation de cris-
taux de silicium de trés bonne qualité, dans sa phase cristalline de type diamant,
son gap indirect est de 1.12 eV (1100 nm - infra-rouge lointain). Il existe des dizaines
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FiGURE 1.1 — Le Blu-Ray : exemple
de technologie développée a partir
de diodes laser semi-conductrices a

base d’alliage InGaN.

d’autres semi-conducteurs : le germanium (Ge), 'arséniure de gallium (GaAs), le
nitrure de gallium (GaN) ou le carbure de silicium (SiC). Parmi ces matériaux, on
distingue les matériaux semi-conducteurs & large bande interdite car ils sont suscep-
tibles d’émettre de la lumiére visible (du violet A = 380 nm, E, = 3.25 eV au rouge
A = 780 nm, E,; = 1.59 eV). Dans cette optique, les semi-conducteurs III-V sont
une avancée majeure pour la science des matériaux [Wood 2008]. Ils sont a la base
des diodes rouges (GaAs)_, P, /GaAs) et bleues (In,Ga;_,N/GaN) déja présentes
dans de nombreux dispositifs commerciaux (lecteurs CD, DVD ou Blu-Ray comme
illustré sur la figure 1.1).

Les semi-conducteurs polaires III-V Les semi-conducteurs élémentaires sont
composés d’éléments chimiques appartenant & la colonne IV du tableau périodique
(C,Si,Ge). Isolés, ces atomes ont une configuration électronique de type ns?np? de
sorte qu’ils possédent chacun 4 électrons dans leur derniére couche électronique n.
La structure diamant est typique des structures cristallines formées a partir de ces
éléments. Les liaisons sont covalentes : les électrons de valence ne sont pas loca-
lisés uniquement au voisinage des coeurs ioniques mais également dans la région
interstitielle. Entre les atomes, la distribution électronique est localisée dans cer-
taines directions privilégiées, conduisant a ce qui est appelé en chimie des "liaisons
covalentes". Dans le Silicium, les électrons de valence forment quatre orbitales or-
thogonales hybrides de type sp® dans la direction des atomes voisins et participent
de la cohésion du cristal en formant une liaison & deux électrons. L’ensemble des cris-
taux semi-conducteurs forment une structure a coordination tétraédrique ou chaque
atome est entouré de quatre proches voisins avec qui il partage un électron.

Prenons 'exemple du Germanium et du concept de liaison & deux e~. Si 'on
"gele" le nuage électronique et que 'on retire un proton d’un noyau de Ge, on ob-
tient un noyau de Ga. Au contraire, si on introduit ce proton dans le noyau d’un Ge
voisin, on obtient un noyau d’As. Laissons alors le nuage électronique se relaxer, il se
déplace vers le noyau d’As a cause de son proton supplémentaire. Cette expérience
d’ "alchimie théorique" proposée par Walter A. Harrison [Harrison 1999], produit le
semi-conducteur GaAs sans changement fondamental de la structure électronique
par rapport aux semi-conducteurs élémentaires.
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FIGURE 1.2 — Tableau de la matiére condensée selon W.A.
Harrison avec les éléments non-métalliques au centre, entre
les semi-conducteurs tétraédriques dans la colonne IV et les
gaz inertes dans la colonne VIIL. D’aprés [Harrison 1999].

Les cristaux d’éléments ITI-V en proportion égale sont des semi-conducteurs, ils
sont formés a partir des éléments V (azote N, phosphore P, arsenic As, antimoine
Sb) et des métaux pauvres (aluminium Al, gallium Ga et indium In). Lorsqu’un élé-
ment de la colonne V (5 e~ ns?np3) se combine avec un métal simple de la colonne
I1I (3 e~ ns?np') avec un ratio de un pour un, ils forment des tétraédres. A nou-
veau, il y a juste assez d’électrons pour que deux e~ occupent chacune des liaisons,
a la différence prés que la liaison devient polaire et que les charges sont déplacées
vers I'atome non-métallique. Les cristaux III-V sont donc partiellement covalents et
partiellement ioniques (cf représentation schématique 1.3). C’est le cas pour GaAs
qui posséde une bande interdite petite, indication que sa nature ionique est faible
et que les électrons ne sont pas fortement localisés [Ashcroft 1976].

= B ‘“—k .1
[ (=22
A c A < 4
X X
OO
Qr &

FIGURE 1.3 — Représentation trés schématique
d’un cristal de Germanium covalent (a) et d’un
cristal GaAs partiellement covalent et partielle-
ment ionique (b). D’aprés [Ashcroft 1976].
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Au sein des semi-conducteurs I1I-V, les nitrures (AIN, GaN, InN et leurs al-
liages) se démarquent par leur large bande interdite. Cette spécificité réside dans
la présence de I'azote —un des éléments les plus électro-négatifs— qui accentue le
caractére ionique du cristal. C’est une caractéristique des matériaux & grand gap, a
titre de comparaison voici quelques composés fortement ioniques : LiF' E; = 11 eV,
NaCl E;=85¢V ou KBr E; =17.5 eV.

TABLE 1.1 — JIonicite | Liaison | Ionicité H Liaison Tonicité
de Pauling de quelques GaN 0.387 AlP 0.086
liaisons dans les semi- AIN 0.430 AlAs 0.061
conducteurs II-V, InN 0.345 GaP 0.061
NaCl fortement io- InAs 0.022 GaAs 0.039
nique et le diamant ["NaCl [ 0.668 [[ C (diam.) [ 0
covalent.

Le tableau 1.1 rappelle 'ionicité de Pauling pour quelques liaisons, la contribu-
tion ionique est prononcée pour les nitrures alors qu’elle est nettement plus faible
pour les arséniures et les phosphures. La distribution des charges dans les I1I-V est
illustrée par la figure 1.4 tirée de [Zheng 2001], elle nous montre qu’une partie des
charges est transférée des atomes de métal vers les atomes d’azote, de I'ordre de
1.2 a 1.5le|. Les liaisons que forme l'azote avec les métaux ont donc un caractére
ionique prononcé, ce caractére implique un grand gap mais également une mobilité
des porteurs de charges plus faible qui tend & favoriser la localisation des excitons
[Pelant 2012]. Nous y reviendrons.

NPASb NP AssSD N P As Sb N P As Sb

2 . ! 2
E 1 B Al SiCI(I!I-V] Ga In
5 . ] !

14 : L4
2
z
®
£
c - 0
_-I-é
%
‘8 :
& - WM Charge ransfer from oV | [ !
g B Charge transfer from Vto [l

-2 4 -2

NPASh NPASb NPAsSh NP AsSh
FIGURE 1.4 — Distribution des charges dans les semicon-
ducteurs III-V massifs. Les atomes avec une charge positive

(respectivement négative) jouent le role de cation (respecti-
vement anion) [Zheng 2001].
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La structure des semi-conducteurs est caractérisée par une coordination tétraé-
drique. Les semi-conducteurs élémentaires (Si,Ge) cristallisent dans une phase dia-
mant et les semi-conducteurs binaires dans une phase zinc-blende caractéristique de
la plupart des cristaux covalents. C’est le cas de la majorité des semi-conducteurs
III-V : GaAs, GaP, InP.

FIGURE 1.5 — Empilements atomiques associés a la structure
Waurtzite hexagonale (a) et a la structure Sphalerite cubique
a face centré (b) des semi-conducteurs ITI-V.

La famille des semi-conducteurs III-N (AIN, GaN, InN et leurs alliages ter-
naires ou quaternaires Al,Gay,Ini_,_,N) cristallise majoritairement sous la forme
d’une structure de type Wurtzite (WZ ou phase-«) de maniére stable a température
ambiante. D’autres phases sont également possibles, c’est le cas de la structure de
type Sphalerite (Zinc-Blende ZB ou phase-f ) moins courante ou de la phase Halite
(NaCl ou phase-y) que l'on retrouve a trés haute pression. Les études que nous pré-
sentons dans ce manuscrit concernent exclusivement la phase wurtzite.
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1.1.2 La structure wurzite

FIGURE 1.6 — Maille élémentaire de la structure wurtzite dans la base
hexagonale décrivant le réseau direct (d, 5,6') ou le réseau réciproque
(af",b;,c?"), et coordonnées des atomes III-V dans la maille primitive
hexagonale.

Symeétries de la Wurtzite La structure WZ idéale est hexagonale et comprend
deux réseaux hexagonaux formés chacun d’atomes d’azote ou de métal respective-
ment, décalés d'une distance u = % dans la direction [00.1]. Cette structure corres-
pond & un empilement de tétraédres au dessus deux a deux les uns des autres. Comme
discuté précédemment, chaque atome est en coordination tétraédrique, chaque atome
d’azote est lié a 4 atomes de métal et vice versa. Le groupe d’espace associé a la
structure wurtzite est P6smec référencé sous le numéro 186 dans les tables cris-
tallographiques. Les éléments de symétrie générateurs sont une rotation d’angle
27/6 autour de [00.1] associée & une translation de 3[00.1], un miroir m perpen-
diculaire & [10.0],[01.0],[11.0] et des plan de glissement ¢ (miroir perpendiculaire
a [11.0],[12.0], [21.0] associé a une translation de 3¢). Le groupe ponctuel du cris-
tal est %mm. L’absence de centre de symétrie est responsable de la polarité de la

structure. Nous étudierons cette spécificité au chapitre 4 dans le cas de nanofils GaN.

Maille élémentaire La maille de la wurtzite est définie dans la base hexagonale
(@,b,0) aveca = b # cet @ = B = 90° et v = 120°. Dans cette base, les diffé-
rents atomes occupent les sites équivalents représentés et explicités sur la figure 1.6.
Le réseau réciproque associé est également représenté, il est décrit par le triedre
(a_;", b_:*, c?‘) pour lequel 'angle entre a* et b est de 60°, entre a* et ¢* : 90° et entre
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b* et ¢* : 90°. La position des atomes est donnée par :

121
vV : 0,00 =123
» 37372
121
IIT - =52
0,0,U 3,3,2“"“

La figure 1.7 illustre les plans réticulaires (00.1) perpendiculaire a ¢*, (01.0)
perpendiculaire & b* et (11.0) perpendiculaire a a* + b*. En diffraction ils seront
associés aux réflexions 00.1, 01.0 et 11.0 respectivement.

FIGURE 1.7 — Plan réticulaires (00.1) (a), (01.0) (b) et (11.0) (c¢) dans
la structure wurtzite.

Paramétres réels Dans la pratique, les semi-conducteurs III-V ne cristallisent
pas dans une structure wurtzite parfaite, leurs paramétres de maille sont tels que le
rapport ¢/a n’est pas égal & ¢/a = 1.633 (cas idéal). Les tétracdres formés par les
atomes sont légérement déformés dans la direction [00.1], les valeurs mesurées de

¢/a sont reportées dans le tableau 1.2.

TN [a (A) [c(A) [ c/a |
AIN | 3.112 | 4.982 | 1.601
GaN | 3.189 | 5.185 | 1.626
InN | 3.545 | 5.703 | 1.609

TABLE 1.2 — Parameétres de maille et rapport ¢/a des semi-
conducteurs III-N. D’aprés [Vurgaftman 2001].
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1.1.3 Défauts et déformations

La capacité des cristaux & se déformer reléve de deux régimes : un régime élas-
tique dans lequel les contraintes dilatent ou contractent de facon réversible la maille
wurtzite et un régime plastique qui génére des défauts étendus (dislocations) dans
la structure cristallographique. Ces propriétés sont fondamentales car la croissance
des semi-conducteurs est souvent réalisée en épitaxie sur un substrat différent du
matériau épitaxié qui déforme le cristal ; c’est également le cas lors de la réalisation
d’hétérostructures composées de matériaux de paramétres de maille différents. La
structure de bandes électronique dépend des déformations. Les déformations ont
donc des répercutions sur les propriétés optiques. Dans tous les cas, la croissance
d’un matériau cristallin sur un autre ou la coexistence de phases cristallines de com-
positions différentes engendrent ’accumulation de contraintes et une augmentation
de I’énergie élastique emmagasinée par le systéme. Ces contraintes peuvent, en re-
laxant, entrainer la formation de structures tridimensionnelles; c’est le mécanisme
de croissance des boites quantiques GaN sur AIN que nous étudierons au chapitre
5 ou une répartition particuliére des atomes dans un alliage, c’est le cas pour les
nanofils coeur-coquille que nous étudierons au chapitre 6.

Propriétés élastiques Dans le régime élastique qui correspond a des déforma-
tions petites, les contraintes dans le cristal o;; sont liées aux déformations ey, via le
tenseur des constantes élastiques Cjjx, spécifique du matériau. C’est la loi de Hooke
qui s’exprime :

oij = Zcijklﬁkl (1.1)

Si I'on applique les relations de symétrie inhérentes & un cristal hexagonal, Cjjx
qui est un tenseur de rang quatre qui se réduit & une matrice 6 x 6 dont seul
5 des coefficients sont indépendants (Cypzze = Crayy, Cayay = M, ete)
[Kittel 1971]. Les valeurs de ces coefficients sont reportées dans le tableau 1.3.

Ozx Cmcmc szyy C:cxzz 0 0 0 Exx

Oyy Cxwyy mezx Cx:pzz 0 0 0 Eyy

Ozz _ C:m:zz Cxxzz szzz 0 0 0 Exz (1 2)
Oye 0 0 0  Cyy. O 0 Ege '
Oon 0 0 0 0  Cyuye O €2z

Oy 0 0 0 0 0 Cuyey) \euy

Lors de la croissance d’un matériau en épitaxie avec un substrat dont les para-
meétres de maille sont différents, des contraintes élastiques sont systématiquement
présentes.

Prenons 'exemple d’une croissance selon la direction [00.1] d’une couche GaN
sur une couche tampon AIN sur Si(111). Le GaN est affecté par une contrainte
biaxiale, isotrope dans le plan telle que 0,; = 0yy et €45 = €yy. La couche GaN est
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’ III-N ‘ C:Jc:]c:vx ‘ szyy ‘ szzz ‘ szzz ‘ Cyzyz ‘ nyacy ‘
AIN 396 137 108 373 116 130
GaN | 367 135 103 405 95 116
InN 223 115 92 224 48 54

TABLE 1.3 — Constantes élastiques théoriques en GPa dans
les nitrures d’élément I11. D’apres [Wright 1997].

libre hors du plan o,, = 0 et il n’y a aucune contrainte de cisaillement de sorte que
Oy = 023 = 0zy = 0. La loi de Hooke se simplifie :

Ozx = Cxwx:vgx:v + Cacacyygyy + mezzgzz

0= Crrz26zz + Cmmzzgyy + Crrz2Ezz

soit
02
Oz = | Crzar + C:c:r;yy -2 szzz Exx (15)
2222
C
€rp = =22 (1.6)

rxr
CZZZZ

Une compression (déformation e,, positive) dans le plan engendre donc une expan-
sion dans la direction perpendiculaire (déformation €, négative). Cet effet peut étre
important : dans ’exemple que nous venons de prendre les conditions d’épitaxie de
GaN sur AIN imposent une déformation isostatique dans le plan €,, = W =
2.47% qui engendre une extension hors du plan de ¢,, = —1.26%.

Relaxation plastique Lorsque les déformations sont trop importantes, I'énergie
élastique emmagasinée par le systéme est telle le cristal se disloque, c’est la relaxa-
tion plastique. On rencontre plusieurs types de défauts permettant de diminuer la
contrainte dans un cristal : les dislocations de type coin dont le vecteur Burgers est
selon @ ou 5, les dislocations de type vis dont le vecteur Burgers est selon ¢ et les
dislocations mixtes. Les dislocations coin contribuent & la relaxation de la contrainte
dans le plan ([10.0],[01.0]) et les dislocation vis & la relaxation selon [00.1]. La figure
1.8 donne une représentation de dislocations vis (a) et coin (b).

L’absence de substrat ayant un paramétre de maille proche de celui des nitrures
relaxées engendre une densité de dislocation élévée, jusqu’a 10t .em™!. Les disloca-
tions sont problématiques pour les applications opto-électroniques car elles sont des
centres de recombinaisons non radiatives des excitons [Sugahara 1998|. Paradoxa-
lement, les propriétés d’émission de lumiére des nitrures sont peu affectées par la
présence de ces nombreuses dislocations. Cet état de fait est vraisemblablement da
a une localisation des porteurs de charge autour de centres de localisation qui les
empéchent de rejoindre les défauts. L’origine structurale de ces centres de localisa-
tion fait encore 'objet de débats.
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FIGURE 1.8 — Dislocation vis dans
le GaN, de vecteur de Burgers [0001]
(a), et dislocation coin de vec-
teur de Burgers [1120] (b). Tiré de
[Elsner 1997]. (c) Image TEM de
dislocations dans un cristal de GaN
sur Si(111) (MOCVDQUCSB).
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1.1.4 Propriétés électroniques et luminescence

Les semi-conducteurs III-V cristallisent dans une phase ZB ou WZ. Ces struc-
tures sont trés similaires a 1’échelle locale, leurs arrangements atomiques ne différent
qu’a partir du troisiéme voisin le plus proche, pourtant cette différence subtile a des
répercutions importantes sur le structure de bande.

FIGURE 1.9 — Premiére zone de Brilloin et diagramme de bande pour le
Silicium de structure cubique et pour le GaN de structure hexagonale. La
bande énergétique interdite est indiquée en rouge. Les directions princi-
pales de 'espace réciproque schématisées dans chaque ZB correspondent
a: X = [100], L = [111] pour un systéme cubique et M = [10.0],
K =[11.0], L = [10.1] et A = [00.1] pour un systéme hexagonal.
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Gap direct et indirect La famille des matériaux semi-conducteurs peut étre di-
visée en deux groupes : les matériaux & gap direct, comme la plupart des composés
III-V, et les matériaux a gap indirect, comme le silicium (colonne IV).

La notion de gap direct et indirect est mise en évidence par la représentation de
la dispersion énergétique d’un semi-conducteur : diagramme E(k) (énergie en fonc-
tion du vecteur d’onde) illustré par la figure 1.9 pour le Silicium et le GaN — W Z.
Ce diagramme permet de visualiser spatialement les extrema des bandes de conduc-
tion et de valence. On parle de semi-conducteurs a gap direct lorsque le maximum
de la bande de valence et le minimum de la bande de conduction coorespondent a
la méme valeur de &k (I" pour le GaN-WZ voir fig. 1.9) et de semi-conducteur a gap
indirect lorsque le maximum de bande de valence et le minimum de la bande de
conduction se situent & des valeurs distinctes de k (voir fig. 1.9 pour le silicium).

Tous les composés nitrurés dans leur phase wurtzite (a¢—I11 — N) sont a gap di-
rect. Dans le cadre des applications comme émetteurs de lumiére, cette propriété est
trés importante car les semi-conducteurs a gap direct ont des efficacités radiatives
bien supérieures aux semi-conducteurs & gap indirect. En effet, la recombinaison
d’un électron et d’'un trou de vecteurs d’ondes différents (e~ en X et AT en I' pour
Si) doit nécessairement se faire par l'intermédiaire d’un phonon afin de conserver
le moment cristallin. La probabilité de recombinaison radiative des porteurs (ren-
dement quantique interne) d’un tel processus est beaucoup moins probable qu'un
processus a des valeurs de k égales (e~ en ' et h™ en ' pour gaN-WZ) qui ne fait
intervenir qu’un seul photon.

Si* Ge | GaAs | ZnSe | GaP* | AIN | GaN
E, (eV) | 1.12 | 0.89 | 1.424 2.70 2.35 6.2 3.39
A (nm) | 1110 | 1400 | 870 460 550 200 365
couleur | IR IR | Rouge | Indigo | Vert | UV-B | UV-A

TABLE 1.4 — Largeur de bande interdite pour quelques matériaux
semi-conducteurs. Longueurs d’ondes d’émission et gammes spec-

*

trales associées. * indique des semi-conducteurs & gap indirect.

Les excitons Dans les semi-conducteurs, les trous dans la bande de valence et
les électrons dans la bande de conduction interagissent. Ils peuvent étre liés par
interaction Coulombienne avec une énergie de liaison plus ou moins forte. La paire
électron-trou présente alors, en analogie avec un atome hydrogénoide, des états liés
et se nomme exciton [Knox 1963]. Il existe deux catégorie d’excitons : les excitons
de Frenkel pour lesquels 'énergie de liaison est forte (100-300 meV) et la sépara-
tion entre électron et trou est petite, de 'ordre d’une maille atomique (<1 nm);
les excitons de Wannier-Mott pour lesquels I’énergie de liaison est faible (quelques
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meV) et la séparation entre électron et trou peut étre grande, de 'ordre de dizaines
de mailles atomiques (10-100 nm). On trouve des excitons FK dans les composés
ioniques comme les halogénures alcalins ou les molécules organiques. Dans les semi-
conducteurs qui présentent un caractére covalent marqué, les porteurs de charge
ont des masses effectives inférieures a celle de 1’électron libre. Les charges sont donc
trés mobiles et forment des excitons de type WM. C’est le cas pour le GaAs par
exemple. Pour les nitrures, le caractére partiellement ionique et covalent rend la
situation intermédiaire entre excitons FK et WM. Les masses effectives des trous
lourds en particulier sont particuliérement élevées, supérieures a celles de 1’électron
libre. Les trous lourds sont donc trés localisés et participent de la localisation des
excitons. A titre d’exemple, le rayon de Bohr excitonique dans le GaN est de 'ordre
de 3 nm seulement.

La dynamique excitonique est complexe, elle est directement liée aux propriétés
électroniques. Revenons sur le diagramme de bande de GaN, schématisé de maniére
simple sur la figure 1.10 pour les structures ZB et WZ. Dans le GaN, la bande de
conduction a un caractére s marqué alors que la bande de valence est plutot de type
p. Cette description est caricaturale car en réalité les orbitales sont hybrides (liaisons
covalentes) et déformées (liaison Ga-N polaire) mais elle permet d’appréhender le
comportement des excitons.

N Wurtrite Enerey
Zinc blende Energy Energy

X-valleys Levalleys A-valley

K- Tovalieys

. . 3‘;"2"v 00K
T bp= 0.2 € =l - 330y
el T-valley E| Ex=d6eV £ Feealley ¥ Eyo-4.5- 53 6%
x E | E,=48-51 - I o E,= 47-856V
‘| | Eq=002eV . Lo 0008 oV
| 0 | A E.= Al ey
<100> E} Heavyholes  <111> "} ' 1 --'—’_"__“—‘-Hu\\r Doles K
Light holes Light holes
Split-off band .
= Split-ott band

FiGURE 1.10 — Représentations simplifiées des diagrammes de bande
électronique du GaN dans la structure ZB (a) et wurtzite (WZ).

Dans la bande de valence, coexistent différentes bandes énergétiques. Pour la
structure ZB au point I' une levée de dégénérescence due a l'interaction spin-orbite
distingue deux bandes : une bande dite de "split-off" de moment cinétique to-
tal J%¢ = 1/2 et une bande de trous lourds et légers de moment cinétique total
Jh = 3/2. Pour la structure WZ non-centrosymétrique, une dégénérescence entre
les trous lourds JHH = 3/2 et les trous légers JX* = 1/2 est induite par le champ
cristallin. Trois types d’excitons A, B, C sont ainsi associés & chacune des bandes.

Trous lours : m* grande, courbure faible. Excitons type A
Trous légers : m* petite, courbure grande. Excitons type B
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’ Nom ‘ E, (eV) ‘ ml ml mt mh, m'hlh mp),
Si* 1.12 0.2 0.98 0.19 0.49 0.16 0.49
Ge 0.89 0.041 1.59-1.64 0.082 0.28-0.37 0.04 0.28

GaP* 2.35 0.09-0.17 1.2 0.19-0.28 0.6

GaAs 1.424 0.067 1.98 0.37 0.34-0.45 0.40

AIN 6.2 0.28-0.33 | 0.32-0.35 3.53-3.57 | 10.42-11.14

GaN 3.39 0.2 0.18-0.20 | 0.20-0.23 1.96-2.12 | 2.04-2.27
TABLE 1.5 — Propriétés électroniques de quelques semi-conducteurs. largeur de

bande interdite (E;) et masses effectives. D’aprés [Vurgaftman 2001] et [Kim 1997]

Il est intéressant de noter ici que les excitons optiquement actifs (moment en-
tier | £ 1 >) sont formés avec un trou lourd ayant un spin anti-paralléle au spin
de I'électron (| —1/2,3/2 > ou [1/2,—3/2 >) ou avec un trou léger ayant un spin
paralléle au spin de I'électron (| —1/2,—1/2 > ou |1/2,1/2 >). Des recherches ont
montré qu’en utilisant une excitation laser polarisée on peut générer une population
d’excitons polarisée en spin [Kuroda 2004, Brimont 2009]. Cette caractéristique est
a la base de la spintronique dans le GaN.

Nous venons de voir que dans la structure wurtzite la bande de valence est scin-
dée en plusieurs bandes. La configuration électronique la plus stable est au bas de
la bande de conduction pour un électron et en haut de la bande de valence pour un
trou. Cet état correspond & un électron de conduction et & un trou lourd (HH) qui
peuvent former un exciton A. A travers les trous lourds dont la masse effective est
considérable dans les nitrures (de 2 a 10 myg), la localisation des excitons A est favori-
sée et par conséquence ’avénement de processus radiatifs est d’autant plus probable.
En cela, les nitrures ont des propriétés de photoluminescence exceptionnelles.

Effet de la contrainte L’effet de la contrainte sur les propriétés électroniques
est importante. Les contraintes peuvent modifier les structures de bandes jusqu’a
rendre un gap pseudo-direct dans un matériau & gap indirect a I'état relaxé. C’est
le cas de Ge en extension sur Si [Liu 2005].

Dans le cas des nitrures de structure wurtzite, la contrainte peut également avoir
des effets importants sur les propriétés électroniques et donc optiques. Pour le GaN
wurtzite en extension biaxiale, la bande associée aux trous léger B devient moins
énergétique que celle des trous lourds A [Gil 1996]. Dans ce cas, il devient plus favo-
rable de former des excitons B plutot que A, ce qui équivaut & former des excitons
a partir de trous légers plutdt que lourds. La masse effective des trous légers est
alors suffisamment petite pour permettre aux excitons d’avoir plus de mobilité et
d’ouvrir la possibilité a des recombinaisons non-radiatives. Ce genre de modification
peut donc avoir des conséquences importantes sur les propriétés optiques, comme
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I’effondrement du rendement de photo-luminescence.
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FiGure 1.11 —

Evolution des

trois principales contributions ex-
citoniques A, B, C en fonction de

la contrainte donnée par la po-
sition de la bande A pour des
échantillons de GaN sur diffé-
rents substrats.

Dopage L’effet du dopage est fondamental dans la physique des semi-conducteur
car il contribue & augmenter le nombre de porteurs de charges au sein du matériau.
Un dopage de type n (p) consiste a substituer un élément par une espéce chimique
ayant plus (moins) d’électrons; cet atome apporte donc des électrons (trous) sup-
plémentaires dans le matériau. Le dopage permet donc de contrdler la densité de
charges dans les semi-conducteurs et par conséquent d’en controler les propriétés
telles que la conduction ou la luminescence. Le dopage joue également un réle dans
la localisation des porteurs car les atomes dopants sont des centres de localisation.

H
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FIGURE 1.12 — Illustration du dopage du silicium : la substitution d’un
atome Si par P créé un excés d’électrons (dopage n) alors que la substi-
tution de Si par B créé un déficit d’électrons (dopage p).
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Cas des alliages ternaires La synthése d’alliages ternaires se fait a travers I'in-
troduction d’espéces iso-électroniques, c’est a dire appartenant & la méme colonne
du tableau périodique. Différents alliages sont réalisables & partir des III-V, & titre
d’exemple InGalN ou AlGaAs ont été particuliérement étudiés.

A Tinstar du dopage, I'introduction d’espéce iso-électroniques tend & localiser
les excitons [Pelant 2012|. C’est le cas pour des atomes N ou Bi substituant As
dans GaAs [Francoeur 2004, Francoeur 2008], ou Te substituant Se dans ZnSe
[Marcet 2010]. Ces atomes, méme s’il sont isovalents, introduisent une différence
entre les potentiels électroniques de coeur et une relaxation de la structure qui créé
un potentiel local attractif pour les porteurs. N dans GaAs crée un potentiel attractif
pour les électrons qui peuvent alors capturer un trou pour former un exciton loca-
lisé. On parle alors de pseudo-donneur ou de pseudo-accepteur (GaAs :N pseudo-p
, GaAs :Bi pseudo-n).

Considérons maintenant les alliages ternaires de nitrures de type In,Gai_.N,
Ga et In sont iso-électroniques s*p' mais In comporte 49 e~ et Ga 31 e~. Pour
des faibles teneur en Indium, les atomes d’In introduisent dans GaN un potentiel
local car plus d’électrons de coeur sont présents localement. Les atomes In sont donc
susceptibles de constituer des centres de localisation pour les trous, phénoméne ob-
servé dans les Ing1GaggN [Chichibu 2006] et vraisemblablement & lorigine des
rendements exceptionnels des diodes bleues malgré leur grand nombre de défauts.

La situation devient plus complexe pour des alliages avec des teneurs relative-
ment fortes (25-75%). Outre le fait que la substitution d’'un atome par un autre
n’est plus aléatoire, la structure est contrainte. On ne peut plus parler de poten-
tiel localement déformé et c’est toute la structure de bande qui est profondément
modifiée. La figure 1.11 illustre ce propos, elle montre I’évolution des largeurs de
bande interdite aux points I', L, X en fonction de la concentration en Al pour des
échantillons de Al,Gaj_,As : I'alliage passe d’'un gap direct & un gap indirect en
fonction de la teneur en Al

3.0 T T T T T T T T T
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2.4

22

T rr 1 1 11 °1 7

20 tion de la concentration en Al

pour des alliages Al,Gai_,As
de structure ZB.

1.8

direct E indirect
1 1 1 1 11 1 1 1 1

00 02 04 06 08 10
Al mole fraction

Band edge energies rel. to valence maximum [eV]




18 Chapitre 1. Contexte

1.1.5 Conclusion

Les relations entre la structure des matériaux a 1’échelle atomique et les proprié-
tés physiques ne sont pas directement évidentes.

Nous sommes aujourd’hui capables de synthétiser un grand nombre de maté-
riaux. Parfois, par chance ou a force de ténacité, certaines recettes de croissance
permettent la fabrication de matériaux dont les propriétés sont particuliérement ef-
ficaces pour la réalisation de dispositifs qui trouvent des applications technologiques
utiles. D’un autre c6té, des techniques de caractérisation ultimes nous permettent de
connaitre en détail la structure de ces matériaux a des échelles jamais atteintes. En
paralléle, le développement des moyens de calcul permet aux théoriciens de prédire
le comportement de telle ou telle structure en vue d’une application particuliére. A.
Zunger est a la pointe de cette approche qu’il qualifie de design inverse.

Dans ce manuscrit, nous allons discuter certaines de ces hypothéses et en pro-
poser d’autres en partant systématiquement de faits tirés de 'expérience.
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1.2 Enjeux technologiques et sociétaux

1.2.1 Les LEDs

La naissance des LEDs s’est faite dans le creuset des semi-conducteurs I11-V. Peu
de temps apreés la découverte par Fenner et Hall au MIT d’un effet laser infra-rouge
dans les semi-conducteurs GaAs, N. Holonyak fort de son expérience forgée auprés
de J. Bardeen, réalise le premier dispositif électroluminescent & base de GaAsP en
1962 [Holonyak 1962]. Ce matériau est toujours utilisé de nos jours. Peu aprés, 'uti-
lisation de AlInGaP par Craford chez HP permet des émissions oranges intenses.
Deés 1987, les LEDs AlGaAs commencent & remplacer les ampoules des feux arriéres
des voitures et des feux rouges de signalisation.

L’autre extréme du spectre visible est atteint de I'autre c6té du Pacifique, au
Japon. Au sein de Nichia, la découverte d’un procédé de dopage p de GaN par M.
Senoh permet a S. Nakamura de réaliser les premiéres LEDs émettant dans le bleu-
violet [Nakamura 1992, Nakamura 1994|. Les travaux de Y. Noguchi sur les cristaux
de YAG : Ce3t dopé Gd ouvrent la porte a la phosphorescence dans le jaune-vert. A
partir des diodes bleues et de ces phosphores, K. Sakano réalisera des LEDs vertes.

Aujourd’hui, les LEDs blanches sont toujours réalisées a partir de diodes InGaN
émettant dans le bleu et de phosphores convertissant le bleu vers des couleurs plus
chaudes (STAION ou Y AG pour le jaune et CaAlSiN3 pour le rouge).

De I'importance des III-V Les lampes a ’état solide utilisent la photolumines-
cence des cristaux pour générer de la lumiére. Ces lampes sont réalisées & partir d’un
matériau semi-conducteur actif encapsulé dans la jonction d’un semi-conducteur
dopé n et d’un semi-conductueur dopé p, on parle de diodes électroluminescentes
(LED). Les cristaux actifs reportés dans le tableau 1.6 luminescent & des longueurs
d’onde caractéristiques. Les semi-conducteur IT1I-V sont clairement les matériaux les
plus utilisés pour la fabrication des LEDs.

En voici quelques exemples : GaAs est le matériau semi-conducteur le plus étudié
et ayant le plus d’impact technologique [Adachi 1994|, GaP a longtemps été utilisé
comme région active dans les LEDs [Sze 2006, InP est utilisé comme substrat dans
la plupart des dispositifs opto-électroniques opérant a 1.55 pm pour les télécommu-
nications [Schumann 1991], et récemment InGaN s’est avéré un candidat de choix
pour les LEDs bleues [Nakamura 2000].

Au sein des semi-conducteurs I1I-V, les nitrures se démarquent par les perspec-
tives technologiques qu’ils ouvrent. Les bandes interdites des nitrures d’éléments 111
sont directes et couvrent le spectre du visible, de 'infrarouge a I'ultraviolet, de I'InN
avec Eg = 0.65 eV, A = 1900 nm & ’AIN E;, = 6.2 eV, A = 380 nm.
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Couleur Longueur d’onde (nm) | Semi-conducteur utilisé
InfraRouge A > 760 AlGaAs
Rouge 610 < A < 760 AlGaAs, GaAsP
Orange 590 < A < 610 GaAsP
Jaune 570 < A < 590 GaAsP
Vert 500 < A < 570 GaN, GaP
Bleu 450 < A < 500 ZnSe, InGaN, SiC
Violet UV 400 < X\ < 450 C, AIN, AlGaN

TABLE 1.6 — Rendement et efficacité des dispositifs d’éclairage disponibles commer-
cialement en 2007 [Humphreys 2008|.

Intensity of light at Earth's surface

100 280 315 400 700
Wavelength (nanometres; log scale)
FIGURE 1.14 - Longueur d’onde de luminescence de
quelques nitrures comparée & la courbe indicative des in-
tensités lumineuses que l'on retrouve a la surface terrestre
sur la méme gamme de longueurs d’onde.

Le "green gap" Si les rendements des diodes rouges et bleues sont trés bons
(plus de 50 %), il n’existe pas de cristal semi-conducteur émettant directement dans
le vert avec une telle efficacité. Hors, dans le systéme de couleur RBG, la couleur
verte est indispensable pour la construction des autres couleurs a partir du rouge
et du bleu comme l'illustre le schéma 1.15 (a). Les LEDs blanches disponibles dans
le commerce ont donc aujourd’hui encore recours a la phosphorescence pour trans-
former la lumiére bleue en lumiére verte-jaune, mais ce processus est limité & des
rendements relativement faibles (de I'ordre de 10-20 %). Ce probléme est connu sous
le nom de "green gap" que ’on ne saurait traduire en "espace vert" !

De nombreuses recherches sont donc menées pour trouver une structure cristal-
line semi-conductrice émettrice de lumiére dans le vert avec un bon rendement. Au
sein de la famille des III-V, lalliage InGaN & forte teneur en Indium constituent un
candidat prometteur mais les rendements chutent dés que l'on atteint des teneurs
en Indium élevées comme l'illustre la figure 1.15. Un autre candidat possible est le



1.2. Enjeux technologiques et sociétaux 21

100

_ L v Cambridge/Manchester
£ gol % Literature
g
5 ol A
L-‘% 60} X XX 1
E

40k i
‘E 0 e >
o
5}
= 201 % 1
€ L v
O
E of & X :

280 320 360 400 440 480 520 560 600 640 &8O
Wavelength (nm)

FIGURE 1.15 - . (a) Systéme de couleur RBG : la synthése additive
des couleurs primaires rouge vert et bleu permettent de reproduire
I’ensemble du spectre visible et notamment la lumiére blanche. (b)
Efficacité quantique interne (IQE) mesurée par photo-luminescence
en fonction de la longueur d’onde pour des nitrures d’élément III,
d’aprés [Humphreys 2008|.

GaP qui luminesce naturellement dans le vert mais dont la structure ZB rend le gap
indirect et le rendement mauvais. La structure WZ serait susceptible d’étre a gap
direct mais n’est pas stable thermodynamiquement.

1.2.2 Intérét des nano-structures

La structure électronique des cristaux semi-conducteurs est quantifiée, elle fait
apparaitre des niveaux d’énergie discrets. Dans les matériaux massifs, ’écart entre
ces niveaux est trés faible mais si I’on réduit le nombre d’atomes en diminuant la
taille du cristal, la séparation entre les niveaux électroniques devient plus grande et
il est possible de les distinguer. En utilisant une excitation dont I’énergie est compa-
rable a la séparation énergétique entre niveaux quantiques (un photon par exemple),
nous sommes capables de faire transiter le systéme d’un niveau & un autre ou de
placer des pseudo-particules comme les excitons dans un état voulu. Les dimensions
et la taille des cristaux [Kan 2003] mais aussi leur composition [Bailey 2003] modi-
fient la structure électronique des matériaux.

Autre effet fondamental, les cristaux de trés petite taille confinent les porteurs de
charge dans I'espace. Cette propriété est intéressante car la localisation des charges
engendre une localisation des pseudo-particules générées a partir de ces charges
(paires électron-trou par exemple) dont on souhaite controler le comportement. Pre-
nons le cas du GaN, nous avons vu que le rayon de Bohr des excitons formés & partir
de trous lourds est de l'ordre de quelques nanomeétres. Si 'on crée un cristal dont
les dimensions caractéristiques sont du méme ordre de grandeur, comme une boite
quantique GaN entourée d’un matériau barriere AIN (matériau de potentiel plus
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grand), on créé un puits de potentiel qui localise I'exciton dans la boite. L’exciton
ne peut pas rejoindre la surface ou les dislocations qui sont autant de centres de
recombinaisons non-radiatives, il est confiné et ne peut se recombiner qu’a travers la
création d’un photon. Le matériau est ainsi plus efficace pour émettre de la lumiére.

11 est possible de réaliser des nano-structures dont une ou plusieurs directions de
I'espace sont de taille nanométrique : on parle de puit quantique (QWs) pour une
structure 1D, de nanofils (NWs) pour une strucure 2D et de boites quantiques (QDs)
pour une structure 3D. De nombreuses études portent sur ces dispositifs depuis les
vingt derniéres années.

1.2.3 Application pour les STIC

Outre les applications vouées a I’éclairage, les nano-structures de semi-conducteurs
ont de nombreuses applications dans les Sciences des Technologies de I'Information
et de la Communication (STIC) : opto-électronique, nano-électronique, spintronique
et informatique quantique sont autant de champs d’applications possibles.

Les puits quantiques trouvent des applications dans les LEDs, c’est le cas de
LEDs réalisées par Nakamura composées d’empilement de puits quantiques InGaN
[Nakamura 1994|. Les hauts rendements de ces diodes indiquent que les porteurs
y sont confinés. Les QWs ont également permis la réalisation de diodes laser dans
les ITI-V [Kondow 1996, Hooper 2004]. Le confinement dans les QWs est également
responsable de la génération de gaz bidimensionnels d’électrons qui a permis la réa-
lisation de transistors & électrons de haute mobilité trouvant des applications dans
I’électronique micro-onde [Zhang 2000|. Le confinement dans les puits quantiques
autorise également des temps de recombinaison trés courts |lizuka 2000| et permet
la réalisation de dispositifs de détection ultra-rapides [Hofstetter 2006].

Au sein des boites quantiques, les porteurs sont confinés dans les trois direc-
tions de 'espace et occupent des niveaux d’énergie discret d’énergie et de charges
[Alivisatos 1996]. De plus, la maitrise de la synthése de ces nano-objets permet la
réalisation de QDs exemptes de défauts [Eaglesham 1990, Daudin 1997b| qui auto-
risent un confinement jusqu’a température ambiante [Huffaker 1998]. L’utilisation de
QDs permet la réalisation de LEDs [Andreev 2005] mais ouvre également la porte a
des propriétés de transport inédites comme le blocage de Coulomb qui permet la réa-
lisation de transistors a 1 électron [Klein 1997| ou de mémoires rapides non volatiles
[Welser 1997]. Les QDs sont également susceptibles d’étre une brique élémentaire
de l'informatique quantique via la manipulation du spin d’électrons confinés dans
plusieurs BQs [Koppens 2005, Petta 2005|. Enfin, les BQs trouvent également des
applications en biologie. Associée & des molécules capables de se fixer sur des cibles
biologiques, la fluorescence des QDs est utilisée pour la détection d’anticorps voire
de cancers [Dubertret 2002, Wu 2003].
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Les nanofils connaissent un intérét croissant depuis une dizaine d’années. Ces
structures possédent de trés bonnes qualités cristallines et permettent de contourner
la présence de défauts dans les couches épaisses. La géométrie filaire est également
mise & profit pour diriger ’émission des LEDs en guidant le champ électromagné-
tique dans la direction des fils [Kikuchi 2004]. S’ils constituent un élément de base
du transport des charges en nano-électronique [Duan 2001|, les NWs offrent éga-
lement de nombreuses applications en opto-électronique : photo-détecteurs, guides
d’ondes, cellules photo-voltaiques etc |[Yan 2009|. Des études ont également montré
une exaltation de I’émission stimulée dans des nano-disques insérés dans les nanofils
[Gérard 1998|. Un autre bel exemple est la réalisation de dispositifs émetteurs de
photons uniques [Tribu 2008, Claudon 2010).
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1.3 Moyens technologiques et méthodes physiques

1.3.1 Les techniques d’élaboration

Les cristaux III-N ne sont pas présents dans la nature, ils se préparent de diffé-
rentes fagons. La réalisation de couches cristallines de bonne qualité est faite avec
des méthodes de croissance épitaxiales. L’épitaxie consiste a déposer un matériau sur
un monocristal de sorte qu’il adopte le méme alignement atomique. Principalement
deux techniques sont aujourd’hui utilisées pour la croissance des nitrures : le dépot
chimique en phase vapeur (MOCVD ou MOVPE) et I’épitaxie par jet moléculaire
(MBE). Les matériaux que nous étudions dans ce manuscrit ont été réalisé par MBE.

La MOCVD/MOVPE consite a évaporer des précurseurs chimiques et a les dé-
poser sur un substrat par condensation a pression ambiante. L’ammoniac (N H3) est
en général utilisé pour fournir les atomes azote et des composés métaux-organiques
triméthyles ou triéthyles pour fournir les éléments V (TMG :Ga, TMI :In TEG :Ga
etc). Cette technique est la plus répandue dans l'industrie des semi-conducteurs.

La MBE est une technique principalement utilisée en recherche et développe-
ment, elle permet la synthése de matériaux d’'une grande qualité cristalline et de
fagon trés controlé. Cette technique s’opére sous ultra-vide en utilisant des cellules
& effusion de métal ultra-pur qui envoient des atomes balistiques sur le substrat.
L’apport en azote est effectué via une vapeur d’ammoniac ou via la dissociation de
Ny en N avec une source radio-fréquence (plasma azote), on parle de MBE assistée
par plasma (PA-MBE).

Les processus de croissance sont trés complexes, ils dépendent fortement des pa-
ramétres thermodynamiques comme la température, la pression mais également de
paramétres dynamiques comme les flux des matiéres en jeu. Les mécanismes d’ad-
sorption, de désorption et de diffusion en surface sont au coeur des processus qui
gouvernent la formation des cristaux.

Les échantillons de nitrures que nous étudions ici ont été synthétisés pour la
plupart au sein de I’équipe de Bruno Daudin au CEA/INAC/SP2M. Les nanofils
GaN par K. Hestroffer [Hestroffer 2012b|, les empilements de boites GaN/AIN par
V. Fellmann [Fellmann 2012] et les nanofils InGaN par G. tourbot [Tourbot 2012].
Nous rappelons avant chaque étude les principaux paramétres de croissance des
échantillons ; pour plus de détails le lecteur est invité a consulter les théses écrites
par les auteurs nommeés ci-dessus.

1.3.2 Meéthodes de caractérisation

Un large éventail de techniques est utilisé aujourd’hui pour caractériser la struc-
ture ou les propriétés physiques des nano-structures semi-conductrices. Certaines
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FIGURE 1.16 — Mécanismes rencontrés lors de la nucléation
et de la croissance d’un cristal a la surface s’un substrat.

techniques sont maintenant routiniéres dans les laboratoires, des appareils commer-
ciaux sont disponibles sur le marché. Il existe des consortia de moyens technologiques
mis en commun comme le CMTC (Grenoble-INP) qui permettent un accés aisé a
ces outils.

Une fois les cristaux préparés, les premiéres investigations se font en général
via : la microscopie électronique a balayage (SEM) et la microscopie électronique
a balayage (SEM) qui permet d’obtenir des informations sur la morphologie des
échantillons ; la diffraction des rayons X (XRD) qui permet de connaitre la structure
cristallographique et 'état de déformation ; la photo-luminescence (PL) qui permet
de connaitre les propriétés optiques des échantillons. L’utilisation de ces techniques
reste indispensable et préliminaire & toute étude plus poussée que 'on envisagera
avec des instruments a ’état de 'art et adaptés a une problématique spécifique.

Les techniques que nous venons de citer sont la base de méthodes plus com-
plexes & mettre en oeuvre mais qui donnent accés & des informations plus précises :
le TEM offre la possibilité de cartographier les paramétres de maille avec une tech-
nique d’analyse géométrique de phase (GPA-STEM) ; la XRD peut étre réalisée en
incidence rasante (GI-XRD) pour exalter le signal de nano-structures en surface
mais peut également étre couplée a des balayages en énergie du faisceau incident en
utilisant un rayonnement synchrotron, on parle alors de diffraction résonante (RXS,
DAFS); la PL peut étre résolue en temps (TRPL), etc.

Une revue des techniques utilisées pour la caractérisation des hétéro-structures
semi-conductrices et des nano-structures a été édidée par C. Lamberti, ce livre offre
un panorama trés complet des méthodes les plus efficaces [Lamberti 2013]. Parmis
ces méthodes, celles utilisant le rayonnement X synchrotron constituent une part
importante, la diffusion des rayons X reste aujourd’hui encore un outil puissant
pour I’étude structurale des matériaux organiques ou inorganiques, notamment les
matériaux nano-structurés et les hétéro-structures.
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Le rayonnement synchrotron Le rayonnement synchrotron est produit lors-
qu’une charge se déplace a une vitesse proche de celle de la lumiére et suit une
trajectoire courbe. Pour I'anecdote, on retrouve ce rayonnement dans la nébuleuse
du crabe au sein de laquelle une étoile & neutrons produit un fort champ magnétique
qui courbe la trajectoire d’électrons relativistes émettant ainsi des rayons X (voir
image 1.17 (a)).

FIGURE 1.17 — (a) Image prise par le télescope spatial a rayon

X Chandra du rayonnement synchrotron émis par la nébuleuse du
Crabe dans la constellation du Taureau. (b) Photographie colorisée
du premier générateur de rayonnement synchrotron construit en
1946 par la General Electric Company [Elder 1947].

La production de rayonnement synchrotron a été rendue possible suite au déve-
loppement des accélérateurs de particules. En accélérant des électrons & des vitesses
relativistes et en courbant leurs trajectoires, on génére des rayons X. Le premier
accélérateur dédié a la production de ce type de rayonnement électromagnétique
remonte a 1947, la photographie 1.17 b) montre cet instrument, une fleche indique
le rayonnement X produit.

Les synchrotrons modernes comme par exemple 'ESRF & Grenoble ou SOLEIL
a Saint Aubin se composent des éléments suivants (voir figure 1.18) : un injecteur
qui accélére les électrons et un anneau de stockage qui comporte des parties linéaires
destinées & maintenir ’énergie des électrons et des éléments magnétiques destinés a
courber la trajectoire des électrons. Il existe deux types d’éléments de déviation :
les aimants de déviation qui générent un champ magnétique intense et constant
et les éléments d’insertion (onduleurs et wrigglers) qui sont composées d’une suite
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d’aimants et générent un champ magnétique alternatif imposant une trajectoire os-
cillatoire aux électrons.

aimant de déviation

cavités
accélératrices

FIGURE 1.18 — Schéma de principe du synchrotron. Des électrons
sont accélérés puis injectés dans un anneau de stockage composé de
cavités accélératrices et d’aimants de déviation ou éléments d’inser-
tion permettant de courber la trajectoire des e~ afin de produire
des rayons X. On retrouve aprés chaque aimant de courbure ou
élément d’insertion une cabane optique dédiée a la mise en forme
du faisceau, une cabane expérimentale dans laquelle est disposé le
matériau & étudier et une cabane de contrdle qui permet de faire
varier les paramétres de ’expérience. Image tirée de EPSIM 3D /JF
Santarelli, Synchrotron Soleil.

La figure 1.19 illustre le gain apporté par les sources synchrotrons en comparai-
son aux tubes & rayons X : un flux de photons 10'Y fois supérieur. Les synchrotrons
constituent ainsi un outils majeur pour ’étude de la matiére. Depuis plus de trente
ans, le nombre de publications associées a 1'utilisation de ce rayonnement est expo-
nentiellement croissant et on compte environ quarante installations dédiées a celui-ci
a travers le monde (source : CXRO).
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FiGure 1.19 — Brillance spec-
trale de différentes sources de
rayons X. L’ordre de grandeur de
la brillance des tubes & rayons X
est représenté par le continuum
et les raies de fluorescence de
quelques éléments; elle est esti-
mée entre 10° et 1010 en fonction
de la tension de travail et du type
de tube (classique, anode tour-
nante). Sont indiqués également
les brillances spectrales en fonc-
tion de I’énergie pour les synchro-
tron de troisiéme génération avec
des aimants de courbure (bends),
des wrigglers ou des onduleurs
(ondulators). Source CXRO.
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1.3.3 La diffraction anomale

Les études que nous avons menées pour étudier différentes hétéro-structures
de nitrures d’éléments III sont basées sur la spectroscopie d’absorption X (XAFS,
EXAFS et XANES) et la diffraction anomale (RXS, MAD et DAFS).

Quand diffraction et spectrométrie se rencontrent La spectroscopie d’ab-
sorption X consiste & mesurer I’absorption d’un faisceau de rayon X par la matiére
et plus particulierement les structures fines qui apparaissent proche d’un seuil d’ab-
sorption d’une espéce chimique présente dans le matériau [Boscherini 2008|. On dis-
tingue plusieurs régions : une partie proche du seuil (XANES) et une partie étendue
au dela du seuil (EXAFS). Ces oscillations dépendent de I’environnement atomique
local des atomes absorbeurs. Leur analyse permet de quantifier les distances ato-
miques et la composition locale via la coordinence des atomes qui absorbent.

La diffraction anomale consiste & mesurer les variations d’intensité de la diffrac-
tion en fonction de I'énergie du faisceau de rayon X incident (MAD). Ces variations
sont fortes au voisinage d’un seuil d’absorption et font apparaitre des structures fines
semblables & celles mesurées en absorption X [Proietti 1999, Favre-Nicolin 2012]. La
spectroscopie en condition de diffraction (DAFS) est donc a la fois une technique de
diffusion et une spectroscopie. Elle procure & la fois les avantages de la XRD et ceux
de I'absorption X. Ce n’est pas ’addition simple de I’absorption et de la diffraction
mais une technique qui permet de sonder la matiére avec la résolution spatiale de la
diffraction (sites cristallographiques sélectionnées par les conditions de diffraction)
et la sensibilité chimique de l’absorption (atomes résonants sélectionnés par leurs
seuils d’absorption).

C’est un outil puissant pour 'analyse des hétéro-structures car il permet de dis-
tinguer les régions du matériau qui diffractent & des positions distinctes dans ’espace
réciproque (régions de paramétres de maille différents). A titre de comparaison, la
spectroscopie EXAFS moyenne I'ensemble des atomes de la structure et n’autorise
pas cette distinction. Comme les autres méthodes basées sur les rayons X, MAD
et DAFS sont des méthodes non destructives. Elles permettent de moyenner l'in-
formation sur un trés grand nombre d’objets nano-métriques afin d’en extraire une
tendance générale ou d’analyser des objets uniques si 'on utilise un micro-faisceau.

L’intérét de cette technique est donc grand mais son incubation reste lente au
regard du développement des techniques comme la XRD ou 'EXAFS. Les deux
communauté de chercheurs "cristallographes" et "spectroscopistes" sont trés poin-
tues mais évoluent en paralléle et se rencontrent peu, mis a part dans le domaine
de la diffraction résonante qui regroupe une centaine de spécialistes dans le monde
(REXS2011). Le principal frein au développement de la technique réside cependant
dans l'exigence matérielle qu'impose ce type d’expérience : il est en effet difficile
techniquement de collecter des données de bonne qualité. Un faisceau intense est
nécessaire et doit étre associé a un diffractométre d’une grande précision et un sys-
téme optique d’une trés grande stabilité. En général, les lignes de lumiére au sein
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des synchrotrons disposent de I'un ou de 'autre suivant qu’elles sont dédiées & des
mesures de diffraction ou & des mesures d’absorption. Les lignes de lumiére alliant
ces deux outils sont rares, c’est le cas de BM02/D2AM sur U'installation européenne
de rayonnement synchrotron (ESRF) et nous avons eu la chance d’y accéder.

1.3.4 BMO02/D2AM, un apparatus expérimental unique
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FIGURE 1.20 — Vue d’ensemble de la ligne de lumiére BM02/D2AM a I'ESRF. (a)
cabane optique dédiée a la mise en forme du faisceau de rayon X; (b) cabane ex-
périmentale dédiée a la mesure. Les distances indiquées se référent & 'aimant de

déviation, source des rayons X.

BMO02/D2AM est une ligne de lumiére du CRG frangais dédiée aux analyses
structurales utilisant la Diffraction et la Diffusion Anomale Multilongueurs d’onde.

La source de photon est un aimant & déviation de 0.8 T congue pour délivrer un
rayonnement X dans une gamme allant de 5 & 25 keV, soit des longueurs d’onde de
0.5a25 A.

La mise en forme du faisceau est assurée par plusieurs jeux de fentes, deux
miroirs et un double monochromateur agencés selon le plan présenté sur la figure
1.20. Cette configuration permet de changer 1’énergie des photons sur une gamme
de 1 keV avec une résolution de l'ordre de AE/E = 10~% et en gardant un point de

focalisation fixe.
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FIGURE 1.21 — Les expériences de diffrac-
tion sont réalisées avec un diffractomeétre
Huber© en géométrie d’Euler. Les échan-
tillons sont orientés avec 4 cercles n, u, x et
¢, le systéme de détection dispose de deux
cercles 0 et v. L’ensemble est controlé avec
le paquet logiciel SPEC® et des scriptes
dédiés en environnement Unix.

Eléments optiques En sortie de 'aimant de déviation qui délivre un faisceau
polychromatique, un premier systéme de fentes (SLIT 1 fig. 1.20) permet de régler
la divergence horizontale et verticale du faisceau incident.

Le monochromateur (MONO fig. 1.20) est constitué de deux cristaux de Si et
permet de sélectionner une longueur d’onde. Le premier cristal Si(111) permet une
résolution en énergie, il filtre une grande partie du faisceau incident et est refroidi par
une circulation d’eau. Le second cristal assure un deuxiéme filtrage et la focalisation
sagitale du faisceau. Pour cela il est courbé mécaniquement et taillé de maniére a
éviter la courbure anticlastique (ailettes dans la masse perpendiculaire a la direction
de courbure). La résolution en bout de ligne est de 'ordre de 1 eV

Les miroirs (MIR 1 et MIR 2 fig. 1.20) fonctionnent en réflexion totale et per-
mettent également un filtrage énergétique via I’absorption des harmoniques supé-
rieures. Les deux miroirs sont fabriqués a partir d’'un monocristal de silicium recou-
vert d’une couche de 40 nm de platine dont la rugosité est inférieure a 5 A RMS. Le
premier miroir sert & collimater le faisceau polychromatique avant le monochroma-
teur et le deuxiéme focalise le faisceau X monochromatique dans le plan vertical.

Le faisceau est maintenu sous ultra-vide jusqu’a la cabane expérimentale ou un
deuxiéme systéme de fentes permet de nettoyer et mettre en forme le faisceau mo-
nochromatique.

Diffractométre Le diffractométre (I\/Iicrocontrole©) permet l'orientation de ’échan-
tillon par rapport au faisceau de rayon X de maniére & fixer les conditions de diffrac-
tion. Il permet d’orienter la polarisation rectiligne du faisceau (paralléle & 1'orbite
des électrons dans I'anneau de stockage) et également de travailler en incidence ra-
sante. Sa géométrie est de type Euler. Il est composé de trois cercles motorisés pour
Péchantillon (x, ¢,7n), un pour I'angle d’incidence (u) et deux cercles supplémen-
taires pour la détection (v, ). La précision des moteurs est inférieure a 2 prad. La
figure 1.21 illustre ces mouvements. Le faisceau est focalisé au centre de la sphére
de confusion du diffractomeétre qui est de 'ordre de 50 pwm de rayon.
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Détection La détection est assurée par un détecteur linéaire a gaz Vantec©. Les
1500 canaux de détection répartis sur 4 cm. La mesure de la fluorescence d’une
feuille de Titane de 4 pum d’épaisseur avec une photodiode Canberra®© est réalisée en
amont de I’échantillon et permet de normaliser la mesure & l'intensité du faisceau
incident.

Un jeu de fente est disposé avec le détecteur de maniére & ajuster la résolution
souhaitée dans ’espace réciproque. Des atténuateurs sont placés dans le faisceau
direct afin de travailler dans une gamme d’intensités pour lesquelles la réponse du
détecteur est linéaire (pour ne pas saturer le détecteur au voisinage des pics de
diffraction les plus intenses). Ces atténuateurs sont des feuilles d’aluminium de dif-
férentes épaisseurs dont I'absorption est calibrée dans le faisceau direct.
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FIGURE 1.22 — Photographie du diffractométre Microcontrole© avec au
centre la sphére de béryllium a l'intérieur de laquelle est placé ’échan-

tillon.

Jouvence de la ligne La ligne de lumiére BM02 a fait I'objet d’un renouvel-
lement de ces équipements au cours de la période 2012-2013. Un diffractométre 6
cercles a géométrie Kk (Newport© cf photo 1.23) est maintenant installé. Les miroirs
et le monochromateur ont également été remplacés début 2013. Le nouveau mo-
nochromateur est dédié a la spectroscopie. Cette configuration est identique & la
précédente mais permet une stabilité mécanique bien supérieure et participe a la
diminution du bruit dans les mesures.

L’intégration d’'un détecteur 2D imXpad© & pixels hybrides développé en colla-
boration avec BM02, SOLEIL et le Centre de Physique des Particules de Marseille
(CPPM-IN2P3/CNRS) vient également enrichir les possibilités de détection. Il de-
vrait étre possible de réaliser des cartographies anomales haute résolution de I'espace
réciproque en un temps record.
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FIGURE 1.23 — Photographie du nouveau diffractométre
Newport© et du nouveau monochromateur avec le second

cristal a focalisation sagitale au premier plan.






CHAPITRE 2
Interaction du rayonnement X
avec la matiére

Nous présentons la théorie de l’interaction des rayons X avec la matiere. Nous
commencons par décrire les états électroniques de ’atome pour décrire les proces-
sus physiques élémentaires en jeu lors de l'absorption ou de la diffusion élastique
d’un photon. Nous développons [’expression des facteurs de diffusion atomique et
introduisons les approrimations qui permettent de les calculer. Le formalisme de la
diffusion multiple est introduit dans le but d’analyser les spectres d’absorption X. Le
formalisme de la diffraction anomale multi-longueurs d’onde et celui de la spectro-
scopie en condition de diffraction est explicité dans le but d’analyser les spectres de
diffraction anomale.
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2.1 L’atome et ses électrons

2.1.1 De notre conception de la matiére

On doit & Maurice de Broglie les premiéres observations de seuils d’absorption X
[de Broglie 1913c¢, de Broglie 1913b]. Il anticipe dés 1913 la faisabilité de "spectres
d’absorption dont l'importance parait considérable” [de Broglie 1913a]. Fort des der-
niéres découvertes de Bragg et Laue sur la diffraction X [Bragg 1912b], il réalise le
montage suivant [de Broglie 1913d] : un faisceau X éclaire un mono-cristal de mica
placé sur un cylindre de barométre enregistreur tournant avec une vitesse angulaire
de 2°/h. Au départ paralléle a la face considérée du cristal, le faisceau X est réfléchi
et vient balayer une plaque photographique & mesure que 'angle d’incidence varie
avec la rotation du cylindre. Le cristal joue alors le role d’analyseur : il sélectionne
les énergies du faisceau incident qui respectent les conditions de Bragg. Les énergies
sont séparées et inscrites de fagon continue sur la plaque photographique. Il obtient
ainsi un spectre du Tungsténe -anticathode du tube & rayon X- faisant apparaitre
des bandes, des lignes étroites et marquées, d’autres diffuses, etc. Bragg et Siegbahn
remarquent alors que deux des bandes correspondent & la fluorescence de 'argent
puis du brome contenus dans le bromure d’argent de I’émulsion photographique
[de Broglie 1914] L.
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FIGURE 2.1 — Un des premiers spectres d’émission X mesuré par Maurice de Broglie
au début du siécle dernier. Tiré de [de Broglie 1914].

La méme année 1913, Niels Bohr propose un modéle d’atome d’H constitué
d’un noyau massif chargé positivement autour duquel se déplace un électron chargé

1. "Je dois & MM. Bragg et Siegbahn la remarque que les deur bandes intenses que j’ai dé-
crites comme se présentant dans tous les spectres du coté des courtes longueurs d’onde, pourraient
étre dues a une réduction particuliérement vigoureuse du bromure d’argent de ’émulsion, dans les
domaines spectraux auzquels appartiennent les rayons capables d’exciter la fluorescence du bro-
mure d’argent ; la bande a plus courte longueur d’onde correspondrait a l’argent, ’autre au brome.”
M. De Broglie [de Broglie 1914].
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négativement. A la méme période, Louis de Broglie débutait ses travaux scientifiques
avec son frére Maurice de Broglie sur la spectroscopie d’absorption X. Il formulera
dés lors ses idées sur les propriétés ondulatoires des électrons. Notre conception de
la matiére sera profondément modifiée par sa thése en 1924 qui propose pour la
premiére fois une dualité entre onde et corpuscule. Il applique alors la relation de
Planck-Einstein quantifiant la lumiére (énergie du photon E = hv) a la matiére (A =
h/p) : les atomes sont décrits par des ondes. L’année suivante, Erwin Schrédinger
découvre une équation différentielle qui permet de décrire précisément 1’évolution
dans le temps d’une particule : la mécanique quantique est née. L’expérience de
diffraction de Davisson-Germer viendra confirmer en 1927 I’hypothése de L. De
Broglie : les particules se comportent réellement comme des ondes (des électrons
lents sont diffractés comme des rayons X par un crystal de nickel). Ces travaux
seront récompensés par le prix Nobel de physique de 1929 décerné a L. De Broglie.

Aujourd’hui, U'interprétation de Copenhague de la mécanique quantique fait au-
torité dans la physique moderne et nous décrivons la matiére a 1’échelle atomique
dans ce paradigme. Nous allons rappeler la formulation des processus d’absorption
et de diffusion des rayons X dans le cadre de cette théorie.

2.1.2 Les orbitales atomiques

Les atomes sont composés de neutrons et de protons constituant le noyau ato-
mique et d’électrons en méme nombre que les protons. Dans le modéle quantique de
I’atome, les électrons sont décrits comme des fonctions d’onde et occupent de ma-
niére probabiliste certaines régions de ’espace autour du noyau. Le module au carré
de la fonction d’onde d’une orbitale atomique représente la densité de probabilité
de présence d’un électron autour du noyau de ’atome.

Les fonctions d’ondes électroniques Wy, j 1, (2, Y, 2) = Wy 1, s(1, O, @) sont dé-
terminées par l’équation de Schrodinger Hvy = FEt. Elles décrivent 1'état d’un
électron et sont fonction de quatre paramétres discrets : les nombres quantiques
n,l,my,s.

— n est le nombre quantique principal, il quantifie I’énergie.

— [ est le nombre quantique secondaire ou azimutal, il détermine la géométrie

de l'orbitale.

— my est le nombre quantique tertiaire ou magnétique, il détermine ’orientation

spatiale de l'orbitale.

— s est le nombre quantique de spin, il quantifie le moment cinétique intrinséque

de I'électron.
Un théoréme fondamental de la mécanique quantique interdit aux fermions (parti-
cules de spin demi entier) d’occuper le méme état, c’est le principe d’exclusion de
Pauli. Les électrons sont des fermions, deux électrons du méme atome ne peuvent
pas avoir le méme quadruplet de nombres quantiques. Ils occupent alors chacun un
état différent dont I’énergie est quantifiée 2.

2. Les photons eux sont des bosons (s = 1) et ils ne satisfont pas le principe d’exclusion de
Pauli. Au contraire, ils satisfont & la statistique de Bose-Einstein. Ce comportement est a 1’origine
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Dans le cas simple de l'atome isolé, la géométrie est sphérique (anisotrope) et
le probléme est donc invariant par rotation. On peut alors décomposer la fonction
d’onde en deux parties distinctes Wy, 1, s = Ry (7)), (0, ) ol 7y, ; est la fonction
d’onde radiale et € ,,,, (6, ) la fonction d’onde angulaire.

La partie angulaire est solution de l’équation de Schrodinger radiale et s’ex-

prime dans la base orthonormale des harmoniques sphériques normalisées comme :

+oo  +l
m m I—|my|)! plm im
o, (0,0) = 5 > a1 Y™ (0, ) avec Y™ (8, ) = |/ ZEL Tl plml(cosp) i

=0 m;=

ou la fonction Pl|ml est construite & partir des polynémes de Legendre.

y \\ZT ' y
».

FIGURE 2.2 — Représentation graphique du module fonction d’onde angulaire Ylml
de quelques orbitales atomiques.

Les nombres quantiques principal n et secondaires | définissent un état appelé
sous-couche électronique. Il est d’usage de noter la valeur de [ avec une lettre spdf... 2,
on parle alors d’orbitale 1s si n = 1 et [ = 0, d’orbitale 3d si n = 3 et | =
2. La configuration électronique de tous les atomes est ainsi connue, par exemple
1522522p3 pour I'azote qui comporte 7 électrons ou 15%22522p83s23p53d104524p' ou
[A7]3d'%4524p" pour le gallium qui en comporte 31.

2.1.3 Absorption et diffusion des rayons X

Les rayons X sont des rayonnements électromagnétiques dont la longueur d’onde
A est comprise entre 0.05 et 10 A soit une énergie de 1 & 250 keV. Un faisceau X est
un ensemble de photons (grain de lumiére ou quantum d’énergie électromagnétique)

dont I’énergie est :
h 12398, 42
E=hv="5 Elev]= 220

. A (2.1)

de Veffet laser.
3. s pour simple,p pour principal,d pour diffuse, f pour fundamental...
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En général, un faisceau de rayon X est atténué par la matiére. Les photons qui ne
sont pas transmis sont absorbés ou diffusés par la matiére. On distingue les rayons X
de grandes longueurs d’onde dit "rayons X mous" fortement absorbés par les espéces
atomiques les plus courantes (CNO), des rayons de plus courtes longueurs d’ondes
dit "rayons X dur" qui traversent plus facilement la matiére.

L’Absorption Les rayons X peuvent étre absorbés par les atomes : c’est 'effet
photoélectrique. Pour que ce processus soit possible, un électron atomique doit tran-
siter vers un état libre de plus haute énergie. Un électron ne peut pas transiter vers
un état déja occupé (principe d’exclusion de Pauli). Au sein de l'atome, tous les
états énergétiques de plus basse énergie sont occupés, des électrons de coeur aux
électrons de valence qui participent des liaisons. Le processus d’absorption d’un
photon X n’est donc probable qu’a partir d’une énergie donnée Fj, correspondant
a la différence entre ’énergie des premiers états non-occupés accessibles et celle de
I’électron de coeur. On parle alors de seuil d’ionisation ou d’absorption. Ils corres-
pondent & la transition d’'un électron d’un niveau de coeur vers un état inoccupé
au dessus du niveau de Fermi (dans la bande de conduction pour un cristal semi-
conducteur). Nous devons & K. Siegbahn, prix Nobel de physique en 1924 pour ses
recherches dans le domaine de la spectroscopie des rayons X, la notation K, L, M...
des différents seuils d’absorption correspondant respectivement & des transitions de-
puis un électron de coeur dans I'état n = 1,2, 3... [Siegbahn 1924]. Ces énergies sont
typiques des éléments chimiques présents dans le matériau. Par exemple, le seuil K
du Gallium & Eg = 10367 eV correspond & l'ionisation d’un niveau 1s vers la bande
de conduction dans le cas du GaN.

Lors du processus d’absorption, I’énergie du photon incident hw; est intégrale-
ment transmise & un électron de coeur de ’atome E; qui est expulsé de ’atome avec
une énergie cinétique hw; — F;. Aprés absorption, ’atome se trouve dans un état
excité. Il peut retrouver son état initial en re-émettant deux types de rayonnement
secondaires : des électrons (effet Auger) et des photons X de fluorescence dont les
longueurs d’onde sont caractéristiques de ’atome.

La diffusion Les photons X qui ne sont pas transmis peuvent également subir des
transformations plus complexes :

Ils peuvent demeurer des photons mais étre déviés de leur trajectoire, on parle
alors de diffusion. Si le photon ne perd pas d’énergie pendant le processus de diffu-
sion, on parle de diffusion sans changement de longueur d’onde ou diffusion élastique.
Le photon X peut également céder de I’énergie & ’atome pendant le processus et
étre diffusé avec une longueur d’onde plus grande, on parle alors de diffusion avec
changement de longueur d’onde ou diffusion inélastique.

Lorsque 'énergie du photon X est loin d’une région d’absorption (fw; >> Ey),
les processus les plus probables font intervenir I’absorption et I’émission simultanée
d’un photon, on parle alors de diffusion élastique cohérente (diffusion Thomson).
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Si le photon X céde de I’énergie a ’atome, la longueur d’onde du photon diffusé
est légérement plus grande que celle du photon X incident, c¢’est un processus de
diffusion inélastique incohérente (diffusion Thomson).

Lorsque 'énergie du photon X est proche de I'énergie d’ionisation (fiw; ~ Ey), le
processus de diffusion est plus complexe et fait intervenir deux intéractions : un pro-
cessus d’absorption qui place le systéme atome + photon dans un état excité appelé
photoélectron puis la ré-émission d’'un photon, c’est la diffusion élastique anomale.
Dans la matiére condensée, ce photo-électron dont la durée de vie est trés courte
peut étre rétrodiffusé par les atomes voisins de 'atome absorbeur. D’une certaine
maniére, il "sonde" I'environnement local de I'absorbeur. Ce phénoméne est ainsi
particuliérement sensible & la structure atomique locale dans le matériau.

De nombreuses spectroscopies basées sur 1’étude de ces processus se sont déve-
loppées et sont une source d’information importante sur la structure et la nature
du matériau sondé []. Suivant I’énergie du photon incident, les spectroscopies ont
des sensibilités différentes. La spectroscopie d’absorption proche du seuil (XANES
ou NEXAFS) est sensible a la symétrie locale, a I'environnement géométrique et
électronique de I’absorbeur. Les structures fines d’absorption dans la partie étendue
apres seuil (EXAFS) sont sensibles aux distances atomiques avec une trés grande
précision. En condition de diffraction, la méme distinction est faite entre le DANES
et le DAFS. Si la sensibilité est la méme qu’en spectroscopie d’absorption, I'inté-
rét de ces techniques réside dans la sensibilité spatiale offerte par les conditions de
diffraction. Cette résolution spatiale permet de distinguer et de ne sonder qu’une
région particuliére de I’échantillon, iso-contrainte ou de méme parameétre de maille
dans le cas d’un cristal, nous y reviendrons.

2.2 Processus d’interaction d’un électron atomique avec
un rayonnement X

2.2.1 Hamiltonien d’interaction et probabilité de transition

Nous venons de le voir précédemment, un électron atomique peut étre décrit
dans son état initial par une fonction d’onde |¥; >= |n,l, m;, s >. Le rayonnement
X est un rayonnement électromagnétique quantifié dont les quanta sont des photons.
Les photons ont & la fois une nature ondulatoire et corpusculaire, ils sont décrits
par un vecteur d’onde k, une impulsion p = hk associée & 1’énergie £ = hw et un
état de polarisation &),. Le champ électromagnétique transverse est caractérisé par
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le potentiel vecteur A(r,t) dans un certain volume V a la position r :

h - i(kr—wt T ox —i(kr—wt
Z m |:ak7ueuel( r W)+ak,p,€;u' e Z( r w):| (22)

i(kr—w =% —i(kr—w
Z \/25 v akﬂsue rowt) _ akweu eilker t)} (2.3)

kr—w —»* et kr—w
Z \/ 250‘/ ak,#k NeEj e’ u t— ak kAne ( t)} (2.4)

ol ak ,|nk, p >= /n|(n — 1)k, > et aLu|nk,,u >=+/n+ 1|(n + 1)k, u > sont les

opérateurs annihilation et création de photon. Dans la jauge de Coulomb, V.A = 0,

A = A | est perpendiculaire au vecteur d’onde k. La polarisation est transverse, on
peut définir un triedre direct (£7,&5,k) ou p = 1,2 correspondent a deux directions
de polarisation perpendiculaires.

Le systéme que nous étudions est formé par un ensemble de particules chargées «,
de charges ¢, et de masses m,, interagissant avec le champ électromagnétique défini
par A(ry,t). Soit r, et py, la position et 'impulsion de la particule . En négligeant
les corrections relativistes [Joly 2012], hamiltonien qui décrit la dynamique de ce
systéme s’écrit, en jauge de Coulomb [Cohen-Tannoud;ji 1996] :

1 Jala
H=Y" 2. [P~ GaA(ra, o2 -3 oy SaB(Fast) + Voou + H  (25)

Le premier terme représente 1’énergie cinétique des particules, puisque la vitesse 1,
de la particule a vaut

1 oH 1
e Hl = g = g o~ GalA(ra, D) (2:6)

Iy =
Le second terme de 2.5 représente l'intéraction entre les moments magnétiques de
spin des particules (S, est le spin de la particule « et g, son facteur gyromagnétique
de Landé) avec le champ magnétique B du rayonnement évalué aux points o se
trouvent les particules. Le troisiéme terme est ’énergie de Coulomb du systéme de
particules, somme des énergies d’intéraction coulombienne entre paires de particules

a, ) et des énergies coulombiennes propres €% , de chaque particule «
g Coul

o qdaqp
VCoul — ;; 87T€0 ’I‘ — I'IB‘ + ZECoul (27>

Enfin le dernier terme Hp est 'énergie des champs transverses (électrique E | et
magnétique B) qui s’exprime également simplement en fonction des opérateurs d’an-
nihilation et de création d’un photon

1 (2.8)

€0
Hr= [[BL0P + Bwla's = halayal,, + ;

k,p
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En négligeant l'interaction entre les moments magnétiques de spin des parti-
cules avec le champ électromagnétique [Blume 1985, Séve 1997]4, ’hamiltonien du
systéme atome + champ électromagnétique s’écrit :

1
H = Z m [P — QQA(ra)]Q +daVoou(ta) + hw (a;r{“uak# * 1/2> 29

Il est alors utile d’introduire un développement vis-a-vis de l'interaction avec
le champ transverse. Ce développement consiste & décomposer ’hamiltonien H en
regroupant d’un coété les termes qui dépendent des seules variables dynamiques des
particules Hy ou du champ transverse Hpr et de 'autre les termes qui contiennent
a la fois des opérateurs de particules et des opérateurs de champ transverse Hj,;.
De cette maniére, H;,; représente 'interaction entre particules et champ transverse,
dont le couplage est effectué a travers les charges ¢,.

2
H— Z L + ¢ Veou(ra) + hw (ak Lkt 1/2) —Epa.A(ra) + 2(]—;'; [A(ra)]Q
ak,u

Hatomique Hchamp HIl H12

Hy Hing

(2.10)
L’avantage de cette décomposition est de considérer comme non perturbé 1'état
du systéme de particules chargées liées par I'interaction de Coulomb (I’atome). En
I’absence d’interactions, le systéme reste lié et dans un état propre de Hp. Les
états |U; > sont des états propres de Hgiomique de telle sorte que Hy|¥;;k, u >=
(E;i 4+ hw)|¥;; k, 1 >. Leffet des interactions avec le champ transverse (branchement
de 'hamiltonien d’interaction Hj,:) est alors traité a partir des états propres de
Hy comme une perturbation dépendante du temps de I'hamiltonien non perturbé
(HO + Hchamp)-

Approche monoélectronique L’interaction d’un atome avec un photon X est un
phénomeéne fondamentalement multi-électronique. Lors d’un processus d’absorption
ou de diffusion, si un seul électron passe d’un niveau de coeur & un état intermédiaire,
toutes les autres charges réagissent via I'interaction Coulombienne. Le principal effet
est ’écrantage du potentiel Coulombien de la paire électron-trou par les électrons
appartenant a ’atome absorbeur.

Souvent, ces effets sont secondaires et peuvent étre considérés comme passifs :
si I'on considére la transition d’un électron d’un niveau de coeur g vers un état
n, leffet des autres électrons n’engendre qu’une énergie supplémentaire AE,,,;; de

4. Le rapport entre le terme d’interaction entre les moments magnétiques de spin des particules

HY, hB
et le terme linéaire d’interaction avec le champ transverse Tﬁ = Z AP/ :Z ~ ”’“A = Ik o5t de Vordre

du rapport entre I'impulsion du photon et celle de la particule. Pour des photons de faibles énergie
et un électron de coeur fortement lié, ce rapport est trés petit devant 1.
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sorte qu’a la résonance : hw; = E, — Eg + AEpu; ot Ey et E, sont des états
propres électroniques de l'atome et hw; 1’énergie du photon incident. Dans ce cas,
on peut considérer que le processus est monoélectronique et AFE,,,;1; est une simple
constante que 'on ajoutera au spectre calculé.

Cette approche n’est pas valable pour les seuils faisant intervenir des états in-
termédiaires trés localisés autour de I'absorbeur. C’est le cas pour les seuils L des
éléments de transition 3d. Par contre, lorsque le seuil d’absorption est abrupt (type
fonction Heaviside ou marche), pour la plupart des seuils K de tous les éléments et
les seuils L des éléments lourds, I’approche monoélectronique est valable.

Dans cette hypothése, 'hamiltonien du systéme peut étre considérablement sim-
plifié car il n’est plus nécessaire de considérer ’ensemble des charges de ’atome au
sein de la perturbation mais seulement 1’électron moteur de I'interaction.

2 2
_ " Po e € 2
o —_— Y—
Hn Hrs

Hy

Probabilité de transition La probabilité de transition par seconde d’un état
initial |¥;;k, > vers un état final |V k', ' > appartenant au continuum de Hy
s’écrit [Cohen-Tannoudji 1996] :

2T

Pfi = h <\I/f;k,,u|Hint|\I]i;knu> (212>
1 2
ek, ulH; Hin Wi k 6(Es — FE;
+ < g ,,u,\ mtEi—i—hw—H—i—iF/Q mt’ i Ky > ( f 1)
2
Pri = |l 6(E; — By) (2.13)

ou 6(E; — E;) est la fonction delta traduisant la conservation de I'énergie avec une
incertitude i/I" due & la durée finie I" de I'interaction. 7¢; correspond & I’amplitude

de probabilité et ’Tfi|2 a la densité de probabilité associée au processus.

2.2.2 Processus d’absorption et de diffusion

Les processus d’interaction d’un électron atomique avec un photon X sont décrits
par le hamiltonien d’interaction qui comporte deux termes Hyy et Hyz. Ces termes
peuvent étre traités comme une perturbation et développés & ’ordre 1, 2 donnant
lieu & différents processus possibles.

Absorption Le premier terme Hyy & 'ordre 1 est linéaire en A, il correspond a la
création d’un photon a travers aL L ou a l'annihilation d’un photon a travers ay .
Ce terme décrit I’émission spontanée ou ’absorption X. L’amplitude de probabilité
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A
Ye ke Y, k' W, 2 g, temps
) Lpn; 0 l'un; 2
k k k k
Yi ¥; Y; Y;
(2) Hi{V (b) HdV () H % (@ H 2

FIGURE 2.3 — Diagrammes de Feynman de quelques processus : (a) absorption d’un
photon |k, >, (b) diffusion de Thomson (absorption d’un photon |k, x> et émis-
sion simultanée d’un photon |k, 1/ >), (c) diffusion élastique résonante (absorption
d’un photon |k, i > vers un état intermédiaire a 0 photon puis émission d’un pho-
ton |k, i/ >), (d) diffusion élastique non-résonante (émission d’un photon |k’, ' >,
I'état intermédiaire contient 2 photons, absorption d’un photon |k, i >).

associée au processus d’absorption illustré par la figure 2.3 (a) s’écrit :

’T](c;l) = <VUpn0Hn|Vsk,pu>
e
T,(f?) = <Up0l—p;Adry)|Pik p>
em
) = < U5 0 —[r5.A(ry), Hol[ ¥ k, p >
e
Tj(c;-z) = ﬁ(Ei—Fhw—Ef) <\Ilf;0|rj.A(rj)|\IlZ-;k,,u>
(a) _ i€ h I
T = p aegey B BT < ey T > (2.14)

Diffusion Thomson Le deuxiéme terme Hyg & 'ordre 1 est quadratique en A, il
fait donc intervenir les termes ay ,ax ,, aL,7 u,aL u” a;f{,, O et ak,,ﬂL} e Les deux
premiéres composantes diminuent ou augmentent le nombre de photons par deux
et sortent donc du cadre de l'interaction avec un seul photon. Les deux derniers
termes, eux, correspondent & I’annihilation et & la création simultanée d’un photon,
ils décrivent donc un processus de diffusion. On parle alors de diffusion inélastique
(IXS) ou diffusion Compton (Raman IR/VIS/UV) si U, # ¥; et w; # wy et de
diffusion Thomson (Rayleigh IR/VIS/UV) si la diffusion est élastique (U = ; et
w¢ = w;). Cette derniére est illustrée par la figure 2.3 (b). L’amplitude de probabilité
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associée a la diffusion Thomson s’écrit :

0 = < W0\ Hp Wik, >
=k (A P >

T = ;iIQaﬂ/f@wav<iWﬂ2é;£;wfﬂu“_kﬂf—@v—wﬁﬂhpi>

TJ("?) = i%ﬁ/w < Uile.cme AT, > (2.15)

Diffusion résonante Si l'on développe le second membre de 7¢; a l'ordre 2 en
terme Hyq, on applique deux fois I'opérateur pj.A(r;). Cela correspond a une ab-
sorption suivie d’une émission d’un photon et donc & un processus de diffusion.
L’amplitude de probabilité associée a la diffusion résonante s’écrit :

< UK W H|Y,; 0 >< U, 0|Hp |V k, >
S limz K W Hp |V, n; Ol Hp1| Wi k,

2.16
E; + hw — B, + ik} (2.16)

I'—o0t+
n

Ce processus fait intervenir un état |¥,;0 > qui n’existe que le temps de l'interac-
tion. L’énergie complexe F,, exprime que l’état |¥,,;0 > va disparaitre avec un taux
de dés-excitation % On parle alors de photo-électron virtuel car il n’est pas 1'état
final du processus. Si ce processus est souvent négligeable, ce n’est plus du tout le
cas & la résonance lorsque F; + hw = E,,. Le dénominateur tend vers zéro et I’am-
plitude de probabilité devient trés grande : on parle de diffusion résonante. Si I’état
final de 'atome est différent de son état initial, le processus est inélastique wy # w;
et on parle de diffusion résonante inélastique (RIXS). Si ’état final de I'atome est
le méme que I'état initial, alors le processus est élastique wy = w; et on parle de

diffusion résonante élastique (REXS). Ce processus est représenté figure 2.3 (c).

L’amplitude de probabilité associée a la diffusion résonante élastique s’écrit :

(¢) . < \I/i;k/,,u’|H]1|\I/n;0 > \I/n;O|H11|\I/i;k,u>
T = lim Z T
I'—0+ TL EZ + ﬁw — En =+ Zhi
T](c? _ (3)2(@ 2 lim Z < \I/i;k/,/LIHI‘j.A(I‘j),H()”\Ifn;O > \I/n;.O’I[‘I‘j.A(I‘j),H()”\I/i;k,,u >
m’ “ih’ T—o+ ~ Ei + hw — B, +ihs
€ .o, m
) = (P CDAE + hw - En)? X
. Z < WU K, (e A(ry) [V,; 0 >< Wy 0. A(r;) | U5 ke, o>
im
r—o+ E,+hmw—FE, + ihg
e h m
79 = (=) 2B + hw — Bp)? x

m’ 2eqwV “ih
i < \Ifi|rj.€z,e_ik/'r|\11n >< W, |ry.6,eT [0 >
im
-0+ 4 E; + hw — E, +ih%

(2.17)
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Diffusion non-résonante Un dernier terme contribue au processus de diffusion :
il correspond & 1’émission suivie de ’absorption d’un photon illustré par la figure
2.3 (d) dans le cas élastique. L’amplitude de probabilité associée a la diffusion non-
résonante élastique s’écrit :

T(d) — lim Z < \Iji;k,a/‘/|Hll|\Ijn;k/nU’/>knu’ >< \Iln;k,a/‘/7ka/‘|Hfl|\Ij’i;kmu >
fi 0+ 4 Ei 4 hw — (Ey + 2hw) + ihy
@ _ _(Cyp_h_mpp gy
Tfi (m) 250wV(ih) (E; n)” X
< Ulrie®, e T, >< U, |ri.ce T[T, >
lim Y i< [ "! e ek (2.18)
r—0+ < E; — hw — B, + ih5

Dans le cas de la diffusion vers avant (Q = 0), 'amplitude de ce processus
non-résonant est supérieure de plusieurs ordres de grandeur a celle d'un processus
Compton ou Thomson.

2.2.3 Facteurs de diffusion atomique

Le nombre total de photons |k’ i/ > d’énergie F = hw' = hw diffusés par unité
de temps dt qui est mesuré par un détecteur dans l’angle solide d€’ s’exprime :

7 2
dn’ = Fi%dﬁ’ = dqY / Pyip(E)dE = dg'%mﬁp@f = E) (2.19)
0

ott F; =c¢/L? (m~2s71) est le flux incident de photons sachant que le volume L3 ne

contient qu'un seul photon, p(E’) = (L)?’% est la densité de photons dans I’état

27
final. La grandeur % = £ 277> p(Ey = E;) est la section efficace différentielle.

La relation % = r¢|f|? définit alors Uamplitude de diffusion atomique de I'onde
électromagnétique associée au photon incident ou facteur de diffusion f qui carac-

térise l'interaction (rg = : — est le rayon classique de I’électron). Le facteur de

e
Amegm
diffusion total peut s’écrire comme la somme d’un terme lié & la diffusion Thomson

et d’un terme dépendant de 1’énergie :

do L. L o2

= 3| f2(Q =K —k, &5, ) + Af(E = hw, K k, £, 610) (2.20)
Le facteur de diffusion Thomson f° est obtenu avec 'amplitude de probabilité

T](cl;). Il ne dépend pas de I’énergie du photon mais seulement du vecteur de diffusion

Q et correspond & la transformée de Fourier de la densité électronique dans I'espace

des Q.
O = — <Yl ene T, > (2.21)

o= sy / < r|U; > e iQrdy (2.22)
7
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Le terme A f est dépendant de I’énergie et correspond a la diffusion anomale, il
est la somme des facteurs de diffusion résonante et non-résonnante calculée & partir

des amplitudes de probabilité T}(c ) ot T(d).

Af = Afresonant + A.fnon—resonant = f/ + ifll (223)
1 m
Af?"esonant = _E(lh) (E + hw — F, )
< \Ij ‘I‘J ,e —ik’. r‘\Ij >< \Ij ’rJ Euelkr’\I/ >
lim >, - (2.24)
-0+ E; + hw — By, +ih%
1 m
Afnon—resonant = m(zh) (E ho—FE )
< Ulricfe T, > < U, |60, >
lim >, iy 7 nlry-Euc W (2.25)

o0+ E; — hw — B, + ih%

Il est d'usage d’écrire f = fO+ f' 4+ if" en séparant la partie réelle et la partie
imaginaire de Af. Les termes f’ et f~ sont appelés facteurs de diffusion anomauz.
Cette distinction est particuliérement intéressante car dans le cas de la diffusion
vers Pavant (Q = 0), la partie réelle f’ et la partie imaginaire f// de Af ne sont pas
indépendantes mais liées par les relations de Kramers-Kronig [Als-Nielsen 2001]°.

o0

Re[Af(w)] = i/ /IT’;%";Q Mg (2.26)
0
m[Af(w)] = —?/de’ (2.27)

0

f et f” sont transformée de Kramers-Kronig 'une de 'autre, on peut donc cal-
culer f’ si 'on connait f// et vice-versa. Ceci est particuliérement utile car d’apres
le théoréme optique, la partie imaginaire du facteur de diffusion est directement
proportionnelle & la section efficace totale qui englobe les processus d’absorption
et de diffusion élastique et inélastique. Or, I'absorption est prédominante pour les
rayons X notamment grace & ’effet photoélectrique. Il est donc possible de mesurer
expérimentalement f~ & travers une mesure d’absorption puis de calculer f’ par une
transformée de Kramers-Kronig.

5. La relation de Kramers-Kronig traduit le principe de causalité d’un processus physique selon
lequel aucun effet ne précéde la cause. f interprété comme la réponse impulsionnelle. The imaginary
part of a response function describes how a system dissipates energy, since it is out of phase with
the driving force. The Kramers ?Kronig relations imply that observing the dissipative response of
a system is sufficient to determine its in-phase (reactive) response, and vice versa.
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2.2.4 Approximation tensorielle

Les amplitudes de probabilité associées aux processus d’absorption ou de dif-
fusion font toutes intervenir des fonctions exponentielles de k’ et/ou k. Pour les
calculer, on effectue une expansion multipolaire des exponentielles & travers le dé-
veloppement limité du terme e*™* ~ 1 + jk.r — %(k.r)Q...; on obtient ainsi un
développement tensoriel avec des termes dipolaire, quadripolaire, octupolaire etc.
Lorsque le seuil d’absorption se situe & basse énergie, la longueur d’onde du pho-
ton est grande devant le rayon de l'orbitale localisée de ’électron et la variation du
champ électrique est petite dans la zone d’absorption. Les termes quadripolaires et
supérieurs peuvent étre négligés. Pour les seuils K des éléments plus lourds, notam-
ment les élements de transition, la contribution quadripolaire est petite mais pas
toujours négligeable. Pour les seuils L, les effets quadripolaires sont négligeables.

A Tordre 1 :

T = % 2€OZV(Ef — Ei — hw)e ™ < W |e)n5|0; > (2.28)
W= G < W > (229)
= _(;)2250zv(?;)2(& + hw — Ep)*
. MR AN
Fli%l_‘_ Zn: < \112‘617/21:_‘\;7: i;fi’jg;wz > (2.30)
. < \Ili\si/.rj\\lfn >< Wy le,.r ¥, > (2.31)

mo+zn: E; — hw — By, + ih%
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2.3 De la diffusion a la diffraction

Nous venons de voir le cadre théorique décrivant le processus de diffusion d’un
photon X par un électron atomique. Lorsque l'on éclaire un échantillon, un grand
nombre d’atomes est susceptible de diffuser un ou plusieurs photons. Un photon
diffusé peut a son tour étre diffusé par un autre électron d’un atome voisin et ainsi
de suite. L’amplitude de diffusion totale F' correspond alors & l’ensemble de ces
processus. F' est directement dépendante de la structure atomique du matériau.
Dans le cas particulier des rayons X, la longueur d’onde est du méme ordre de
grandeur que les distances inter-atomiques —de Pordre de I’A— et les photons diffusés
interférent de maniére cohérente. Dans le cas d’un cristal, ’organisation des atomes
n’est pas aléatoire mais parfaitement ordonnée dans ’espace, ces interférences sont
constructives seulement dans certaines directions : on parle alors de diffraction.

Diffusion par un ensemble d’atomes Prenons une assemblée N d’atomes j a
la position R; constituant un échantillon. A chaque atome est associé un facteur de
diffusion f;. L’amplitude de diffusion s’écrit [Als-Nielsen 2001] :

F=Y" fetatB =N 1(Q)el @R (2.32)
R; R;

L’intensité diffusée est proportionnelle & la section efficace différentielle qui s’exprime
comme le carré de 'amplitude de diffusion :

1(Q) | > f;(Q)e s
R;

2

(2.33)

Diffusion par un cristal : diffraction Un cristal idéal est un arrangement
atomique parfaitement ordonné et régulier. La structure d’un cristal est définie
par une maille élémentaire dont le motif est répété par des relations de symé-
trie dans les directions de ’espace. La position de chaque maille est définie par
R, = nza+nyb + n.c avec (a,b,c) les vecteurs de la maille. Les atomes qu’elle
contient sont décrits par leurs positions rj par rapport a l'origine de la maille. Tout
les atomes sont donc définis par leur position Rj = Ry +rj. L’amplitude de diffusion
peut alors se décomposer en :

Fcristal(Q) — Z fj(Q)eiql'j Z eiQ’R“ (234)
r; Rn

Maille élémentaire Somme sur les mailles
dans cette expression, il est clair que les conditions d’interférences constructives
ne sont possibles que lorsque la somme sur les mailles est égale & 1, le vecteur de
diffusion doit satisfaire la relation Q.R, = 27. X entier soit :
Qa=2mr.xh (2.35)
Qb=2m. xk (2.36)
Q.c =27 x1 (2.37)
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Ces conditions dites conditions de diffraction imposent que h,k,l soit entiers et
introduisent le concept d’espace réciproque. Cet espace est défini par les vecteurs
de l'espace réciproque (a*, b* c*) et il indique les positions ou noeuds dans ’espace
des Q ou les conditions d’interférence constructives sont remplies : ha* + kb* + Ic*.

N bAc
« cAa
N aAb

Pour un cristal donné, seuls les vecteurs de diffusion Quyx) = 27(ha* + kb* + Ic*)
correspondent & des directions de diffraction. En introduisant la notion de plans
réticulaires (hkl), perpendiculaires au vecteur de diffusion Qpk; et en définissant la
distance interréticulaire comme|Kittel 1971] :

2 1

dni = = 2.41
"M I Quiall ~ Vha + kbt e (241)
En utilisant la définition de Q = 2“3”(9) ot 6 est I'angle entre k; et ky, oOn retrouve
la loi de Bragg qui stipule que :
2dprsin(6) = nA (2.42)

Facteur de structure Sil’on reprend ’expression de 'amplitude de diffusion 2.34
en ne considérant que les vecteurs de diffusions qui participent de la diffraction, on
obtient le facteur de structure :

F(Qu) = Y _ £;(Q)e’?™ (2.43)
F = Z fe2m@ihtyihez;l) (2.44)

J

Nous étudions dans cette thése des cristaux semi-conducteurs de type III-V
comme le GaN. Ces matériaux peuvent cristalliser dans une phase cubique, de
structure Sphalérite dite "Zinc Blende" ou dans une phase hexagonale, de structure
Wurtzite que nous allons développer dans ce qui suit. Le groupe d’espace associé a la
structure wurtzite est P63mc. En prenant pour origine 'axe 63(3m) et un atome mé-
tallique & z = 0, nous pouvons décrire la maille primitive avec 2 atomes métalliques
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de type V et deux atomes de type III suivant les positions [Hahn 1984] :

1 2
Y
e
o
A R

Le facteur de structure 2.43 est alors la somme sur ces quatre atomes de la maille
élémentaire et se développe en :

F(hkl) = fye2m(/3hr2/3k400) 4 p 2im(2/3h+1/3k+1/2) (2.45)
+ frpp eSSk ) gy 22/ 3Rk (/2 u)l)

Soit :

F(hED) = | fu + frrreimul] . 2im(/3h+2/3k) [1 | o2im(1/3h—1/3k-+1/21) (2.46)

L’intensité définie comme I = |FF*| peut alors s’écrire :
I(hkl) = |:fV+fIII€2iﬂ—Uli| o20m(1/3h+2/3k) [1+€2in(1/3h—1/3k+1/2l)}
% [f{; 4 f}}]efﬂﬂul)} o—2im(1/3h+2/3k) [1 I 672i7r(1/3h71/3k+1/21@'47)
Ou encore :

I(hkl) =2 [fo\*/ + frirfrr + f][[f{k/ezm(u” + fvf;(He_zm(Ul)}

« [1 + cos(QW(%h - %k + ;z))] (2.48)

La tableau 2.1 indique les intensités relatives de quelques réflexions calculées a
partir de 'expression 2.48.

’ H ‘ K H L ‘ Intensité relative

110 1 100 TABLE 2.1 — Intensité
1] 114 2 22 . )
relatives de quelques ré-
00| 4 3 .
flexions pour GaN wurt-
110145 6 .
zite.
310 | 2 4
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2.4 Spectroscopie d’absorption X

2.4.1 Structures fines d’absorption X

Aprés les premiéres expériences de M. De Broglie, la spectroscopie d’absorption
X continue a se développer. Les sauts dans ’absorption seront attribués par Walther
Kossel a des transitions électroniques vers les premiers états moléculaires libres au-
dessus du potentiel chimique [Kossel 1920] . Longtemps appelés structures de Kossel,
ils correspondent aux seuils d’absorption : & des transitions d’électrons de niveaux
de coeur vers des niveau libres du continuum.

kinet. Energie

==} freic Bahnen

Lint in
Linien- Emjission
" m' Absorpt. E::orp& > Atom -Inneres

f l%m [ J

Lagenschema Energieschema

Q

FIGURE 2.4 — Interprétation du processus d’absorption X schématisé par Kossel en
1920. D’apreés [Kossel 1920]

Les premiéres observations d’une structure oscillatoire aprés le seuil d’absorp-
tion furent observées par Fricke (1920) au seuil K de composés de Mg, Fe et Cr
ainsi que par Hertz (1920) au seuil L du Cs au Nd. Ces expériences montrérent
qu’a ces sauts se superposent des oscillations [Fricke. 1920|. La premiére tentative
d’interprétation est faite par Ralph Kronig en 1931 qui attribue ces oscillations &
la diffusion du photo-électron par le réseau d’atomes environnant [Kronig 1931|. On
parle alors d’oscillations de Kronig, elles correspondent aux structures fines d’ab-
sorption X (oscillations EXAFS).

Il faudra attendre plus de 40 ans pour que la technique devienne un outil quan-
titatif pour la détermination des structures. La théorie développée par Dale Sayers
et Edward Stern entre 1969 et 1971 permit de relier ces oscillations a des distances
inter-atomiques avec une simple transformée de Fourier [Sayers 1971] : la mesure
devint dés lors quantitative. Leurs mesures sont a cette époque réalisées avec les
spectrométres de F. Lytle dans les laboratoires de recherche scientifique de la Boeing
Company.
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En méme temps, les accélérateurs de particules se développent et les expériences
de collisions sont parasitées par un phénomeéne : le rayonnement synchrotron. Sous
Iimpulsion de A. Bienenstock, 1’équipe de Stern rejoint Peter FEisenberger pour
contruire une machine optimisée pour la mesure XAFS avec cette nouvelle source
de rayons X. La premiére ligne de lumiére EXAFS naquit au SPEARS. C’est une
avancée technique incroyable "en une cession au synchrotron, nous avons collecté
en trois jours plus de données que ces diz derniéres années", Farrel Lytle 7.

De nos jours, les mesures EXAFS permettent la réalisation de mesures au 100™¢
d’A de maniére quasi-routiniére [Aksenov 2001] et des précisions de I'ordre du fem-
tometre ont été atteintes [Pettifer 2005]. La focalisation sub-micrométrique des fais-
ceaux X rend possible la réalisation de cartographie EXAFS avec le uXANES. Le
développement récent des moyens de détection rend la mesure réalisable en quelques
millisecondes et permet de suivre des réactions in situ [Pascarelli 2006].

2.4.2 Principe de la mesure

Les spectres d’absorption classiques sont réalisés directement en mesurant 'in-
tensité I du faisceau transmis & travers I’échantillon par rapport & I'intensité Iy du
faisceau incident.

I = Ipe B, w(E)t = —ln(li) (2.49)
0

6. Stanford Positron Electron Asymmetric Ring : un des premiers anneaux de stockage dédié a
Porigine a I’étude de la matiére/anti-matiére et ou furent découverts les quarks charm, aujourd’hui
connu sous le nom de Stanford Synchrotron Radiation Laboratory SSRL

7. source : www.exafsco.com/techpapers/
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Il est également possible et plus commode de réaliser une mesure via la fluorescence
X directement proportionnelle & I’absorption :

W(E) ~ g (2.50)

Le coefficient d’absorption est directement relié a la partie imaginaire du facteur de
diffusion anomal f”; des IN; atomes dans I’échantillon.

w(E) = 27«0% > N;f7i(E) (2.51)
J

L’information structurale est contenue dans la partie oscillatoire du signal d’ab-
sorption, on définit les signal EXAFS comme :

1(E) — po(E)
Apo(Eo)
Elle est extraite a partir du signal d’absorption u(E) auquel on soustrait la partie

lisse du signal puo(E), divisé par le saut en énergie au seuil Aug(Ep). On obtient
alors les oscillations normalisées 4 un électron, & un processus d’absorption. La

X(E) = (2.52)

transformée de Fourier de x(£) donne la fonction de distribution radiale associée.

2.4.3 Chemins de diffusion

Le signal EXAFS est un effet quantique et dépend de la nature ondulatoire du
photo-électron. C’est un effet d’interférence du photo-électron lui-méme (vu comme
une onde sphérique autour de 'absorbeur) avec cette méme onde rétro-diffusée par
les atomes voisins. Ces interférences peuvent étre constructives ou destructives en
fonction de la distance des atomes voisins : la période des oscillations dépend di-
rectement de cette distance. L’amplitude des oscillations dépend de la nature et du
nombre d’atomes voisins.

L’interprétation en terme de chemin de diffusion est trés efficace pour analyser
ces oscillations. Elle consiste a considérer x comme la somme des contributions de
chacune des ondes rétro-diffusées x; associées & un chemin j. Ces contributions
X; sont estimées comme des sinusoidales amorties. Finalement, la modélisation de
I'EXAFS est faite a travers la formule [Boscherini 2008] :

2 .2
N‘f’(k‘)e_zk o5 .
XPAS (k) = “Tsm(mzj +5;(k)) (2.53)
j J
ou f; correspond au facteur de diffusion effectif, R; la distance a I’atome absor-
beur, o; le désordre quadratique moyen a cette distance et §; un facteur de phase

qui dépend du type d’atome diffusé.
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FIGURE 2.6 — Illustration de la mesure EXAFS au seuil K du Gallium pour du
GaN de structure Wurtzite. De haut en bas : la mesure de fluorescence normalisée
a lintensité du faisceau incident, la contribution oscillatoire y et sa transformée de
Fourier.
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2.5 Diffraction Anomale

La variation brutale de I'intensité des pics de diffraction en fonction de I’énergie
autour d’un seuil d’absorption est connue depuis les années 20. Yvette Cauchois est
la premiére & observer des structures fines en condition de diffraction en réalisant
un spectre complet de l'intensité de la réflexion 002 d’un cristal de mica autour du
seuil K de I’Al [Cauchois 1956]. L’utilisation du rayonnement synchrotron pour de

-".\»W‘.\“
!%"‘"\ I %
N
S " FiIGure 2.7 - Un
\ i .
Vo T M des premiers spectres
Vo4, P de diffusion anomale
5 ooy
VoV mesuré par Yvette Cau-
~ min. choix en 1956. D’aprés
y l ' [Cauchois 1956].
e .
: . 10eV
! —

telles mesures commence en 1977 au SSRL avec les expériences de T. Fukamachi qui
étudie différentes réflexions de GaAs au seuil K du Ga [Fukamachi 1977]. David H.
Templeton et Lieselotte K. Templeton contribuent grandement au développement
de cette technique [Templeton 1982| : si au départ leurs mesures au seuil K du
Ce permettent d’extraire les valeurs des facteurs de diffusion f” et f" du Ce alors
utiles pour réaliser des analyses de diffraction anomale multi-longueurs d’onde, ils
découvrent la dépendance de la diffusion anomale en fonction de la polarisation du
faisceau incident. V. E. Dmitrienko explique ’année suivante cette anisotropie de la
susceptibilité électronique en terme d’asphéricité de la densité électronique par des
mesures autour de réflexions interdites [Dmitrienko 1983, Dmitrienko 1984].

En 1987, I. Arcon mesure des oscillations DAFS au seuil K du Cu dans CuSOy,
il est le premier a proposer une interprétation des oscillations DAFS dérivée des
modéles d’analyse EXAFS de Sayers.

La diffraction magnétique résonante est découverte par Gibbs et al. en 1988 au
seuil L;;; de Ho |Gibbs 1988].

Les mesures de K. Finkelstein en 1992 [Finkelstein 1992] mettront en évidence
un pré-pic dans 'hématite juste avant le seuil K du Fe autour d’une réflexion in-
terdite pour la diffraction classique mais également pour contribution dipolaire de
la diffraction résonante. Cet effet résulte de transitions électroniques quadripolaires
vers les états 3d inoccupés du Fe et participe de la construction du modéle théorique
que M. Blume explicitera 'année suivante [Blume 1994].

La méme année, Stragier et al. [Stragier 1992] pose le cadre théorique de I’ana-
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lyse des oscillations DAFS et les travaux de Ingrid J. Pickering |[Pickering 1993]
confirment l'intérét de cette technique expérimentale : le DAFS est une véritable
sonde locale & courte distance comme 'EXAFS mais il combine aussi la sélectivité
spatiale & longue distance apportée par les conditions diffraction.

Cette spectroscopie est depuis utilisée pour I’étude de cristaux semi-conducteurs
[Proietti 1999]. Les synchrotrons de 3¢ génération permettent aujourd’hui I’étude
structurale de nano-objets contraints [Metzger 2008, Richard 2009, Katcho 2011],
I’étude de l'oxydation de nano-particules [Meneghini 2009] ou encore I’étude de la
diffusion dans des nano-objets [Leclere 2013|. Le développement d’une ligne de lu-
miére dédiée a 'ESRF [Renevier 2003] rend possible la mesure en incidence rasante :
le GIDAFS a permis récemment de suivre in situ les premiers stades de croissance
de nanofils GaN a la surface d’un substrat Si [Coraux 2006b].

2.5.1 Diffraction Anomale Multi-longueur d’onde

Intérét La diffraction anomale multi-longueur d’onde (MAD) s’est d’abord déve-
loppée dans les années 1980 pour résoudre la structure de macromolécules biolo-
giques [Karle 1980, Hendrickson 1991]|. Le principe est de renforcer le signal diffusé
de certains atomes en changeant 1’énergie du faisceau incident de maniére & entrer
en résonance avec ceux-ci, proche de leur seuil d’absorption en pratique. Cette tech-
nique permet d’extraire les facteurs de diffusion des atomes résonants et des atomes
non-résonants [Hodeau 2001, Favre-Nicolin 2012|. Inversement, si 'on connait les
facteurs de diffusions atomiques, elle permet une mesure absolue de la composition.
Cette technique est particuliérement utile pour les nano-structures contraintes pour
lesquelles les techniques classiques échouent : c’est le cas de la diffraction X dont
la détermination de la composition est basée sur une régression linéaire par rapport
aux matériaux purs et relaxés (loi de Vegard).

Formalisme MAD La diffusion par un cristal est définie par le facteur de struc-
ture (voir partie 2.3). Si 'on considére la contribution des atomes résonants et des
atomes résonants au sein d’un cristal, on peut écrire le facteur de diffusion de chaque
type d’atome comme :

fa(hkl, E) = fS(hkl) + fA(E) +if4(E) (2.54)
fn(hkl E) = f{(hkl) + fi(E) +ify(E) (2.55)

ou fa(hkl, E) est le facteur de diffusion des atomes anomaux et fx (hkl, E) le facteur
de diffusion des atomes non-anomaux. Sur une gamme d’énergie proche du seuil
d’absorption des atomes anomaux, les variations en fonction de I’énergie de f/y et
f;; sont importantes alors qu’elle sont négligeables pour fh, et f;(, Si 'on considére
que les valeurs de f/ et f“ sont les mémes pour tous les atomes de méme type, on
peut écrire les facteurs de structure partiels des atomes résonants et non-résonants
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sous la forme :

A

Fa(hkl,E) =" fa(hkl, B)e'¥™s (2.56)
Lo

Fy(hkl, B) =" fn(hkl, B)e"¥™s (2.57)

j
Le formalisme cinématique de la diffraction anomale multi-longueurs d’onde a
été introduit par Karle [Karle 1980]. Il consiste a séparer la contribution du facteur
de structure qui ne dépend que des termes de diffusion anomale des atomes résonants
(f)y et f;;) d’une contribution totale Fr qui dépend peu de I'énergie. Fr = Fy + F§
avec :
A .
FR(hkl) =3 f(hkl)e' Y™ = |F§ e (2.58)
J
Le facteur de structure total du cristal F'(hkl) peut donc se réécrire [Hendrickson 1991] :

FS p .
F(hkl, E) = Fr(hkl) + |Aj(£kl)| FA(E) +ifs(E)| e (2.59)
A
ou encore [Hodeau 2001] :
F(hkl) = Fp(hkl) + F'y(hkl, E) + iF'y(hkl, E) (2.60)

ot Fp(hkl) inclue la diffusion Thomson de tous les atomes et la contribution ano-
male des atomes non résonants (i.e. la contribution non résonante de I’ensemble des
atomes). F'y(hkl) +iF'(hkl) est le facteur complexe de diffusion anomale et corres-
pond a la contribution anomale des atomes résonants A. F'y(hkl) et F'y(hkl) sont
relié respectivement a la dispersion et a ’absorption.

La représentation dans le plan complexe des différents facteurs de structure
partiels, appelée diagramme d’Argand, est représentée sur la figure 2.8. A chacune
des contributions est donc attribuée une amplitude et une phase. Les contributions

anomales Fy (hkl) = ’FA(hkm A fL(E) et FA(hkl) |FA(hkl)‘
fA fA
de 7/2.

L’intensité diffractée est proportionnelle au carré du facteur de structure com-

TA #) (B) sont déphasées

plexe, elle s’exprime :

HQE) x [Frl?+ (24 |5

7
2’5;{” [Frcos(or — pa) + fhsinor —oa)]  (261)
Que l'on peut réécrire en :
PO B o |Frlcos(or — oa) + 122 - ‘fA}
b |\Frsinter - o)+ ‘?A’f@ (262)
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F1GURE 2.8 — Principe de la diffraction anomale multi-longueurs d’onde : représen-
tation dans le plan complexe du facteur de structure F' et de ses relations avec les
facteurs de structure partiels Frp, Faq et Fy [Favre-Nicolin 2012].

Na

avec o7 et w4 = > hxj+ ky; + lz; les phases des facteurs de structure complexes
j=1

Fret Fyu. fg correspond au facteur de diffusion Thomson des atomes résonants.

2.5.2 Spectroscopies X résonantes en condition de diffraction

Structures fines de diffraction anomale a 'ordre 1 Dans la partie étendue
N . . . . " ~
apres le seuil d’absorption, les facteurs de diffusion anomale fj’ et f; peuvent étre

séparés en une contribution "lisse" et une contribution oscillante :

fi= foa + Afoax; "i = foa + Afoax; (2.63)

De telle sorte que A f6:4 représente la contribution a la diffusion résonante de f”g4.
Les parties réelles et imaginaires des oscillations EDAFS complexes x; = X;' + z'X;»/
sont transformées de Kramers-Kronig I'un de 'autre. La composante imaginaire X;',
est directement reliée aux oscillations EXAFS x;™*" par la relation :

Xj (E) = Im[X;(Q = 0, B (2.64)

On peut alors réécrire le facteur de structure 2.59 de la maniére suivante :

F(QE +Z fo D [foatifont Aoal+ix))] (269)

F(Q.E) = Q. E AfOA ZF GE) +i@] 260

En posant :
Afoa(E)

Fh(Q, E) = Fr(Q) + Q)

Fa(Q)[foa+ il (2.67)
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ALEJ
1

Im

F1GURE 2.9 — Principe de la spectroscopie des structures fines de diffraction ano-
male : représentation dans le plan complexe du facteur de structure F' et de ses
relations avec le facteur de structure partiel Fy et les contributions oscillantes X;‘ et

"

X

Au premier ordre, 'intensité I = FF* est donc égale a [Proietti 1999] :

1Q.E) ~ \F0<Q,E>|2+2Aj;f§f$)\Fo<Q>r|FA<Q>|
X [cos(gpo—LpA)Zw;X;-—i—sin(cpo—apA)Zw;lxﬂ (2.68)

J J
1QE) ~ \FO(QvE)|2+QAj{(E?é?)\FO(Q)HFA(QNXQ(E) (2.69)

N |F'a;]cos(vo—pa,) " |Fa;lsin(po—pa;)
ot w, = ——F— L et w;, = 7 4
J [Falcos(po—pa) J [Falsin(po—pa) LT
chacun des atomes anomaux A;. Le terme xq représente les oscillations EDAFS au

premier ordre pour ’ensemble des atomes A;.

représentent le poids associé a

XQ = cos(wo — @) D wix + sin(o — pa) > _ w; x; (2.70)
J J
Il peut étre exprimé a partir des intensités I et Iy qui sont en pratique 'intensité
mesurée expérimentalement et le profil lisse de diffraction anomale.

-1,
Iy

xq = Sp (2.71)

’
fOA

R  [Frlcos(pr — pa) + |Fal
D= tan(po —pa) =
2AfOA|FA‘

(2.72)

/)

[Prlsin(er — @) + | Fal 2
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Le facteur de normalisation Sp et la différence de phase pg — p 4 dépendent des pa-
ramétres cristallographiques o — @4, |Fal, |Fr| et |Fo| pour un vecteur de diffusion
Q donné qui correspond & un point de I'espace réciproque (h,k,1).

Ces paramétres sont mesurables et peuvent étre extraits d’une analyse MAD
décrite précédemment (cf. 2.5.1) ou calculés si 'on connait la structure cristallogra-
phique.

Formalisme des chemins de diffusion FEn utilisant le formalisme des che-
mins développé pour l'analyse des oscillations EXAFS (cf. 2.4.3), il est possible
d’étendre au plan complexe 'expression de ™" (eq. 2.53) pour exprimer une
structure fine complexe pour un atome résonant Aj dans un environnement ato-
mique [Stragier 1992] :

T —2k%02
N, f..(k)e KA
Xj =i ==y f%;i ]332 !PT+, 8) (2.73)
v=j '

Dans cette expression, k est le nombre d’onde du photo-électron relié & son éner-

gie cinétique exprimée comme la différence entre I’énergie du photon incident F et

w. A chaque che-

I’énergie de liaison atomique FEy par la relation k =
min de diffusion 7; de multiplicité N,, pour un atome absorbeur j est associé¢ une
amplitude de rétrodiffusion f,, (facteur de diffusion effectif), sa distance effective
a l'atome absorbeur R, le désordre quadratique moyen a cette distance o,; et un

facteur de phase d,, qui dépend du type d’atome diffusé.

DAFS EXAFS

Ainsi x = x est la généralisation complexe du standard, ils sont reliés
par la relation x™*"(E) = Im[x"*"(k = K/, E]. Par conséquent, les oscillations
DAFS ont une forme —cos[2kR; + 6;(k)] + isin[2kR; 4 0;(k)] alors que les oscilla-

tions EXAFS sont de la forme sin[2kR; + 6;(k)].

Au premier ordre, si 'on reprend I’équation 2.70 et ’expression 2.73 , on peut

exprimer XQ COHIHI88 :

2
Fag = Ny, oy (R)e 257 -
xq(k) = Z B AJ| Z %kR2 sim (%Rw + 6+, (k) + @o(k) — pj — 5)

(2.74)

Dans le cas d'un matériau homogéne, le photo-électron sonde un environnement
atomique local similaire pour chacun des atomes résonants j, on peut supposer que
les chemins de diffusions empruntés sont identiques et donc Vj, f,, = fy, Ry, = Ry
et 0y, = 4. On peut alors simplifier la somme sur tous les atomes anomaux et

8. On utilise la relation cos(a + b) = cos(a)cos(b) — sin(a)sin(b) avec a = po — pa; et b =
2kR,; + d4; (k) puis cos(x) = sin(x — m/2) pour exprimer xq comme une somme de sinusoides
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obtenir une expression de xq trés proche de celle de 'EXAFS :

72k20',2y
xqk) =) N”f”(,f ]);2 sin (26R, +6,(k) + ¢o(k) —pa—3)  (2.75)
il

Il est alors possible d’utiliser les programmes d’analyse des oscillations EXAFS,
la seule différence réside dans I'introduction d’un déphasage cristallographique A® =

wo(k) —pa— 3.



CHAPITRE 3

Simulation ab tnitio des
structures fines d’absorption et de
diffraction anomale.

Nous présentons une méthode pour calculer la section efficace liée aux processus
d’absorption ou de diffraction anomale. A partir de structures cristallographiques
modeles, nous construisons dans un premier temps des agrégats d’atomes. Dans un
second temps, des positions atomiques plus réalistes sont calculées avec une méthode
de minimisation de l’énergie. Enfin, nous utilisons le code FDMNES pour calculer
les spectres XANES aux seuils d’absorption des atomes résonants de 'agrégat. A ce
jour, FDMNES est le seul programme offrant la possibilité de calculer les structures
fines en condition de diffraction (DAFS) directement & partir de modeéles numé-
riques d’amas atomiques. Nous avons établi une méthode basée sur la construction
d’une super-maille élémentaire pour calculer les spectres de différentes configurations
atomiques.
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3.1 Simulation des spectroscopies d’absorption

La simulation des spectroscopies d’absorption X fait I'objet de développements
constants depuis de nombreuses années. Nous ’avons vu dans le chapitre 2.4 pré-
cédent, le cadre théorique est posé depuis les années 70 [Sayers 1971, Dill 1974]. La
plupart des programmes existant sur le marché utilisent la théorie de la diffusion
multiple, nous devons & C. R. Natoli son application a I’absorption X [Natoli 1980].
Outre Feff[Ankudinov 1998| qui est le plus utilisé dans la communauté, il existe une
myriade de codes permettant de simuler les spectres XAFS. Le tableau 3.1 en donne
une liste non exhaustive.

Nom ‘ Auteur ‘ Méthode ‘ Cluster ‘ MT ‘ FP ‘ Fit ‘ Relax ‘
CONTINUUM Natoli MST Vv Vv
MXAN Benfatto MST Vv Vv Vv
FEFF8 Rehr, MST Vv Vv
Ankudinov
STROBE Saint-Amant LCAO Vv V
et al.
FDMNES Joly MST FDM Vv ViV V
PARATEC Cabaret Pseudo Pot. + vV V
Ondes planes
PY-LMTO Antonov vV
et al.
WIEN2K Blaha LAPW vV
et al.
SPRKKR Ebert KKR
et al.

TABLE 3.1 — Logiciels permettant de simuler les spectres d’absorption. MT : Po-
tentiel de type Muffin-tin, FP : Potentiel de forme libre, Cluster : Calculs a par-
tir d’agrégat, Fit : Permet 'optimisation de certains paramétres par comparaison
avec I'expérience, Relax : Optimisation des distances atomiques par minimisation
de I'énergie. Méthodes de calcul : diffusion multiple (MST), éléments finis (FDM),
combinaison linéaire d’orbitales atomiques (LCAO), méthode des ondes planes li-
néairement augmentées (LAPW) et méthode de Korringa-Kohn-Rostoker (KKR)

FDMNES est le seul code permettant de calculer les structures fines en condi-
tion de diffraction (DAFS), cet atout allié a la remarquable efficacité du code ainsi
qu’a la disponibilité de Y. Joly -son auteur- au sein de la communauté scientifique
grenobloise ont largement contribué & notre choix d’utiliser ce programme.

La base de la simulation de la section efficace d’absorption ou de diffusion réso-
nante passe par le calcul des amplitudes de diffusion atomique ou facteur de diffusion
qui caractérise I'interaction (cf chap. 2.2.3). Pour faire simple, il s’agit de calculer les
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éléments de matrice < f|Oi > permettant de passer d’un état initial [i > a un état fi-
nal |f > a travers I'opérateur O (Hy; ou Hpy voir partie 2.2.1)[Joly 2001, Joly 2012].

Les états initiaux sont relativement simples & calculer car ils correspondent a
des états atomiques de coeur, localisés autour de I'atome absorbeur décrit comme
un atome hydrogénoide : ils seront calculés en résolvant ’équation de Schrodinger
dans cette région de petit rayon ou le potentiel est supposé de symétrie sphérique.
Le développement en harmonique sphérique est particuliérement indiqué. Dans une
approche mono-électronique, les opérateurs de transition s’expriment & travers I’ha-
miltonien d’interaction qui se développe simplement dans I’approximation dipolaire
(voir partie 2.2.4). Ce développement est bien souvent suffisant pour les seuils K
ou L des élément lourds (Z = 26, le gallium et d’indium par exemple). Certaines
corrections multi-électroniques seront & prendre en compte pour le calcul des seuils
Ly ou Ly les éléments 3d de transition pour lesquels les états d sont étendus. Il
est également envisageable de résoudre la structure électronique dans son état excité
pour plus de précision, la théorie de la fonction de Green avec équation de Bethe
et Salpeter ou la théorie de la fonctionnelle densité dépendant du temps (TDDFT)
peuvent étre utilisées [Joly 2009].

Le calcul des états finals |f > ou intermédiaires est la partie la plus difficile
du travail. En effet, la fonction d’onde de ces états s’étend sur une région plus
étendue. Elle est donc sensible & ’environnement relativement lointain de ’atome
absorbeur et fait donc intervenir un potentiel non sphérique compliqué & calculer.
Deux approches ab initio existent pour résoudre ’équation de Schrédinguer : les
différences finies et la diffusion multiple. Toutes deux reposent sur la théorie de
la fonctionnelle densité en utilisant ’approximation de la densité locale. Dans ce
formalisme, le potentiel ne dépend que de la densité électronique locale et de ’énergie
du photo-électron.

Théorie de la fonctionnelle densité Le calcul de la structure électronique d’un
systéme & plusieurs corps passe par la résolution de I’équation de Schrodinger. L’ap-
proximation de Born-Oppenheimer permet de découpler le mouvement des électrons
de celui des noyaux atomiques considérés comme fixes et simplifie déja grandement
le probléme. L’équation de Schrodinger multi-électronique est alors de la forme :

HY = [T + Vo + U]¥ = ET (3.1)

Avec T I'opérateur énergie cinétique, Vigt le potentiel externe et Ule potentiel d’in-
teraction électron-électron. Il reste alors a calculer la fonction d’onde ¥(rq, ..., rN)
qui dépend de la position des N électrons du systéme (3N variables) mais égale-
ment des N x N interactions multi-électronique via U. Le temps de calcul est alors
rédhibitoire dés que N est grand.

Une alternative est de considérer une nouvelle variable, la densité électronique
n(r) définie comme :

n(r) :N/d3r2/d3r3.../d3rN\I/*(r,...,rN)\If(r,...,rN) (3.2)
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Dans ce formalisme, on remplace ainsi la fonction d’onde multiélectronique & 3N
variables par une fonctionnelle ne dépendant plus que des 3 coordonnées de ’espace :
la densité électronique.

L’opérateur d’interaction électron-électron s’exprime alors comme la somme d’un
potentiel Coulombien de répulsion électronique (potentiel de Hartree) et du potentiel
d’échange-corrélation qui ne dépendent que de n(r).

V(I‘, E) = VH(I') + ch(n(r), E) (3.3)

Les différentes approximations sont alors relatives au potentiel d’échange-corrélation
que I'on considére, 'approximation de la densité locale (LDA) en prenant en compte
le spin (LSDA) et I'approximation des gradients généralisée (GGA) sont les plus
courantes.

Méthode des différences finies Si la méthode des différences finies est la plus
simple et la plus précise, c’est la plus cotiteuse en temps de calcul. Elle consiste a
effectuer un maillage dense de I'espace réel et a résoudre I’équation de Schoédinger
discrétisée sur chacun des n points du maillage. En pratique, le calcul est réalisé
pour tous les points a l'intérieur d’'un rayon d’intégration de l'ordre de R = 5 A
autour de l'atome absorbeur. Il faut alors résoudre un systéme de n équation a
n fonctions d’ondes v, inconnues; on comprend alors que la résolution d’un tel
systéme demande des moyens informatiques considérables.

En pratique et pour limiter le temps de calcul, on distingue trois régions. Dans la
zone inter-atomique, le probléme est traité en différences finies. Prés des noyaux ato-
miques, 1a ot 'énergie cinétique des électrons varie de maniére importante, le nombre
de points nécessaires a 'obtention d’un maillage suffisamment dense pour décrire de
telles variations est rédhibitoire. FDMNES conserve donc une petite sphére centrée
sur chacun des atomes, de rayon Ry, & I'intérieur de laquelle un développement en
harmonique sphérique est employé. Dans la zone inter-atomique, le probléme reste
traité en différences finies. Hors de la sphére d’intégration de rayon R, le potentiel
est supposé constant.

Théorie de la diffusion multiple Dans 'approche de la diffusion multiple, le
probléme est posé en termes de diffusion du photo-électron. Partout dans ’espace,
les solutions de I’équation de Schrodinger s’expriment comme la somme d’une onde
incidente et d’'une onde diffusée. Les amplitudes de diffusions atomiques sont cal-
culées par continuité entre la solution de I’équation de Schrédinger radiale dans
chaque atome supposé de symétrie sphérique et la zone interstitielle o1 le potentiel
est supposé constant. Quant il y a plusieurs atomes, on additionne toutes les ondes
diffusées par les atomes voisins. L’onde émise par I’atome que ’on considére s’écrit
alors comme une fonction des amplitudes de diffusion multiple.

Hormis le gain en temps de calcul, 'intérét de cette approche repose sur le dé-
veloppement en chemins de diffusion. Si 'on connait les amplitudes de diffusion
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effectives associées & chaque chemin de diffusion possible, il est possible d’optimiser
les paramétres géométriques de ces chemins par affinement aux données expérimen-
tales. Cette méthode est trés utile pour ’analyse des spectres EXAFS. Un outil
puissant est la combinaison du calcul des facteurs de diffusion effectifs pour chacun
des chemins avec le code Feff [Ankudinov 1998, Cross 1998| puis l'affinement avec
le code feffit [Newville 2001] développé par M. Newville et intégré dans une suite
logicielle conviviale Horae (Athena, Artemis) [Ravel 2005].

3.2 Paramétres de base du calcul FDMNES

Choix des parametres, lecture du fichier d’entrée

Boucle sur les paramétres >
de positions ou de charge pe

Calcul des spectres XANES et des amplitudes DAFS

Boucle sur les paramétres de |
>
convolution ou de décalage ‘L

Convolution et calcul des intensités DAFS

Comparaison a des spectres expérimentaux

v
Calcul des spectres XANES et des amplitudes finales

h 4

Convolution et calcul des intensités DAFS finales

A 4
Extraction des scans ou spectres DAFS

FiGURE 3.1 — Représentation de l'algorithme décrivant les principales étapes du
calcul d’'un spectre XAFS ou DAFS réalisé avec FDMNES
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3.2.1 Utilisation de FDMNES a travers un exemple simple

Fichier d’entrée FDMNES est lancé par un fichier de commande, fdmfile.tzt par
défaut qui effectue une lecture des paramétres inscrits dans un fichier d’entrée
(gan.inp par exemple) et fait appel a 1’éxécutable (fdmnes.exe sous windows, pro-
bablement /bin/fdmnes sous linux). Voici un exemple simple de simulation au seuil
K du Ga pour un cristal parfait de GaN :

! Fdmnes indata file

! Calculation of DAFS for the Ga K-edge in hexagonal GaN
! out of plane diffraction 101

! Green method, small cluster

Filout
InGaN/basic/GaN
Edge
K
Range
-20. 1 50. 2. 600.
Radius
5.0
Green
RXS
101 110.
Crystal
3.189
31 0.0
31 0.33333333
7 0.00
7 0.33333333

.189 5.186 90. 90. 120.
.0 0.0

.66666667 0.5

.00 0.375

.66666667 0.875

O O O O Ww

Convolution

End

Dans ce script, une structure GalN est définie avec le mot clef "Crystal" avec
les paramétres de maille (a,b,c,c,3,7) et les positions des atomes dans la maille
hexagonale wurtzite (Z,x,y, z, voir partie 1.1.2). Le calcul est réalisé au seuil K
(Edge K) du premier atome de la liste, ici Z=31 correspond au gallium. La gamme
en énergie s’étend de -20 eV a +600 eV par rapport a I’énergie du seuil (10367 eV). Le
pas en énergie est variable : on utilise un pas petit proche du seuil (0.5-1 V) ou les
variations d’intensité sont importantes et un pas plus grand (2-5 eV) dans la partie
étendue ot les variations sont moins brutales (a partir de 50-100 eV au dela du seuil).
Dans cet exemple, le pas est de 1 ev entre -20 et 50 €V puis de 2 eV entre 50 et 600
eV. Le rayon d’intégration total autour de ’absorbeur est de R=5 A. La méthode de
calcul utilisée est la diffusion multiple avec un potentiel de type muffin-tin (mot clef
"Green") (R de l'ordre de 0.8-1.1 A). La diffraction anomale est calculée avec
le mot clef "RXS" suivi de la réflexion et des paramétres décrivant la polarisation
du faisceau (direction [101], 1 1 correspond & une polarisation entrante et sortante
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perpendiculaire au plan de diffraction (o o) et 0 'azimut (angle entre le plan de
diffraction et la polarisation projeté sur le plan réticulaire, 0 en configuration o o).
Le résultat de ce calcul est présenté sur la figure 3.2.1. L’accord avec les courbes
expérimentales correspondant aux nanofils GaN relaxés de structure wurtzite est
trés correct. Dans cet exemple, seul un calcul est effectué car tout les atomes de
gallium de la maille sont dans des positions équivalentes, ce calcul correspond a la
densité électronique autour d’un absorbeur gallium.

T T T

o
£
5| — DAFS GaN FDMNES |
5 DAFS GaN NWs experimental
~r — EXAFS GaN FDMNES —
pe EXAFS GaN NWs experimental
&
(SR -
=
L=l m

E ! | | ! | ! 3

10300 10400 10500
Energie (V)

FIGURE 3.2 — Simulation FDMNES et spectres expérimen-
taux XAFS (fluorescence normalisée a f*) et DAFS me-
surés sur la réflexion (1011) de nanofils GaN relaxés, de
structure Wurtzite.

3.2.2 Rayon d’intégration

Un paramétre important du calcul est le rayon que I'on considére pour la sphére
de calcul, défini sous le mot clef "Radius" (& ne pas confondre avec R,y qui est
le rayon du potentiel de type muffin-tin). Cette valeur définit le volume de Iespace
dans lequel le potentiel est calculé (en dehors il est supposé constant). Plus ce rayon
est grand, plus le temps de calcul est long. Il s’agit donc de trouver la plus petite
valeur qui permette la convergence du calcul.

Reprenons 'exemple précédent : 'amas atomique correspondant au cristal GaN
défini précédemment correspond aux positions atomiques suivantes :

Atom positions in order, in the internal R2 bases
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YA posx posy posz dista ia
31 0.000000 0.000000  0.000000 ! 0.000000 1
7 0.000000 0.000000  1.944750 ! 1.944750 2
7 1.594500 -0.920585 -0.648250 ! 1.951957 3
7 -1.594500 -0.920585 -0.648250 ! 1.951957 4
7 0.000000 1.841170 -0.648250 ! 1.951957 b5
31 1.594500 -0.920585 2.593000 ! 3.180182 6
31 1.594500 -0.920585 -2.593000 ! 3.180182 7
31 -1.594500 -0.920585 2.593000 ! 3.180182 8
31 -1.594500 -0.920585 -2.593000 ! 3.180182 9
31 0.000000 1.841170  2.593000 ! 3.180182 10
31 0.000000 1.841170 -2.593000 ! 3.180182 11
31 -1.594500 -2.761755  0.000000 ! 3.189000 12
31 -3.189000 0.000000  0.000000 ! 3.189000 13
31 1.594500 -2.761755  0.000000 ! 3.189000 14
31 -1.594500 2.761755  0.000000 ! 3.189000 15
31  3.189000 0.000000  0.000000 ! 3.189000 16
31 1.594500 2.761755  0.000000 ! 3.189000 17
7 0.000000 0.000000 -3.241250 ! 3.241250 18
7 -1.594500 -2.761755  1.944750 ! 3.735207 19
7 -1.594500 2.761755  1.944750 ! 3.735207 20
7 -3.189000 0.000000  1.944750 ! 3.735207 21
7 3.189000 0.000000  1.944750 ! 3.735207 22
7 1.594500 -2.761755  1.944750 ! 3.735207 23
7 1.594500 2.761755  1.944750 ! 3.735207 24
7 0.000000 -3.682340 -0.648250 ! 3.738965 25
7 3.189000 1.841170 -0.648250 ! 3.738965 26
7 -3.189000 1.841170 -0.648250 ! 3.738965 27
31 3.189000 1.841170  2.593000 ! 4.503696 28
31 3.189000 1.841170 -2.593000 ! 4.503696 29
31 0.000000 -3.682340 2.593000 ! 4.503696 30
31 0.000000 -3.682340 -2.593000 ! 4.503696 31
31 -3.189000 1.841170  2.593000 ! 4.503696 32
31 -3.189000 1.841170 -2.593000 ! 4.503696 33
7 -1.594500 -2.761755 -3.241250 ! 4.547023 34
7 1.594500 -2.761755 -3.241250 ! 4.547023 35
7 -3.189000 0.000000 -3.241250 ! 4.547023 36
7 1.594500 2.761755 -3.241250 ! 4.547023 37
7 3.189000 0.000000 -3.241250 ! 4.547023 38
7 -1.594500 2.761755 -3.241250 ! 4.547023 39
7 1.594500 -0.920585 4.537750 ! 4.897048 40
7 -1.594500 -0.920585  4.537750 ! 4.897048 41
7 0.000000 1.841170 4.537750 ! 4.897048 42
7 4.783500 -0.920585 -0.648250 ! 4.914222 43
7 3.189000 -3.682340 -0.648250 ! 4.914222 44
7 -3.189000 -3.682340 -0.648250 ! 4.914222 45
7 1.594500 4.602925 -0.648250 ! 4.914222 46
7 -1.594500 4.602925 -0.648250 ! 4.914222 47
7 -4.783500 -0.920585 -0.648250 ! 4.914222 48
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Dans cet exemple, le type d’atome est indiqué a travers son numéro atomique
Z, ses coordonnées suivent (position en x y et z) et "dista” indique sa distance a
I’atome absorbeur placé en x=0.0, y=0.0 et z=0.0. Il est intéressant de remarquer
que 'on retrouve une distance Ga— N dans la direction [00.1] légérement contractée
par rapport aux trois autres, caractéristique de la structure hexagonale compacte
non parfaite avec c¢/a # 8/3.

Les atomes autour de I’absorbeur se répartissent en différentes couronnes :
4 atomes N a 1.95 A

12 atomes Ga 4 3.18 —3.19 A

10 atomes N 4 3.24 — 3.74 A

6 atomes Ga a 4.50 A

6 atomes N a 4.55 A

S G W

etc

La figure 3.3 montre 'influence du rayon d’intégration sur la forme des spectres
calculés. Le premier spectre pour R = 1 A ne prend en compte que 'atome absorbeur
ou résonant de gallium, aucune structure n’apparait et les spectres correspondent
a ceux d’'un atome isolé. Pour R = 2 A et R = 3 A | la premiére et la deuxiéme
couronne sont prises en compte, l'allure des spectres se structure. Des structures
plus fines apparaissent dés R = 4 A qui équivaut a prendre en compte les 12 atomes
de gallium premiers voisins métalliques et la troisiéme couronne composée d’atomes
N. Le calcul converge enfin pour R = 5 A, les spectres obtenus pour R = 6 A et
R = 7 A n’évoluent plus. Retenons ici que I’essentiel du signal provient des premiéres
couronnes d’atomes d’azote et de métal. Par la suite et notamment lorsque ’on re-
laxe les positions atomiques dans le cas d’un alliage ternaire, les positions relaxées
ne sont pas si éloignées du cas du cristal parfait et un rayon d’intégration de 5 A
contribue toujours a inclure les atomes des 5 premiéres couronnes décrites plus haut.
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FIGURE 3.3 — Simulation de spectres XAFS et DAFS (réflexion 10.1)
d’un cristal parfait de GaN de structure wurtzite pour des sphéres d’in-
tégration de rayon R de plus en plus grand : le calcul converge & partir
d’un rayon de 5 A.
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3.2.3 Convolution et niveau de Fermi

Pour obtenir une simulation de la section efficace d’absorption ou de diffraction
anomale (calcul des spectres XAFS ou DAFS), le programme FDMNES effectue une
convolution de la densité d’état électronique projetée sur les niveaux autorisés par
la transition (régle de sélection optique : différence de moment entier unitaire) et
élimine les états occupés (en dessous du niveau de Fermi) Pour la diffraction ano-
male, il effectue la sommation sur les états finals inoccupés puis calcule l'intensité
de la réflexion. Cette convolution est faite par une lorentzienne et dépend de la lar-
geur du niveau de coeur (I'pye) et de la largeur des niveaux d’arrivée. La largeur
de convolution dépend de I’énergie, elle est décrite par une fonction arctangente du

type :
1 1 ™ I'm, 1
I'=T}ote + 'y (2 + ;arctcm [3 Erarg (e — 62)]> (3.4)

avec e = % ou I'yy, Ecent et Epqrg sont respectivement la largeur maximum a

cent

haute énergie du niveau d’arrivée, le centre et la largeur de la fonction arctangente.

La pente au point d’inflexion de I'arctangente est I'y,/ Erqrg.

— Width_(eV)
lambda_(A)

20 T T T T T

0
o 20 40 60 80 100
Energy (eV)
FIGURE 3.4 — Courbe décrivant la convolu-

tion appliquée aux spectres d’absorption calculés
pour modéliser la largeur du niveau de coeur et
des états finaux.

Cette convolution est introduite par le mot clef "Convolution”, par défaut Feepny =
30 eV, Ergrg = 30 eV et I';, = 15 eV. L'influence de E., et I'y, est illustrée par la
figure 3.5. Les états en-dessous du niveau de Fermi sont occupés. La section efficace
est donc mise & zéro, avant la convolution. Par défaut, ce niveau est mis a -5 eV
mais il peut étre modifié via le mot clef "Eferm:” et permet de simuler le décalage
du niveau de coeur. En pratique, nous obtenons un résultat proche de ’expérience
au seuil L3 pour un jeu de valeurs : Feeny = 80 €V, Ergrg = 30 eV et 'y, = 15 eV et
un niveau de Fermi placé a -6 eV. Les seuils a haute énergie sont plus réalistes avec
Iy, plus petit (= 10 pour le seuil K du Gallium et & 5 pour le seuil K de 'Indium).
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F1GURE 3.5 — Influence des paramétres régissant la convolution sur les

spectres calculés pour un alliage InGaN : évolution en fonction de FEgent
pour Erqrg = 30eV et I'y, = 15 €V (a) et en fonction de I'y, pour Eeepny = 30
eV et Erarg = 30 eV (b).



3.3. Orientation de la polarisation du faisceau incident par rapport au
cristal 75

3.3 Orientation de la polarisation du faisceau incident
par rapport au cristal

La dépendance des spectres d’absorption X avec la polarisation du faisceau a été
considérée dés les premiéres expériences de spectroscopie. Cooksey est le premier &
suggérer que les spectres dépendent de la direction de la polarisation par rapport
aux axes du cristal [Cooksey 1933|. La dépendance angulaire de ’absorption X est
directement reliée aux symétries présentes au sein de la structure cristallographique,
elle peut étre obtenue a partir de la théorie des groupes [Alexander 1963].

Si 'on revient sur ’expression du facteur de diffusion associé au processus d’ab-
sorption établie dans la partie 2.2.2, le développement de 'hamiltonien d’intéraction
Hpy dans I'approximation dipolaire fait intervenir le produit scalaire rj.c, qui tra-
duit cette dépendance. Prenons le cas d’une orbitale p,, si la polarisation du faisceau
X est orientée selon z, la probabilité de transition est maximale.

La situation devient plus complexe encore si l’on considére les transitions magné-
tiques dipolaires, les transitions électriques quadripolaires et supérieures. Le facteur
de diffusion atomique s’écrit alors comme un tenseur et chacune des composantes
régit la dépendance angulaire de ’absorption X [Brouder 1990].

Le rayonnement synchrotron a une polarisation linéaire, paralléle & I'orbite pla-
naire de I’électron dans ’anneau de stockage. Il est donc indispensable de prendre
en compte cette propriété des rayons X pour la simulation des spectres XANES.

3.3.1 Polarisation et XAFS

Le XANES est sensible & I’environnement local des atomes résonants mais il fait
la moyenne sur tous les sites cristallographiques. La dépendance a la polarisation dé-
pend donc des symétries du cristal. Un cristal cubique est anisotrope et ’absorption
X ne dépend pas de la polarisation sauf transitions magnétiques ou quadripolaire.
Par contre, lorsque 1'on s’intéresse a des structures non cubiques comme la wurt-
zite, il est indispensable de prendre en compte la polarisation du faisceau X incident.

Soit « I'angle entre la direction de polarisation et la direction des voisins, la
dépendance est en cos?(a) pour un seuil K ou L; qui fait intervenir des états p.
Pour les seuils Ly et Lyy, la dépendance angulaire est plus compliquée car elle fait
intervenir des états s et d, elle s’exprime comme la somme d’un terme isotrope et
d’un terme angulaire en (3cos?(a) — 1) [Brouder 1990].

FDMNES permet de définir la polarisation du faisceau incident en fonction des
axes cristallographiques du cristal. On utilise pour cela le mot clef "Polarize” comme
suit, pour les deux directions a = [100] et b = [010] dans le plan et ¢ = [001] hors
du plan :

Polarize
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1.0 0.0 0.0
0.0 1.0 0.0
0.0 0.0 1.0

Dans cet exemple on parameétre trois calcul avec chacun une polarisation des rayons
X selon les directions [100], [010] et [001] du cristal.

La figure 3.6 illustre 'anisotropie de la structure wurtzite pour des échantillons
de nanofils GaN. Dans cette étude, les auteurs ont utilisé cette propriété pour dif-
férencier des nanofils de direction de croissance [110] et [001]. Les pics indexés [
et I11 sont liés & des états p, alors que le pic /I fait référence aux états pgy, on
retrouve cette signature en orientant la polarisation selon [110], [111] ou [001].

— ¢e// 1-10
— &/l 1-11
— &//001

Intensity (3.}

305 400 405 410 415 420 425
Energy (V)

FIGURE 3.6 — Illustration de 'influence de la polarisation du faisceau de rayon X
incident. Spectroscopies d’absorption X au seuil K de I'azote de nanofils GaN &
différents angles d’incidences d’aprés |Kuykendall 2004] et simulations FDMNES
pour différentes directions de polarisation incidente ([110], [111] ou [001]).

3.3.2 Polarisation en condition de diffraction

Proches d’un seuil d’absorption, les facteurs de diffusion anomale des atomes
résonants f’ et f s’expriment comme des tenseurs. Par conséquent, le facteur de
structure s’exprime également comme un tenseur et la diffraction est dépendante de
la polarisation [Dmitrienko 2005]. Il est donc nécessaire de connaitre I’orientation
de la polarisation du faisceau X incident par rapport aux axes du cristal et pour
chacune des réflexions de Bragg que nous étudions.

Les processus que nous étudions ne font pas intervenir de changement de pola-
risation. La polarisation incidente est perpendiculaire au vecteur d’onde incident et
la polarisation de sortie est perpendiculaire au vecteur d’onde sortant. Lors du pro-
cessus de diffraction, la polarisation est donc perpendiculaire au plan de diffraction
défini par le vecteur de diffraction Q et le vecteur d’onde incident 15;, on parle de
configuration o — o.
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Au cours de nos études, nous avons mesuré des réflexions symétriques et asymé-
triques, pas forcément spéculaires mais dans une configuration ot ’angle du faisceau
incident par rapport a la surface de I’échantillon est le méme que I’angle du faisceau
diffracté par rapport a la surface (o = ay). Cette condition impose la condition
géométrique suivante : le plan défini par la normale & la surface 7 et le vecteur de
diffraction Q est perpendiculaire au plan de diffraction. En configuration ¢ — o, la
polarisation du faisceau est donc orientée selon la direction @ A (Cj A ).

Le calcul des spectres DAFS avec FDMNES se fait avec le mot clef RX .S suivi
de la réflexion et des paramétres définissant la polarisation. Les conditions o — o
et o; = ay imposent un angle azimutal nul et se codent 1. 1. 0. (a titre d’exemple,
RX 5111110 correspond au calcul de l'intensité de la réflexion 111 avec une polari-
sation entrante o, une polarisation sortante o et un azimut égal a 0).

Les cristaux que nous étudions tout au long de ce manuscrit ont une direction de
croissance selon 'axe ¢ de la wurtzite, la normale & la surface du substrat est donc
colinéaire a la direction [00(]. La direction de la polarisation s’exprime donc dans le
réseau réciproque comme 5//Q;kl A (Q;kl A ).

On peut calculer cette direction dans ’espace réciproque pour un systéme hexa-
gonal :

oy

a* £ kb 113 A | (ha* + kb* +16%) A (I'¢F
/] (ha* + kb +1c*) A | (ha* + kb* + 1c%) A (I'é%)

g /) —h*(a* Ab) — hk(b* Ab) — hl(cF AB) + hk(cﬁ A @) + K (b* A @) + kl(c* A @)
2 - fab 26 > \/ng =
g A el S Y S a* + hk—=c* + k2 —=c* + ki b
// \/g \/g % \/g \/?: 2c
b, b % -
g /) *[“ @t + kl f“ — (B2 + k? + hk) o (3.5)
V3
L’angle /3 entre le plan (a*, b?k) et ¢* se déduit de I'expression 3.5 :
1 [(B2+ K2+ hE) 462
B = tan \/l2 30 (3.6)

Dans 'espace réel (zyz) du synchrotron centré sur I’échantillon, avec = pointant
vers la source et z perpendiculaire au plan de rotation des électrons, et en notant
que :

a* = \[a(cos(SO)x + s5in(30)7), b* = \[ay*, ¢t = E (3.7)

*//hlﬁ ( - ki) bg— (h* + k* + hk)jgc“* (3.8)

Cas du GaN L’application numérique donne pour les paramétres de maille du

;_n

il vient :

GaN les valeurs reportées dans le tableau suivant :
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Reflexion en €k €l Direction
(wrr.) | (uwrr.) | (urr.) ~
112 1.065 2.46 -3.465 257
101 0.5326 0.615 -1.155 112
105 2.663 3.075 | -1.155 562
302 3.196 3.69 |-10.395 114

TABLE 3.2 — Direction de la polarisation dans ’espace réel pour un cristal GaN
avec une direction de croissance selon ¢ perpendiculaire au substrat et pour des
conditions de diffraction telles que a; = oy et une intéraction de type o — 0.

3.4 Du cluster d’atomes aux spectres DAFS

Nous venons de voir comment calculer les sections efficaces d’absorption et de
diffraction anomale pour un cristal parfait. Ces simulations sont indispensables pour
fixer les paramétres de simulation comme la convolution ou le rayon de la sphére d’in-
tégration en les comparant a des spectres d’échantillons simples de référence. L’étude
de matériaux nano-structurés nécessite cependant une approche prenant en compte
les écarts au cas du cristal parfait. En effet, la recherche de nouveaux matériaux dans
le but d’atteindre une longueur d’onde précise (cf "green gap") passe par la syntheése
d’alliages ternaires, quaternaires de nitrures, d’arséniures etc[Vurgaftman 2001]. Les
structures les plus efficaces, comme les empilements de puits quantiques ou les nano-
fils coeur-coquille, sont souvent dans un état de déformation loin du cristal parfait,
les contraintes jouent alors un role important. Nous étudions dans ce manuscrit des
échantillons d’alliages ternaires de nitrures soumis & des contraintes comme les In-
GaN ou les AlGaN, il a donc été nécessaire de construire les agrégats atomiques
correspondants pour calculer les spectres XAFS et DAFS associés afin d’interpréter
les mesures d’absorption ou de diffraction anomale.

3.4.1 Construction d’une super-maille élémentaire 4 x 4 x 4

La maille élémentaire associée aux nitrures de structure wurtzite comporte 2
atomes d’azote et 2 atomes de type III (AouB). La modélisation d’une structure
ternaire ABN avec une maille élémentaire est impossible car seules deux positions
atomiques sont associées a des atomes métalliques et les seules configurations acces-
sibles sont AQNQ, B2N2 ou AlBlNQ.

Il est donc nécessaire de recourir & un échantillon numérique comportant un plus
grand nombre d’atomes. Plusieurs approches sont possibles; la premiére consiste a
construire un amas d’une centaine d’atomes, positionner les atomes en respectant
la stoechiométrie x4 = 1 — xp et calculer les sections efficaces comme s’il s’agissait
d’une molécule. FDMNES permet ce type de calcul pour ’absorption mais il n’est
pas possible de calculer la diffraction si ’on ne définit pas un cristal.

Une autre solution plus intéressante consiste & considérer une super-maille élé-
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mentaire : une maille élémentaire répliquée n fois dans les trois directions cristallo-
graphiques a, b et c. Cette méthode présente 'avantage de décrire un amas d’atomes
avec les parameétres cristallographiques classiques (na,nb,nc,a,3,y) et il est possible
de calculer avec FDMNES les sections efficaces de diffraction. A titre d’exemple, I'in-
tensité d’une réflexion 111 pourra étre calculée en considérant la réflexion nnn de
la super-maille.

Nous avons fait le choix de travailler avec une super-maille 4 x 4 x 4 : maille
wurtzite répliquée 4 fois dans les trois directions de ’espace. Cette super-maille com-
porte 64 mailles élémentaires et 256 atomes dont 128 atomes N et 128 atomes A/B.
La modélisation d’un alliage ternaire aléatoire de composition x est faite en deux
étapes : on construit tout d’abord la super-maille avec des paramétres 4a, 4b, 4c ou
a, b, c sont les paramétres de maille estimés avec la loi de Vegard pour la composition
x4 ou mesurés par XRD. Ensuite, dans le cas d’une distribution aléatoire, les sites
cristallographiques associés aux atomes métalliques sont remplis par des atomes A
ou B par un tirage aléatoire en respectant la stoechiométrie.

FIGURE 3.7 — Représentation d’'une super-maille 4 x 4 x 4
d’un alliage ternaire aléatoire d’InGaN avec zj, = 0.4. Les
atomes indium sont représentés par des sphéres rouges, ceux
de gallium grises et ceux d’azotes bleues.

3.4.2 Relaxation des positions par minimisation de I’énergie

Au sein de la super-maille décrite au-dessus, les positions atomiques sont celles
de la structure wurtzite parfaite dilatée ou comprimée en accord avec la loi de Ve-
gard ou autre selon 1’état de déformation. Pour tous les alliages dont les nitrures,
cette conception est trop simpliste. Prenons le cas de l'alliage InGaN, la construc-
tion telle que décrite précédemment implique une seule et méme distribution de
distances atomiques, les liaisons Ga — N et In — N sont de méme longueur par
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exemple. Or, nous savons que ce n’est pas le cas, les études structurales que I'on
retrouve dans la littérature montrent que les liaisons Ga — N et In — N dans un
alliage InGaN sont peu affectées par la composition |[Piskorska-Hommel 2009] et
restent proches de celles que 'on trouve dans GaN pur ou InN pur respectivement
[Kachkanov 2006] . Des études théoriques menées avec la méthode de calcul du
champ de force de valence prédisent cette distribution bimodale des distances aux
premiers voisins|Mattila 1999, Takayama 2000]. Il est donc nécessaire d’ajuster les
distances atomiques et donc la position de chacun des atomes pour obtenir un échan-
tillon numérique plus réaliste. On parle alors de "relaxation du cluster" d’atome.

La relaxation des positions atomiques dans la super-maille est réalisée avec
une procédure ab initio de minimisation de I’énergie, réalisée a volume constant
et avec des conditions aux limites périodiques. Ces calculs ont été réalisés par N.
A. Katcho (CEA/LITEN) avec le code VASP (Vienna ab initio Simulation Package)
[Kresse 1993, Kresse 1996].

Vasp utilise la méthode du gradient conjugué pré-conditionnée, une méthode
itérative pour trouver la configuration d’énergie minimale. L’énergie de ’échantillon
est directement fonction des positions atomiques dans la super-maille que 'on veut
optimiser. Le théoréme de Hellmann-Feynman permet de relier le gradient de cette
énergie a une force entre atomes : c’est cette force qui est utilisée comme critére
de minimisation. Dans la configuration d’énergie minimale, les forces de Hellmann-
Feynmann doivent étre nulles. A chaque itération, on calcule cette force en résolvant
I’équation de Schrédinguer dans le cadre de la théorie de la fonctionnelle densité
avec I’approximation du gradient généralisé (DFT-GGA). Le potentiel d’échange-
corrélation est de type Perdew-Wang (PW91), un maillage de 2 x 2 x 2 dans l'espace
des k et une énergie de coupure de 350 eV sont utilisés. Les positions atomiques sont
modifiées jusqu’a ce que l'on atteigne une valeur de force trés petite (e < 0.0leV/A
pour chaque atome), signe que la configuration d’énergie minimale est atteinte.

La configuration initiale des positions atomiques correspond aux positions ato-
miques du cristal parfait. Ce préconditionnement présente un grand intérét en terme
de temps de calcul car il permet d’aboutir & une solution trés proche de la solution
exacte en seulement quelques itérations.

La figure 3.8 représente la distribution des longueurs de liaisons pour une super-
maille 4 x 4 x 4 d’un alliage ternaire aléatoire d’InGaN avec x, = 0.4. Aprés relaxa-
tion, les distances sont plus réalistes : 1.96 A pour Ga — N, 2.13 A pour In — N et
des distances de ordre de 3.20—3.40 Apour les distances Ga—Ga In—Ga ou In—In.

3.4.3 Intégration dans FDMNES

Une fois relaxé, ’échantillon numérique est introduit dans FDMNES en définissant
un cristal dont les paramétres sont 4a,4b,4¢,a,3,7y. Les coordonnées des atomes de la
super-maille, initialement en coordonnées cartésiennes pour le calcul avec VASP sont
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Fi1GURE 3.8 — Fonction de dis-
tribution de paire pour une
super-maille d’'un alliage In-
GaN avec zy, = 04 et
une distribution aléatoire des
atomes métalliques.

transformées en coordonnées hexagonales relatives au cristal défini dans FDMNES.
Le principe du calcul des sections efficaces avec FDMNES est le méme que celui
présenté dans la partie 3.1. Voici un exemple de fichier d’entrée :

! Main indata file for fdmnes

! Calculation on Nebil Dyn. Mol. InGaN clusters
! multiple scattering approch

! with convolution

Filout
InGaN/444supercell/CALCULS/GaInN.xIn_0.40.Ga-In_random/444_GaInN_40pc_Ga-In_random_302

Edge

K

Range

-20. 0.5 20 1 50. 2. 200. 5 600.

Radius

5.

Green

RXS

448 110. ! 112 in 444supercell reference

Crystal

13.3064 13.3064 21.5360 90. 90. 120. = a, b, c, alpha, beta, gamma
31 0.0909675151349 0.165178131334 -0.00278050705795
7 0.0932492254064 0.16284276633 0.0872146638187
7 0.162508549327 0.0921045152353 0.21540026003
7 0.101301031241 0.171743828851 0.345285289747
[...]
31 0.163838542114 0.0823760260904 0.124470978826
31 0.0905922945784 0.172555809021 0.254116641902
31 0.168648388674 0.0831049598759 0.380792904903

49 0.0865886881447 0.16351390608 0.744148263373
49 0.0841023815967 0.417522685396 -0.00159774331352
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49 0.168326724719 0.331375988967 0.12735679792

! keywords for the convolution
Convolution
30. 30. 10. ! E_cent E_larg Gamma_max
Estart
-100
Efermi
-6.
End

Les principaux paramétres sont ceux que 1’on a optimisés précédemment avec des
spectres de référence. Dans cet exemple, le calcul est réalisé au seuil K du premier
atome de la liste (ici Gallium, Z=31) avec la méthode de diffusion multiple "Green"
pour une sphére d’intégration de rayon R = 5 A. L’ensemble des atomes (256) et
de leurs positions apparaissent sous le mot clef "Crystal", seuls quelques uns sont
montrés ici par souci de concision. Le calcul des spectres DAFS est paramétré avec le
mot clef "RXS" pour la réflexion 40.4 de la super-maille qui correspond & la réflexion
10.1 de la maille hexagonale élémentaire.

Pour chacun des atomes absorbeurs présents dans la super-maille (77 gallium
dans cet exemple), les sections efficaces d’absorption et de diffraction anomale sont
calculées individuellement puis moyennées avant d’étre convoluées. Les spectres
XANES ou DAFS ainsi obtenus correspondent donc & la signature de ’environ-
nement local moyen au sein de cet amas d’atomes.



CHAPITRE 4

Polarité des nanofils GalN

Nous déterminons dans ce chapitre la polarité de nanofils GaN de structure Wurt-
zite dont la croissance a été réalisée par épitaxie par jets moléculaires assistée plasma
sur un substrat de Si(111). Nous utilisons pour cela la diffraction anomale dont la si-
gnature léve toute ambiguité. Dans un premier temps, nous commengons par définir
ce qu’est la polarité de la structure cristalline de GalN dans sa phase wurtzite. Nous
tllustrons a travers le calcul du facteur de structure qu’il est possible d’utiliser les
contributions anomales du facteur de diffusion des atomes de gallium pour détermi-
ner la polarité. Nous présentons dans un deuxiéme temps les mesures expérimentales
que nous avons réalisées et leur analyse dans le formalisme de la diffraction anomale
multi-longueurs d’ondes. Nous prétons une attention particuliére a la simulation des
données expérimentales dans le cas ou l’absorption est significative : nous discutons
des influences concomitantes de la polarité, de la fluorescence et de l’absorption du
matériau sur le signal mesuré. Enfin, nous proposons une explication des premiers
stades de la croissance des nanofils GaN menant a une polarité azote.
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4.1 Problématique

Les nanostructures, dont les nanofils GaN, font depuis les années 2000 ’'objet de
nombreuses études. Ces études s’inscrivent dans une tendance générale & la minia-
turisation de la micro-électronique mais font également apparaitre des phénomeénes
nouveaux dus a la taille nanométrique des objets : effet Stark confiné quantique,
confinement de porteurs dans les boites quantiques, émission de photon unique etc.
La croissance de ces nano-objets s’accompagne de nouvelles stratégies de synthése
fondées sur une approche ascendante ("bottom-up"). De telles méthodes (auto-
organisation, croissance spontanée, voies chimiques) nécessitent une connaissance
des mécanismes en jeu dés les premiers stades de la synthése (adhésion, désorption,
diffusion, nucléation). Dans le contexte de la croissance de nanofils GaN, nous nous
intéressons & la polarité qui est initiée dés la nucléation du nanofil et conservée en
I’absence de domaines d’inversion. Sa détermination est donc fondamentale si I'on
veut comprendre les mécanismes de nucléation de telles nano-structures.

4.1.1 Polarité du GalN

La polarité est une propriété intrinséque des structure non-centrosymétriques.
L’absence de centre de symétrie dans la structure Wurtzite (cf 1) rend les deux
directions [0001] et [0001] non équivalentes. Lorsque l'on parle de polarité, on se
référe a la liaison Ga — N colinéaire & la direction [0001] de la maille Wurtzite. Par
convention, le vecteur directeur de la direction [0001] est défini par le vecteur ayant
pour origine 'atome métallique (Ga) et pointant sur le premier azote voisin dans la
direction de I'axe ¢ ([0001] correspond & la direction opposée).

La figure 4.1 illustre la struture de GaN dans sa phase Wurtzite. Imaginons une
coupe de ce cristal perpendiculaire a la direction [0001] que nous venons de définir.
La coupe selon le plan rouge est la plus favorable énergétiquement : elle laisse trois
fois moins de liaisons pendantes qu'une coupe effectuée selon le plan représenté en
vert. Il existe par conséquent deux types de terminaisons possibles pour un cristal
de GaN selon 'axe ¢ : un plan dense d’atomes de gallium si sa direction de crois-
sance est [0001], la structure est dite de polarité gallium ou un plan dense d’atomes
d’azote si sa direction de croissance est [0001], la structure est dite de polarité N.

4.1.2 Intéréts technologiques et contexte

Influence sur la croissance L’impact de la polarité sur la croissance et les pro-
priétés structurales des nitrures est considérable. Dans le cas de couches bidimen-
sionnelles de nitrures d’éléments 111, les différences les plus frappantes entre maté-
riaux de polarité N et de polarité métal sont relatives a la structure. Les couches
massives de GaN de polarité Ga dont la croissance est gouvernée par les condi-
tions thermodynamiques présentent une morphologie de surface beaucoup plus lisse



4.1. Problématique 85

[0001]

A

/ terminaison azote

= polarité N [0001]
plan (0001)

terminaison Gallium

= polarité Ga [0001]

I Azote
Gallium

FIGURE 4.1 — Illustration de la définition de la polarité du GaN.

que les couches de polarité N qui présentent des in-homogénéités de surface im-
portantes [Seelmann-Eggebert 1997, Li 2000]. Du point de vue de la microstruc-
ture, le GaN de polarité Ga est de qualité cristalline supérieure et présente beau-
coup moins de dislocations que le GaN de polarité N [Daudin 1996, Ponce 1996,
Georgakilas 2001]. Une étude en diffraction des rayons X relate une largeur a mi-
hauteur des pics de diffraction jusqu’a 5 fois plus petite pour les nitrures de po-
larité Ga [Daudin 1997a]. Concernant les défauts ponctuels, une polarité N fa-
vorise 'incorporation d’impuretés et la présence de lacunes lors de la croissance
[Sumiya 2000, Northrup 2000, Hu 2012|. Ces effets affectent de maniére critique les
propriétés optiques [Chichibu 2001].

Effet Stark confiné quantique (QCSE) L’absence de centre de symétrie im-
plique une polarisation spontanée dans la maille, induisant la présence d’un champ
électrique interne. Dans le cas de structures hétérogénes comme les jonctions ou les
empilements de deux types de matériaux, une polarisation piézoélectrique addition-
nelle est créée sous l'effet des contraintes biaxiales et contribue au champ électrique
total. Les différences de polarisation entre les matériaux entrainent des discontinui-
tés du champ électrique aux interfaces (jonctions).

Cet effet entraine une séparation des porteurs de charges (électrons et trous) sus-
ceptibles de former des gaz d’électrons bidimensionnels aux interfaces. La polarité
du matériau est alors déterminante car elle fixe la direction du vecteur de polari-
sation et donc la nature des porteurs confinés a chaque interface [Ambacher 2000].
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C’est un outil intéressant si 'on souhaite décaler I’émission d’un dispositif vers les
grandes longueurs d’onde (red-shift). Malheureusement, cet effet a pour conséquence
une superposition plus faible des fonctions d’onde et donc une réduction de l'effi-
cacité radiative des dispositifs : c’est l'effet Stark confiné quantique (QCSE). La
connaissance de la polarité du matériau est donc importante pour étudier cet effet
dans les hétéro-structures semi-conductrices I1I-V.

4.1.3 Détermination de la polarité

Etat de I’art Une grande variété de méthodes expérimentales peut étre utili-
sée pour déterminer la polarité de couches bidimensionnelles ou d’objet de grande
taille : la microscopie électronique a transmission haute résolution (TEM), 'attaque
chimique au KOH [Rouviere 1998, Palacios 2000, Li 2000, Li 2001], la diffraction
électronique (Convergent Beam Electron Diffraction) |[Ponce 1996, Rouviere 1998|,
la canalisation d’ions (ion channeling) [Daudin 1996], la diffraction de photoélectrons
(Hemispherically Scanned x-ray Photoelectron Diffraction) [Seelmann-Eggebert 1997,
Rouviere 1998], les ondes stationnaires de rayons X (X-ray Standing Wave) [Kazimirov 1998],
la diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED) [Smith 1997,
Smith 1998], la microscopie a force atomique (KPFM) [Wei 2011] ou la spectro-
métrie par faisceau d’ions (Coaxial Impact-Collision Ion Scattering Spectroscopy)
[Yoshikawa 2002]. La polarité du GaN massif a été largement étudiée [Georgakilas 2001,
Seelmann-Eggebert 1997, Daudin 1996, Smith 1998, Kazimirov 1998| et semble dé-
pendre de la technique de croissance, dépot chimique en phase vapeur (MOCVD)
ou épitaxie par jet moléculaire (MBE). Les conditions de croissance, le type de
substrat utilisé (saphir, Si(111), SiC(0001)) ainsi que l'utilisation ou non d’une
couche tampon ménent & une grande disparité des résultats expérimentaux -parfois
contradictoires- dans la littérature [Sumiya 2004].

Concernant les couches bidimensionnelles de GaN dont la croissance est réalisée
par PA-MBE sur saphir, la polarité est déterminée par la nitruration de la surface
précédant la croissance |Georgakilas 2001|. Elle peut également étre controlée en
changeant la polarité d’une couche tampon d’AIN, elle-méme déterminée par le ra-
tio Al/N au cours du dépot [Wang 2005]. 11 est intéressant de noter que des couches
GaN de polarité N peuvent étre réalisées sur SizNy/Si(111) [Gangopadhyay 2006].
Plus récemment, des études ont été réalisées sur des piliers GaN de 1 & 5 um de
diameétre, synthétisés par MOCVD ou MBE sous ammoniac. Ces piliers synthétisés
sur substrat de saphir nitruré montrent un mélange de polarité N et Ga. La tendance
est plutot a la polarité N alors que les piliers synthétisés directement sur Si(111)
sont essentiellement de polarité Ga [Chen 2010, Alloing 2011].

Cas des nanofils GaN Le GaN a tendance a croitre en formant des cristaux
collonaires coalescés [Hiramatsu 1991|. Face aux difficultés rencontrées pour synthé-
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tiser des couches III-V de grande qualité cristalline -exemptes de défauts- et devant
I’absence de substrats appropriés, des chercheurs ont trouvé une alternative a ce pro-
bléme en exacerbant cette tendance : ils synthétisent des colonnes bien séparées et
de dimensions nanométriques [Sanchez-Garcia 1998, Yoshizawa 1997|. La croissance
de ces nanofils GaN a pu étre réalisée par épitaxie par jets moléculaires assistée par
plasma (PA-MBE) directement sur saphir ou silicium. La croissance sur Si02 sans
aucune condition d’épitaxie est également reportée [Limbach 2011].

Récemment, les nanofils de GaN ont été utilisés comme une brique de base pro-
metteuse pour la réalisation d’hétérostructures auto-assemblées telles que des na-
nofils coeur-coquille InGaN/GaN [Tourbot 2011, Limbach 2011] (cf chapitre 6), Al-
GaN/GaN [Xu 2006], GaN/AIN [Hestroffer 2010] ou des inclusions de boites quan-
tiques GaN/AIN [Renard 2009|. Dans le cas de boites quantiques GaN incluses dans
des nanofils AIN, il a été démontré que l'effet QCSE associé & un décalage des
longueurs d’onde d’émission vers le rouge demeure important alors méme que la
géométrie filaire réduit la composante piézoélectrique en autorisant une relaxation
efficace des contraintes. Les auteurs ont montré, avec une méthode de liaisons fortes,
qu'un tel champ électrique est écranté dans une large mesure par les charges pié-
gées au sommet des hétérostructures filaires [Camacho Mojica 2010]. Ce mécanisme,
crucial pour la prédiction des propriétés optiques, est & nouveau dépendant de la
polarité.

Toutefois, en ce qui concerne la détermination de la polarité de nanofils GaN
réalisés par PA-MBE, la littérature est relativement pauvre et ne conduit pas a
des conclusions claires [Cherns 2008, Furtmayr 2008, Armitage 2010, Chéze 2010).
Les méthodes les plus utilisées pour les couches bidimensionnelles ou les objets de
grande taille échouent pour les objets de taille nanométrique. Les analyses de sur-
face (KOH, CBED par exemple) se heurtent & la morphologie déja complexe des
nano-structures. Dans un contexte aussi ouvert, I'objet de ce chapitre est de pré-
senter une méthode fiable et absolue, nous permettant de déterminer la polarité de
nanostructures. La méthode que nous employons est basée sur la diffusion résonante
des rayons X. Les effets de dispersion anomale ont été observés pour la premiére fois
par Nishikawa|Nishikawa 1928| puis Coster[Coster 1930] dés 1930 pour le sulfure de
zinc ou minéral de wurtzite ZnS '. Plus récemment, la polarité de couches bidimen-
sionnelles de semiconducteurs II-VI [Stevenson 1989], III-V [Horning 1989] ou ZnO
[Tampo 2005| a été mis en lumiére avec cette technique en utilisant le rayonnement
de tubes a rayon X. Meyer et al. [Meyer 1999] utilisent pour la premieére fois le rayon-
nement synchrotron pour déterminer la polarité de couches de phosphures (Ga,In)P.

L’étude qui est présentée ici montre qu’il est possible d’utiliser la diffraction réso-
nante pour déterminer la polarité de structures de taille nanométrique. Les nanofils

n

1. Le nom de "wurtzite" est d’ailleurs aujourd’hui utilisé pour qualifier les cristaux semi-

conducteurs de méme structure
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GaN synthétisés par PA-MBE sur Si(111) ont une polarité azote, en accord avec les
résultats suggérés par la diffraction d’électrons (Convergent-Beam Electron Diffrac-
tion) [Hestroffer 2011]. Nous nous sommes également appuyés sur nos mesures pour
montrer que le KOH attaque préférentiellement les facettes des nanofils de polarité
N alors qu’il laisse les nanofils de polarité Ga intact. Cette étude rend donc possible
une vérification de la polarité des nanofils de GaN dans de nombreuses conditions
et & bas cotit.

4.2 Principe de la méthode et analyse MAD

La méthode que nous avons mise en oeuvre tire parti de la contribution anomale
du facteur de diffusion atomique au signal de diffraction. Cette contribution est si-
gnificative lorsque ’on travaille prés d’un seuil d’absorption, en résonance avec un
type d’atome présent au sein du matériau. La cristallographie repose sur 1’étude des
symétries présentes dans les cristaux. Un cristal est caractérisé par un groupe d’es-
pace (un groupe de symétrie) qui traduit la symétrie de I'arrangement atomique.
La loi de Friedel permet de déduire de ces symétries les intensités de diffraction
égales. Dans le cas d’une strucutre non-centrosymétrique, les dispersions anomales
brisent cette équivalence, c’est ce que nous illustrons avec le développement direct
de lexpression de I'intensité établie & partir du facteur de structure (cf chapitre 2.3).

Pour effectuer 'analyse des données, il est plus pratique de se placer dans le
formalisme de la diffraction anomale multi-longueurs d’ondes qui consiste & sépa-
rer la contribution anomale des atomes résonants de la contribution non résonante
de I'ensemble des atomes. A partir des équations établies au chapitre 2.5.1, nous
utiliserons ce formalisme avec le gallium comme espéce résonante pour étudier les
nanofils GaN.

4.2.1 Différence de Bijvoet et violation de la loi de Friedel

Nous utilisons la diffraction résonante des rayons X afin de déterminer sans
ambiguité et & une échelle macroscopique (i.e. pour une large assemblée de nano-
structures) la polarité de nanofils GaN. Cette approche est basée sur la différence
entre les intensités des réflexions {hki} et {hkl}, appelée "différence de Bijvoet" ou
"violation de la loi de Friedel" 2.

Lorsque I'on qualifie des raies de diffraction X, une paire de Friedel fait référence
a deux réflexions dont les indices de Miller sont anti-symétriques, hkl et hkl. Les
réflexions d’une paire de Friedel sont reliées entre elles par une opération d’inversion

2. 1913 : La loi de Friedel dit que les intensités des réflexions hkl et hkl sont égales
si f; (facteur de diffusion de latome j) est réel, le cliché de diffraction est centrosymeé-
trique méme si le groupe d’espace du cristal n’est pas centrosymétrique. En effet, F(h, k,1) =
S fye2m(mm R0z S fem2imlhay bkt = pr(hkl) done I(RED) = F(h,k,1) x

J J

F*(h, k1) = F*(hkl) x F(hkl) = I(h, k,1)
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1 par rapport a l'origine. Cependant, chacune de ces réflexions peut étre équivalente
& d’autres par 'application des éléments de symétrie du groupe ponctuel du cristal.
C’est le cas des réflexions liées par un axe de symétrie d’ordre 6, une rotation de
27 /6 autour de l'axe ¢ dans la structure Wurtzite. Ces réflexions sont équivalentes,
elles ont une intensité identique méme en présence de diffusion anomale. Chacune
des réflexions d’une paire de Friedel posséde donc un ensemble de réflexions équiva-
lentes. Une paire de Bijvoet fait référence a deux réflexions équivalentes appartenant
chacune & un de ces deux ensembles de réflexions. 3

Les nanofils GaN cristallisent dans une phase wurtzite, systéme hexagonal dont le
groupe d’espace est P63mc. Cette structure cristallographique posséde une symétrie
hexagonale associée au groupe ponctuel 6mm. L’équivalence des intensités (avec f;
réel) est donnée par la classe de Laue 6/mmm Comme illustré par la figure 4.2, les
réflexions liées par un axe de symétrie d’ordre 6, représentées en bleu ou gris sont
équivalentes. Ces deux familles de réflexions {11./} ou {10./} respectivement ont une
intensité égale pour une méme valeur de I. 11.1 et 11./ forment une paire de Friedel.
Une réflexion parmi 'ensemble {11.7} et une autre parmi l’ensemble anti-symétrique
{11.1} forment une paire de Bijvoet, 11.] et 11.] par exemple.

FIGURE 4.2 — Maille GaN et réflections équivalentes.

3. La paire de Friedel originale est donc également une paire de Bijvoet, mais une paire de
Bijvoet n’est pas nécessairement une paire de Friedel.
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Dans le cas d’une structure non-centrosymétrique et lorsque le facteur de diffu-
sion atomique est complexe, les effets de diffusion anomale ne sont pas négligeables
[Als-Nielsen 2001], ’équivalence entre I(hkl) et I(hkl) n’est plus valable, autrement
dit la loi de Friedel ne s’applique plus.

Cette disparité dans l'intensité diffractée de paires de Bijvoet existe pour le GaN
de symétrie hexagonale, les réflexions { 11.1} et { 11.I} ne sont pas équivalentes, en
particulier lorsque le facteur de diffusion est complexe (proche d’un seuil d’absorp-
tion).

Le choix de la réflexion a étudier a été motivé par deux aspects : la nécessité de
réaliser la mesure sur une réflexion de forte intensité pour minimiser la contribution
de la fluorescence de I’échantillon au signal de diffraction; la maximisation de la
contribution selon L pour maximiser la différence de Bijvoet. Nous avons choisi de
travailler sur la différence entre les réflexions paires de Bijvoet { 11.2} et { 11.2}
pour lesquelles les intensités 1(112) et I(112) doivent étre différentes.

4.2.2 Illustration a travers le facteur de structure

Les nanofils GaN cristallisent dans une phase de type wurtzite (cf chapitre 1.1.2).
Le facteur de structure s’écrit :

F(hkl) = fNe2m(1/3h+2/3k+01) 4 fN62i7r(2/3h+1/3k+1/2l) (4.1)
+fGa€2iw(1/3h+2/3k+ul) T fGa62i7r(2/3h+1/3k+(1/2+u)l)

Sil’on reprend 'expression de U'intensité I (hkl) (cf 2.48) déterminée pour une struc-
ture wurtzite, on obtient pour le GaN :

I(hkl) = | feafa + IN I3 + I S0 + fao fire™2m00)] (4.2)

1 1 1
x2 |1+ cos(Zw(gh - §k + 2[))}

Appliquée a la famille de réflexion {1121} soit les réflexions 1127, 2117, 1211, 1121, 2111, 1211
obtenues en faisant agir les éléments de symétrie du groupe ponctuel 6mm (1 axe 6

et 1 miroir m contenant 1’axe 6), on remarque que le terme en cosinus de I’équation

4.2 est le méme quelque soit [ (cf tableau 4.2.2 ci-dessous).

On remarque également que I ne dépend pas du signe de [ si fy et fgq sont
réels, cela revient a négliger I'effet anomal : on retrouve la loi de Friedel. Par contre,
si ’on prend en compte les corrections anomales et que ’on décompose les facteurs
de diffusion atomique f; en f; = f]O + f], +1 f],-,, nous pouvons exprimer l'intensité
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Reéflexion  (1/3h-1/3k+1/21) cos(27(1/3h — 1/3k + 1/21)) ‘

1121 0+1/2 cos(ml)
2111 1+1/2 cos(ml)
1211 1+1/2 cos(ml)
1121 0+1/2 cos(rl)
2111 -1+1/2 cos(ml)
1211 -1+1/2 cos(ml)

pour une réflexion {11.1} sous la forme :
1 1 1
I(hkl) =2 [1 + cos(27r(§h — §k + 2[))] X

(fEa + faa)? + (X + )2 + (fea)® + (Fx)?
F2[(fo0 + faa) (FY + ) + feafn]cos(2mul)
L2+ ) e — (fa+ fea) Fulsin(2mul)| (4.3)

On retrouve & nouveau dans cette expression I’équivalence des réflexions associées a
h = k pour une valeur de [, la symétrie d’ordre 6 + miroir m reste valable. Le terme
en cos(2mul) n’a aucune influence si 'on change le signe de [ car cos(z) = cos(—z).
Par contre, le terme en sin(2mul) dépend du signe de [.

On peut exprimer la différence d’intensité entre les réflexions paires de Bijvoet
{11.0} et {11.1} :

I(11) = 1(110) = 8[1 + cos(mD)[(FX + fw)Sca — (J&a + Jaa) Inlsin(2mul) ~ (4.4)
En négligeant les contributions anomales des atomes d’azote, il vient :
I(111) — I(110) = 8[1 + cos(xl)]fY fagsin(2mul) (4.5)

On peut donc voir & travers cette expression la violation de la loi de Friedel : c’est
la différence de Bijvoet.

4.2.3 Formalisme MAD

Pour effectuer I'analyse de l'intensité de diffraction anomale en fonction de
I’énergie autour d’un seuil d’absorption, il est commode de séparer les contribu-
tions anomales des atomes résonants de celles des atomes non résonants. Le for-
malisme de la diffraction anomale multi-longueurs d’ondes a été développé dans
ce sens par Karle puis Hendrickson pour étudier la structure de macromolécules
[Karle 1980, Hendrickson 1991], Hodeau et al ont publiés une revue de cette mé-
thode appliquée a 1'étude des cristaux|Hodeau 2001|. C’est cette méthode que nous
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utilisons.

Reprenons les expressions établies dans la partie 2.5.1 et considérons mainte-
nant la diffraction d’un cristal de GaN wurtzite proche d’un seuil d’absorption du
Gallium. On suppose que les facteurs de diffusion des atomes de méme type sont
les mémes quelque soit leur site cristallographique. Le facteur de structure F'(hkl)
peut alors s’écrire :

0
F(ikt, E) = Fr(kt) + Z650 [ 11, () + if () (4.6
Ga
ou encore
F(hkl) = Fr(hkl) + Fi,(hkl) 4 i Fp, (hkl) (4.7)

ot Fp(hkl) inclut la diffusion Thomson de tous les atomes et la contribution ano-
male des atomes non résonants (i.e. la contribution non résonante de l’ensemble
des atomes). F, (hkl) + iFg, (hkl) est le facteur complexe de diffusion anomale et
correspond & la contribution anomale des atomes résonants, les atomes de Gallium.
fga est le facteur de diffusion atomique de Thomson des atomes résonants, f(,, et
féa sont les facteurs de diffusion anomaux des atomes de Gallium.

La représentation du facteur de structure dans le plan complexe, sous la forme
d’un diagramme d’Argand (cf figure 4.3) illustre la différence entre les facteurs de
structure des deux réflexions hkl et hkl. Si 'on néglige la contribution anomale du
facteur de diffusion des atomes non résonants, I’amplitude de Fp est la méme pour
chacune des réflexions et o7 (hkl) = —pr(hkl). Si I'on néglige la partie imaginaire
du facteur de diffusion des atomes résonants, les amplitudes sont identiques et ’on
retrouve la loi de Friedel. Le terme réel FY,, (hkl) contribue de la méme maniére avec
oa(hkl) = —@a(hkl) et n’a pas plus d’influence.

Par contre, la partie imaginaire du facteur de structure anomal Fga(hkl) s’écrit
i fgaeiwf?a = féaei(”/ 2+¢Ga) et introduit un déphasage de 7/2. La phase du terme
F(I;a est —¢ A_—i—_ﬂ'/ 2 pour la réflexion hkl alors que la phase de ce méme terme pour
la réflexion hkl est @4 + 7/2. Ce déphasage induit donc une différence entre les
amplitudes des deux facteurs de structure totaux F(hkl) et F(hkl) comme illustré
dans le plan complexe. Par conséquent, les deux réflexions hkl et hkl diffractent avec
des intensités distinctes, autorisant leur discrimination et donc la détermination de
la polarité.

Si 'on exprime l'intensité diffractée comme étant proportionnelle au carré du
facteur de structure :

0 12
FGa
fO

Ga

[f/G’a COS(SOT - (PG’a) + fg?a Sin((pT - (PGaﬂ (48)

I(hklLB) o |Pr?+ (fbo” + fed”)

2|Fr|| Fg,|
fGa
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F1GURE 4.3 — Illustration de la violation de la loi de Friedel avec un diagramme d’Ar-
gand : les normes des facteurs de structure F(hkl) et F(hkl) ne sont pas identiques
(Pintensité diffractée est donc différente).

Evaluons la différence d’intensité entre 1(112, F) et 1(112, E). Nous venons de
voir que les modules des facteurs de structure ne dépendent pas du fait que h, k,l =
1,1,2 ou 1,1,2. En revanche, les différences de phase o1 — pgq pour les réflexions
1122 et 1122 sont de signes opposés (o1 — Yaa €t —@T + pGa respectivement)
L’équation 4.8 nous montre que la différence d’intensité réside dans le sinus impair
(sin(—x) = —sin(x)), les termes en cosinus s’éliminent et on retrouve la différence
de Bijvoet qui vaut :

A|Fp||FY )
NGl i1 in(or — i) (4.9)
fGa

Le calcul de I'intensité pour les deux réflexions 11.2 et 11.2 avec 1’équation 4.8 et
une maille élémentaire de GaN wurtzite parfaite est présenté sur la figure 4.2.3. Les

1(112,E) — I(112, )
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facteurs de diffusion Thomson ont été calculés selon la formule de D. Waasmaier et
A. Kirfel [Waasmaier 1995]. et les facteurs de diffusion anomaux selon la méthode
de Cromer et Liberman [Sasaki 1989].

T
038 .
- FIGURE 4.4 — Calcul de l'in-
q T 4 .
206 : tensité diffractée pour les ré-
Z — I(112) ] flexions 11.2 et 11.2 pour un
3 — I(-1-1-2) . :
2 s i cristal de GaN wurtzite par-
fait.
0*27 . | . I . L . 1 . | . L]
10100 10200 10300 10400 10500 10600 10700

Energie (eV)

En nous fiant aux calculs présentés figure 4.2.3, la différence d’intensité entre les
paires de Friedel 11.2 et 11.2 (1122 et 1122 en notation hexagonale) est de 'ordre
de 10% et donc suffisamment significative pour envisager ’expérience.

4.3 Détermination de la polarité

Nous venons de voir que lorsque le facteur de diffusion de Ga est complexe, les
réflexions {11.2} et {11.2} de GaN ne sont pas équivalentes et contribuent a une
différence d’intensité. La contribution anomale du facteur de structure est d’autant
plus grande que l'on est proche d’un seuil d’absorption du gallium, sa variation
est forte au passage du seuil. L’identification de la polarité est donc possible par
la mesure de l'intensité de ces deux réflexions paires de Bijvoet autour du seuil
K du Gallium & 10367 eV. Cette mesure ne pose aucun probléme sur un mono-
cristal, il suffit d’orienter le cristal avec un diffractométre pour atteindre les deux
réflexions. Dans notre cas, les nanofils ont une direction de croissance selon 'axe
¢ perpendiculaire & la surface du substrat. S’il est facile d’atteindre une réflexion
{11.2} ou {11.2} (& ce stade nous ne connaissons pas le signe de ), la mesure de
l'intensité de la réflexion anti-symétrique associée {11.2} ou {11.2} respectivement
pose un probléme car elle nécessite de traverser le substrat. L’épaisseur du substrat
Si(111) est de 250pm, une telle épaisseur rend la mesure impossible a cause de
I’absorption. La longueur d’absorption (atténuation de 1/e) dans le silicium a 10367
eV est de 140pum. Deux solutions permettent de contourner ce probléme : ’emploi
d’un substrat beaucoup plus fin ou 'emploi d'un procédé de retournement des fils.
La résine de pin nous a fait pencher pour la seconde solution, nous allons le voir.
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4.3.1 Description et préparation des échantillons

La préparation des échantillons de nanofils GaN a été réalisée par Karine Hes-
troffer, au sein du groupe de Bruno Daudin, Nanophysique et Semi-conducteur du
SP2M/INAC/CEA. Un échantillon de référence a été synthétisé par PA-MBE sur
une galette de Si(111) de 2 pouces préalablement désoxydée sous HF (5%) et déga-
zée jusqu’a apparition de la reconstruction de surface 7 x 7 du silicium. Les nanofils
de GaN ont été formés directement sur le silicium ainsi préparé, a la température
de 800°C, dans des conditions riche azote usuelles et avec un flux d’élément II1I1/V
de ratio 0,4. Il est important de noter que la croissance a été initiée en ouvrant
simultanément les caches des cellules de Ga et N. Aprés un temps de croissance de
3h30, 'échantillon de référence présente des nanofils de 30nm de diamétre et 730nm

de long en moyenne et une densité d’environ 200pum 2.

sapphire selective

l ﬂ etching with ﬂ
chemical
pine resin solufion
ARRRIAAN
M M M () sopphire (e) sapphire

FI1GURE 4.5 — Schématisation du procédé de préparation d’un échantillon de nanofils
retournés. L’échantillon de nanofils GaN est collé sur un substrat de saphir avec de
la résine de pin puis plongé dans un mélange d’acide afin de dissoudre le silicium.
A Tissu de ce traitement, on obtient un échantillon de nanofils retournés sur saphir.
Procédé mis au point par Karine Hestroffer, CEA INAC.

La préparation de I’échantillon avec les nanofils retournés est illustrée par la
figure 4.5. Un morceau de 5mm? de 1’échantillon de référence a été clivé au niveau du
centre de la galette de silicium puis collé retourné sur un morceau de saphir avec de la
résine de pin chauffée. Une fois refroidie, la résine de pin durcie permet la formation
d’un empilement résistant de AlaO3/NWsGaN/Si. Ensuite, cet assemblage a été
plongé pendant plusieurs heures dans une solution de 10 mL d’acide fluorhydrique
a 49%, 10 mL d’acide nitrique & 65% et 30 mL d’acide acétique a 99,9%. Cette
solution chimique acide attaque de maniére sélective le silicium, laissant les nanofils
renversés pris dans la résine de pin a la surface du saphir intact.

En utilisant 1’échantillon de référence, nous sommes en mesure de déterminer la
direction de croissance et donc la polarité des nanofils GaN. De maniére complé-
mentaire, I’échantillon de nanofils retournés a été utilisé pour déterminer la polarité
dans la direction opposée.

En mesurant l'intensité diffractée pour I’échantillon de référence et I’échantillon
de nanofils retournés, nous pouvons donc mesurer la différence de Bijvoet et déter-
miner la polarité des nanofils pour les deux échantillons.
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4.3.2 Expériences

Les expériences de diffraction X résonante sous rayonnement synchrotron mo-
nochromatique ont été conduites sur la ligne de lumiére BM02/D2AM a 'ESRF.
L’intensité des réflexions de Bragg a été mesurée avec un diffractométre en géomé-
trie d’Euler associé & un détecteur linéaire a gaz (Vantec©) tel que présenté dans
la partie 1.3.4. La focalisation du faisceau au niveau de 1’échantillon au centre du
diffractométre est d’environ 0.3 x 0.15 mm? et permet d’illuminer un trés grand
nombre de nanofils.

Afin de bien souligner les différences d’intensités expérimentales, nos mesures
consistent en des balayages en énergie précis (1 eV) et étendus (1 keV) autour du
seuil K du Gallium (Ep = 10367 €V). Deux mesures sont systématiquement réalisées,
I'une au sommet du pic de diffraction et 'autre a cété pour collecter 'intensité de
fluorescence de I’échantillon. L’intensité de fluorescence est ensuite soustraite de
I'intensité mesurée en condition de diffraction afin d’obtenir uniquement 'intensité
diffractée. Pour chacune des réflexions d’une paire de Bijvoet, nous mesurons et
moyennons quatre spectres avec un temps d’acquisition de 5 secondes par point.

Les spectres expérimentaux sont présentés figure 4.6. En rouge les spectres cor-
respondant & 1’échantillon de référence qui correspond & une orientation du cristal
telle qu’elle se produit lors de la croissance. En bleu le méme échantillon retourné. La
différence d’intensité est flagrante proche du seuil d’absorption du Gallium et surtout
au-dela. On retrouve bien une différence d’intensité de I'ordre de 10% comme nous
I’avions calculé. Le spectre correspondant & 1’échantillon de référence présente une
intensité diffractée supérieure au spectre des nanofils retournés, nous pouvons d’ores
et déja faire 'hypothése d'une réflexion de type 112 pour les nanofils de référence
et donc une polarité azote au sortir de la croissance.

4.3.3 Affinement des données expérimentales

Nous observons une différence d’intensité entre les deux orientations des nanofils.
Nous avons attribué chacune de ces réflexions en simulant la diffraction anomale et
en comparant ces résultats aux spectres expérimentaux. Nous utilisons pour cela
un code développé pendant cette thése. Ce code, nommé DAfit (pour affinement
"fit" de la Diffraction Anomale), est écrit en langage Python et reprend les bases du
programme DPU traduit en 2006 par J. Coraux [Coraux 2006¢|. Ce code est basé
sur le formalisme MAD et utilise I’équation 4.8 exprimée sous la forme :

Faa 2
|F(hkl, E)]> [\FTICOS(QOT—SDGa)—i— |f§' |f’Ga]
Ga
Folsi |Faa| o 1°
+ ‘ T|Szn(90T - SOGa) + foG’a (4.10)
Ga

ou encore .
|F(hkl, E)? o [cos(or — 9ca) + Blba)’

+ [sin(g@T — ¥Ga) + ﬁfga} ? (4.11)
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FIGURE 4.6 — Mesures expérimentales des spectres de diffraction anomale de nanofils
GaN aprés croissance et retournés. Mesures au seuil K du Gallium pour la réflexion
11.2. Les spectres (a) sont tels que collectés en condition de diffraction et en mesure
de fluorescence. Les spectres (b) correspondent a la moyenne corrigée du signal de
fluorescence.

|FGa‘

| Fr| 2,
Iintensité diffractée, la différence de phase Ay = 1 — pg, et le paramétre S.

avec § = . Seul deux parameétres sont donc nécessaires a l'affinement de

En pratique cependant, l'intensité diffractée mesurée fait intervenir d’autres
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termes correctifs, elle peut s’écrire comme :
I(hkl, E) = KD(E)IO)\SLPA |F'(hkl, E)|2 (4.12)

avec K un facteur d’échelle, D(FE) lefficacité du détecteur en fonction de I'énergie,
Iy lintensité du faisceau incident, A la longueur d’onde des rayons X, L et P les
facteurs de Lorentz et de polarisation respectivement, et A un facteur d’absorption.
En géométrie 0 — o, P=1. L = X\3/sin(20) [Als-Nielsen 2001] et varie peu avec
I’énergie. Nous supposons que ce facteur L est le méme pour chacune des réflexions
d’une paire de Bijvoet et ne contribue pas a la différence de Bijvoet.

4.3.3.1 Calcul des facteurs de diffusion

Les facteurs de diffusion Thomson sont calculés pour chaque type d’atome avec
la formule paramétrisée de D. Waasmaier et A. Kirfel [Waasmaier 1995|. Les fac-
teurs de diffusion anomale f’ et f” sont obtenus de différentes maniéres selon les
atomes. Pour les atomes d’azote, nous utilisons les valeurs théoriques calculées se-
lon la méthode de Cromer et Liberman et tabulées par S. Sasaki [Sasaki 1989).
Pour les atomes résonants, fi est obtenu en ajustant le signal de fluorescence de
I'échantillon aux valeurs théoriques. f’; est alors calculé en utilisant une transfor-
mée de Kramers-Kronig[Als-Nielsen 2001] de f’{. Pour ce faire, nous utilisons une
méthode de Kramers-Kronig différentielle implémentée dans le logiciel Diffkk (voir
[Cross 1998] pour plus de détails).

Nous connaissons grace a la diffraction de rayon X, la structure cristallographique
et les parameétres de maille des nanofils GaN. Les valeurs des positions atomiques
[,Yj, 2;] sont donc connues et il est aisé d’en déduire les facteurs de structure
partiels et les phases avec une simple somme sur les différents atomes de la maille
affectés de leur facteur de diffusion respectif.

4.3.3.2 Correction de ’absorption

Le terme relatif & ’absorption A dépend de I’énergie, il est calculé a partir de la
formule suivante, donnée pour un film mince d’épaisseur 7 dans des conditions de
Bragg symétriques (o = o) [Renevier 2003],

A(hkl, E) = / ¢~2nz/sinag, _ L= exp(=2uT/sina) (4.13)
0

sin « 2u

ol « est 'angle d’incidence et u le coefficient d’absorption linéaire du matériau. La
correction d’absorption tient compte de ’empreinte du faisceau de rayon X incident
sur l’échantillon & travers sa dépendance en «. Pour les réflexions 1122 et 1122
mesurées en condition de Bragg symétrique, les angles d’incidence et d’émergence
sont de l'ordre de a; = ay = 14° pour la gamme d’énergie 10150-10650 eV. La
figure 4.7 indique la correction d’absorption pour différentes valeurs d’épaisseur de
film GaN dans les conditions que nous venons de décrire. Elle est de 'ordre de 5 &
10 % pour une épaisseur de 100 nm. Le terme relatif a 'auto-absorption A est donc
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important dés que I’on passe le seuil, du méme ordre de grandeur que la contribution
anomale.

! .
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F1GURE 4.7 — Calcul de I'absorption & partir du facteur de diffusion f” expérimental
pour quelques valeurs de 7., et @ = 14°. L’influence sur le signal est de I'ordre de
10% pour T.q = 100nm.

Afin d’appliquer cette correction aux nanofils, nous appliquons cette correction
en introduisant une épaisseur équivalente 7., définie comme 7., = [ x 7(d/2)* x S
ou l, d et S sont la longueur, le diamétre et la densité de surface des nanofils res-
pectivement. Ces parameétres sont déterminés par imagerie électronique & balayage,
[ =730nm, d = 30nm et S = 200pm 2 et donc Teq = 100nm pour nos échantillons.

4.3.3.3 Reésultats

Les équations 4.11 et 4.12 sont utilisées pour affiner les spectres expérimentaux
corrigés de la fluorescence. Nous utilisons pour cela un algorithme de Levenberg-
Marquandt fourni par le paquet SciPy.optimize (version 0.7.0). Seuls les paramétres
géométriques sont considérés comme variables : un facteur d’échelle K, un décalage
AF en énergie et une pente m traduisant l’efficacité du détecteur considérée comme
linéaire D(E) = m(E — Ey) + 1. Nous introduisons également la défocalisation du
faisceau comme une fonction parabolique Q(F — Ealign)2 centrée autour de I’énergie
choisie pour I'alignement du faisceau (Eyjig, = 10600 V).

Dans un premier temps, on affine a la fois les paramétres cristallographiques
pr — pa, Fr et Fg et les paramétres géométriques K,AFE, m et Q) sur toute la
gamme énergétique (10100 —10800eV'). Cette premiére étape permet de fixer les pa-
ramétres géométriques. Dans un deuxiéme temps, les paramétres cristallographiques
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or—wa, Fret Fg sont calculés avec les positions atomiques associées & la structure
de GaN wurtzite. Tous les paramétres sont donc fixés et on teste parmi les réflexions
11.2 et 11.2 laquelle permet le meilleur affinement & l'expérience en n’utilisant que
les données avant seuil. Enfin, on ajuste la correction d’absorption a travers la valeur
de 7.4 pour que la valeur aprés seuil soit au méme niveau que les mesures expéri-

mentales.

Les résultats sont présentés sur la figure 4.8 et les paramétres principaux dans

le tableau 4.1.

Intensité (u. arb.)

FIGURE 4.8 — Spectres de diffraction anomale expérimentaux pour
la réflexion 11.2 et 11.2 de nanofils GaN. Les courbes pleines cor-
respondent a l'affinement de la théorie MAD aux spectres expé-
rimentaux représentés par des puces rouges pour l’échantillon de
référence et des puces bleues pour ’échantillon de nanofils retour-

nés.

\ |
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Echantillon Reéflexion | 7eq | o7 — @A I}
nm )

Référence 11.2 120 8.2 0.0593

NWs Retournés 11.2 120 -8.1 0.0588

TABLE 4.1 — Paramétres du formalisme MAD des af-
finements aux spectres expérimentaux représentés sur
la figure 4.8. 7.4 est relatif & la correction d’absorption
et o —p4 et B sont les paramétres cristallographiques

liés a la structure wurtzite.
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L’accord entre ’expérience et la simulation est trés bon et nous permet d’iden-
tifier sans aucun doute la polarité des nanofils GaN. L’échantillon de référence cor-
respond & la réflexion 11.2 et I’échantillon retourné a la réflexion 11.2. La correction
d’absorption est optimale pour 7., = 120 nm, proche de notre estimation a 100 nm.
On retrouve bien Ay ;5 = —Api1.2.

Au sortir de la croissance (échantillon de référence), les nanofils sont donc de
polarité N (azote) et les nanofils retournés de polarité Ga [Hestroffer 2011|. Au re-
gard de I'excellent accord de la théorie avec ’expérience et en tenant compte du fait
que le faisceau incident, de par sa taille, éclaire une trés grand nombre de nanofils,
nous pouvons également exclure I’hypothése d’un mélange de polarité. Nos résultats
permettent d’estimer que plus de 95 % des nanofils ont une polarité identique.

4.3.3.4 Discussion autour de ’analyse des données expérimentales

L’analyse critique des données issues d’une expérience de diffraction résonnante
nécessite d’avoir & D'esprit les différents phénoménes physiques qui contribuent &
Iintensité du signal de diffraction. Si des critéres que I’'on pourrait qualifier "de bon
sens" permettent d’exclure des spectres suspects (signal qui tombe brutalement,
oscillations non reproductibles a titre d’exemple), il convient de préter particuliére-
ment attention aux influences concomitantes des effets suivants [Favre-Nicolin 2012] :

— fluorescence (augmentation du signal aprés seuil)

— auto-absorption (diminution du signal apreés seuil)

— polarité (augmentation ou diminution du signal aprés seuil)

Pour illustrer ce propos, arrétons-nous un instant sur la figure 4.6. La principale
différence entre les deux polarités réside dans le niveau de l'intensité apres le seuil
d’absorption. Si, dans une premiére hypothése de travail, nous avions négligé I'in-
fluence de ’auto-absorption A, nous aurions pu conclure que I'intensité des spectres
rouges aprés seuil correspond parfaitement & une polarité Ga. Or, nous avons montré
que ce résultat est faux. En réalité, la contribution anomale aprés seuil liée &4 une po-
larité N (+ 10%) est entiérement contrebalancée par I’atténuation liée a ’absorption
(-10 %) et peut donc induire en erreur.

La mesure de I’échantillon de nanofils retournés s’est donc avérée indispensable
pour conclure car il est impossible d’affiner correctement 1’échantillon de fils retour-
nés avec une polarité azote. En raisonnant par I'absurde ’échantillon de référence
ne pouvait donc pas correspondre & la polarité Ga.

Dans notre cas, ’échantillon de référence apparait au dessus de 1’échantillon
de nanofils retournés. Lorsque I'on applique la correction d’absorption, avec un 7.4
identique pour les deux signaux, I’affinement devient correct pour ’échantillon de
fils retournés avec une polarité Ga et tout aussi bon pour I’échantillon de référence
avec une polarité N, c’est ce qui nous a permis de conclure.

En conclusion, les effets de I'auto-absorption et de la polarité sur le signal de
diffraction résonante peuvent étre comparables si I'on étudie un matériau riche en
atomes résonants. Dans certains cas, I'intensité de fluorescence est également du
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méme ordre de grandeur. Ceci étant valable méme pour une réflexion forte que ’'on
aura judicieusement choisie pour minimiser 'influence de la fluorescence.

4.4 Comparaison avec ’attaque chimique au KOH

L’attaque chimique au KOH est la méthode la plus répandue pour déterminer la
polarité de couches bidimensionnelles de GaN. En effet, le KOH creuse des pyramides
a la surface de couches bidimensionnelles de polarité N mais laisse intacte la surface
d’un cristal de polarité Ga [Rouviere 1998, Palacios 2000, Li 2000].

Une explication de cette sélectivité chimique a été proposée par Li et al. [Li 2001].
Les auteurs de cette étude stipulent que la polarité Ga laisse trois liaisons Ga-N
pendantes dont ’électronégativité rend difficile I'attaque par le groupement OH ~.
Précisons qu’une surface de polarité Ga est composée d’atomes Ga avec une seule
liaison laissée pendante (cf partie 4.1.1). Par contre, une fois la premiére couche
d’atome de Gallium attaquée par le KOH (formation de GagO3), la surface de-
vient trés électronégative car composée d’atomes d’azote avec chacun trois liaisons
pendantes : 'attaque est stoppée |[Ng 2003].

FIGURE 4.9 — Immage par microscopie électronique a balayage des nanofils de polarité
N de GaN/Si(111) avant (a) et aprés (b) attaque chimique au KOH.

Si I'on plonge les nanofils GaN au sortir de la croissance dans une solution de
KOH, on remarque que le résultat de I'attaque chimique provoque une attaque du
sommet des nanofils qui prennent alors la forme de crayons. Nous avons déterminé
que la polarité des nanofils est N, 'observation de nanofils en forme de crayon
apres attaque au KOH peut donc étre considérée comme une méthode rapide et peu
couteuse pour évaluer la polarité des nanofils GaN.
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4.5 Polarité et mécanismes de croissance des nanofils
GaN

La croissance des nanofils GaN n’est toujours pas complétement comprise et les
discussions sont vives. Dans ce contexte la détermination de la polarité apporte une
contribution importante au débat.

Nous avons déterminé que les nanofils GaN dont la croissance est réalisée directe-
ment sur Si(111) par PA-MBE ont une polarité N [Hestroffer 2011]. C’est également
le cas pour les nanofils dont la croissance est réalisée par PA-MBE sur une couche
tampon d’AIN trés fine (2-3 nm)|Hestroffer 2012b].

Landré et al. |[Landré 2009] ont étudié par des expériences de diffraction de
rayons X en incidence rasante (GI-XRD) les mécanismes de croissance de nanofils
GaN sur AIN/Si(111) & plus basses températures : une couche GaN subit une trans-
formation de type Stranski-Krastanov et forme des précurseurs GaN de type boites
quantiques. Ensuite, ces précurseurs grossissent jusqu’a relaxer plastiquement via la
formation de dislocations & l'interface avec la couche tampon d’AIN. Enfin la crois-
sance des nanofils s’effectue selon ¢ exclusivement. Or, les couches AIN sur Si(111)
sont de polarité Al [Radtke 2010], il est donc peu probable que ces nanofils GaN
soient de polarité N. Nos derniéres études montrent une polarité Ga marquée. Les
études réalisées par Consonni [Consonni 2010, Consonni 2011] font état du méme
type de nucléation en MOCVD mais ne précisent pas la polarité.

D’un autre c6té, nous avons réalisé avec la méme technique une étude in situ des
premiers stades de la nucléation de nanofils GaN directement sur Si(111) [Hestroffer 2012a].
Cette étude est développée dans la thése de K. Hestroffer, elle montre qu’une couche
B — SigNy est d’abord formée. Puis, 'amorphisation de cette couche semble étre le
préalable a la croissance des nanofils GaN (libres de contraintes sur ’amorphe). Dans
cette hypothése, la polarité N s’expliquerait par la formation d’une premiére liaison
Ga-N entre un atome de Gallium & la surface et un atome d’azote dans la couche
B — SigNy [Kong 2011]. Cette hypothése de nucléation n’explique cependant pas
lorientation préférentielle des nanofils avec le silicium dans le plan [Geelhaar 2011].

Une étude récente rapporte la formation spontanée par MBE de nanofils denses
de polarité N sur AIN/SiC(0001) et la formation d’une couche GaN informe de
polarité Ga agrémentée de quelques nanofils GaN également de polarité N sur
AIN/SiC(0001) [Fernandez-Garrido 2012]. La croissance de nanofils de polarité N
sur une couche AIN vraisemblablement de polarité N est susceptible de suivre le
mécanisme de nucléation décrit par Landré [Landré 2009|. Par contre, la croissance
sporadique de nanofils de polarité N sur une couche AIN de polarité Al ne semble
étre possible qu’entre les grains AIN, vraisemblablement sur un amorphe Si, N,
[Fernandez-Garrido 2012].

Pour des croissances de nanofils GaN sur AIN/Si(111) effectuées toujours par
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MBE mais a plus basses température, Largeau et al. avancent 'hypothése suivante :
le dépot d’aluminium sur Si(111) entraine la formation de gouttes d’eutectiques
AlSi. Exposées a une température plus élevée et a la nitruration sous plasma d’azote,
il se formerait & la périphérie des gouttes des nanocristaux d’AIN de polarité N, pré-
curseurs des nanofils GaN de polarité N alors qu’autour se forme une couche de GaN
de polarité Ga |Largeau 2012|. La faible densité de nanofils au sein de leur échan-
tillon ressemble cependant au cas des nanofils GaN de polarité N sur AIN/SiC(0001)
pour lesquels la croissance est sporadique (entre les grains d’AIN sur un amorphe
SiyNy). Si les gouttes d’eutectiques AlS7 laissent place & des nanocristaux d’AIN
de polarité N, la présence de ces nanocristaux pourrait expliquer la formation de
joint de grain et donc la morphologie de la couche AIN granuleuse (essentiellement
de polarité Al) socle de la couche grossiére de GaN de polarité Ga.

L’étude menée in situ avec K. Hestroffer concerne également la croissance de
nanofils GaN sur Si(111) recouvert d’une couche d’Al d’environ 3 monocouches.
Lorsque 'on expose cette préparation a ’azote, nous observons la méme signature
B — Si3zNy que dans le cas de la croissance a partir de Si(111) sans Al. L’hypotheése
de Largeau est alors intéressante dans le sens ou elle explique que 1’Al ne couvre
pas la totalité de la surface de Si mais forme des gouttelettes AlSi. L’exposition au
plasma d’azote est alors susceptible de former la couche AIN granuleuse de polarité
Al mais aussi 'amorphe 8 — Si3Ny4 sur lequel pourraient croitre les nanofils GaN
de polarité N. La présence de nanocristaux AIN issus des gouttes AlSi & coté de
I’amorphe Si, N pourrait alors expliquer pourquoi les nanofils ont la méme orienta-
tion dans le plan.



CHAPITRE 5

Diffusion induite par la contrainte
dans des empilements de boites

quantiques GaN dans AIN

Nous étudions l’effet d’un recuit a trés haute température dans les empilements

de boites quantiques GalN encapsulées dans une barriere AIN. Nous analysons fine-
ment la structure grdce a la cartographie haute résolution de l’espace réciproque, a la
diffraction anomale multi-longueurs d’onde et a [’analyse des oscillations de spectro-

scopie en condition de diffraction. Nous montrons qu’un phénomeéne d’inter-diffusion

survient essentiellement au sommet des boites, ou GalN et AIN sont mutuellement

contraints.

L imagerie électronique vient confirmer ces résultats et montre une or-

ganisation sous forme d’amas GaN cohérents dans une matrice AIN lorsque [’on

détruit le super-réseau au dela d’une certaine température. L’évolution de la pho-
toluminescence avec les recuits fait également ['objet d’une interprétation au regard
des changements structurauz.
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5.1 Contexte

Les boites quantiques (QDs) semi-conductrices font I'objet d’un intérét continu
depuis plusieurs décennies de part leur propriétés structurales et optiques remar-
quables. Les QDs - puits de potentiel & 3 dimensions - permettent de localiser les
porteurs de charges (électrons et trous) ; cette localisation peut alors engendrer une
augmentation du taux de recombinaisons radiatives a travers un recouvrement des
fonctions d’onde plus important et le blocage de la diffusion des porteurs vers des
centres non radiatifs tels que les défauts du cristal (dislocations, surface...).

De tels nano-objets sont généralement synthétisés soit par épitaxie par jets mo-
léculaires (MBE) soit par dépdt chimique en phase vapeur (MOCVD), suivant un
mode de croissance de type Stranski-Krastanow : dépot pseudomorphique d’un ma-
tériau sur un substrat dont le paramétre de maille est différent suivi de la formation
d’ilots tri-dimensionnels au deld d’une épaisseur critique de quelques couches ato-
miques. Ce mode de croissance a été largement utilisé pour synthétiser de maniére
auto-assemblées ou ascendante (bottom-up) des QDs InAs [Goldstein 1985], InGaAs
[Mukai 1999], SiGe [Snyder 1992], GaN [Daudin 1997a] ou InGaN |Adelmann 2000].
Dans le cas de InAs, InGaAs ou SiGe, une inter-diffusion avec le matériau barriére
recouvrant les QDs est communément observée et contribue au processus de mini-
misation de I’énergie élastique [Brunner 2002, Wan 2001, Brault 2000]. Ce n’est pas
le cas pour les QDs de nitrures d’éléments I1I pour lesquelles 'inter-diffusion ne joue
qu’un role négligeable [Daudin 1997a, Gogneau 2004]. Ceci est particuliérement vrai
dans le cas de QDs GaN encapsulées dans un matériau barriére AIN. L’étude d’em-
pilements de QDs GaN dans AIN par microscopie électronique haute-résolution en
transmission (HRTEM) n’a révélé aucun signe d’inter-diffusion. Toutefois, une étude
structurale détaillée établie que les QDs encapsulées sont légérement plus petites que
les non-recouvertes. Ceci est attribué & la conversion d’une couche atomique GaN
en AIN, due & un mécanisme d’échange Ga/Al rendu favorable par la formation de
liaison Al-N énergétiquement plus favorable [Coraux 2006a].

Le recuit & haute température est un outil de I'ingénierie de bande et peut étre
appliqué aux hétéro-structures semi-conductrices. Pour les QDs & base d’arséniures
et SiGe, il est couramment utilisé pour renforcer I'inter-diffusion entre les boites et
le matériau barriére [Ilahi 2006, Tong 2004, Zhang 2009]. En nous intéressant aux
nitrures, I'inter-diffusion stimulée thermiquement est un outil potentiel pour la mise
au point de diodes électro-luminescentes émettant de I'ultra-violet & l'infra-rouge.
Plus spécifiquement, 'inter-diffusion de QDs GaN encapsulées dans un matériau
barriére AIN ou AlGaN pourrait étre une solution pour accorder finement les diodes
électro-luminescentes & des émissions dans le domaine ultra-violet. En effet, la réa-
lisation de QDs GaN dans AIN ne permet pas d’atteindre des longueurs d’ondes
d’émission inférieures & 295nm (4,2 eV pour des QDs de 1 nm); une piste pour
abaisser la longueur d’onde d’émission serait d’incorporer des atomes Al au sein des
QDs. Dans le méme ordre d’idée, nous étudions la possibilité de créer des nanofils
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AlGaN dans une matrice AIN & partir de recuits haute température d’empilements
de QDs corrélés verticalement.

Pour répondre a cette problématique, nous étudions des empilements de QDs
GaN encapsulées dans AIN recuits jusqu’a 1700°C dans le but de stimuler l'inter-
diffusion Al/Ga. Nous utilisons pour cela la cartographie haute résolution de ’espace
réciproque (HRXRD), la diffraction X résonante (MAD et DAFS), I'imagerie élec-
tronique et la spectroscopie de photoluminescence (PL).

Nous verrons dans la partie 5 qu’une évolution des paramétres structuraux avec le
recuit est mesurable dés 1300°C en utilisant la Diffraction Anomale Multi-longueur
d’onde (MAD). Il faudra cependant atteindre les 1500°C pour observer une évolu-
tion franche sur les Structures Fines de Diffraction Anomale (DAFS) traduisant un
important changement dans ’environnement local des atomes de Gallium - chan-
gement attribué a l'inter-diffusion des atomes de gallium et d’aluminium dans les
zones ol la contrainte mutuelle est forte.

5.2 Description des échantillons

Croissance et morphologie

Les échantillons étudiés dans ce chapitre ont été synthétisés par Vincent Fell-
mann, au sein de 1’équipe mixte Nanophysique et Semi-conducteur (CEA/INAC et
CNRS/Institut Néel). La méthode de croissance utilisée est 1’épitaxie par jets mo-
léculaires assistée par plasma (PA-MBE) [Fellmann 2012].

Aprés une procédure de dégraissage standard, un substrat commercial AIN de
1 pum (orienté selon I’axe ¢) sur saphir, fixé a 'indium sur un porte échantillon en
molybdéne, est introduit dans le bati de croissance puis recuit & 350°C pendant 30
minutes pour dégazer les résidus de nettoyage. La température est ensuite élevée a
750°C. Dans un premier temps, une couche tampon d’AIN de 10 nm est déposée par
une injection alternative d’Al et N pendant 5 minutes. Dans un deuxiéme temps, la
croissance des empilements GaN/AIN est réalisée. Les boites quantiques GaN sont
synthétisées dans des conditions riches N alors qu’une atmosphére en excés d’Al est
utilisée pour assurer la croissance d’une interface plane du matériau barriére AIN.
Aprés dépdt du matériau barriére, la surface est exposée au flux d’azote afin de
consommer 'excés d’Al. La formation des QDs obéit & un mode de croissance dit de
Stranski-Krastanov modifiée : une couche de mouillage GaN est initialement dépo-
sée couche aprés couche, jusqu’a une épaisseur critique d’environ 2,4 mono-couches ;
au dela, le dépdt transite brutalement de régime et forme des ilots facettés a trois
dimensions : les boites quantiques [Daudin 1997a|. Ces différentes étapes sont alors
répétées (50-200 fois) afin d’obtenir un empilement de QDs. Typiquement, les den-
sités d’ilots sont de 'ordre de 10 — 109 boites par cm?. La hauteur des QDs est de
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l'ordre du nanomeétre et peut atteindre des hauteurs supérieures a 5 nm.

substrat saphir substrat saphir

FIGURE 5.1 — Représentation schématique des deux types
d’empilements de QDs GaN/AIN. La distribution verticale
est aléatoire (a) ou corrélée (b) en fonction de la période
des empilements, et notamment de I’épaisseur de la barriére

AIN.

Il est possible, en fonction de la quantité de GaN déposée et de I'épaisseur du
matériau barriére AIN, d’obtenir des plans de QDs distribuées aléatoirement ou des
QDs corrélées verticalement [Gogneau 2004, Chamard 2001]. La figure 5.1 illustre
ces deux types d’empilements : si la barriére d’AIN entre chaque plan de QDs est
suffisamment fine, on observe une auto-corrélation des boites. Ces derniéres sont
alors alignées verticalement au sein de ’empilement. Cette corrélation verticale est
due au champ de déformation élastique de la barriére AIN généré par la présence
des ilots dans la couche. Ce champ de déformation décroit avec ’épaisseur d’AIN
déposée. Lorsque la barriére AIN est fine, le champ de déformation n’est pas totale-
ment homogene lors de la croissance du plan de boites suivant et agit comme centre
de nucléation préférentiel pour les boites [Tersoff 1996, Coraux 2006a]. En effet, le
paramétre de maille est plus grand dans les régions d’AIN au dessus des boites et
la croissance de GaN est plus favorable. Si ’empilement est totalement corrélé, il
est possible de considérer I'existence de deux empilements possédant la méme pé-
riodicité le long de 'axe ¢ : 'un constitué par les QDs séparées par une barriére
AIN partiellement relaxée, et le second constitué par la couche de mouillage GaN
contrainte surmontée d’AIN quasi-relaxé. La figure 5.2 est une image de microscopie
électronique a balayage d’un super-réseau de QDs GaN /AIN corrélées. Le tableau 5.1
résume les caractéristiques nominales des échantillons que nous avons sélectionnés
pour cette étude, il est clair que I’épaisseur de la barriére AIN détermine I’existance
de la corrélation verticale : N1368 est un empilement de petites QDs (hauteur 2,5
nm) avec une barriére épaisse (13 nm), les QDs ne sont pas corrélées. La corrélation
verticale est obtenue pour des QDs plus hautes (7 nm) avec une hauteur de barriére
similaire (N1303) ou pour des QDs petites (2-3 nm) avec une barriére fine : 4,5 nm
pour N1431 et 7 nm pour N1473.
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FIGURE 5.2 — Image de microscopie électronique a balayage d’un empilement de
boites quantiques GaN corrélées verticalement (gris clair) encapsulées dans un ma-
tériau barriere AIN (gris foncé). La couche de mouillage GaN, typique du mode de
croissance de Stranski-Krastanov modifié est également visible.

Echantillon | Type | GaN déposé | Hauteur nominale | Barriére AIN Nombre
Réf. abr. (MC) (nm) (nm) de période
N1303 QDs 7 5.2 13.5 120
N1368 QDs 4 2.5 13 100
N1388 Puits 8.4 2.1 3.4 50
N1431 QDs 3.5-4 2 4.5 37
N1442 Puits 2 0.5 4 50
N1473 QDs 5 3 7 172

TABLE 5.1 — Tableau récapitulatif des paramétres géométriques des empilements
étudiés. N1388 et N1442 sont des empilements de puits quantiques bidimentionnels,
N1368 est un empilement de QDs non-corrélées verticalement et N1303, N1431 et
N1473 sont des empilements de QDs corrélées verticalement.

Premiers recuits

Plusieurs gammes de température ont été explorées au cours de cette étude. Il
est établi qu’a la température de croissance (750°C), aucune inter-diffusion n’est
observée au sein du systéme GaN/AIN [Coraux 2006a] contrairement a des sys-
témes arséniures [Xu 1998, Babinski 2001, Sanguinetti 2008] ou QDs InGaN/GaN
[Wang 2008] pour lesquels des recuits a des températures de l'ordre de 700-800°C
déclanchent des processus de diffusion atomique. Une étude plus récente suggére une
possible inter-diffusion pour le systéme QDs GaN/AIN dans la gamme de tempéra-
ture 1000°C-1200°C mais ne permet pas de conclure [Magalhaes 2010].
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Nous avons réalisé une série de recuits & 1150°C avec un four tubulaire hori-
zontal sous atmosphére controlée de No au LMGP. Les premiéres caractérisations
structurales ont été réalisées par M. Neuschitzer par XRD et I’étude de PL par B.
Gayral (CEA/INAC).
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FIGURE 5.3 — Balayages 20 — w autour de la réflexion 00.4 de ’AIN pour quelques
empilement de boites avant recuit (traits pleins noirs) et aprés recuit a 1150° C
(traits pleins rouges). Les intensités ont été normalisées a la valeur de AIN.

La figure 5.3 résume ces études préliminaires. Les diagrammes de diffraction
spéculaire (20 — w) en géometrie de Bragg-Brentano ont été enregistrés avec un
diffractomeétre de poudres Bruker® D8 Advance (CMTC) autour de la réflexion sy-
métrique 00.4 de ’AIN. La raie K,, du cuivre (A = 1.5406 A) a été utilisée, les
diagrammes sont fonction de @, = w, Q. = 27 /dpi; dans les conditions de
Bragg. Ces diagrammes montrent un pic AIN a Q, = 5.04 A~ soit dogq = 1.246 A
et finalement ¢ = 4,986 A. On retrouve bien une valeur d’AIN relaxé (co = 4,982
A [Gian 1996|) qui correspond essentiellement au substrat. La largeur a mi-hauteur
des pics de diffraction est relativement faible (~0.05°), elle traduit la bonne qua-
lité cristalline des échantillons; La diffraction des empilements fait apparaitre des
pics de sur-structure espacés réguliérement selon @),, on parle de super-réseau dans
I’espace réciproque. La période du super-réseau AQ), est une mesure de la périodi-
cité de 'empilement & travers la relation 2 = 27 /AQ.. Nos mesures confirment les
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épaisseurs estimées lors de la croissance (cf tableau 5.1), on trouve x1303 = 12.6
nm, Qn1431 = 4.4 nm et Q1368 = 11.7 nm. La diffraction des rayons X par les em-
pilements de QDs N1303, N1431 et N1368 montre peu de différence entre avant et
aprés recuit & 1150°C : les périodes AQ., les intensités relatives des pics des super-
réseaux sont les mémes avant et aprés recuit. Notons tout de méme une évolution
de la diffusion diffuse pour I’échantillon N1303.

Les études de PL ménées par V. Fellman |Fellmann 2012| font état d’un léger dé-
calage de ’émission associé & une réduction systématique de la largeur a mi-hauteur
des pics de PL. Cette réduction associé & une réduction de la diffusion diffuse en
XRD pour I’échantillon N1303 peut s’expliquer par une diminution des défauts ponc-
tuels (lacunes, atomes interstitiels). Le décalage énergétique de I’émission n’est pas
constant et ne permet pas de conclure : on observe un décalage vers les grandes lon-
gueurs d’onde pour les grosses boites et un décalage vers les petites longueurs d’onde
pour les petites boites. Plusieurs pistes sont possibles pour expliquer un tel déca-
lage : une meilleure localisation des porteurs de charges (A ), une inter-diffusion
entre Al et Ga (A ) ou une augmentation de l'effet Stark confiné quantique (A 7).

De fait, nous n’avons observé aucun changement structural important par dif-
fraction spéculaire des rayons X selon 'axe ¢ pour un recuit & 1150°C. Il a donc
été nécessaire d’avoir recours a des recuits a plus haute température afin d’étudier
I’hypothése d’une possible inter-diffusion de Ga et Al.

Recuits a haute température

Un recuit & 1150°C n’est pas suffisant pour permettre une inter-diffusion signifi-
cative des atomes de gallium et d’aluminium qui puisse étre observé par diffraction
X. Nous pouvons trouver dans la littérature un argument pour réaliser des recuits
a trés haute température : il a été montré qu'une fine couche d’AIN (10-100 nm)
est suffisante pour protéger des couches GaN (amorphisation, désorption de I’azote)
jusqu’a 1400°C [Cao 1998, Fellows 2002, Lorenz 2004, Nogales 2006, Zolper 1998].
Il est donc raisonnable d’envisager des recuits dans la gamme de température 1500-
1700°C. Au dela de ces températures, une dégradation de I’AIN est possible (dé-
composition de ’AIN a 1800°C) et 'empilement peut étre détruit.

L’accés & des températures supérieures & 1200°C n’est pas possible avec les fours
tubulaires a résistances électriques du LMGP. Ce type de four, méme congu pour
travailler autour de 1700°C n’autorise pas une montée en température rapide (~
600°C/h au dela de 1000°C). Pour atteindre des températures supérieures, nous
avons utilisé un bati de croissance & induction, grace a la collaboration de D. Chaus-
sende au LMGP. Ces fours autorisent une rampe de température de 1500°C en 10
minutes et nous ont permis d’effectuer des recuits a trés haute température.
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Recuits HT par induction Les échantillons sont disposés dans un porte échan-
tillon en tungsténe, recouverts face contre face d’un morceau de saphir pour protéger
la surface de toute contamination. L’ensemble est placé dans un creuset en graphite
chauffé par les courants induits par le champ magnétique variable produit par un
solénoide. Les recuits sont effectués sous atmospheére d’azote a 800 mbar afin d’éviter
l'oxydation et I'incorporation d’impuretés. Les températures au dessus et au dessous
du creuset sont controlées avec des pyrométres infrarouge. Des recuits de 30 minutes
a 1500°C et 1700°C ont été effectués sur différents morceaux du méme échantillon
et systématiquement un morceau non-recuit était gardé comme référence.

Premiére évidence d’un changement structural a 1500°C Les diagrammes
de diffraction spéculaire (20 —w) en géometrie de Bragg-Brentano ont été enregistrés
autour de la réflexion symétrique 00.4 de I’AIN.
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FIGURE 5.4 — Balayages 20 — w autour de la réflexion 00.4 de AIN
pour I’échantillon N1368 et des températures de recuits de 1150°C
et 1500°C. Le signal de 'enveloppe du super-réseau & 1500°C est
renforcé vers les valeurs proche de AIN relaxé (5.04 A1) et plus
faible vers les valeurs du GaN relaxé (4.85 A—1).

Comme pour les premiers recuits & 1150°C, nous avons mesuré les diagrammes
de diffraction spéculaire (20 — w) autour de la réflexion 00.4 de I’échantillon N1368
avant et aprés recuit & 1500°C. La figure 5.4 montre une diminution de l'intensité des
pics de diffraction autour de la valeur de GaN relaxé & Q. ~ 4.85 A~! et une légere
augmentation de l'intensité pour les valeurs proche de AIN relaxé. Cette observation
est cohérente avec 'hypothése d’une inter-diffusion entre Ga et Al qui aurait pour
effet de décaler la contribution des QDs vers AIN (paramétre de maille plus petit).
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Analyse structurale préliminaire en laboratoire

L’analyse de réflexions spéculaires symétriques n’est pas suffisante pour carac-
tériser les changements structuraux des empilements. Les balayages 260 — w autour
de la réflexion 00.4 de ’AIN ne sont sensibles qu’aux paramétres de maille ¢ selon
l’axe de croissance [00.1].

FIGURE 5.5 — Représentation sché-
matique des régions de méme para-
métre de maille dans le plan pour
des QDs GaN/AIN. La couche de

/C_\,—l 7 mouillage GaN et la barriére AIN
= (A) S(?nt au parameétre de m’aille AIN
B A D | relaxé; les QDs encapsulées dans

AIN et la barriéere AIN entre les
boites (B) adoptent un paramétre

GaN de maille commun entre GaN et
AIN relaxé dans le cas des QDs
AIN corrélées verticalement; si la hau-

teur de barriére est importante une
partie de AIN se relaxe (D); les
boites GAN libres sur AIN sont par-
tiellement relaxées (C). Adapté de
[Chamard 2001].

Considérons la distribution des paramétres de maille a dans le plan pour les
empilements de QDs GaN encapsulées dans une barriére AIN. Les études structu-
rales des empilements de QDs corrélées verticalement réalisées par Chamard et al.
[Chamard 2001]| nous indiquent que deux régions se distinguent. Comme indiqué
sur le schéma 5.5, la région composée par la couche de mouillage GaN et la barriére
AIN adopte un paramétre de maille trés proche de celui de AIN relaxé (région A).
La région B formée par les QDs GaN surmontées d’AIN adopte un paramétre de
maille entre GaN et AIN relaxé signe que les deux matériaux sont mutuellement
contraints. Si la hauteur de barriére est important, une partie de AIN se relaxe et
adopte un paramétre de maille plus proche de AIN relaxé (D). Les boites GaN libres
sont partiellement relaxées (C)

Les deux régions A et B sont distinctes dans ’espace réciproque pour des ré-
flexions résolues dans le plan [Chamard 2004]. Si les balayages 20 — w selon la ré-
flexion 00.4 montrent une évolution avec le recuit & 1500°C (cf. fig. 5.4), ces mesures
ne permettent pas de distinguer les régions A et B. L’étude de réflexions asymé-
triques comme les réflexions 10.1, 11.2, 10.5 ou 30.2 va nous permettre de distinguer
chacune des contributions dans 1’espace réciproque.
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Nous avons effectué dans un premier temps des cartographies de ’espace réci-
proque en utilisant le diffractomeétre 4-cercles Siemens Kristalloflex© du CMTC. Les
figures 5.6 et 5.7 sont des cartographies de ’espace réciproque autour de la réflexion
10.5 de AIN pris comme référence. Chaque cartographie est une série de balayages
{20 /w—Aw ...20 / w ... 20 | w+Aw} au format .raw du constructeur extrait vers un
format .UXD puis reconstruit sous la forme de cartographie bidimensionnelles "H L"
avec un script écrit en language Python. Les unités du réseau réciproque (u.r.r.) selon
H ou L se référent aux parameétres de maille de AIN relaxé [Gian 1996] : a = 3.112
A et ¢ = 4.982 A respectivement. Dans P’espace réciproque, des valeurs de H ou L
plus petites correspondent & des paramétres de maille plus grand et inversement.

a - - —_—
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FIGURE 5.6 — Cartographies de ’espace réciproque autour de la réflexion 10.5 de
AIN pour des échantillons de puits quantiques bidimensionnels N1442 (a) et N1388
(b), réalisées avec le diffractométre Siemens Kristalloflex® (CMTC).

Les figures 5.6 a) et b) montrent les cartographies de 1’espace réciproque autour
de la réflexion 10.5 de AIN pour les échantillons de puits quantiques bidimensionnels
N1388 et N1442 respectivement. Pour I’échantillon N1442 dont la hauteur des puits
GaN est de 0.5 nm, la cartographie montre un super-réseau a la position H=1.0
qui correspond au paramétre de maille de AIN relaxé. Dans ce cas de figure, les
puits GaN sont parfaitement contraints au matériau barriére AIN et la diffraction
confirme une croissance pseudomorphe. Cet échantillon est représentatif de la dif-
fraction d’un empilement de couche de mouillage GaN sans la présence de boites
quantiques (région A).

Pour une épaisseur de puits GaN plus importante (2.1 nm) — échantillon N1388—
et une barriére de hauteur 3.4 nm comparable & 1’échantillon précédent, la carto-
graphie 5.6 b) montre un super-réseau a une valeur H=0.995 légérement plus petite
que AIN relaxé. L’état de déformation d’un tel systéme est élastique et I’ensemble
{puits+barriere} adopte un paramétre de maille entre AIN relaxé et GaN relaxé.
Cet échantillon est représentatif de la diffraction d’un empilement de petites boites
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quantiques corrélées verticalement sans la contribution de la couche de mouillage
(région B).

FI1GURE 5.7 — Cartographies de 'espace réciproque autour de la réflexion 10.5 de
AIN pour des échantillons de boites quantiques non corrélées N1368 (a) et corrélées
verticalement N1303 (b), réalisées avec le diffractomeétre Siemens Kristalloflex©.

Les figures 5.7 a) et b) montrent les cartographies de 1’espace réciproque autour
de la réflexion 10.5 de AIN pour les échantillons de boites quantiques non corrélées
N1368 et corrélées verticalement N1303, respectivement. Cette fois, la diffraction
selon H et plus étendue dans l’espace réciproque signe d’une distribution de taille
des paramétres a dans le plan des échantillons. Cependant, l'intensité est trés diffuse
et ne nous permet pas de distinguer les deux régions A, B et C pour I’échantillon
N1368. La situation est plus favorable pour ’échantillon de boites corrélées N1303 :
contrairement & ’échantillon de boites non corrélées N1368, la corrélation verticale
des boites GaN structure la diffraction selon L et il est plus facile d’observer le si-
gnal des boites quantiques. On distingue sur la cartographie 5.7 b) un super-réseau
dont les valeurs en H vont de GaN relaxé & AIN relaxé. Sachant que la couche de
mouillage est fine et quasiment contrainte a AIN relaxé alors que les boites quan-
tiques adoptent un parameétre de maille plus grand dans le plan, nous attribuons le
super-réseau qui apparait sur cette cartographie a des valeurs H inférieures a 1 a
I'empilement de boites GaN surmonté d’AIN (région B). La figure de diffraction, a
titre de comparaison peut-étre imaginée comme la superposition de la cartographie
5.6 a) et 5.6 b).

Facteurs limitants des sources de laboratoire A ce stade, les cartographies
ne sont pas suffisamment résolues pour en extraire des informations précises sur les
QDs. Hormis le temps nécessaire a la réalisation de telles cartographies (de P'ordre
de 24 heures), le facteur le plus limitant tient a la qualité de la source de rayon X du
Siemens. En effet, avec une source a filament de tungsténe et cible cuivre, I’analy-
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seur vieillissant (graphite (0002)) ne permet pas de distinguer les raies d’émissions
Cu-Kg,,, Cu-K,, et W-L,,. la polychromaticité du faisceau engendre plusieurs pics
de diffractions : la coexistence de Cu-K,, et Cu-K,, induit la présence de deux pics
rapprochés (cf AIN relaxé dédoublé a titre d’exemple) et la W-L,, conduit & une
tache parasite (coordonnées H ~ 0.96, L ~ 4.8 u.r.r.) proche de GaN relaxé qui est
génante pour I'analyse du signal de diffraction provenant des boites.

Evidemment, il existe des diffractométre 4-cercles permettant de travailler avec
une meilleure chromaticité et avec des cristaux analyseurs plus performants : c’est
la diffraction haute résolution!. L’utilisation du rayonnement synchrotron permet
également de gagner un facteur 100 sur le temps d’acquisition.

La réalisation de cartographies en laboratoire permet de se faire une idée de la
qualité cristalline, des dimensions caractéristiques de nos empilements et de la mor-
phologie des échantillons. Cette étape reste indispensable car elle permet de faire le
tri parmi les échantillons tout juste sorti de la croissance. C’est une étape préalable
a toute expérience synchrotron dont le temps de faisceau disponible est limité.

1. Le CMTC a fait 'acquisition en 2012 d’un diffractométre SmartLab Elexience Rigaku© qui
permet la réalisation de mesures de diffraction X haute résolution.
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5.3 Diffraction X haute résolution

Nous avons analysé les cartographies de I’espace réciproque pour les échantillons
que nous avons sélectionnés. La diffraction des rayons X nous a permis de mesurer
les dimensions des nano-structures ainsi que leurs parameétres de maille.

5.3.1 Cartographie haute résolution de ’espace réciproque

Les cartographies de I’espace réciproque haute résolution ont été réalisées sur la
ligne de lumiére BM02/D2AM située au sein de l'installation européenne de rayon-
nement synchrotron (ESRF) a Grenoble (description dans la partie 1.3.4).

Les échantillons ont été placés au centre du diffractométre, sur une téte gonio-
métrique qui permet un premier alignement manuel de I'axe ¢ du cristal colinéaire
a laxe ¢. Une cloche en Béryllium recouvre les échantillons et un vide primaire est
assuré par une pompe primaire. Cette protection est nécessaire car les rayons X en
ionisant 'air, produisent de ’ozone susceptible d’oxyder I’échantillon. Nous avons
utilisé un détecteur linéaire a gaz Vantec©. Les 1500 canaux de détection répartis
sur 4 cm permettent de couvrir 1/10 u.r.r. & une distance de 1 m du centre du gonio-
métre. Nous n’avons pas utilisé de cristal analyseur. Des fentes horizontales ouvertes
4 1 mm sont placées devant le détecteur, a 40 cm de ’échantillon. La normalisation a
I'intensité du faisceau incident est effectuée en mesurant la fluorescence d’une feuille
de Titane placée en amont de ’échantillon avec une photodiode. Une cartographie
typique de I'espace réciproque : 0.1 x 0.1 u.r.r. échantillonnées sur 200 x 200 points
est réalisée par un balayage 20 — w comprenant 200 mesures de 5 secondes et un re-
groupement (rebin) par 6 des 1200 canaux efficaces du détecteur. Une cartographie
haute résolution est ainsi réalisée en 15 minutes (20 heures pour une cartographie
200 x 20 en laboratoire).

Les représentations 3D de la figure 5.8 illustrent la qualité des mesures et la
résolution que nous pouvons obtenir avec cette configuration expérimentale. La car-
tographie 5.8 (a) est effectuée autour de la réflexion 10.5 pour I’échantillon N1368
de boites distribuées aléatoirement, la diffraction fait apparaitre des pics de sur-
structure & H = 1 (région B) et un signal diffus correspondant aux boites (région
A). La cartographie 5.8 (b) est effectué autour de la réflexion 10.1 pour I’échantillon
N1473 de boites corrélées verticalement, elle fait apparaitre des pics de sur-structure
(satellites du super-réseau) pour deux valeurs de H. Le super-réseau & H = 1 cor-
respond & la région A -couche de mouillage GaN et barriére AIN. Le super-réseau a
H inférieur correspond & la région B des QDs surmontées d’AIN.

La figure 5.9 (a) rappelle a partir de la schématisation montré en introduction
(section 5.1) les deux régions que nous distinguons dans les boites corrélées vertica-
lement (région A et B selon la figure 5.5). La figure 5.9 (b) schématise la diffraction
de ces deux régions distinctes : chacune contribue & un super-réseau différent dans
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a)

FIGURE 5.8 — Exemple de cartographie de ’espace réciproque autour de la réflexion
10.5 de AIN pour I’échantillon N1368 et 10.1 pour I’échantillon N1473, réalisées
sur BM2/D2AM. Représentation en 3 dimensions avec une échelle des intensité
logarithmique.

GaN BQs -
+AIN Bar. /—-\

substrat saphir

FIGURE 5.9 — (a) Représentation schématique d’un empilement de boites
quantiques GaN encapsulées dans AIN. Dans le cas de boites corrélées
verticalement, deux zones signalées par les ellipses pointillées sont a
distinguer : les boites quantiques et la barriére AIN contrainte susja-
cente (QDs/B, région B) dont la valeur du paramétre de maille dans
le plan est comprise entre celle du GaN relaxé et celle de AIN relaxé
(0.976<h<1.00) ; la couche de mouillage et la barriere AIN (CM/B, ré-
gion A) dont le paramétre de maille est celui de AIN relaxé (h=1.0). (b)
Représentation schématique de la diffraction de boites quantiques cor-
rélées verticalement : les deux région A et B contribuent chacune & un
super-réseau dans ’espace réciproque dont les valeurs en H différent.

I’espace réciproque -a une valeur de H traduisant son paramétre de maille dans le
plan.
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Un super-réseau est défini par une période et une enveloppe représentée par une
ellipse sur le schéma 5.9 (b). La modulation de l'intensité selon L (période du super-
réseau AL dans 'espace réciproque) est directement liée a la période §2 de I'empile-
ment dans ’espace réel. La position du sommet de 'enveloppe du super-réseau dans
lespace réciproque (PEAK en coordonnées H, L) indique le paramétres de maille
de la région considérée. Enfin, La largeur a mi-hauteur (FWHM) de cette enveloppe
nous informe sur la taille des structures lorsque celle-ci sont de ’ordre du nanomeétre.
On est donc capable de distinguer chacune de ces régions et d’en extraire les pa-
ramétres structuraux si on analyse une réflexion & grand angle suffisamment résolue.

5.3.2 Description qualitative des échantillons aprés croissance

a) b)
53

5.3

5.2 5.2

0.99 1.00 . . .03
H (wrar.)

F1GURE 5.10 — Cartographies haute résolution de 1’espace réciproque autour de la
réflexion 10.5 de AIN pour des échantillons de boites quantiques non corrélées N1368
et corrélées verticalement N1303. Les coordonnées sont relatives & AIN relaxé.

Les figures 5.10 a) et b) montrent les cartographies de I'espace réciproque autour
de la réflexion 10.5 de I’AIN pour les échantillons de boites quantiques non corré-
lées N1368 et corrélées verticalement N1303, respectivement. Elles sont & comparer
a celles réalisées en laboratoire, présentées précédemment figure 5.7 a) et b). La
période des empilements de ces échantillons est grande (= 13 nm), nous observons
donc un grand nombre de satellites du super-réseau.

Sur la cartographie 5.10 a) de I’échantillon N1368 (équivalent a 2D de 5.8 (a)), le
super-réseau selon L centré en H = 1 est bien visible. Nous ’attribuons a la couche
de mouillage GaN + barriére AIN relaxée (région A-D). L’apport des cartographie
réalisées au synchrotron est visible dans la région de 1’espace réciproque située entre
AIN et GaN relaxé. Nous pouvons distinguer un halo dont I'intensité est trés faible
(contour blanc sur la figure 5.10 a)), ce sont les boites quantiques dont la diffraction
prend l'aspect d’une tache diffuse dont la largueur selon H est reliée au diamétre
des boites et la largeur selon L est reliée a la hauteur des boites.
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Sur la cartographie 5.10 b) de l'échantillon N1303, on distingue deux super-
réseaux : le premier, proche de H = 1 est a nouveau attribué a la couche de mouillage
+ barriére AIN relaxée (région A) ; le deuxiéme apparait en H = 0.985 et correspond
aux boites quantiques corrélées + barriére AIN contrainte (région B).

a) b)

L (uw.r.r.)
L (u.r.r.)

1.02 1.04

475.96 0.98

1.00
H (wr.r.)

F1GURE 5.11 — Cartographies haute résolution de l’espace réciproque autour de la
réflexion 10.5 de AIN pour des échantillons de petites boites quantiques N1431 et
N1473. Les coordonnées sont relatives & AIN relaxé.

Les figures 5.11 a) et b) montrent des cartographies de méme type pour les
échantillons de petites boites quantiques corrélées verticalement N1431 et N1473
respectivement. Ces empilements ont une petite période (= 5 — 7 nm), nous obser-
vons donc un nombre restreint de satellites. Sur ces cartographie, nous observons
également deux super-réseaux distincts. La diffraction de ces échantillons est en
tout point comparable & celle de ’échantillons N1303 : super-réseau de la couche
de mouillage GaN + barriére AIN relaxée en H = 1 (région A) et super-réseau de
boites GaN + barriére contrainte en H = 0.985 (région B).

Choix de la réflexion La période 2 des empilements que nous étudions est de
I'ordre de 5 & 13 nm, cela implique une modulation de 'intensité selon L dont la
période AL est de l'ordre de 0.1 4 0.04 (2 = cqn/AL). La différence de paramétre
de maille entre AIN et GaN selon ¢ est de Ac = 0.193 A soit un écart dans 'espace
réciproque de AL = Lyn(Ac/can) = 0.039 % L 4;n. Pour une réflexion d’ordre 1
en L (10.1 par exemple), 'écart entre AIN et GaN relaxé est du méme ordre que la
modulation du super-réseau : on ne dispose que d’un satellite entre ces deux valeurs
dans le cas le plus favorable des empilements & grande période. Pour une réflexion
d’ordre 5 en L (10.5 par exemple), I’écart entre AIN et GaN relaxé est 5 fois su-
périeur a la modulation du super-réseau : on dispose de 5 satellites entre ces deux
valeurs toujours dans le cas le plus favorable des empilements & grande période.
Mlustration avec I’échantillon N1303, la figure 5.12 montre que pour la réflexion 30.2
nous avons accés a 5 satellites sur I’ensemble de la cartographie contre 14 satellites
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pour la réflexion 10.5.

2.90 2.95

3.05

3.00
H (u.r.ar.)

FIGURE 5.12 — Cartographies haute résolution de l’espace réciproque autour de
la réflexion 30.2 et 10.5 de I’AIN pour I’échantillon N1303. Les coordonnées sont
relatives a AIN relaxé.

Nous avons donc intérét a travailler avec la réflexion 10.5 (la mieux résolue se-
lon L accessible a 10-11 keV sur BM02) pour mesurer I'enveloppe du super-réseau
selon L dans le but de déterminer le paramétre de maille ¢ des QDs. Selon H, il n’y
a pas de sur-structure et nous pouvons mesurer directement la position du pic de
diffraction pour déterminer le parameétre de maille a. La réflexion 30.2 sera utilisée
pour effectuer des mesures de diffraction anomale afin de bien séparer le signal de
chacune des deux régions A et B pour les empilements de QDs corrélées. La réflexion
11.2 sera utilisée pour les mesures de diffraction anomale de I’échantillon de boites
non-corrélées car le signal est si faible que nous sommes contraint & utiliser une
réflexion plus intense méme si elle est moins résolue.

5.3.3 Extraction des paramétres structuraux

Les cartographies que nous venons de voir offrent au premier regard une idée
de la morphologie de nos échantillons. Nous déduisons maintenant de la diffraction
quelques paramétres structuraux des empilements de boites quantiques. Pour ce
faire, nous extrayons des coupes linéaires a partir des cartographies bi-dimensionnelles
et nous affinons les diagrammes de diffraction ainsi obtenus. Deux approches simples
sont utilisées : selon H, toutes les intensités mesurées ont été considérées; selon L
nous ne considérons que les intensités maximales de chacun des satellites du super-
réseau pour évaluer I’enveloppe du signal diffracté. En ce sens, nous n’effectuons pas
un affinement complet du diagramme de diffraction selon L mais avons recourt a
une méthode plus simple, suffisante pour obtenir un ordre de grandeur des distances
en vue de réaliser des expériences de diffraction anomale par la suite.
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F1GURE 5.13 — Coupes linéaires extraites des cartographies de 1’espace réciproque
autour de la réflexion 10.5 de AIN.(a,b,c,d) balayages selon H & L = 4.8. (e,f,g,h)
coupes selon L & H = 0.98.

Pour chacun des échantillons, la figure 5.13 montre des coupes linéaires extraites
des cartographies de ’espace réciproque autour de la réflexion 10.5 de AIN. Les
coupes ont été réalisées dans la région B de maniére & extraire les paramétres des
boites GaN.

Les diagrammes 5.13 (a,d,c,d) sont des coupes selon H pour lesquelles la valeur de
L a été fixée a ~4.8. Une valeur de L différente (4.84+0.02) a été utilisée pour chacun
des échantillons de maniére a optimiser 'intensité de la région qui nous intéresse :
en se plagant sur un satellite du super réseau pour les boites corrélées ou entre deux
satellites pour les boites non-corrélées. Ces coupes contiennent trois informations : la
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période €2 des empilements donnée par la période AL du super-réseau avec la relation
Q = cqn/AL; la hauteur des boites donnée par la largeur & mi-hauteur (FWHM)
de lenveloppe du super-réseau avec la relation Hauteur = can/FW HM|. Nous
déduisons également le parameétre de maille moyen des boites cgp de la position du

maximum (PEAK) de cette enveloppe ¢gp = 1+(PEAKEA—lgAzN)/LAlN'

Les diagrammes 5.13 (e,f,g,h) sont des balayages selon L et la valeur de H a été
fixée & 0.98, proche de GaN relaxé. Cette valeur est volontairement inférieure a la
valeur H moyenne de la région B de maniére & s’affranchir au maximum du signal
de la région A. De méme, nous extrayons les informations dans le plan : le diamétre
des boites \a[ partir de la largeur & mi-hauteur du pic de diffraction avec la relation

aAINV3)

D= SFWHMy le paramétre de maille moyen des boites de la position de ce pic de
QAN

diffraction avec la relation agp = TF(PEAR: —Han)/Har "

Les diagrammes linéaires sont affinés avec une ou plusieurs fonctions de type
Pearson 7 avec le logiciel fityk [Wojdyr 2010]. Ces fonctions sont une trés bonne
approximation pour la modélisation des pics de diffraction X [Hall Jnr 1977].

Selon L, cette méthode donne de bons résultats pour les empilements de grande
période (12 nm) et & condition que la résolution soit suffisante pour que l’enve-
loppe des boites se détache de celle de la barriére. En revanche, elle n’est pas fiable
pour les échantillons de plus courte période (5-6 nm) car Paffinement ne se fait
plus que sur quelques points (ces valeurs sont donc en italique). Les tableaux 5.2 et
5.3 résument les valeurs extraites des paramétres structuraux pour chaque échan-
tillon. Ces valeurs confirment les valeurs nominales attendues de la croissance (cf
tableau 5.1) et sont cohérentes avec les images obtenus par microscopie électronique.

Label | FWHMyg | FWHMj, AL | Diamétre QD | Hauteur QD | Barriére
(ur.r) (u.r.r) (u.r.r) (nm) (nm) (nm)
N1303 0.0186 0.092 0.040 14.5 5.4 12.46
N1368 0.0190 0.308 0.043 14.2 1.6 11.59
N1431 0.0185 0.173 0.109 14.6 2.9 4.57
N1473 0.0240 0.086 0.076 11.2 5.8 6.56

TABLE 5.2 — Récapitulatif des parameétres structuraux et géométriques obtenus par
affinement des diagrammes linéaires extraits des cartographies de I’'espace réciproque
pour les différents empilements de boites quantiques.

La croissance de type Stranski-Krastanov conduit & des boites dont la lar-
geur est constante de 'ordre de 14 nm, seule la hauteur différe en fonction de
la quantité de GaN déposé. Lorsque la hauteur des boites est petite devant la
hauteur de barriére, cas de 1’échantillon N1368, il n’y a pas de corrélation ver-
ticale. Dés que la hauteur des boites est comparable a celle de la barriére (hau-
teur des boites égale a la moitié¢ de la hauteur de l’empilement), cas des échan-
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tillons N1303, N1431 et N1473, nous observons la corrélation verticale. Ceci est
valable aussi bien pour des petites boites (N1431 hgps=2.9 nm et 2=4.6 nm)
que pour des boites plus grosses (N1303 hgps=5.4 nm et Q=12.5 nm). Nos me-
sures sont donc en accord avec les études précédentes menées sur ces systémes
[Chamard 2001, Chamard 2004, Coraux 2006a, Coraux 2006b].

Label | PEAKy | PEAKL | a QD | ¢ QD
(u.r.r) (u.r.r) (A) (A)
N1303 0.986 4.839 3.156 | 5.148
N1368 0.978 4.861 3.182 | 5.124 paramétres de maille moyens des
N1431 0.989 4-886 | 3.146 | 5.098 |hoites quantiques.

N1473 | 0.996 4.817 | 3.124 | 5.171

TABLE 5.3 — Récapitulatif des posi-
tions des pics de diffraction et des

Concernant les paramétres de maille qu’adoptent les boites GaN dans AIN, ils
sont en régle générale plus petits que ceux de GaN relaxé aussi bien dans le plan que
hors du plan. Il est intéressant de remarquer que les boites non corrélées sont plus
relaxées dans le plan que celles corrélées verticalement. Hors du plan, nos mesures
tendent & montrer que la situation est inverse : les boites non corrélées étant plus
contraintes que les boites corrélées verticalement.

5.4 Diffraction X résonante aprés recuit a 1300°C

Nous avons réalisé un premier recuit & 1300°C sur I'empilement N1303. Les
cartographies avant et aprés recuit sont quasiment identiques. Seul un décalage sen-
sible de la position de ’enveloppe du super-réseau de boites quantiques + barriére
contrainte AIN est visible selon L. Dans le but de distinguer les contributions des
atomes de Gallium de celle des atomes d’Aluminium, nous avons utilisé la diffrac-
tion résonante. L’idée est de réaliser des cartographies de ’espace réciproque en
balayant 1’énergie des rayons X incident autour du seuil d’absorption K du Gallium
(10367 eV). Les effets de diffusion anomale contribuent a la diffraction de fagon si-
gnificative et apportent une sensibilité chimique que nous allons exploiter. C’est le
principe de base de la diffraction anomale que nous avons présenté dans la partie 2.5.

Grace aux sources de rayonnement synchrotron de troisiéme génération, deux
méthodes complémentaires ont vue le jour, basées sur le principe de la diffusion ré-
sonante des rayon X. La premiére est la Diffraction Anomale Multi-longueur d’onde
(MAD), elle va nous permettre d’extraire les amplitudes de diffusion des atomes réso-
nants et de réaliser des cartographies chimiques de I'espace réciproque. La deuxiéme
est la spectroscopies en condition de diffraction (DAFS) qui va nous permettre d’ana-
lyser I'environnement local des atomes résonant au sein d’une région iso-contrainte
(de méme paramétre de maille) sélectionné par la diffraction.
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5.4.1 Cartographies Anomales de ’espace réciproque

La technique MAD consiste & mesurer des profils de diffraction ou des carto-
graphies de ’espace réciproque a différentes énergies proches du seuil d’absorption
[Favre-Nicolin 2012]. Nous suivons le formalisme de Karle [Karle 1980] introduit
dans la partie 2.5.1. Il consiste & séparer la contribution du facteur de structure qui
ne dépend que des termes de diffusion anomale des atomes résonants (f; et f;;)
d’une contribution totale Fr qui dépend peu de I'énergie.

La principale variation en fonction de I’énergie provient du facteur de diffusion
de l'espéce résonante (A=Ga) :

FA(Q, E) = fa(hkl) + FA(E) +if4(E) (5.1)
otl Q est le vecteur de diffusion, E I'énergie des photons incidents, f0 le facteur de
diffusion Thomson et f’ et f” sont les facteurs de diffusion anomaux. En changeant
I’énergie autour du seuil K du Gallium, seul le facteur de diffusion du Gallium est
modifié a travers les termes f/y et f;;

Le formalisme MAD consiste & séparer la contribution du facteur de structure
qui ne dépend que des termes de diffusion anomale des atomes résonants (f/ et
f;;) d’une contribution totale Fp qui dépend peu de ’énergie. L’intensité diffractée,
proportionnelle au carré du module du facteur de structure, peut alors s’écrire en
séparant les termes dépendants de ’énergie (cf équation 2.61) :

jal
IQ.E) o |Frl>+ (f4%+ £47) 7
A
2| Fr||F§ .
+ A costor — oa) + fhsintor —pa)] (52
A
avec .
A ) A
FR(hkD) = " f3(hk)e' ™ = |F§ e (5.3)
J
N ' '
Fy(hkl) = " fn(hkl, B)e' ™5 = | Fyle'~ (5.4)
J
Fr(hkl) = FS(hkl) + Fy(hkl) = |Fp|e™T (5.5)

Fg est la contribution non-anomale du facteur de structure des atomes résonants,
F'y est le facteur de structure des atomes non -résonants et fr = Fiy + Fg regroupe
la contribution non-résonante de ’ensemble des atomes du cristal. A chaque facteur
de structure partiel est associé une phase : 4, YN et @1 respectivement.

Il est commode de réécrire 'intensité sous la forme :
2
|F(hkl, E)[> o [cos(or = ca) + B1Gal

+ [sinlor — pon) + 1G] (56)
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|FY]
|Fr|f2,

Les trois inconnues dans ’équation 5.2 ou 5.6 sont |Fr|, |Fa| et o7 — pa. En

avec 3 =

théorie, la mesure de 'intensité diffractée & trois énergies différentes est suffisante
pour déterminer ces valeurs. En pratique, pour obtenir une plus grande précision,
nous utilisons une douzaine d’énergies autour du seuil d’absorption : quelques-unes
bien avant (Ey — 150 eV) et bien aprés le seuil (Ey + 500 €V), la plupart dans le
seuil ou les variations sont les plus fortes de maniére & maximiser les différences
d’intensité.

Les valeurs des modules |Fr|, |F4| et de la différence de phase pr — @4 sont
calculées pour chaque point de ’espace réciproque en minimisant ’equation 5.6 avec
un algorithme de moindre carrés. Le module de 'amplitude diffusée par les atomes
non-résonants |Fy| est déduite a partir de |Fp|, |Fa| et op — ¢4 (cf diagramme
complexe 2.8). Nous utilisons le programme NanoMAD [Favre-Nicolin 2011] écrit
par V. Favre-Nicolin pour réaliser cette procédure sur I’ensemble des points d’une
cartographie de l’espace réciproque (indépendamment les uns des autres).

Cartographies résolues chimiquement Les cartographies 5.14 (a,b), (c,d) et
(e,f) montrent les résultats de 'extraction MAD : modules de Frr , FQ (atomes ré-
sonants Ga) et Fiy (atomes non-résonants N + Al) respectivement.

Le premier résultat remarquable est la localisation du signal des atomes réso-
nants entre les valeurs de AIN et GaN relaxé. La contribution |F4| est étendue selon
H : on devine une contribution en H =~ 0.985 et en H = 1. Elle est centrée en
L =~ 4.85, proche de GaN relaxé. Ce signal correspond aux boites quantiques GaN
et a la couche de mouillage GaN respectivement.

La contribution |Fy| est également intéressante : on retrouve & nouveau un si-
gnal étendu selon H entre les valeurs de AIN et GaN relaxé. Selon L cette fois, on
distingue deux contributions : 'une au méme niveau que |F4| (L ~ 4.85) et autre a
L ~ 5.02. Pour les valeurs de H ~ 0.985 (région B), nous attribuons cette premiére
contribution aux atomes N dans les QDs et la deuxiéme & I’AIN barriére.

La description que nous avons faite dans la partie 5.3 de deux régions A et B qui
contribuent chacune & un super-réseau distinct dans I’espace réciproque est confir-
mée par ces cartographie résolues chimiquement.

Les différences avant 5.14 (a,c,e) et aprés 5.14 (b,d,f) recuit sont peu visibles sur
les cartographies bidimentionnelles, il est nécessaire d’extraire des profils de diffrac-
tion linéaires pour analyser quantitativement l’effet du recuit a 1300°C.
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Les diagrammes de la figure 5.15 sont des coupes linéaires selon L extraites des
cartographies anomales 5.14 pour H = 0.985. Sont donc représenté les modules
de Fr, Fg et Fy pour le super-réseau de la région des QDs et de la barriére AIN
contrainte (région B). L’enveloppe du super-réseau pour la contribution de l’en-
semble des atomes F7p passe bien par un maximum & L =~ 4.85 et & L ~ 5.02 et
confirme ce que nous avons vu en représentation 2D. Fg est essentiellement centré
sur L ~ 4.85 : il correspond aux QDs GaN. Fy fait également apparaitre deux dis-
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FI1GURE 5.14 — Cartographies chimiques de 'espace réciproque pour ’échantillon
N1303 avant (a,c,e) et aprés recuit a 1300°C (b,d,f) selon la réflexion 10.5 de AIN.
(a,b) module de Frr (ensemble des atomes), (c,d) module de F'§ (atomes résonants) et
(e,f) module de Fiy (atomes non résonants). L’échelle en intensité est logarithmique.
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FIGURE 5.15 — Diagrammes de diffraction linéaires selon L pour H = 0.985 (région
B) extraits des cartographies anomales 5.14. Module de Fr en noir (ensemble des
atomes), module de F'§ en rouge (atomes résonants) et module de Fiy en vert (atomes
non résonants). L’échelle en intensité est linéaire.

tributions de parameétre de maille : les atomes N dans les QDs et les atomes Al et N
dans la barriére AIN contrainte. En effet, la barriére AIN entre les QDs est en relation
d’épitaxie avec les QDs, contrainte au paramétre agp des boites. Cet étirement selon
a engendre une déformation élastique : une compression du paramétre ¢ (cf partie
déformations 1.1.3) et explique la contribution Fiy & L > 5 dans I’espace réciproque.

Le traitement thermique & 1300°C a deux conséquences visibles : d’un part un
élargissement du signal F'4 signifiant une réduction de la hauteur des QDs; d’autre
part un décalage selon L, vers des valeurs plus grandes pour le signal des QDs et
vers des valeurs plus petites pour le signal de la barriére AIN. Enfin, les deux com-
posantes & L = 4.85 et L = 5 de 'enveloppe de Fy tendent & se recouvrir aprés
recuit de sorte qu’il est plus difficile de les distinguer. Ces observations vont dans
le sens d’une relaxation de la contrainte entre les QDs et la barriére AIN entre les
boites, nous extrayons par la suite les paramétres structuraux afin d’évaluer quan-
titativement cette évolution.

Evolution perpendiculaire au plan Nous venons de le voir, |Fy| & L = 4.85 est
relatif aux QDs GaN alors que |Fy| & L & 5 est relatif a la barriére AIN contrainte
entre les QDs. Nous appliquons la méthode d’affinement développée au paragraphe
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5.3.3 pour affiner la position et la largeur des enveloppes de |Fa| et |Fiv| afin d’en
extraire les parameétres structuraux avant et aprés recuit a 1300°C. Rappelons ici que
seuls les maximums des satellites sont considérés mais également que les satellites
proches de L = 1 ne sont pas pris en compte car 'extraction MAD est perturbée
par le passage des atténuateurs lors de la mesure du pic trés intense du substrat
AIN.

La figure 5.16 résume cette analyse et les résultats sont récapitulés dans le ta-
bleau 5.4.

I B e L B
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FIGURE 5.16 — Affinement des enveloppes de |F4| (a,b) et de |Fy| (c,d) extraites
des cartographies MAD pour H = 0.985. (a,c) échantillon N1303 de boites corréles
avant recuit et (b,d) apres recuit a 1300°C.

Du point de vue des paramétres de maille, les différences sont subtiles. Les QDs
adoptent un paramétre de maille hors du plan ¢ légérement plus grand aprés le
traitement thermique (5.14 A contre 5.10 A). C’est également le cas pour la bar-
riere AIN dont le parameétre ¢ passe de 4.95 & 4.96 A. Le recuit tend a relaxer la
contrainte mutuelle entre les QDs et la barriére, chacune des régions est dans un
état de déformation plus relaxé aprés recuit a 1300°C.
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Label PEAK 4 ¢ QD PEAKy ¢ Bar.
a H=4.85 (u.r.r) (nm) a H=5 (u.r.r) (nm)
N1303 QD 4.884 5.100 - -
N1303R QD 4.850 5.136 - -
N1303 Bar. - - 5.03 4.952
N1303R Bar. - - 5.018 4.964
Label FWHM4 Hauteur QDs || FWHMpy a H=5 | Hauteur Bar.
a H=4.85 (u.r.r) (nm) a H=5 (u.r.r) (nm)
N1303 QD 0.139 3.6 - -
N1303R QD 0.168 2.9 - -
N1303 Bar. - - 0.111 4.5
N1303R Bar. - - 0.094 5.3

TABLE 5.4 — Tableau récapitulatif des paramétres de maille et géométriques dans
la direction [00.1] estimés & partir du profil (FWHM) et de la position (PEAK) des
enveloppes des super-réseaux extraits des cartographies anomales pour I’échantillon
N1303 de QDs corrélées et de la barriére AIN contrainte avant et aprés recuit a
1300°C.

Les largeurs & mi-hauteur (FWHM) sont trés instructives concernant les dimen-
sions des nano-structures. Le recuit entraine une diminution de la hauteur des boites
de 3.6 nm a 2.9 nm et une augmentation de la hauteur de barriére de 4.5 nm a 5.3
nm. Ce changement est du méme ordre de grandeur pour chacune des régions (0.7
versus 0.8 nm).

Nous pouvons faire ’hypothése d’une inter-diffusion des atomes de Gallium et
d’Aluminium & l'interface entre les QDs et la barriére AIN, nous estimons que la
région concernée est inférieure au nanomeétre. Cette inter-diffusion entraine une di-
minution de la taille des boites et une relaxation de la contrainte emmagasinée par
le systéme.

Cette hypothése donne une interprétation structurale aux mesures de photo-
luminescence qui montrent un décalage vers les petites longueurs d’ondes (cf discus-
sion 5.2 et |Fellmann 2012], en accord avec une diminution de la taille des boites et
un confinement plus fort des porteurs de charge.

Evolution dans le plan L’évolution des paramétres a dans le plan est plus diffi-
cile & caractériser. Nous avons réalisé I'extraction des profils de diffraction selon H
pour différents satellites du super-réseau selon L. Ces résultats sont présentés sur la
figure 5.17. La qualité de ces mesures n’est pas suffisamment bonne pour effectuer
une analyse correcte. La résolution de la réflexion 10.5 est insuffisante selon H, le
recouvrement des pics de diffraction des boites de ceux de la couche de mouillage
ne permet pas I’extraction des paramétres a des boites avec une bonne précision.
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FIGURE 5.17 — Diagrammes linéaires de |F4| extraits des cartographies MAD de
Péchantillon N1303 de boites corrélées avant recuit (a,c,e) et aprés recuit (b,d,f)
a 1300°C. Affinement de |F4| selon H pour quelques satellites du super-réseau a
L =490 (a,b), L =4.85 (c,d) et L = 4.81 (e,f).

Nous pouvons cependant constater que le paramétre moyen des boites & L = 4.85
n’évolue pas, le coeur des boites ne semble donc pas étre affecté par le recuit. Plus
haut dans l'espace réciproque, & L = 4.90, la position du pic de diffraction passe de
H =0.985 & H = 0.956 ce qui signifierait une diminution du paramétre de maille
du sommet des QDs en accord avec 'effet que 'on pourrait attendre avec une inter-
diffusion d’Al et Ga.
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5.4.2 Diffraction Anomale

Le recuit & 1300°C entraine des changements structuraux : diminution de la
taille des QDs de l'ordre de 0.7 — 0.8 nm et relaxation des contraintes dans les
empilements. Nous faisons ’hypothése d’une inter-diffusion des atomes de Gallium
et d’Aluminium, c’est a dire a l'interface GaN/AIN dans les régions ou les défor-
mations & la fois de GaN et AIN sont les plus fortes —au sommet des QDs. Nous
utilisons la diffraction anomale (MAD et DAFS) afin de confirmer cette hypothése.
Cette méthode allie sensibilité chimique via le phénomeéne de diffusion résonante
et sélectivité spatiale de la diffraction [Renevier 1997|. La spectroscopie DAF'S va
nous permettre d’analyser ’environnement local —au sens de l'absorption X- des
atomes de Gallium dans les différentes régions iso-contraintes. Par environnement
local, nous entendons les atomes premiers et seconds voisins qui entourent les atomes
résonants. On pourra en déduire la nature des atomes et les distances des liaisons.
Dans la structure wurtzite parfaite, les atomes de Gallium sont situés au centre de
tétraedres d’azote, les premiers voisins forment une premiére couronne de 4 N (1.95
A), les seconds voisins forment une deuxiéme couronne de 12 Ga (3.18 A), etc. Si une
inter-diffusion de Ga et Al a lieu, nous nous attendons & observer une modification
de la deuxiéme couronne qui pourra contenir des Al.

Choix de la réflexion L’extraction des paramétres de maille et géométriques a
été effectuée avec une réflexion 10.5 pour disposer d’'un maximum de satellites du
super-réseau selon la direction [00.1]. Nous avons vu que selon H, la diffraction des
deux régions A et B n’est pas résolue : le signal des QDs se recouvre avec celui de
la couche de mouillage GaN dans I'espace réciproque. Le but de I'expérience décrite
ci-dessous est d’analyser le signal de la région B exclusivement pour confirmer notre
hypothése d’inter-diffusion entre les QDs et la barriére AIN entre les QDs, il est
donc impératif de s’affranchir du signal provenant de la barriére AIN relaxée et de
la couche de mouillage GaN (région A).

Nous avons choisi de travailler avec la réflexion 30.2 de ’AIN afin d’avoir une
meilleure résolution selon H. La figure 5.18 (a) représente l'intensité de diffraction
de I’échantillon N1303 avant recuit et selon cette réflexion. On distingue bien la
région B de la région A comme indiqué sur le balayage linéaire selon H (fig. 5.18
(b)) (région A au parameétre de AIN relaxé indiqué en bleu). Selon L (fig. 5.18 (c)),
nous ne disposons pas de suffisamment de satellites pour distinguer la contribution
des boites de la contribution de la barriére AIN contrainte (la résolution n’est pas
suffisante & L = 2 en comparaison & L = 5). Cependant, nous disposons du satellite
S1 a L = 2.04 dont le signal provient de la barriére AIN contrainte aux QDs, S0 &
L =~ 2 dont le signal provient a la fois des QDs et de la barriére AIN | du satellite
S1 a L =~ 1.96 dont le signal provient essentiellement des QDs, du satellite S2 a
L ~ 1.88 (= GaN relaxé) au coeur des QDs. Il est donc envisageable de réaliser
des spectres de diffraction anomale sur ces satellites pour analyser la composition
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et I’environnement local de chacune de ces régions.
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FIGURE 5.18 — (a) Cartographie de l’espace réciproque pour 1’échantillon
N1303 autour de la réflexion 30.2 de AIN. Les traits colorés indiquent les
positions auxquelles les spectres DAFS ont été mesurés. (b) balayage linéaire
selon H a L = 1.96. (c) balayage linéaire selon L a H = 2.97

Mesures Dans ce but, nous avons effectué des balayages en énergie autour du seuil
d’absorption K du gallium autour de la réflexion 30.2 de ’AIN. Ces spectres sont
réalisés dans des conditions de diffraction fixées (H, K, L donnés) correspondant aux
différents satellites du super-réseau B (51,50, S1 etc. indiqué sur la cartographie
5.18 (a)). Le signal est mesuré avec le détecteur linéaire Vantec© et normalisé a
I'intensité du faisceau incident mesuré avec une photodiode (cf partie 1.3.4). L’in-
tensité de fluorescence est également mesurée et soustraite du signal de diffraction.
L’orientation du détecteur est perpendiculaire & la direction [30.2], I'intensité n’est
collectée que sur une partie du détecteur : une région d’intérét de 200 pixels sur les
1500 est sélectionnée (illustrée pour chaque satellite par un trait coloré sur la car-
tographie 5.18 (a)). Cette restriction permet de collecter environ 90% de l'intensité
d’un seul satellite du super-réseau tout en éliminant l'intensité des autres satellites.

La figure 5.19 montre les spectres de diffraction anomale pour 6 satellites du
super-réseau B (le code couleur correspond & la représentation 5.18 (a) sauf S4 qui
n’apparait pas sur la cartographie). Les spectres ont été mesurés aux valeurs sui-
vantes : H = 2.96 et L = {2.04 —2.00 — 1.96 — 1.92 — 1.88 — 1.84} soit {S1 — S0 —
S1 — S2 — S3 — S4} respectivement. Les spectres en traits plein correspondent &
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FIGURE 5.19 — Spectres de diffraction anomale pour les sa-
tellites S1,.50, 51,52, 53 et S4 du super-réseau de QDs +
barriére AIN contrainte. Spectres de I’échantillon 1303 avant
(traits pleins) et aprés recuit a 1300°C (traits pointillés). Les
intensité ont été normalisée a 10800 eV puis décalées d’une
constante par soucis de lisibilité.

I’échantillon N1303 de QDs corrélés avant recuit et ceux en traits pointillés & N1303
aprés recuit a 1300°C. Les données sont corrigées du signal de fluorescence et nor-
malisées & 1 a haute énergie (10800 eV).

Affinement MAD des spectres DAFS Nous pouvons utiliser le formalisme
MAD pour affiner I'inflexion des spectres DAFS avant seuil dans le but d’en ex-
traire la composition dans la région iso-contrainte sélectionnée par les conditions de
diffraction.

Nous utilisons & nouveau 1’équation 5.6 et 4.12 pour affiner les spectres expé-
rimentaux corrigés de la fluorescence (voir méthode décrite dans la partie 4.2.3 et
4.3.3).

10k, B) = KD(E) [ [costir = o) + 8f6]” + [sinlir = o)+ 855 | 61

I3
’FT|G;(’) et D(E) =1+ m(E — Eg) + Q(E — Egign)?, Eo = 10367 eV et
Ga

Ealign = 10600 €V

avec =
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Dans un premier temps, nous avons affiné a la fois les parameétres cristallogra-
phiques 8 et o1 — w4 ainsi que les paramétres géométriques K, m et @) sur toute
la gamme d’énergie (10100 — 10800eV). Cette premiére étape permet de fixer les
paramétres géométriques. Cette procédure nous permet également de déduire les
paramétres Sp et g — 4 nécessaires a l'analyse des oscillations EDAF'S.

Pour un alliage homogeéne, il est possible d’exprimer 8 = |Fal/(|Fr|f}) et
o1 — w4 en fonction des positions atomiques de la maille wurtzite GaN (P63mc).
La composition peut étre introduite sous la forme d’un facteur d’occupation de site
[Favre-Nicolin 2012, Lamberti 2013]. Le parameétre xg, est un facteur d’occupation
des sites associés aux positions des atomes de Gallium. Les atomes Al sont position-
nés sur les méme sites cristallographiques avec un facteur (1 — zg,). Les deux sites
métalliques de la maille élémentaire contribuent donc & la diffusion avec un facteur
de diffusion effectif faarcq + fai(1 — Ga). Un nouvel affinement peut alors étre
réalisé avant seuil avec les paramétres géométriques déterminés lors de la premiére
étape et en ne laissant que le parameétre xg, libre. Cette méthode permet d’évaluer
la composition d’une région homogéne de structure wurtzite.

Ici, la situation est plus compliquée car on considére un empilement GaN/AIN
et pas un alliage homogéne. Méme si la structure reste wurtzite pour GaN et AIN,
les atomes Ga et Al ne sont pas en phase et la diffraction est sur-structurée (super-
réseau). La diffraction ne peut donc pas étre décrite par une maille élémentaire
comme nous allons le faire mais doit tenir compte de la phase des atomes au sein
des empilements. Le paramétre xg, est tout de méme introduit, il indique ici la
contribution relative de Ga et nous permet par exemple de nous assurer que la région
sondée présente globalement les mémes proportions de Ga et Al en vue d’analyser
les oscillations EDAFS. Pour ne pas faire 'amalgame avec une composition nous le
notons £qq-

Le tableau 5.5 résume les résultats de cette procédure : nous n’observons pas de
changement significatif avec le recuit. Nous observons bien une diminution du para-
meétre B = |Fal/(|Fr|f%) du satellite S4 vers S0, conforme & une teneur en atomes
absorbeurs de plus en plus faible quant on passe de cgon & cqn. Seul les résultats
des satellites compris entre AIN et GaN relaxé, SO et S1 permettent d’évaluer la
composition en Ga & travers £g,. Pour le satellite S1 dont la position correspond
au sommet de ’enveloppe des QDs, on trouve essentiellement du Gallium mais ce
pic voit une contribution non négligeable de Al. Pour le satellite SO dont la position
selon L correspond & une valeur entre les QDs et la barriére AIN contrainte, on
trouve une faible teneur en Ga, signe que 1’on sonde une région contenant l'interface
entre QDs et barriére.

L’affinement pour le satellite S1 donne une valeur de &g, négative et les satellites
52 — 83 — S4 une valeur supérieure a 1. Le modéle n’est pas correct pour extraire
une composition et la seule information & retenir ici est que cette valeur n’évolue
pas avec le recuit. Par conséquent, la méme région de méme paramétre de maille est
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LQH=2.976 | o1 —¢a B wo—pa—m/2| Sp | &Ga
N1303 (rad) (rad) (%)
S1 -3.08 (-3.62) | 0.05(0.05) -2.66 3.09 | -0.18
ST R -3.14 (-3.62) | 0.05(0.05) -2.66 294 | -0.19
S0 -0.34 (-0.25) | 0.04 (0.03) -0.25 454 | 0.23
SO0 R -0.40 (-0.25) | 0.04 (0.03) -0.25 4.56 | 0.23
S1 -0.23 (-0.15) | 0.07 (0.06) -0.15 2.22 | 0.78
ST R -0.24 (-0.15) | 0.07 (0.06) -0.15 2.28 | 0.73
S2 -0.16 (-0.10) | 0.08 (0.08) -0.21 177 | 1.45
S2 R -0.15 (-0.10) | 0.08 (0.08) -0.21 1.80 | 1.39
S3 -0.11 (-0.08) | 0.09 (0.09) -0.28 1.63 | 2.01
S3 R -0.10 (0.09) | 0.09 (0.09) -0.28 1.64 | 1.97
S4 -0.09 (-0.07) | 0.09 (0.09) -0.30 1.58 | 2.26
S4 R -0.09(-0.06) | 0.09 (0.09) -0.34 1.54 | 2.71

TABLE 5.5 — Récapitulatif des paramétres MAD extraits de I’affinement des spectres
de diffraction anomale associés aux satellites du super-réseau de QDs et barriére AIN
contrainte. o — 4 et B obtenus avec un affinement ne prenant pas en compte la
structure et avec une structure wurtzite (entre parenthése). £z, indique la contri-
bution relative de Ga.

sondée avant et aprés recuit.

Analyse qualitative des oscillations L’extraction des structures fines de dif-
fraction anomale dans la partie étendue aprés le seuil (EDAFS) est présentée sur la
figure 5.20. Ces oscillations sont obtenues selon la méthode présentée dans la partie
2.5.2.

Les différences avant et aprés recuit sont subtiles et ténues mais significatives.
Nous observons des oscillations typique de GaN wurtzite pour les spectres des satel-
lites S2 — S3 — S4 a L = {1.92 — 1.88 — 1.84} (paramétre GaN relaxé a L ~ 1.88) :
ces spectres sondent le coeur GaN des QDs qui n’évolue pas. Le satellite S1 &
L = {1.96} voit 'amplitude de ses oscillations atténuées : la région sondée a cette
position est plus désordonnée. Le satellite SO a L = {2.00} est particuliérement
chahuté : le désordre est trés important. Ce satellite se situe a la frontiére entre les
deux enveloppes QDs et barriére AIN et donc forcément trés sensible a 'interface.
Malheureusement la résolution selon L n’est pas suffisante pour séparer les deux
enveloppes. C’est dans cette région que U'effet du recuit est le plus visible : les oscil-
lations sont différentes avant (trait plein orange) et aprés recuit (trait plein rouge).
Les premiéres oscillations vers 4 — 6 A~! sont semblables entre les deux spectres.
Elles sont caractéristiques de la premiére couronne N. Les oscillations entre 6 et 10
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FIGURE 5.20 — Structures Fines de Diffraction Anomale pour quelques sa-
tellites du super-réseau au paramétre de maille dans le plan correspondant
aux QDs (H = 2.96). La figure montre les x(k) pour I’échantillon 1303
avant et aprés recuit & 1300°C.

A~1 sont tres affectées par le recuit.

Nous ne sommes pas en mesure d’analyser quantitativement ces mesures car le
rapport signal sur bruit est bien trop faible. Nous n’avons donc pas fait d’affinement
mais nous allons montrer quel peut étre 'effet de la substitution du Ga par Al sur
les oscillations EDAFS.

Nous utilisons le formalisme de la théorie de la diffusion multiple pour interpréter
nos mesures. Le programme FEFFv8.2 nous permet de calculer les amplitudes de dif-
fusions associées aux différents chemins possibles de rétro-diffusion du photo-électron
afin de simuler les spectres d’absorption EXAFS. Les oscillations en condition de
diffraction (EDAFS) sont de méme nature et nous pouvons utiliser ce programme
pour interpréter nos mesures (cf éq. 2.75, chap. 2.5.2 et [Proietti 1999)) :

N, fy (k)e2ko5 r
XI(EQDAFS(k) — Z va(k)R? Sin (2kR7 + 57(]?) + SDO(k) — YA~ 5) (5'8)
~ Y

Dans le cas de la structure wurtzite GaN ou AIN parfaite, les principaux chemins
de diffusion sont Ga-N, Ga-Ga ou Ga-Al respectivement liés aux premiers voisins N
ou aux deuxiémes voisins Ga ou Al. La figure 5.21 illustre les amplitudes de diffusions
de ces chemins dans l'espace des k(A~!) ou dans l'espace réel en fonction de la
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FI1GURE 5.21 — Amplitudes de diffusions calculées avec FEFFv8.2 pour une
structure wurtzite GaN (Ga-N et Ga-Ga) et pour une structure AIN o un
atome d’aluminium a été remplacé par un absorbeur Ga (Ga-Al).

distribution radiale R(A). Ces deux représentations sont reliées par une transformée
de Fourier (TF). En représentation R, 'amplitude de diffusion des atomes d’azote
de la premiére couronne passe par un maximum a R &~ 1.5 A. Cette contribution
correspond a la distance Ga — N ~ 1.96 A affectée d’un terme de phase dgq_n
(cf 5.8). Dans 'espace des k, la période des oscillations correspondante est grande
(petite distance). Pour les atomes métalliques de la deuxiéme couronne, I’amplitude
passe par un maximum autour de 3 A et la période des oscillations correspondante
dans 'espace des k est plus courte.

Concernant la signature liée au type d’atome, I’enveloppe des oscillations dans
I’espace des k est a une position d’autant plus grande que l’atome concerné est lourd.
Elle passe par un maximum a bas k pour des atomes légers —N visible autour de 4
A-1. Elle est maximale & plus haut k& pour des atomes plus lourds : Al autour de 5
A-1 et Ga autour de 7 A1,

La figure 5.22(a) montre les oscillations mesurées pour les satellites S1,50 et S1
de I’échantillon N1303. La figure 5.22(b) représente la TF de 5.22(a) sur un inter-
valle de 2.4 — 9.5 A=1. La figure 5.22(c) représente la TF inverse de 5.22(b) sur la
premiére couronne 0.5 — 2.5 A et la figure 5.22(d) la TF inverse de 5.22(b) sur la
deuxiéme couronne 2.5 — 3.5 A. Les oscillations mesurées pour ST a L = 1.96 (en
vert) sont proches de celles de GaN relaxé : la premiére couronne est typique de
I’azote et la deuxiéme typique du Gallium.
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FIGURE 5.22 — (a) Oscillations en condition de diffraction pour les satel-
lites S1 (noir),S0 (orange) et S1 (vert) de I’échantillon N1303 avant recuit
et aprés recuit pour SO (rouge). (b) Distribution radiale. Transformée de
Fourier inverse sur la premiére couronne (c) et sur la deuxiéme couronne

(d).

Intéressons-nous enfin a leffet du recuit sur les oscillations de SO avant (en
orange sur la figure 5.22) et aprés recuit (en rouge sur la figure 5.22) : le princi-
pal effet est une diminution de Pamplitude des oscillations entre 6 et 9 A. Cette
région correspond aux atomes métalliques, seule la coexistence d’Al et Ga dans la
deuxiéme couronne est susceptible d’expliquer cette mesure. La TF inverse de la
deuxiéme couronne n’est plus caractéristique d’une fréquence unique mais d’un bat-
tement de plusieurs fréquences, signature de la coexistence d’Al et Ga. La diminution
des oscillations est due a une interférence négative entre les atomes de Ga et Al et
vient confirmer qualitativement le phénoméne d’inter-diffusion que nous observons.
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5.5 Effet du recuit & 1500°C

Nous étudions a présent 'effet d’un recuit a 1500°C sur les empilements de boites
quantiques GaN dans AIN. Dans la partie précédente, nous venons de voir que ’ef-
fet d’un recuit & 1300°C stimule I'inter-diffusion des atomes d’Al et Ga au sein des
régions les plus contraintes dans les empilements des QDs corrélées verticalement.
Cette inter-diffusion est localisée au sommet des QDs, & 'interface avec le matériau
barriére AIN contraint. Morphologiquement, le recuit & 1300°C engendre une dimi-
nution de la taille des QDs GaN de I'ordre de 0.7-0.8 nm associé a la formation d’un
alliage AlGaN dans cette épaisseur.

Dés lors, nous supposons qu’un recuit & plus haute température devrait entrainer
une inter-diffusion plus forte encore, s’étendant sur plusieurs nanométres. Dans le
cas des QDs corrélées verticalement, un recuit trés haute température pourrait per-
mettre de synthétiser & partir d’empilements de QDs GaN dans AIN, des structures
filaires AlGaN dans une matrice cristalline AIN. La maitrise de la taille initiale des
QDs associé a celle du recuit & trés haute température est donc susceptible d’ouvrir
la voie a la synthése de nanofils AlGaN dans AIN, éliminant de fait les effets de
bord des nanofils classiques comme la recombinaison non radiative sur des défauts
de surface ou des problémes liés a la fragilité de telles nano-structures.

5.5.1 Diffraction X haute résolution

Nous avons réalisé des cartographies de I’espace réciproque autour de la réflexion
10.5 de AIN pour les échantillons N1368 et N1473 avant et aprés recuit a 1500°C. Le
recuit a été réalisé avec un four & induction (cf part. 5.2). Pour le N1368, la répar-
tition verticale des QDs est aléatoire tandis que pour le N1473 elles sont corrélées
verticalement.

Les figures 5.23 montrent 'influence du recuit a 1500°C sur ces deux échantillons.
Pour I’échantillon N1368, le super-réseau A associé a la {couche de mouillage GaN
+ barriére AIN relaxée} est peu affecté. Les QDs n’étant pas corrélées, nous n’ob-
servons pas de super-réseau B sur les cartographies 5.23 (a) et (c). Le signal des
QDs est diffus, centré autour de la position de GaN relaxé avant recuit et a une
position plus proche des parameétres AIN relaxé aprés recuit. Sur la cartographie
5.23 (c), la largeur & mi-hauteur est plus petite selon L indiquant une hauteur des
QDs plus importante aprés recuit. Pour I'échantillon N1473 de QDs corrélées, 'effet
du recuit est radical, nous distinguons & peine les deux super-réseaux A et B sur
la cartographie 5.23 (d). Ils sont toutefois encore visibles & H = 0.99 et & H = 1.
L’enveloppe des super-réseaux est proche de la valeur L de AIN relaxé.

Nous avons employé une méthode d’affinement des diagrammes linéaires extraits
des cartographies bidimensionnelles (décrite chap. 5.3) dans le but d’extraire les pa-
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FIGURE 5.23 — Cartographies de I’espace réciproque autour de la réflexion
10.5 de AIN pour les échantillons N1368 et N1473 avant recuit (a,b), aprés
recuit & 1500°C (c,b).

ramétres de maille et géométriques des QDs. La figure 5.5.1 montre les diagrammes
linéaires extraits des cartographies 5.23 (a-d), le signal correspondant aux QDs est
indiqué en traits rouges pleins. Le tableau 5.6 récapitule les valeurs extraites des
affinement.

Les valeurs extraites confirment les observations que nous avons faites sur les
cartographies 5.23. Avec le recuit & 1500°C, le paramétre de maille des QDs dans
le plan évolue peu pour les QDs corrélées (3.14 — 3.15 A pour N1473) et tend a
diminuer pour les QDs non-corrélées (3.18 — 3.16 A pour N1368). Hors du plan,
la diminution du paramétre de maille ¢ est forte : 5.12 — 5.07 A pour N1368 et
5.17 — 5.01 A pour N1473. Ces résultats sont cohérents avec une inter-diffusion
Al/Ga.

Plus surprenant, la taille des boites semble évoluer de maniére contraire au re-
cuit & 1300°C : elle augmente. Le tableau 5.6 nous indique que la hauteur des QDs
passe de 1.6 & 2.8 nm pour ’échantillon N1368 et de 5.9 & 7.5 nm pour I’échantillon
N1473 soit une augmentation de la hauteur des QDs de 1.2 & 1.6 nm. L’estimation
pour I’échantillon N1473 est cependant peu fiable car nous avons accés & seulement
3 satellites du super-réseau pour réaliser I'affinement. Si la valeur de la hauteur des
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FIGURE 5.24 — Balayages linéaires au paramétres de QDs pour les échan-
tillons N1368 et N1473

QDs qui résulte de I'affinement (7.5 nm) est surestimée car supérieure a la période
Q de 'empilement (7 nm), nous pouvons penser que les QDs occupent tout ’espace
selon la direction de croissance [00.1].

Notre interprétation est la suivante : si un recuit a 1300°C engendre une dimi-
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QDs PEAK a PEAK [
H(ur.r) (nm) H(ur.r) (nm)
N1368 0.979 3.18 4.864 5.12
N1368R1500 0.986 3.16 4.917 5.07
N1473 0.992 3.14 4.817 5.17
N1473R1500 0.989 3.15 4.968 5.01
QDs FWHM | Diamétre || FWHM | Hauteur
AH(ur.r) (nm) AL(u.r.r) (nm)
N1368 0.030 8.9 0.322 1.6
N1368R1500 0.029 9.4 0.178 2.8
N1473 0.026 10.3 0.085 5.9
N1473R1500 0.014 18.8 0.066 7.5

TABLE 5.6 — Récapitulatif des paramétres structuraux et géo-
métriques des boites quantiques pour les échantillon N1368 et
N1473 avant et aprés recuit & 1500°C (#R1500). A titre indicatif,
acen = 3189 A, aqn = 3.112 A, caun = 5.185 A, cqy = 4.982
A.

nution de la taille des QDs GaN a travers la formation d’un alliage AlGaN & leur
sommet, un recuit plus fort & 1500°C engendre une inter-diffusion plus forte encore
et il en résulte une quasi-disparition des boites GaN & travers la formation de QDs
AlGaN. La couche de mouillage GaN ne semble pas affectée par le recuit.

L’effet du recuit est toutefois différent si 'on compare les deux morphologies
de QDs (non corrélées et corrélées verticalement). Les modifications structurales
visibles en diffraction sont plus importantes dans le cas de QDs corrélées. Cette ob-
servation vient confirmer I'influence de I’état de contrainte sur I'inter-diffusion. Dans
le cas des QDs corrélées, les champs de déformation sont forts dans les QDs mais
également dans I’AIN barriére contraint situé au-dessus des QDs. C’est d’ailleurs ce
champ de déformation qui explique la nucléation préférentielle des QDs au-dessus
les unes des autres, mécanisme responsable de la formation des empilements de QDs
corrélées [Chamard 2001]. Toutes les régions contraintes : les QDs et la barricre,
sont dans ce cas sujettes & une inter-diffusion forte avec le recuit.

Dans le cas des QDs non-corrélées, le champ de déformation ne s’étend pas
autant dans I’AIN barriére de sorte qu'une grande partie de ’AIN est totalement
relaxé. Le super-réseau A en H=1 associé a la {couche de mouillage + barriére} est
essentiellement de I’AIN relaxé, il n’est pas modifié par le recuit -méme a 1500°C.
L’inter-diffusion n’est possible que dans les QDs et la partie contrainte de I’AIN
barriére au dessus des QDs, précisément la ol les contraintes emmagasinées sont
importantes.
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5.5.2 Structures fines de diffraction anomale et environnement lo-
cal

L’étude de l'inter-diffusion & travers ’environnement local des atomes de Gal-
lium est plus compliquée aprés recuit & 1500°C. Les empilements corrélés sont trés
affectés et I'intensité du super-réseau B est drastiquement diminuée avec le recuit
(voir fig.5.23). La mesure des spectres DAFS n’est pas réalisable avec les réflexions
faibles 10.5 et 30.2. La mesure des spectres DAFS sur les réflexions fortes 10.1 ou
11.2 n’est pas pertinente car la petite période de ’empilement engendre une sépara-
tion trop importante des satellites (en pratique, aucun satellite n’apparait dans la
région de I'espace réciproque entre GaN relaxé et AIN relaxé. Pour les échantillons
de QDs réparties aléatoirement, 'intensité n’est pas exacerbée par la sur-structure
et l'intensité reste faible dans la région des QDs. Les spectres DAFS ne sont pas
mesurables sur les réflexions résolues dans le plan 30.2 ou hors du plan 10.5, la
fluorescence est 10 fois plus importante que le signal & mesurer pour ces réflexions.
Nous avons donc recours a la réflexion 11.2 qui est beaucoup plus intense (cf tab. 2.1).

0.96 0.98 1.00 1.02 1.04
H (u.r.r.)

FI1GURE 5.25 — Cartographies de I'espace réciproque autour
de la réflexion 10.5 de AIN pour I’échantillons N1368 avant
recuit. Les régions iso-contraintes (g,, = 2% et €., = 4%) sé-
lectionnées pour la mesure des spectres DAFS sont indiquées
par des traits épais.

La cartographie 5.5.2 est réalisée selon la réflexion 11.2 de ’AIN et indexée par
rapport aux paramétres de maille de AIN relaxé. on distingue le signal attribué aux
QDs H = 0.985 et diffus selon L. Le super-réseau A de la couche de mouillage et de
I’AIN relaxé est bien défini et distant du signal des QDs dans ’espace réciproque.
Deux conditions de diffractions sont retenues, elles correspondent & deux-régions
iso-contraintes que nous appelons "coeur" et "interface". Ces régions ont le méme
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parameétre de maille dans le plan (@ moyen des QDs) et des valeurs différentes hors
du plan L = 1.92 et L = 1.96. Ces régions de ’espace réciproque correspondent &
une contrainte selon l'axe ¢ de e,, = 4% (GaN relaxé) et de €., = 2% (intermé-
diaire) par rapport & AIN relaxé.
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FIGURE 5.26 — (a) Spectres de diffraction anomale au seuil K de Ga (10367
eV') pour I’échantillon N1368 de QDs non corrélées avant et aprés recuit
a 1500°C (#R).(b) Spectres EDAFS extraits des spectres (a) dans la par-
tie étendue aprés seuil. Les deux régions sondées sont le coeur des QDs
(4% orange avant et rouge aprés recuit) et U'interface avec la barriére AIN
contrainte au dessus des QDs (2% noir avant et gris aprés recuit). Pour
chacun des spectres DAFS et EDAFS, les affinement MAD et MS respecti-
vement sont indiqués par une courbe verte en trait fin.

La figure 5.26 montre les spectres DAFS mesurés pour le coeur des QDs (4%)
et linterface (2%) des QDs avec la barriére AIN contrainte, avant et aprés recuit a
1500°C (#R). Les spectres mesurés présentent 'allure caractéristique de GaN. La
structure du coeur des boites n’est pas affectée par le recuit : les oscillations avant
recuit (en noir) et aprés recuit (en gris) sont identiques. Concernant l'interface (2%),
on retrouve une situation comparable au cas des QDs corrélées recuites a 1300°C.
Les oscillations avant recuit (en orange) sont atténuées avec le recuit (en rouge) dans
la gamme 5-7 A1 qui correspond aux atomes métalliques de la deuxiéme couronne.
Ces interférences destructives traduisent la coexistence d’atomes Ga et Al
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Suivant la méme méthodologie qu’au paragraphe 5.4, nous combinons I’étude de
la variation de 'intensité de la Diffraction Anomale avant seuil (MAD, fig. 5.26 (a))
a celle des Structures Fines de Diffraction Anomale dans la partie étendue apres
seuil (EDAFS, fig. 5.26 (b)). L’étude des spectres de diffraction anomale permet
d’extraire la composition macroscopique de la région de méme parameétre de maille
sélectionnée par les conditions de diffraction (coeur & 4% ou interface a 2%). L’étude
des oscillations EDAFS donne une information sur ’environnement atomique local
des atomes de Gallium. La confrontation des résultats permet de distinguer une
jonction GaN/AIN isomorphe d’un alliage AlGaN formé par inter-diffusion de Al et
Ga.

Analyse MAD Nous appliquons la méthode explicitée au paragraphe 5.4.1 pour
extraire la composition macroscopique des deux régions de méme paramétre de
maille : le coeur des QDs et l'interface supérieure avec la barriére AIN. Les spectres
DAFS sont affinés pour extraire les parameétres ¢g — o4 — 7/2, Sp et xg, avec la
procédure d’analyse MAD décrite dans la partie 5.4.2. Le tableau 5.7 résume les
valeurs obtenues pour les paramétres structuraux et les courbes sont indiquées en
vert sur la figure 5.26 (a).

L@H K=0098|¢or—pa I} wo—pa—m/2 | Sp TGa
(wr.r.) () () (%)

1.92 -7.4 0.0526 -93.9 2.79 | 106.042

1.96 -9.1 0.0427 -94.0 3.44 | 65.242

1.92 R -7.6 0.0519 -93.9 2.83 | 102.0£2

1.96 R -9.9 0.0419 -94.0 3.50 | 62.7£2

TABLE 5.7 — Résumé des paramétres d’affinement MAD des spectres de diffraction
anomale correspondant au coeur des QDs et a l'interface supérieure avec la barriére
AIN, avant et aprés recuit & 1500°C (R). La différence de phase cristallographique
wo — pa, Sp et la teneur en Gallium xg, sont obtenus en faisant I’hypothése d’une
structure wurtzite GaN parfaite.

Pour chacune des deux régions, la composition macroscopique est la méme avant
et aprés recuit (100% GaN pour le coeur et ~65% pour 'interface). Seules les oscil-
lations EDAFS a e, = 2% sont affectées, signe d’un réarrangement local des atomes
Al et Ga a linterface entre les QDs et la barriére AIN au dessus des QDs.

Analyse quantitative des oscillations EDAFS Pour aller plus loin dans ’ana-
lyse de la structure a une échelle atomique, nous avons analysé quantitativement les
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structures fines de diffraction anomale. Cette analyse est en principe compliquée car
elle fait intervenir & la fois la partie réelle et la partie imaginaire des facteurs de dif-
fusion atomique dans le calcul de I'intensité diffractée. Comme nous I’avons montré
dans la partie 2.5.2, les oscillations EDAFS sont analysées comme les oscillations
EXAFS [Proietti 1999] en utilisant I’équation 5.8.

Les contributions oscillatoires des spectres DAFS expérimentaux ont été affinées
en utilisant la théorie de la diffusion multiple. Nous avons utilisé le code FEFFv8.2
[Cross 1998] pour générer les phases et amplitudes théoriques des atomes au sein
d’un amas atomique de GaN wurtzite de rayon R=6 A autour de I'atomes absor-
beur et en prenant en compte la direction de la polarisation du faisceau incident
(direction [116] de I'espace réciproque associé¢ & GaN wurtzite, voir partie 3.3.2). Les
conditions de diffraction sont prises en compte en introduisant la correction de phase
©o — pA — m/2 et en appliquant un facteur d’amplitude Sp a la partie oscillatoire
des spectres DAF'S (I — 1) /1. Ces paramétres ont été obtenus avec 'analyse MAD
des spectres de diffraction anomale (cf tableau 5.7).

Afin de quantifier 'inter-diffusion d’Al et Ga dans les QDs, les chemins Ga-Al
sont introduits en calculant les phases et amplitudes du méme amas atomique ou
Pon a remplacé les atomes Ga par des atomes Al autour de ’absorbeur central. La
contribution des chemins Ga-Ga et Ga-Al est une combinaison linéaire avec un poids
Tae qui correspond & la teneur en Ga.

Nous avons utilisé le paquet logiciel IFEFFIT [Newville 2001| avec l'interface
graphique ARTEMIS pour affiner les calculs théoriques aux spectres expérimentaux.
Dans ce programme, g — ¢4 — 7/2 est introduit en activant les paramétres éten-
dus (Paths/Extended path parameters, paramétre dphase=del_phase par défaut)
Les affinements sont réalisés dans I'espace des k sur un intervalle 2-8 A=1. Les pa-
rameétres sont les distances atomiques des premiers voisins Ga — N, les distances
atomiques des second voisins Ga — Ga et Ga — Al, les facteurs de Debye-Waller
des atomes N, Al et Ga et I’énergie du photo-électron ainsi que la teneur en Ga
Tqq affectée aux chemins faisant intervenir les atomes Ga de la deuxiéme couronne
((1 = zgq) pour Al). 2, est le paramétre le plus important car il permet d’estimer
la composition & 1’échelle locale. Nous n’avons pas pris en compte les chemins de
diffusion multiples complexes (triangulaires etc.) car ils affectent trés peu le résultat.

Les spectres affinés sont présentés en trait plein vert sur la figure 5.26 (b) et les
paramétres sont résumés dans le tableau 5.8.

Si 'on regarde les distances inter-atomiques, elles correspondent aux valeurs de
GaN massif. Ce résultat est en accord avec ce que nous attendons pour des semi-
conducteurs I1I-V pour lesquels une distribution bimodale des longueurs de liaisons
atomiques Ga — Ga et Ga — Al est connue.

Le principal résultat répondant a la problématique de l'inter-diffusion est la va-
leur de la teneur en Ga xg,. Pour le coeur des QDs (4%), aucune évolution n’est
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L@HK=098|dg,.n (A) a (A) TGa
(wr.r.) +0.02 (A) | +0.03 (A) | (%)
1.96 1.92 3.12 (Ga-Ga) | 100
1.92 1.93 3.13 (Ga-Ga) | 90
1.96 R 1.94 3.11 (Ga-Ga) | 60
3.11 (Ga-Al)
1.92 R 1.92 3.13 (Ga-Ga) | 90

TABLE 5.8 — Affinement des structures fines de diffraction anomale pour 1’échan-
tillon N1368 avant et aprés recuit & 1500°C. Résultats de I'affinement des distances
inter-atomiques correspondantes & la premiére couronne (Ga-N), la deuxiéme cou-
ronne (Ga-Ga et Ga-Al) et la teneur en Gallium. Les facteurs de Debye-Waller(o?),
qui ne sont pas reportés ici, sont de 'ordre de 5x 1073 A2 pour la premiére couronne
et 8 x 1073 A2 pour la deuxiéme, avec une erreur relative de 20%.

engendrée par le recuit, on trouve une composition locale de 90 & 10% en accord
avec la composition macroscopique de 100 & 5%. Pour l'interface entre les QDs et la
barriére AIN (2%), on trouve une composition locale 100% GaN avant recuit et 60%
aprés recuit & 1500°C. Nous savons par ailleurs que la composition macroscopique
de cette région est de 65%. Avant recuit, on observe une jonction GaN/AIN et les
atomes de Ga sont tous localisé dans les QDs GaN (ils "voient" localement 100% de
GaN). Aprés recuit, l'inter-diffusion entre Ga et Al forme un alliage Al1GaN dont la
teneur en Ga est de 65% (les Ga "voient" localement la méme composition). L’at-
ténuation des oscillations est bien reproduite avec I'introduction d’une fraction d’Al
vue par les absorbeurs Ga. C’est une preuve directe de l'inter-diffusion des atomes
de Al et Ga a l'interface entre les QDs et la barriére contrainte d’AIN.

5.5.3 Microscopie électronique en transmission

Les techniques de diffraction des rayons X présentées jusqu’ici, fournissent des
informations structurales détaillées quant & I’effet du recuit a haute température des
empilements de QDs GaN dans AIN. De part la nature de cette sonde, les informa-
tions sont obtenues a travers ’analyse de ’espace réciproque et moyennent un trés
grand nombre de QDs.

Afin de confirmer dans I'espace direct l'inter-diffusion au sommet des QDs, nous
avons utilisé une technique d’analyse locale de ’espace réel : 'imagerie électronique
haute résolution en transmission (HR-TEM). Ces images ont été réalisées par Cathe-
rine Bougerol et David Cooper au CEA Grenoble (INAC/LETI) sur un microscope
FEI — Titan Ultimate (tension de travail 200kV, systéme de correction des aberrations
avancé). Pour ce faire, des coupes transversales des échantillons N1368 et N1473 de
référence et recuit & 1500°C, ont été préparées par polissage mécanique suivi d'un
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usinage ionique & l'argon avec le systéme Gatan.

FI1GURE 5.27 — Image TEM haute résolution de I’échantillon N1473, empile-
ment de QDs GaN corrélées verticalement et encapsulées dans AIN. Image
avant (a) et apres (b) recuit & 1500°C. Les boites GaN sont en gris et ’AIN
€en noir.

La figure 5.27 montre 'effet du recuit sur les empilements de QDs corrélées ver-
ticalement. C’est une image HR-TEM obtenue en utilisant un détecteur annulaire
a grand angle en champ sombre (HAADF). Le contraste est relatif au nombre ato-
mique Z. L’image 5.27 (a) correspond a I’échantillon de référence, on distingue bien
les boites GaN en gris dans AIN en noir. Nous pouvons voir que les empilements
successifs sont bien définis, les boites quantiques ont une hauteur de l'ordre de 3
nm et sont séparées d’environ 6 nm d’AIN, en accord avec les mesures précédentes.
La corrélation verticale est clairement observée. Aprés recuit a 1500°C, 'image 5.27
(b) vient confirmer notre caractérisation dans espace réciproque. L’organisation
colonnaire est préservée. Cette image nous montre a travers un contraste plus faible
que l'inter-diffusion est trés importante. L’inter-diffusion a principalement lieu sur
le dessus des QDs et forme un alliage AlGaN sur la quasi-totalité de la période de
I’empilement

L’image 5.28 illustre le cas des empilements de QDs non-corrélées avec I’échan-
tillon N1368 aprés recuit & 1500°C. La séparation entre les couches successives de
QDs GaN est plus grande que dans le cas de I’échantillon N1473. Les QDs ne sont
pas corrélées verticalement. Cependant, le phénoméne d’inter-diffusion est visible :
il concerne & nouveau essentiellement le dessus des QDs et ne s’étend que faiblement
dans la barriére AIN. La couche de mouillage est trés bien définie, elle ne semble pas
sujette aux déplacements atomiques méme avec un recuit a 1500°C.
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FIGURE 5.28 — Image TEM haute réso-
lution de ’échantillon N1368 apreés re-
M cuit & 1500°C : empilements de QDs
GaN réparties aléatoirement encapsu-
lées dans une barriére AIN. Les boites
GaN sont en gris et ’AIN en noir.

5.5.4 Photoluminescence

Les effets du recuit sur les propriétés optiques des empilements de QDs sont exa-
minés a travers la mesure de la photoluminescence (PL) de I’échantillon N1368 de
QDs non-corrélées. Ces mesures ont été réalisées par Bruno Gayral au CEA INAC :

la source d’excitation est un laser argon continu doublé en fréquence, émettant &
2.

244 nm ; pour chacune des mesures, la puissance lumineuse est fixée & ~ 1W.cm™=;

les échantillons sont placé dans un cryostat a la température de 4 K. Le signal de
PL est analysé avec un spectromeétre de distance focale 46 c¢m, équipé d’'un réseau
de 600 fentes.cm™!, la détection est assurée par un capteur a dispositif de transfert
de charge (caméra CCD) refroidi par azote liquide.

FIGURE 5.29 — Spectres
de Photoluminescence
a 4 K de l’échantillon
N1368 référence (en
noir) et apres différents
recuit & 1100°C (rouge),
1500°C (vert) et 1700°C
(bleu).

Intensity (arb. units)

250 300 350 400 450
Wavelength (nm)

La figure 5.29 montre les spectres de PL de ’échantillon N1368 recuit & diffé-
rentes températures. L’allure des spectres de 1’échantillon non-recuit et de I’échan-
tillon recuit & 1100°C est trés similaire, en accord avec ’absence de modifications
structurales des QDs aprés traitement thermique & cette température. Notons tout
de méme une légére évolution de la largeur de I’émission apreés recuit a 1100°C, elle



Chapitre 5. Diffusion induite par la contrainte dans des empilements de
152 boites quantiques GalN dans AIN

pourrait correspondre a une réduction des défauts ponctuels. L’échantillon recuit a
1500°C montre une PL clairement décalée vers des longueurs d’onde plus courtes
(blue-shift) en comparaison avec 1’échantillon non-recuit. Les caractérisations struc-
turales présentées dans ce travail mettent en évidence une inter-diffusion des QDs
avec la barriére AIN. Cette inter-diffusion prend place essentiellement au sommet
des boites, il en résulte une diminution de la hauteur des QDs et la création de QDs
d’alliage AlGaN. Ceci est cohérent avec le décalage vers les hautes énergies de la PL.
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5.6 Destruction et recristallisation des empilements a
1700°C

Dans cette derniére partie, nous observons 'effet d’un recuit a trés haute tem-
pérature, juste en dessous de la température de fusion de I’AIN.

Diffraction X La cartographie de I’espace réciproque 5.30 montre la diffraction
de I’échantillon N1473 aprés recuit & 1700°C. Le super-réseau a disparu, signe que
les empilements ont été détruits. La diffraction apparait sous la forme de deux pics
a la mémle valeur de H =1 : I'un & L = 5 correspond & AIN relaxé, vraisemblable-
ment le substrat ; le deuxiéme pic & L = 97 peut étre interprété comme la signature
d’un alliage AlGaN avec une teneur en Gallium de l'ordre de 10%. Nous allons voir

grace & la microscopie électronique que ce n’est pas le cas.
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FIGURE 5.30 — Cartographie de l'espace ré-
ciproque autour de la réflexion 10.5 de ’AIN
pour ’échantillon N1473 de boites quantiques
corrélées verticalement aprés recuit a 1700°C.

Microscopie électronique en transmission L’imagerie électronique de I’échan-
tillon N1473 est présenté figure 5.31, elle est surprenante. Le recuit a 1700°C en-
gendre une réorganisation du matériau en une structure AIN (ou Al;_.Ga.N) dans
laquelle des clusters riches en Gallium sont dispersés. Les analyses géométriques de
phase sur les images de microscopie (GPA-STEM) selon la direction dans le plan
(11.0) et la direction de croissance (00.1) montrent que ces clusters GaN sont en
relation d’épitaxy parfaite et donc totalement contraints & la matrice AIN. Ces cris-
taux GaN sont facettés et aucune dislocation ou faute d’empilement n’a été observé
a l'interface avec la matrice.
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FIGURE 5.31 — (a) Image TEM de
I’échantillon N1368 aprés recuit a
1700°C : empilement de QDs GaN
dans AIN non corrélées. (b) Analyse
GPA de (a). (c) Image TEM haute
résolution d’'un amas GaN dans AIN
- aprés recuit & 1700°C de I’échantillon
N1368.

Cette recristallisation montre que I'alliage AlGaN n’est pas stable thermody-
namiquement, la tendance naturelle est la démixion de Ga au sein de la matrice
AIN. Cela conforte notre hypothése d’inter-diffusion induite uniquement par la pré-
sence de contraintes emmagasinées lors de croissance hors-équilibre comme en MBE.
Contrairement aux systémes arséniures, I'inter-diffusion dans les nitrures n’est pas
mue par la thermodynamique.
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5.7 Conclusion

Les données expérimentales rapportées dans ce chapitre mettent en évidence un
phénomeéne d’inter-diffusion activé par le recuit & haute température et induit par
la contrainte dans un systéme de boites quantiques GaN dans AIN.

A 1150°C, aucun signe d’inter-diffusion entre les atomes métalliques n’est ob-
servé. On note tout de méme une diminution de la largeur des pics de diffraction
et une diminution de lintensité de diffusion diffuse associées & une augmentation
des rendement de photo-luminescence. Nous attribuons ces observations & une di-
minution du nombre de défauts ponctuels. A 1300°C, nous avons mis en évidence
I'inter-diffusion de Al et Ga au sein d’empilements de QDs GaN corrélées verticale-
ment. Cette inter-diffusion prend place a 'interface entre les QDs et la barriére AIN
contrainte située entre les QDs et engendre une diminution de la taille des QDs a
travers la formation d’un alliage AlGaN sur une épaisseur inférieure au nanométre.
A 1500°C, l'inter-diffusion est plus forte. Elle est observée pour des empilements
de QDs GaN dans AIN répartis aléatoirement et prend place au sommet des boites
uniquement. La couche de mouillage GaN, contrainte & la barriére AIN relaxée tout
comme la base des QDs n’est pas affectée. L’inter-diffusion entre Al et Ga dans les
empilements de QDs GaN corrélés verticalement est forte, on observe la formation
de QDs AlGaN dont la hauteur est de 'ordre de la période des empilements. Ce
processus permet la réalisation de structures AlGaN filaires dans AIN.

Nous avons montré que l'inter-diffusion de Ga et Al est effective pour des tem-
pératures bien au dela des températures utilisées lors de la croissance des empile-
ments de QDs GaN/AIN par épitaxie par jets moléculaires -typiquement 750°C. Ce
résultat est cohérent avec I’absence de mélange entre AIN et GaN dans les condi-
tions de croissance usuelles [Arlery 1999, Gogneau 2004, Sarigiannidou 2005|. Dans
ces conditions, I’encapsulation de QDs GaN par AIN engendre la conversion d’une
monocouche GaN en AIN au sommet des QDs [Coraux 2006a]. Nous montrons in-
directement ici que le processus moteur de ce phénoméne n’est pas I'inter-diffusion.
Dans ces conditions de croissances, la différence de force entre les liaisons AI-N et
Ga-N est plus probable pour expliquer cette conversion.

L’état de déformation des QDs GaN verticalement corrélées et encapsulées dans
AIN a été étudié d’un point de vue théorique [Jalabert 2005, Sarigiannidou 2005].
Ces études montrent que les QDs sont pseudomorphes & AIN dans le plan alors qu’un
gradient de déformation a été prédit et mesuré selon c. L’étendue de la diffraction
hors du plan conforte cette hypothése d’autant que dans le plan le paramétre des
QDs évolue peu. De maniére remarquable, nous observons que 'inter-diffusion entre
Ga etAl prend place au sommet des QDs et pas ailleurs. La base des QDs et la
couche de mouillage se sont pas affectées alors méme que la déformation compres-
sive de GaN est forte dans ces régions en épitaxie avec AIN. La diffusion semble
donc plutot stimulée par la présence de AIN étirée que de GaN compressé. Une in-
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terprétation possible est de considérer que 'inter-diffusion ne prend place que dans
les régions ou la contrainte élastique mutuelle entre QDs et barriére est trés forte
afin de permettre une relaxation de la contrainte de part et d’autre.

Enfin, les résultats du recuit & 1700°C prouvent que l'alliage AlGaN n’est pas
un état stable de la matiére. La stabilité en température d’alliages AlGaN & haute
teneur en Al (= 70%) a été étudiée par Kuball et al. [Kuball 1999]. Les auteurs
ont montré que l'alliage se décompose au dela de 1150°C en une phase riche Al et
une phase pauvre Al. Ces investigations sont en accord avec nos observations d’ilots
riches Ga dans une matrice AIN aprés recuit trés haute température du systéme
QDs GaN/AIN. De plus, la morphologie de ces inclusions montre des facettes faites
de plans ¢ et m et correspond en tout point & la morphologie des cristaux massifs
de GaN [Mori 2012|. Si 'on interpréte la recristallisation sous la forme d’ilots GaN
compressés dans une matrice AIN comme ’état d’équilibre thermodynamique alors
I’observation d’un phénomeéne d’inter-diffusion a plus basse température n’est que
I’évolution vers un état d’équilibre local. Nos résultats montrent donc que le com-
portement en température du systéme GaN/AIN résulte d’'une compétition entre
des effets cinétiques qui contribuent & réduire la déformation —I'inter-diffusion par
exemple— et des effets thermodynamiques qui tendent a dé-mixer l'alliage AlGaN.



CHAPITRE 6

Ordre local a courte distance dans
les nanofils coeur-coquille

d’InGalN

Nous étudions la structure atomique d’alliages ternaires de nitrure a base d’in-
dium et de gallium. Nous considérons pour cela des nanofils InGaN dont alliage
est cohérent et exempt de défauts, de telles nano-structures constituent un maté-
riau modéle pour 'étude de linfluence des contraintes sur la structure a l’échelle
locale. Dans un premier temps, nous déterminons les parameétres structuraur ma-
croscopiques o l’aide de la cartographie de l’espace réciproque et de la diffraction
anomale multi-longueurs d’onde. Nous nous focalisons dans un deuzxiéme temps sur
Dorganisation & [’échelle atomique de ces alliages InGaN en analysant les structures
fines des spectres d’absorption au regard de simulations ab initio de différents modéle
atomiques. Nous mettons en évidence la présence d’un ordre local a courte distance
dans les nanofils InGaN contraints élastiquement et une couche mince bidimension-
nelle. Nous proposons un modéle structural pour expliquer la photoluminescence des
alliages InGaN.
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6.1 Problématique

L’alliage ternaire InGaN est un matériau photo-luminescent hors norme : il est
a la base des dispositifs & diode bleue (Blu-Ray) et un constituant essentiel a la réali-
sation des LEDs pour I’éclairage. Historiquement, les recherches sur ce matériau ont
été guidées par les applications potentielles, la société nippone Nichia Chemical Cor-
poration est la premiére en 1999 & commercialiser des diodes & base de multi-couches
InGaN/GaN dont les rendements radiatifs sont a posteriori exceptionnels. Cepen-
dant, méme si de nombreux progrés ont été réalisés ces derniéres années dans notre
compréhension des relations entre les propriétés structurales et optiques dans les
InGaN, le sujet fait encore débat dans la communauté scientifique. Deux questions
majeures sont encore ouvertes et restent a élucider. La premiére est connue sous le
nom de "green gap", on n’explique pas pourquoi 'efficacité radiative des alliages
InGaN s’effondre pour des teneurs en In au dela de 20%. La deuxi¢me réside dans
I’explication des mécanismes responsables des hauts rendements radiatifs des puits
quantiques InGaN (z, < 20%) malgré le trés grand nombre de défauts présents au
sein de ces matériaux.

De tels rendements radiatifs sont généralement attribués a une forte localisa-
tion des excitons. La localisation empéche le déplacement des porteurs de charges,
leur évitant ainsi de rejoindre les centres de recombinaisons non-radiatives tels que
les états de surface ou les défauts structuraux comme les dislocations. Les InGaN
ayant une tendance a la séparation de phase|Doppalapudi 1998, la localisation fut
d’abord attribuée a la localisation des électrons dans des puits de potentiel locaux
comme peuvent I'étre des agrégats d’Indium métalliques ou InN dans une matrice
GaN|O’Donnell 1999a]. Des agrégats riches indium furent alors observés grace a la
microscopie électronique [Gerthsen 2000] et les premiéres études EXAFS vinrent
confirmer cette hypothése [O’Donnell 1999b, Bayliss 1999].

Cependant, de tels agrégats -de dimension caractéristique de 2 & 5 nm- ne sont
pas systématiquement observés voire méme crées par les techniques de microsco-
pies utilisant des électrons trop énergétiques [Humphreys 2007|. Les expériences de
sonde atomique de Galtrey et al. ne montrent aucune évidence d’amas d’indium,
au contraire les auteurs concluent que lalliage est aléatoire et qu’il faut chercher
ailleurs la cause de luminescence des InGaN. Ils proposent alors une localisation
des porteurs a l'interface entre région active et barriére|Galtrey 2007, Galtrey 2008].

L’expérience de Chichibu et al. en 2006 |Chichibu 2006] marque un tournant
dans l'interprétation de la localisation des excitons dans les InGaN. Dans ce papier,
les auteurs proposent un processus de localisation des trous associé a des condensats
atomiques In-N au sein d’une structure cristalline GaN. Contrairement & I’hypotheése
d’amas nanométriques liés & une séparation de phase, les condensats atomiques au
sens de Chichibu sont naturellement présents dans le cas d’un alliage InGaN parfai-
tement aléatoire dans lequel la formation de chaines In-N-In ou d’agrégats In-N de
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quelques atomes d’Indium seulement est statistiquement possible. Certaines études
théoriques accréditent cette hypothése : les calculs de la structure électronique des
InGaN montrent que quelques atomes In & proximité les uns des autres suffisent a
localiser les trous [Bellaiche 1999, Kent 2001, Wang 2001].

L’existence de ce genre de fluctuation de composition a été récemment discutée
d’un point de vue théorique par Zunger et al. [Chan 2010]. En combinant une ap-
proche statistique et thermodynamique, ces auteurs calculent la structure atomique
d’alliages cohérents et incohérents d’InGaN et proposent un pont entre structure lo-
cale et propriétés électroniques. Ils prédisent la présence d’agrégats d’Indium lorsque
dislocations et joints de grains sont présent (cas de l'alliage incohérent). Lorsque le
matériau est exempt de défauts étendus (cas de l'alliage cohérent), la contrainte
élastique serait susceptible d’engendrer un ordre atomique entre In et Ga.

Plus généralement, ce qui ressort de la littérature est que des variations structu-
rales minuscules -dont la nature reste encore a établir- peuvent engendrer des effets
trés forts sur les propriétés optiques. Ces fluctuations rendent alors le matériau In-
GaN insensible a la présence de défauts étendus comme les dislocations.

Toutefois, une observation directe de ces fluctuations structurales a 1’échelle ato-
mique manque aujourd’hui encore pour confirmer les modéles théoriques. Bien qu'un
grand nombre de papiers ont été publiés sur des fluctuations de composition dans
les InGaN & I’échelle macroscopique, la structure locale des InGaN a 1’échelle ato-
mique n’a que trés rarement été étudiée et seuls deux observations expérimentales
font état d’une faible séparation de phase ou d’agrégat d’Indium. L’une a été menée
par Kachkanov et al [Kachkanov 2006, Kachkanov 2007] et l'autre par Miyanaga
et al [Miyanaga 2007]. Les auteurs y rapportent des études de spectroscopies d’ab-
sorption X (XAFS) sur des couches et puits quantiques InGaN/GaN, réalisées au
seuil K de I'Indium et du Gallium. L’absorption X est l'outil idéal pour étudier
un ordre local structurel, cette technique permet de faire la différence entre diffé-
rents environnements locaux a travers la sélection de seuils d’absorption appropriés
[Boscherini 2008].

Dans le travail de Kachkanov [Kachkanov 2007|, I'hypothése d’une séparation de
phase subtile est argumentée par la différence entre les distances atomiques In-Ga
(mesurées au seuil In-K) et Ga-In (mesurées au seuil Ga-K). Ces distances atomiques
sont sensées étre égales dans le cas d’une distribution aléatoire, mais peuvent étre
différentes si des fluctuations de composition sont présentes, comme par exemple de
microscopiques agrégats In-N. Miyanaga et al. [Miyanaga 2007| relatent de leur coté
une anisotropie dans les nombres de coordinations selon les directions paralléles et
perpendiculaires au plan de croissance d’un puits quantique InGaN, suggérant une
agrégation d’In ou la présence de chaines In-N-In le long de cette direction. Dans
tout les cas, les données XAFS étendues n’ont pas permis aux auteurs de distinguer
un modéle parmi les autres.



Chapitre 6. Ordre local a courte distance dans les nanofils
160 coeur-coquille d’InGalN

6.2 Description des échantillons

Nous venons de le voir, la problématique autour des InGaN concerne la structure
locale & I’échelle atomique. La réalisation d’une analyse & cette échelle ne fait pas
I’économie d’une caractérisation rigoureuse de la structure & I’échelle supérieure.
Etude d’autant plus utile que -nous allons le voir ici- la morphologie des InGaN est
trés dépendante des conditions de croissance initiales et peu aboutir a la formation
spontanée d’hétéro-structures de type coeur-coquille.

Croissance et morphologies

Les échantillons étudiés dans ce chapitre ont été synthétisé par Gabriel Tour-
bot au sein du groupe de Bruno Daudin, Nanophysique et Semi-conducteur du
SP2M/INAC/CEA. La méthode de croissance utilisée est ’épitaxie par jets molé-
culaires assistée par plasma (PA-MBE). Les résultats décrits dans les paragraphes
suivants ont fait I’objet d’une publication [Tourbot 2011].

Les structures étudiées dans ce chapitre sont des nanofils GaN d’environ 400
nm de longueur (cf 4), surmontés de plusieurs dizaines de nanomeétres d'InGaN. Les
nanofils GaN sont dans un premier temps réalisés sur une couche tampon d’AIN de
2-3 nm environ, avec un rapport III/V égal & 0,4 & la température de 800°C. La
croissance de 'InGaN est faite dans un second temps avec un rapport II1I1/V égal a
1/6 et & une température de substrat fixée a 590°C.

FiGure 6.1 — Images
MEB de nanofils In-
GaN/GaN réalisés avec
différents taux mnomi-
naux d’Indium (rapport
In/Ga  indiqués en
blanc). L’échelle des
images est indiquée
avec le trait blanc qui
i 4 = | correspond a 100 nm.

In: 17 %

Les images 6.1, réalisées avec un microscope électronique a balayage (SEM) nous
montrent le résultat de quelques croissances. On distingue la structure des nanofils :
la base en GaN apparait en gris clair alors que I'InGaN & 'extrémité est 1égérement
plus foncé et de méme diamétre que la base. Le flux nominal d’indium & température
de croissance constante influence la morphologie des nanofils. Un flux élevé - a) de
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lordre de 40 % - donne des nanofils dont le sommet est plat, terminé par une
facette [00.1] (échantillon N1424). Les nanofils réalisés avec un faible flux d’'In - ¢)
et d) de l'ordre de 10-20 % - ont un sommet effilé (échantillon N1354). Des flux
intermédiaires, illustrés par I'image b) 35% donnent lieu & une coexistence de ces
deux types de morphologies (échantillons N1353).

6.2.1 Imagerie électronique : une structure auto-assemblée

Les premiéres analyses structurales de ces nano-structures ont été réalisées par
microscopie électronique en transmission haute résolution. Ces analyses réalisées par
Catherine Bougerol (CEA INAC et Institut Néel, CNRS) ont permis la découverte
d’une morphologie spontanée dépendant des conditions initiales de croissance : si les
nanofils dont le sommet est plat semblent homogénes, les nanofils dont le sommet
est effilé sont en réalité des hétéro-structures de type coeur-coquille.

La technique d’analyse géométrique de phase par microscopie électronique & ba-
layage en transmission (GPA-STEM) a été mise en oeuvre sur les échantillons N1354
et N1424. Cette technique permet de mesurer les variations des paramétres de maille
du matériau. La figure 6.2 montre pour 1’échantillon N1424 un paramétre de maille a
dans le plan homogéne et la présence de dislocations a l'interface avec la base GaN.
La situation est différente pour les nanofils effilés N1354 pour lesquels un contraste
est visible entre le coeur du fil et la coquille extérieure (cf fig.6.3 a). Le coeur adopte
un paramétre de maille a dans le plan plus grand que la coquille. De plus, la figure
6.3 b) nous apprend que le paramétre ¢ hors du plan est le méme pour le coeur et la
coquille, ces deux régions sont donc en relation d’épitaxie selon c¢. Nous pouvons donc
faire I’hypothése d’une structure coeur-coquille dans un état de contrainte élastique.

Les mesures réalisées par imagerie électronique haute résolution nous donnent
des informations sur les paramétres de maille des structures synthétisées. Cepen-
dant, le paramétre de maille dépend & la fois de la composition de I'alliage InGaN et
de la déformation. Une technique d’analyse chimique est donc nécessaire pour lever
cette ambiguité : nous avons utilisé pour cela la tomographie électronique. Cette mé-
thode consiste & reconstruire une cartographie tri-dimensionnelle & partir d’images
STEM. Le signal STEM-HAADF est sensible & la composition chimique de chacune
des régions de ’échantillon : le contraste dépend de ’épaisseur de 1’échantillon et du
numéro atomique des atomes. L’algorithme de reconstruction permet de décorréler
ces paramétres pour obtenir une représentation 3D. Ces analyses ont été réalisées
par A. Grenier au CEA-LETI et viennent confirmer les différentes morphologies. La
figure 6.4 a) montrent une structure coeur-coquille plus riche en indium au centre
pour l'échantillon N1354. Ce n’est pas le cas pour I'échantillon N1424 (fig. 6.4 b))
pour lequel la teneur en indium est quasiment la méme sur toute la largeur du fil,
lalliage InGaN est quasi homogéne dans ce cas de figure.
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FIGURE 6.2 — a) Cartographie GPA-STEM du paramétre de maille
a dans le plan d’'un nanofil InGaN/GaN. Cas de 1’échantillon
N1424, flux d’indium ~ 40%. Une dislocation est pointée a I'inter-
face. b)Image MEB d’un nanofil du méme échantillon, les fleches
indiquent des fissures latérales. D’aprés [Tourbot 2011]

FIGURE 6.3 — Cartographie GPA-STEM du parameétre de maille
a dans le plan a) et ¢ hors du plan b) d’un nanofil InGaN/GaN.
Cas de I’échantillon N1354, flux d’indium ~ 20%. Aucune disloca-
tion n’est visible. La structure coeur/coquille est mise en évidence.
D’aprés [Tourbot 2011]

6.2.2 Photoluminescence et centres de localisation

Intéressons nous maintenant aux propriétés de photoluminescence (PL) de ces
nano-structures. La largeur des bandes interdites du GaN est de 'ordre de 3.4 eV et
celle de 'InN est de 0.7 eV. Les mesures de PL réalisées par Bruno Gayral au CEA
INAC font état d’émissions dont I’énergie est de 'ordre de 2.1—2.3 eV quelque soit la
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FIGURE 6.4 — Reconstruction
3D de nanofils effilés a)
et & sommet plat b) ob-
tenus par tomographie élec-
tronique. Le tracé de sur-
face iso-composition met ici en
évidence 'organisation coeur-
coquille spontanée. D’apres
[Tourbot 2011]

morphologie de nos échantillons. Ces valeurs correspondent & des concentrations en
In de 'ordre de 35% (N1354) et 40% (N1424) dans ’hypothése d’un alliage InGaN
homogeéne. Si cet ordre de grandeur correspond au flux initial d’In pour 1’échantillon
de nanofils & sommet plat N1424, ce n’est pas le cas pour les nanofils effilés N1354
dont le flux initial d’In est de 20%.

Au regard des premiéres caractérisations structurales présentées au paragraphes
6.2.1, deux cas de figure sont & distinguer. Le premier cas —échantillon N1424— est
celui d’une croissance a forte teneur en In (~ 40%) : ces conditions permettent la
synthése de nanofils & sommet plat dont 'alliage InGaN est relativement homo-
géne et dont la photo-émission correspond & la teneur en indium du matériau. Le
deuxiéme cas —échantillon N1354— est celui d’une croissance & faible teneur en In
(~ 20%) : ces conditions ménent a la formation spontanée de nanofils coeur-coquille
dont le coeur est beaucoup plus riche en In que la coquille. La PL nous indique une
concentration en In du coeur de ~ 35%.

Plus intéressant encore, la figure 6.5 nous montre 1’évolution du signal de photo-
luminescence en fonction de la température pour les deux échantillons. Seule la figure
associée a I’échantillon coeur-coquille N1354 exhibe une évolution en S de I’énergie
de PL avec la température, la deuxiéme correspond & 1’échantillon N1424 et n’évo-
lue pas avec la température. Or cette évolution en S est le signe d’une localisation
des excitons dans le matériau |Eliseev 1997, Cho 1998, Hong 2009]. Cette observa-
tion est surprenante car au sein des deux types de nanofils, la région luminescente
correspond, d’aprés la PL, & un alliage InGaN dont la teneur en In est proche, de
lordre de ~ 35% pour I’échantillon coeur-coquille N1354 et ~ 40% pour I’échan-
tillon homogéne N1424. Seul I'état de déformation est différent : I'InGaN homogéne
des nanofils & sommet plat est totalement relaxé alors que I'InGaN du coeur des
nanofils effilés est contraint par la base GaN et la coquille pauvre en Indium.
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FIGURE 6.5 — Evolution du
signal de photoluminescence
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L’état de déformation est fixé par les conditions de croissances initiales. Ces
conditions engendrent : soit une relaxation immeédiate du matériau par la création
de dislocations & l'interface avec le substrat, suivie de la croissance d’un matériau
relaxé : c’est la cas de I’échantillon homogéne N1424 ; soit une croissance contrainte,
en relation d’épitaxie avec le substrat : c’est la cas de ’échantillon N1354. Ces deux
modes de croissance entrainent la présence ou non de centres de localisation pour
les porteurs de charges. Nous faisons donc ’hypothése d’un arrangement atomique
différent pour ces deux alliages, fonction des conditions de croissance et susceptible
de localiser les porteurs de charges.

6.3 Analyse structurale

Nous venons de le voir, la microscopie électronique associée a la PL nous donne
de précieuses indications sur les nanofils InGaN que nous étudions : morphologie
de T'alliage, structure coeur-coquille, cohérence structurale a 'interface entre base
GaN et fil InGaN etc. Nous avons réalisé une étude quantitative plus détaillée de
la structure, afin de définir précisément les paramétres de maille et la composition
des différentes régions des nanofils. Ceci en préalable aux analyses de la structure
locale & I’échelle atomique. Nous avons utilisé pour cela la diffraction des rayons X
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haute-résolution et la diffraction anomale multi-longueurs d’onde (MAD).

6.3.1 Cartographies de ’espace réciproque

Les cartographies haute résolution de l’espace réciproque ont été réalisées sur
la ligne de lumiére collaborative BM02/D2AM située au sein de l'installation eu-
ropéenne de rayonnement synchrotron (ESRF) & Grenoble (voir la description au
chapitre 1.3.4).

La configuration expérimentale suivante a été utilisée : les échantillons sont pla-
cés sur une téte goniométrique au centre du diffractométre, recouverts d’une cloche
en Béryllium et placé sous un vide primaire. Un premier alignement manuel des
berceau est réalisé pour aligner la direction de croissance [00.1] (perpendiculaire &
la surface de ’échantillon) avec I'axe de rotation ¢ du diffractométre. Un deuxiéme
alignement est réalisé sous faisceau X : on recherche et optimise deux réflexions
de la base GaN relaxé, en pratique une réflexion spéculaire symétrique 00.4 et une
réflexion asymétrique (10.5, 11.2 ou 30.2 typiquement). Cette procédure permet
d’établir la matrice d’orientation de I’échantillon, elle permettra d’orienter le cristal
selon les coordonnées de ’espace réciproque h, k, [. La détection est effectuée avec un
détecteur linéaire a gaz Va ntec© et la normalisation & lintensité du faisceau incident
est effectuée avec une photodiode placée en amont de ’échantillon. Une cartogra-
phie typique de 'espace réciproque : 0.1 x 0.1 u.r.r. échantillonnées sur 200 x 200
points est réalisée avec un balayage radial (hklscan avec Ah/h = Ak/k = Al/l)
de 200 mesures de 5 secondes et un regroupement (rebin) par 6 des 1200 canaux
efficaces du détecteur. Les intensités associées aux coordonnées h, k, [ balayées sont
enregistrées, on choisit ensuite la représentation graphique la plus appropriée pour
analyser la morphologie (cartographies 2D H L) ou extraire les paramétres de maille
(balayage linéaire selon H ou L).

La figure 6.6 montre les cartographies de ’espace réciproque des échantillons
N1424 et N1354. Elles ont été réalisées autour de la réflexion forte 10.1 de GaN.
Le GaN relaxé correspond a la base GaN, il est utilisé comme référence dans cette
représentation. La base GaN des fils apparait donc sur ces cartographie & la position
H=1 et L=1. Les paramétres de maille de InGaN sont plus grand que ceux du GaN,
la diffraction des régions InGaN apparait donc & des valeurs H, K, L plus petites.
La position dans le réseau réciproque de InN relaxé est indiquée & H = 0.8913 et
L =0.9021.

La cartographie 6.6 (a) correspond & l’échantillon N1424 dont l'alliage InGaN
est homogeéne. La diffraction associée a la région InGaN apparait bien détachée du
signal de la base GaN, a la position H = 0.95 et L = 0.95 & mi-chemin sur le segment
joignant les réflexions 10.1 de GaN et InN. La position de ce pic confirme que I’état
de l'alliage InGaN homogéne est relaxé, la région InGaN n’est pas déformée par la
base GaN. Nous pouvons estimer avec une simple régle de trois (loi de Vegard) la
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FIGURE 6.6 — Cartographies de I’espace réciproque autour de la ré-
flexion 10.1 de GaN pour les échantillons N1424 (a) et N1354 (b)
correspondant & des flux d’indium nominaux de ~ 40% et ~ 20%
respectivement. Le pic de diffraction associé a l'alliage InGaN ap-
parait détaché de la base GaN et selon la direction radiale [10.1]
pour 'échantillon N1424 (a). Pour 'échantillon N1354 (b), l'al-
liage InGaN apparait comme un épaulement du pic GaN selon la
direction [00.1].

teneur en Indium de cet alliage. Nous obtenons ainsi une composition de 45%, en
accord avec le flux initial de métaux (rapport In/Ga 43%) et légérement supérieure
a la composition estimée avec la photoluminescence (40%).
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La situation est différente pour I’échantillon coeur-coquille N1354 dont la dif-
fraction est représentée sur la cartographie 6.6 (b). Dans ce cas, la diffraction des
nanofils n’est pas séparée du signal de la base GaN mais au contraire trés proche.
La coquille et le coeur apparaissent sous la forme d’un épaulement du pic GaN
dans la direction des valeurs de H plus petites que 1 et & une valeur de L = 0.98
constante. Cet alignement & la méme valeur de L indique 1'état de déformation de
I’hétéro-structure : le coeur et la coquille sont mutuellement contraints et en rela-
tion d’épitaxie selon c. Cet état de déformation ne nous permet pas de déduire la
composition en utilisant simplement la loi de Vegard.

Coeur - Coquille

InN relaxé
2.7 2. 2.9
H (u.r.r.)

FIGURE 6.7 — Cartographie de l'espace réciproque autour de la
réflexion 30.2 de GaN pour I’échantillon N1354. Les contributions
du coeur et de la coquille des nanofils sont distinctes selon H.

La cartographie 6.7 a été réalisée selon la réflexion 30.2 de GaN. La résolution
selon H permet de séparer la contribution du coeur riche In de celle de la coquille.
Le coeur est visible &8 H = 2.88 et L = 1.95 et le signal de la coquille apparait
toujours comme un épaulement du pic de la base GaN.

6.3.2 Diffraction X en incidence rasante

La cartographie que nous venons d’étudier (fig. 6.7) ne permet pas de distinguer
clairement la contribution de la coquille des nanofils InGaN du signal de diffraction
intense de la base GaN. Afin de lever cette ambiguité et de s’affranchir partiellement
du signal de la base GalN, nous avons réalisé une étude de diffraction en incidence
rasante. Cette technique consiste & utiliser un faisceau de rayon X avec un angle
d’incidence proche de l'angle critique de GaN. La profondeur de pénétration des
rayons X dans ’échantillon est alors réduite de maniére exponentielle et la diffraction
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est essentiellement relative a la surface de I’échantillon [Als-Nielsen 2001], ici le
sommet des nanofils.

— =0.20, E=10200eV
— 0,=0.12, E=10200eV
— o=0.08, E=10600eV

Intensité (u. arb.)

09 ' 0.05 ‘ 1 ‘ 1.05
H (u.r.r.)

FIGURE 6.8 — Profils de diffraction X a diffé-
rents angles d’incidence pour I’échantillon coeur-
coquille N1354 selon la direction 11.0 de GaN.
Balayages réalisés a; = 0.2 et E' = 10200 eV (en
noir),a; = 0.12 et E = 10200 eV (en rouge) et
a; = 0.08 et E = 10600 eV (en bleu).

La figure 6.8 illustre l'efficacité de I'incidence rasante pour la caractérisation de
nano-objets en surface. Les balayages ont été effectué selon la direction [11.0] de
GaN (courbes noire et bleue) et [20.0] pour le diagramme rouge. L’intensité diffrac-
tée est collectée avec le détecteur linéaire Vantec© orienté selon la direction [00.1.].
Les mesures ont été réalisées en dessous de 'angle critique de GaN, autour de ’angle
critique du Si(111) a 10 keV soit 0.16°.

Nous distinguons trois contributions sur la figure 6.8. Le spectre & H=1.0 (u.r.r.)
correspond & la base GaN des nanofils, parfaitement relaxée. Son intensité est réduite
en se plagant & plus petit angle comme l’illustre le pic rouge mesuré a o; = 0.12°. La
contribution de la base GaN peut étre quasiment éliminée si I’on utilise ’absorption
du Gallium en travaillant a une énergie au dessus du seuil K du Ga et un angle en-
core plus petit (diagramme bleu mesuré a 10600 eV et «; = 0.08°). Reste alors deux
contributions distinctes : le coeur riche Indium & H = 0.96 et la coquille & H = 0.98.
Ces mesures nous permettent d’extraire les paramétres de maille a, 3.32 A pour le
coeur et 3.25 A pour la coquille. Le paramétre de maille du coeur dans le plan est
plus grand, ce résultat est cohérent avec une forte teneur en In (agen = 3.189 Aet
AinN = 3.533 A)
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6.3.3 Composition des régions iso-contraintes

S’il est possible d’estimer la composition d’'un alliage relaxé & travers ses pa-
ramétres de maille (loi de Vegard nous a permis de déterminer la composition de
I’échantillon homogeéne N1424 estimée a 45 %), ce n’est plus le cas lorsque cet al-
liage est déformé. Nous avons utilisé la diffraction anomale multi-longueurs d’onde
pour extraire la composition réelle de chacune des régions de I’échantillon de nano-
fils InGaN coeur-coquille N1354. Nous avons également mesuré la composition de
I’échantillon N1424 homogéne a titre comparatif.

Les cartographies réalisées précédemment indiquent la position dans l'espace
réciproque de chacune des régions des nanofils. Le principe de ’analyse MAD a été
présente dans la partie 2.5.1. Il consiste & effectuer un balayage en énergie autour du
seuil d’absorption d’une espéce atomique présente dans I’échantillon en conservant
les conditions de diffraction qui correspondent a une région de méme parameétre de
maille. Les directions de diffraction varient en fonction de ’énergie, la réalisation de
cette mesure nécessite donc de modifier 'orientation de I’échantillon et la position
du détecteur & chaque pas en énergie afin de rester dans les mémes conditions de
diffraction.

La ligne de lumiére BM02/D2AM est optimisée pour réaliser ce type de mesures
1.3.4. Nous travaillons au seuil K du Gallium accessible & 10.367 keV. Les conditions
de diffraction nous permettent de séparer chacune des régions coeur et coquille du
signal de la base GaN pour I’échantillon N1354. Nous avons utilisé des réflexions
fortes 10.1 et 11.2 pour lesquelles la contribution de la fluorescence est inférieure
a 10% du signal diffracté La réflexion 10.1 est la plus intense mais elle est moins
résolue (recouvrement des pics de diffraction). Pour I’échantillon N1354, nous avons
également mesuré la diffraction anomale selon la réflexion 11.2 qui est un meilleur
compromis entre résolution et intensité diffracté.

La cartographie 6.9 correspond & la diffraction de I’échantillon coeur-coquille
N1354 autour de la réflexion 11.2 de GaN. Le recouvrement des pics de diffraction
du coeur et de la coquille est faible et permet de mieux résoudre les deux régions.
Les régions d’intérét (ROI) sélectionnées pour 'acquisition des spectres de diffrac-
tion anomale sont indiquées sous la forme de trait rouge sur la cartographie 6.9.
En pratique, nous avons utilisé 300 canaux sur les 1200 du détecteur linéaire ; cette
ROI correspond a l'intégration d’environ 95% du pic de diffraction. Les deux ROI
affichées correspondent au coeur (0.958 0.0 1.956) ou a la coquille (0.982 0.0 1.987).

La figure 6.10 montre les spectres DAFS corrigée de la fluorescence pour les deux
échantillons mesurés selon la réflexion 10.1 de GaN. On observe une contribution
anomale plus importante pour la coquille que pour le coeur, cet effet est cohérent
avec une teneur en atomes résonants (Ga) plus forte.
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FIGURE 6.9 — Cartographie de I’espace réciproque autour de la ré-
flexion 11.2 du GaN pour I’échantillons N1354. Les lignes rouges re-
présentent les régions d’intérét relatives au coeur (0.958 0.0 1.956)
et a la coquille (0.982 0.0 1.987) sélectionnées pour la réalisation
des balayages en énergie (analyse MAD).

Analyse MAD Afin d’extraire la composition, nous avons utilisé le formalisme
MAD développé dans la partie 2.5.1 et 4.2.3.

Le formalisme MAD consiste & séparer la contribution du facteur de structure
qui ne dépend que des termes de diffusion anomale des atomes résonants (f/ et f;;)
d’une contribution totale Fr qui dépend peu de I'énergie. Fr = Fy + Fg avec :

N
Fy(hki, E) =Y fn(hkl, B)e"¥™ (6.1)
J
A ) )
FR(hkl) =" f3(hkl)e' D™ = |F§ e (6.2)

J

Le facteur de structure total du cristal F'(hkl) peut donc s’écrire :

FO| 12
|F(hkl, E)|? o [\FTcos(wT —pa) + ba“‘fﬁ}
A
‘ 9| .1
+ |FT\SW(90T—80A)+TO fa (6.3)
A

Na
avec o1 et w4 = Y hx; + ky; + lz; les phases des facteurs de structure complexes
j=1
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FIGURE 6.10 — Spectres de diffraction résonante au seuil
K du Gallium pour I’ échantillon coeur-coquille N1354 et
I’échantillon homogéne N1424 pour la réflexion 10.1. En vert,
affinement de la composition avec une hypothése de structure
wurtzite parfaite.

Froet Fﬁ. fg correspond au facteur de diffusion Thomson des atomes résonants.

L’intensité de diffraction anomale s’exprime comme :

10kt E) = KD(B) [[eostor — oa) + 1] + [sintior = oa) + 15) | (64)

FO
’FTff’O et D(E) =1+ m(E — Eg) + Q(E — Eaiign)?, Eo = 10367 eV et
A

Eqlign = 10600 eV (voir description dans la partie 4.3.3).

avec B =

Une procédure d’affinement basée sur une méthode des moindres carrés est uti-
lisée pour analyser les courbes expérimentales. Dans un premier temps, nous avons
affiné a la fois les paramétres cristallographiques S et o — @4 ainsi que les para-
métres géométriques K, m et @ sur toute la gamme d’énergie (10100 — 10800eV').
Cette premiére étape permet de fixer les paramétres géométriques et nous permet de
déduire les paramétre Sp et o — @ 4 nécessaires a I’analyse des oscillations EDAF'S.

La méthode de détermination de la composition pour un alliage homogéne a été
introduite au paragraphe 5.4.2) pour un alliage AlGaN, nous 'appliquons ici pour
I’allaige InGaN. La structure cristallographique est prise en compte et ’'on exprime
1T — w4 ainsi que Fy4, Fr pour calculer S en fonction des positions atomiques de la
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maille wurtzite GaN P63mc. Le paramétre z¢, est introduit sous la forme d’un fac-
teur d’occupation de site associé aux positions des atomes de Gallium. Sur les méme
sites cristallographiques, des atomes In sont également positionnés avec facteur d’oc-
cupation (1 — zg,). Les deux sites métalliques de la maille élémentaire contribuent
donc a la diffusion avec un facteur de diffusion effectif foq.2Ge+ fn(1—2Gq). Un nou-
vel affinement est réalisé avant seuil avec les paramétres géométriques déterminé lors
de la premiére étape et en ne laissant que le paramétre z g, libre. Cette méthode per-
met d’évaluer la composition en Indium d’une région iso-contrainte [Lamberti 2013].

Les courbes en traits pleins verts sur la figure 6.10 correspondent aux affinements
des spectres DAFS. Le tableau 6.1 résume les paramétres extraits de cet analyse et
notamment la composition en Indium xp,,.

Echantillon OT — YA B wo—wpa—m/2 | Sp TIn

) (%)
N1354 Coquille 101 | -79.2 | 0.041 735 3.55 | 6.142
N1354 Coeur 101 -68.3 | 0.026 424 5.59 | 30.9+2
N1424 101 | 628 | 0.012 | -28.3 | 7.85 | 46.5+2 |
N1354 Coquille 112 | 74.1 | 0.048 115.3 3.08 | 4.6+2
N1354 Coeur 112 63.9 | 0.029 112.5 5.06 | 32.8+2

TABLE 6.1 — Paramétres DAFS

L’analyse de I’échantillon N1424 a été réalisée avec la réflexion 10.1. Dans ce
cas, la diffraction de 'InGaN homogéne est bien détaché de la base GaN (cf carto-
graphie 6.6 (a)). La composition que nous trouvons est la méme que celle que nous
avons estimée avec la loi de Vegard, nous trouvons 47 % pour cet alliage homogéne
(position dans l'espace réciproque H = 0.94 L = 0.95).

Afin de mieux distinguer le coeur de la coquille, nous avons aussi travaillé avec
la réflexion 11.2 pour ’échantillon N1354. Les analyses ont été réalisées & H=0.958
wr.r. et L=1.956 u.r.r. pour le coeur et H=0.982 u.r.r. et L=1.987 u.r.r. pour la
coquille. Dans ce cas, nous trouvons une teneur en Indium de 33% et 5% respecti-
vement. Si 'on utilise la réflexion 10.1 aux valeurs H = 0.955, L = 0.982 pour le
coeur, nous trouvons une composition de 31%. Cette valeur est légérement inférieure
mais ceci s’explique par un recouvrement des pics de diffraction plus important avec
la diffraction de la base GaN et de la coquille et contribue & une surestimation de
la teneur en Gallium dans le coeur.

Résumé

L’analyse de la diffraction X nous a permis d’extraire les paramétres de maille des
nanofils InGaN homogénes de 1’échantillon N1424 et ceux du coeur et de la coquille
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de I’échantillon N1354. L’analyse MAD nous a permis d’extraire la composition de

chacune de ces régions. Ces paramétres structuraux sont rassemblés dans le tableau
6.2.

Echantillon H a L c TIn
(wrr) | A | (urr) | A | (%)

N1354 Coquille | 0.98 | 325 | 098 |526| 5
N1354 Coeur 096 |332] 098 |526]| 33

N1424 | 095 [336] 095 [543 46 |

TABLE 6.2 — Paramétres structuraux des nanofils InGaN

Ces résultat viennent donc clarifier ’émission de photo-luminescence de ’échan-
tillon N1354 : la formation spontanée d’une structure riche indium au centre des
nanofils explique pourquoi la composition vue par la PL (35%) est bien supérieure
au flux initial d’In lors de la croissance (20%), le coeur est donc la région optique-
ment active.
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6.4 Ordre local a courte distance stimulé par la contrainte

Si la morphologie des nanofils InGaN explique I’énergie de photo-émission des
nanofild InGaN, notamment & travers l’organisation spontanée en structure coeur-
coquille pour I’échantillons dont la croissance est réalisée avec un faible flux Indium
(N1354), aucun élément ne nous permet a ce stade d’expliquer pourquoi nous ob-
servons un phénoméne de localisation dans cet échantillon et pas dans le N1424.

Il existe peu d’études sur la structure locale des alliages InGaN a 1’échelle ato-
mique. D’un coté, Kachkanov, O’Donnell et al. [Kachkanov 2006, Kachkanov 2007]
ont réalisé des études de spectroscopies d’absorption X (XAFS) sur des couches et
puits quantiques InGaN/GaN (MBE et MOCVD), réalisées au seuil K de I'indium
et du gallium. Les auteurs font état d’une faible séparation de phase ou d’agrégation
d’Indium argumentée par une légére différence entre les distances Ga-In et In-Ga
pour des alliages InGaN a 20 < xp, < 40%|Kachkanov 2007|. De l'autre, Katsikini
et al. [Katsikini 2003| pour des trés fortes teneur en indium (zr, > 70%) ainsi que
Sasaki et al. [Sasaki 2007| pour xj, ~ 20% font état d’un arrangement atomique
parfaitement aléatoire. Enfin, Miyanaga et al. [Miyanaga 2007| rapportent une ani-
sotropie dans le nombre de coordination des atomes In dans les directions paralléles
et perpendiculaire & la direction de croissance et concluent a une distribution aléa-
toire dans le plan et une agrégation hors du plan pour des empilements de puits
quantiques InGaN & x, =~ 20% (mais pas pour xy, =~ 15% et x1, =~ 30%).

D’un point de vue théorique, les études sur les alliages ternaires de nitrures réali-
sées par Zunger et al. [Chan 2010] stipulent que 'organisation structurale a I’échelle
locale peut étre influencée par I'état de déformation du matériau : la contrainte est
susceptible d’engendrer un ordre local a courte distance afin de minimiser 1’énergie
de lalliage.

Nous considérons donc les deux types de nanofils N1354 et N1424 comme des
structures modeéles pour I'étude d’alliages InGaN homogénes contraints d'un coté
(N1354) et d’alliage InGaN homogeéne relaxés de 'autre (N1424) et dont la composi-
tion est de 'ordre de 30-50 %. Nous étudions la structure locale a ’échelle atomique
de ces échantillons avec des techniques de spectroscopie d’absorption X (XANES
et EXAFS) et en condition de diffraction (DAFS). Ces études vont nous permettre
de sonder 'arrangement atomique local d’alliages InGaN dont 1’état de déformation
est différent. Nous avons cherché a déterminer si 'alliage est aléatoire, présente une
agrégation d’indium ou au contraire un ordre local & courte distance. Dans le cas de
la structure contrainte coeur-coquille, nous recherchons une organisation atomique
susceptible d’expliquer la localisation des porteurs de charges.

Les mesures de spectroscopie d’absorption X pour I'analyse d’alliage InGaN sont
en principe réalisables au seuils d’absorption de In, Ga et N. Les nano-structures
que nous étudions sont des nanofils InGaN sur une base GaN. Dans nos deux échan-
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tillons, I'indium est bien localisé : soit au sein de I’alliage homogéne pour 1’échan-
tillon N1424, soit & 90% dans le coeur pour I’échantillon N1354. Il est donc possible
d’effectuer des mesures d’absorption X aux seuils de 'Indium pour analyser ’envi-
ronnement des atomes d’Indium dans ces régions. Plusieurs seuils sont accessibles :
les seuils L (Lyrr, Lir et Ly) autour de 4 keV et le seuil K a 27.94 keV'.

De telles mesures d’absorption (XAFS, XANES, EXAFS) ne sont pas perti-
nentes aux seuils du Gallium et de l'azote car il serait impossible de distinguer la
contribution d’une région InGaN de celle de la base GaN. En effet, ces deux régions
contiennent toutes deux des absorbeurs de méme type (Ga ou N). Seul la diffraction
peut nous permettre de discriminer chacune des régions, cela implique 1'utilisation
de spectroscopie X en condition de diffraction (DAFS DANES). Nous avons réalisé
ces mesures au seuil K du Gallium pour analyser ’environnement local des atomes
de Gallium mais ces mesures sont trop bruitées pour pouvoir conclure.

6.4.1 XANES au seuil L3 de 'Indium (Elettra, Trieste ; IT)

Nous avons réalisé I’analyse des structures fines d’absorption X (XAFS) au seuil
L de I'Indium. Cette campagne de mesures a été conduite au synchrotron Elettra
(Trieste, IT), sur la ligne de lumiére 11.1 dédiée a cette technique et avec I’assistance
de G. Aquilanti.

La ligne de lumiére 11.1 est dédiée aux mesures d’absorption. C’est une ligne a
aimant de déviation sur laquelle un miroir associé & un double monochromateur per-
mettent de balayer 1’énergie du faisceau incident [Cicco 2009]. Les échantillons sont
placés dans une enceinte sous vide primaire et orienté & 45° du faisceau incident.La
polarisation du faisceau incident est linéaire dans le plan de I'orbite des électrons,
a 45° de 'axe ¢ de nos échantillons. La mesure est réalisée avec un détecteur de
fluorescence Ketek© a diode SDD placé a 90° du faisceau incident dans le plan
horizontal, la résolution en énergie est de 'ordre de 160 eV'.

double crystalmonochromator
Si(111), 5i(311)

FiGure 6.11 — Croquis
de linstrumentation op-
tique de la ligne de lumiére =~
XAFS 11.1 au synchrotron ‘ ‘

bending magnet
source

Elettra, Trieste, IT.

L’absorption aux seuils L de 'Indium fait intervenir la transition d’un électron
de coeur de nombre quantique principal n = 2 (niveau 2s, 2p) vers les premiers
états libres du continuum. Ensuite, I’atome retrouve son état initial par 1’émission
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d’un photon de fluorescence et c’est en pratique ce que nous mesurons. L’intensité
de fluorescence est proportionnelle & 'absorption pour des matériaux trés dilués
ou dans les couches minces [Boscherini 2008], c’est le cas pour nos échantillons de
nanofils InGaN/GaN. Nous avons donc réalisé 1'acquisition des spectres XAFS en
collectant I'intensité de fluorescence (FY-XAFS) [Jaklevic 1977].

Emission de fluorescence Si l'on examine attentivement I’émission de fluores-
cence théorique de I'atome d’Indium, différents canaux de dés-excitation sont pos-
sibles. Le tableau 6.3 indique les principales transitions de dés-excitation possibles
pour un atome d’Indium.

Seuil Transition | Energie | Probabilité
d’absorption abr. (eV)

Lrrr L, 3286.1 0.78
L, 3278.6 0.09
Lg, 3712.3 0.12
Lir Lg, 3486.6 0.87
L., 3920.3 0.10
Ly Lg, 3572.7 0.50
Lg, 3534.8 0.31
L, 4164.5 0.08
L., 4164.5 0.11

TABLE 6.3 — Principales transitions électroniques et pro-
babilités associées pour la fluorescence d’'un atome d’In-
dium pour chaque seuils L.

Intéressons nous maintenant au signal collecté pour un échantillon de référence
(W423), une couche bidimentionnelle d’'InGaN dont la teneur en Indium est don-
née pour 36%. La figure 6.12 montre les spectres mesurés par le détecteur pour des
énergies allant de 3.6 keV a 4.6 keV par pas de 100 eV. A chaque franchissement
d’un seuil L (L;rr = 3730, Ly = 3938 et L; = 4238 €V), la couleur a été modifiée
et un décalage constant en ordonnée est appliqué par souci de lisibilité. L’énergie
incidente est ici directement lisible par le pic de diffusion élastique qui évolue linéai-
rement avec 1’énergie des photons. Cette figure illustre le tableau 6.3 : avant seuil
aucune transition n’est activée (cas des spectres noirs) ; au passage du seuil Ljjy,
un pic apparait vers 3.3 keV, il correspond aux transitions L, (spectres violets) ; au
passage du seuil Lo, un pic apparait vers 3.5 keV, il correspond a la transition Lg,
(premier spectre bleu). Ensuite, la situation se complique car le signal de fluores-
cence est fortement pollué par un pic a 3.7 keV et les transitions supérieures (Lg
et L) sont difficilement distinguables. Ce signal parasite est dit a la pollution au
Calcium présente sur la ligne de lumiére. Au dela du seuil K¢, = 4038.5 €V, les
transitions associées Lo, =3692.3 €V L,,=3688.8 eV sont visibles. Cette pollution
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FIGURE 6.12 — Emissions de fluorescence de 1’échantillon
W423 Ings6GagesN pour différentes énergies par pas de 0.1
keV. L’énergie d’excitation est donnée par le pic de diffusion
élastique qui varie linéairement de 3.6 & 4.6 keV. Un signal
parasite est identifiable en milieu de gamme.

compromet sérieusement ’analyse du seuil L;;. L’intensité du canal L, est trop
faible pour collecter correctement les oscillations associées au seuil Lj et effectuer
une analyse EXAFS.
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FI1GURE 6.13 — Signal d’ab- f L
sorption de I’échantillon W423 il L,
Ing3sGag.eaN mesuré sur la
ligne de lumiére 11.1 & Elettra
avec une fenétre de détection
du champ de fluorescence de
3.1 &4 3.5 keV. Les trois seuil L
successifs de I'indiumsont clai-
rement identifiables.
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Nous avons défini une fenétre de détection limitée de 3.1 & 3.5 keV et concentrons
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notre analyse sur le seuil L;;; de I'indium. Le signal collectée est alors essentiellement
liée aux transitions Lo, et Ly, et constitue prés de 90% du signal de fluorescence
lié au seuil Ljy;. Le seuil L étant trés proche du seuil Ly, il n’est pas possible de
collecter les oscillations au dela de 7 A=1 ce qui rend impossible une analyse EXAFS
correcte. Par contre, la partie proche du seuil (XANES) est accessible a la mesure et
d’autant plus intéressante qu’elle est sensible & ’environnement et a la coordination
des atomes d’Indium.

FIGURE 6.14 — Détails
des seuils Lg, Lo et
Li{ de Téchantillon
Ing.36Gag.eslN 2D
(W423). L’énergie est
relative & ’énergie Fj

du seuil. L’allure du
seuil dépend de I’état
final qui est sondé (tran-
sition 2p1/2 — 5d pour
le seuil Ls, 2p3/2 +— 5d
pour le seuil Lo et
2s +— bHp pour le seuil

| 1
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La figure 6.13 est un exemple de spectre XAFS réalisé pour un échantillon test,
alliage bi-dimentionnel d’'InGaN & 36 % d’In. On distingue sur ce graphe les trois
seuil d’absorption L de I'Indium. Chaque seuil est représenté séparément sur la fi-
gure 6.14 pour lesquels 'énergie est relative a la position théorique du seuil (E— Ep).
Les seuils L;rr et Ly sont mis en perspective avec la densité d’états électroniques de
InN projetée sur les harmoniques sphériques s et d (calcul réalisé avec FDMNES) ;
le seuil L; est comparé a la densité d’états électroniques projetée sur les états p. !

1. On retrouve la régle de sélection optique (conservation du moment cinétique, transition a 1
photon, une unité de moment [), c’est pourquoi les seuils Lrr; et Lrr sondent des états s et d alors
que le seuil L; sonde des états p comme le seuil K
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Mesures Nous avons réalisé une série de mesures dans la configuration décrite
ci-dessus : pour les deux échantillons de nanofils N1354 et N1424, pour un échan-
tillon bidimensionnel de référence (W423) dont la composition est proche de celle
du coeur et pour un échantillon (N3786) de LED commerciales a nanofils GaN re-
couverts d'un puits InGaN dont la teneur en In est de l'ordre de 15% (MAD).

15% In : LED InGaN
339 In : Coeur contraint N1354
36% In : Ref. 2D relaxé W423
47% : InGaN relaxé N1424

Intensité normalisée
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FIGURE 6.15 — Spectres d’absorption X autour du seuil Lj;r
de lindium a 3730 eV (FY-EXAFS) pour l'échantillon de
nanofils coeur-coquille (rouge), I’échantillon de nanofils ho-
mogenes (vert), une couche Ing3sGapesN bidimensionnelle
relaxée W423 (bleu), et I’échantillon de LEDs commerciales
a nanofils GaN recouverts d’un puits I'ng 15Gagg5N (N3786).

La figure 6.15 illustre ces mesures. L’allure de ces spectres d’absorption X est
typique d’états d d’élément lourd : saut franc type Heaviside, pré-pic dans le seuil et
sommet A marqué a 30 eV au dela du seuil (3760 eV). Notre attention s’est toute-
fois arrétée sur les différences entre le spectre de la couche bidimentionnelle relaxée
(W423 en bleu) et celui de l'alliage au coeur des NWs contraint élastiquement a la
coquille (N1354 en rouge). Le spectre associé a l’alliage contraint est plus structuré
(en rouge) : deux oscillations B et D sont marquées a 3800 eV et 3875 eV. Ces
oscillations supplémentaires sont le signe d’'un arrangement atomique local différent
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entre le coeur des NWs de I’échantillon N1354 et la couche bidimensionnelle de ré-
férence (W423) alors que tous deux ont une composition microscopique trés proche

(33% et 36%).

Paradoxalement, le spectre du puits InGaN de I’échantillon commercial N3786
dont la composition est de l'ordre de 15% est trés ressemblant a celui du coeur
des nanofils InGaN. Les oscillations ne sont pas tout a fait & la méme position car
les distances atomiques sont plus courtes pour Ing15Gagss N (N3786) que pour
Ing33GagerN (N1354), mais l'allure est identique. Pour un alliage InGaN homo-
géne a faible teneur en indium (15%), les atomes In sont en moyenne essentiellement
entourés d’atomes Ga, les pics B et D sont donc vraisemblablement liés & un envi-
ronnement gallium. Pour un alliage InGaN plus riche In, Penvironnement des atomes
d’Indium est donné par la composition moyenne si I'alliage est aléatoire (environ 4
In pour 8 Ga pour xy, = 33%). Cette coexistence d’atomes de nature différente
tend & lisser ces oscillations B et D : c’est le cas pour la couche bidimensionnelle
a xy, = 36% ou pour les nanofils homogénes & zy, = 47%. Le coeur des nano-
fils de I’échantillon N1354 est riche Indium mais les structures fines de ’absorption
sont le signe d’'un environnement Ga autour des In. Ce résultat peut s’expliquer
par la présence d’un ordre local & trés courte distance entre les atomes In et Ga.
Cette hypothése est mise en avant par les études théoriques de Chan, Liu et Zunger
[Chan 2010] dans le cas d’alliage homogéne soumis & une contrainte élastique, c’est
le cas pour le coeur Ing33Gager/N qui est contraint par la coquille Ing gsGag.gaN.

6.4.2 XAFS au seuil K de I'Indium (FAME BM30, ESRF)

Les signes d’un ordre local & courte distance dans le coeur InGaN des nanofils
N1354 sont visibles au seuil Lj; (cf fig. 6.15). Nous avons mesurés les structures
fines d’absorption X au seuil K de In (27.94 keV) dans le but de confirmer les
résultats du seuil L mais également pour pouvoir analyser les oscillations dans la
partie étendue (EXAFS)?2. Ces expériences seront également 'occasion de mesurer
les spectres XAFS pour deux polarisation du faisceau incident différentes : dans le
plan ou perpendiculaire au plan de I’échantillon.

Ces expériences ont ét¢ menées avec . Kieffer sur la ligne de lumiére BM30/FAME
a 'ESRF, ligne dédiée a la spectroscopie d’absorption X. Cette ligne de lumiére dis-
pose de deux miroirs déformables associés & un double monochromateur dont le
deuxiéme cristal peut étre courbé pour assurer la focalisation horizontale. Cepen-
dant pour travailler & haute énergie —le seuil K de Indium est a 27,94 keV—, les
miroirs sont retirés et seul le monochromateur est utilisé. La détection est assurée
par un détecteur de fluorescence Canberra© a 30 éléments (Ge), placé perpendicu-
laire au faisceau incident dans le plan horizontal. La normalisation & l'intensité du

2. Ce qui n’était pas possible au seuil Lrrr du fait de la présence du seuil Lir et Lr et de
I'impossibilité de mesurer des spectres au seuil L; de bonne qualité sur la ligne de lumiére 11.1
polluée par le calcium
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faisceau incident est faite par une chambre & ionisation placée avant 1’échantillon.
L’échantillon est placé sur une platine de rotation qui permet d’orienter I’angle d’in-
cidence de maniére a controler ’orientation de la polarisation du faisceau incident
par rapport a Porientation des nanofils. La surface de I’échantillon est soumise & un
flux d’azote continu et tourne autour de la direction perpendiculaire & la surface
(spinner).

Si le seuil L3 nous a permis de sonder les états d, le seuil K fait intervenir un élec-
tron de coeur de niveau 1ls et sonde les états libres 5p de I'Indium. La fluorescence
fait essentiellement intervenir les émissions K, et K,,, une fenétre de détection li-
mitée a ces énergies de fluorescence est utilisée. La fluorescence parasite du Gallium
est atténuée par une feuille de Cuivre de 100 um dont le seuil K & 8979 eV permet
de diminuer drastiquement les émissions K, et K,, du Gallium a 9250 et 9224 eV,
respectivement.

Deux configurations de mesures ont été utilisées :

— €/, : la polarisation est paralléle & la surface de I’échantillon : angle de 5° entre
la normale & la surface de I’échantillon et la direction du faisceau incident.
Cette configuration permet de sonder I’environnement de In préférentiellement
dans le plan de croissance ([10.0],[11.0] pour les nanofils).

— €, : la polarisation est perpendiculaire & la surface de I’échantillon : angle
de 85° entre la normale & la surface de I’échantillon et la direction du fais-
ceau incident. Cette configuration permet de sonder ’environnement de In
préférentiellement hors du plan de croissance (|00.1] pour les nanofils).

Les deux polarisations €/, et £, nous ont permis de sonder 'anisotropie de la struc-
ture cristallographique grace a la dépendance en 3cos?(6) au seuil K. Il n’y a pas
d’anisotropie dans le plan.

Spectres XANES Les spectres mesurés pour les deux polarisations perpendicu-
laires et paralléles sont représentés sur la figure 6.16. Les échantillons mesurés sont
a nouveau les deux types de nanofils : alliage homogénes N1424 et coeur-coquille
N1354 ; un échantillon de LED commerciales N3786 & nanofils GaN recouverts d’un
puits InGaN & z7, ~ 15% et une couche InGaN bidimensionnelles de référence a
T = 36% W423. Nous avons également mesuré les spectres XAFS de deux échan-
tillons de couches minces non totalement relaxées dans le plan synthétisées par E.
Monroy (CEA/INAC) : E2221 ou zp, ~ 25% et E2890 ou zy, ~ 35% (valeurs de
composition estimé avec la PL) .

L’allure des spectres XANES est typique d’états finals p pour chaque échan-
tillon : saut abrupt et pic intense & 5 eV au dela du seuil. Nous nous intéressons aux
structures aprés seuil labellisées A et B dont on peut voir I’évolution en fonction de
la concentration en indium sur la figure 6.16 et sur les mesures réalisées par Kach-
kanov [Kachkanov 2007] reproduites sur la figure 6.17.
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FIGURE 6.16 — Spectres d’absorption X autour du seuil K de I'in-
dium pour des échantillon d’InGaN bidimentionnel, 1’échantillon
de nanofils coeur-coquille (en rouge) et I’échantillon de nanofils
homogenes (en vert).

Pour I’échantillon dont la concentration en Indium est la plus faible (15%), A
est de méme intensité que B pour la polarisation parallele €/, (fig. 6.16 (a)) et A
est plus haut que B pour la polarisation perpendiculaire £ (fig. 6.16 (b)). Pour les
échantillons dont la teneur en Indium est importante (35% 2D (W423 et E2890) et
45% NWs), on remarque que B est plus haut que A pour les deux polarisations. A
nouveau, le spectre de I’échantillon N1354 (en rouge) est paradoxal. Nous savons
que la teneur en Indium dans le coeur des nanofils est de l'ordre de 33% (comme
I'échantillon W423 en bleu ou E2890 en gris) cependant A reste plus haut que B
pour les deux polarisations. Ces observations vont dans le méme sens que les me-
sures au seuil Ly (oscillations B et D supplémentaires typiques de la présence de
Ga dans la couronne des second voisins, cf 6.4.1); 'environnement local a ’échelle
atomique des atomes In dans le coeur InGaN contraint & la coquille est proche de
celui que l'on retrouve dans un alliage a faible teneur en Indium. Nous observons a
nouveau la signature d’un ordre local & courte distance a travers la hauteur relative
des pic A et B.
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FIGURE 6.17 — Spectres FY-EXAFS au seuil K de
In pour une série de couches InGaN bidimension-
nelles dont la teneur en In est indiquée & droite (InN
content). La hauteur relative des pics A et B dépend
de la concentration en In. Tirés de [Kachkanov 2007].
La direction de la polarisation n’est pas indiquée par
les auteurs.

Comparons maintenant plus précisément cet effet suivant la direction de la pola-
risation en se focalisant sur les spectres du coeur N1354 et des couches W423 /E2890
a xr, ~ 35% (spectres rouge et bleu/gris, respectivement). On remarque que les
différences sont plus marquées selon la polarisation perpendiculaire, I'effet semble
plus important selon I'axe ¢ que dans le plan (@, 5) Nous savons par ailleurs que
I’état de déformation des nanofils coeur-coquille implique une déformation élastique
forte selon ¢ et quasi-nulle dans le plan (cf section 6.3). Nous observons donc une
corrélation entre la direction de la déformation et la mise en ordre des In et Ga dans
le coeur de I’échantillon N1354.

L’échantillon E2221 est une couche InGaN/GaN contrainte dans le plan et libre
hors du plan. Les spectres des échantillon W423/E2890 et E2221 sont trés proches
lorsque la polarisation du faisceau X est perpendiculaire a la surface (cf spectres
bleu/gris versus orange sur la figure 6.16 (a)). En revanche, lorsque la polarisation est
dans le plan (6.16 (b)), les hauteurs relatives des pics A et B ne sont pas les mémes :
A et plus bas que B pour W423 et E2890 alors que A et B ont la méme intensité
pour E2221 comme pour N3786. Les spectres de la couche E2221 a zp, ~ 25%
semblent voir une concentration moins élevée dans le plan (x7, ~ 15%) et plus
élevée perpendiculairement (x7, ~ 35%). A nouveau, l'environnement des atomes
In dans la direction contrainte n’est pas la méme que dans la direction libre de
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contrainte.
Une question se pose alors : cette anisotropie du XANES est-elle le signe d’un
ordre local & courte distance dans la direction selon laquelle s’exerce la contrainte ?

Analyse des oscillations EXAFS L’analyse qualitative aux seuils d’absorption
Lirr et K de In montre un environnement local dont la contribution de Ga est plus
importante que dans le cas d’un alliage relaxé. Nous faisons I’hypothése d’un ordre
local & courte distance pour les échantillons élastiquement contraints. L’analyse des
oscillations polarisées (¢ et & / /) dans la partie étendue aprés seuil va nous per-
mettre d’extraire les distances inter-atomiques ainsi que la composition dans le plan
et perpendiculaire au plan de croissance.

Les spectres EXAFS, kx(k) sont présentés sur la figure 6.19 (a). Il ont été ana-
lysés par M. G. Proietti (ICMA, CSIC-Universidad de Zaragoza) dans le cadre de
la théorie de la diffusion multiple du photo-électron (voir chap. 2.4) selon laquelle :

2 .2
Nf(k)e—Qk‘ O'j )
XS (k) = “k—stm(szj +5;(k)) (6.5)
j J
ou f; correspond au facteur de diffusion effectif, R; la distance effective du chemin,
o I'écart quadratique moyen de cette distance et §; un facteur de phase qui dépend

des atomes diffuseurs.

L’extraction et 'analyse des oscillations ont été réalisées avec le code AUTOBK
[Newville 1993] et le code IFEFFIT implémentés dans la suite logicielle HORAE
(ATHENA et ARTEMIS respectivement) [Ravel 2005]. Nous avons utilisé le code
FEFFS8 pour calculer les amplitudes de diffusion effectives et les déphasages as-
sociés a chacun des chemins de diffusion [Ankudinov 1998|.

Le calcul a été effectué pour deux amas atomiques InN et GaN afin d’obtenir
les chemins de diffusion rencontrés dans 'alliage InGaN. Le premier amas InN est
contruit a partir de la maille élémentaire wurtzite, un rayon de 5.70 A autour de
I’absorbeur central In est considéré. Nous obtenons ainsi un amas de 50 atomes
extraits de la structure InN wurtzite. Le deuxiéme amas est obtenu en substituant
tout les atomes In de 'amas InN par des atomes Ga, en ne conservant que ’atome
In central. Nous obtenons ainsi un amas GaN avec un atome In au centre.

Théoriquement, le signal EXAFS résulte de la contribution d’'un nombre trés
grand de chemins de diffusion simple (SS) ou de diffusion multiple (MS). Dans la
procédure d’affinement, nous avons pris en compte un nombre limité de chemins.
Nous avons gardé les principales contribution au signal EXAFS jusqu’a 4.5 A soit les
chemins suivants : SS In-N (couronne I), SS In-In (couronne II), SS In-Ga (couronne
IT), SS In-N (couronne III), SS In-N (couronne IV), MS In-N-N (triangulaire), MS

In-N-In (triangulaire) et MS In-N-Ga (triangulaire). La contribution des chemins
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de diffusion multiple est faible mais elle contribue a I’amélioration de la qualité des
affinement et la détermination des distances de la deuxiéme couronne.

Les calculs avec FEFFS ont été réalisé avec une polarisation selon les directions
[11.0] et [00.1] de la maille wurtzite afin de modéliser les deux configurations de
mesures que nous avons utilisées : polaristion perpendiculaire (¢7) et polarisation
paralléle (¢//) en référence a la surface de croissance des échantillons.

La polarisation permet de sonder ’anisotropie de la structure cristallographique
grace a la dépendance en 3cos?(0;) au seuil K de Pamplitude de diffusion effective
des chemins j (6; est I'angle entre la polarisation du faisceau X et la direction du
chemin de diffusion j). Les chemins de diffusion appartenant a la méme couronne
ont des poids différents en fonction de l'orientation de €. cette dépendance permet
de sonder la présence de déformations ou de disparité dans la composition selon le

-,

plan (@, b) du cristal ou hors du plan (¢).

FIGURE 6.18 — Représentation des chemins de diffusion (en rouge)
associés aux atomes métalliques (gris) de la deuxiéme couronne

—.

atomique dans le plan (@,b) (a) et hors du plan (b).

Dans le cas de la maille hexagonale wurtzite (cf 1.1.2, la deuxiéme couronne
atomique est composée de 12 atomes métalliques (M) : 6 M dans le plan ("in")
et 6 M hors du plan ("out") comme illustré sur la représentation 6.18 (a) et (b),
respectivement. La distance inter-atomique entre ’atome In central et les 6 atomes
dans le plan correspond au paramétre de maille d;;,, = a dans le plan. La distance

avec les 6 M hors du plan est une combinaison de a et ¢ : doyr = \/(a/\/g)2 + (¢/2)2.
Ces deux distances contribuent avec un poids différent en fonction de ’orientation
de la polarisation du faisceau X par rapport a 'axe ¢ du cristal. Pour €7, les 6 M
dans le plan (6.18 (a)) ne contribuent pas & 'EXAFS et on ne sonde que les chemins
hors du plan (6.18 (b)). Pour €/, 'ensemble des atomes M de la deuxiéme couronne

contribuent avec un rapport des amplitudes de diffusion des atomes dans le plan et
hors du plan est d’environ 3 pour 1 : la contribution des atomes dans le plan est
dominante. Les affinement que nous avons réalisés combinent €7 et £, pour déter-
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miner a et c.

Les paramétres affinés sont : I’énergie du seuil Ey, 'amplitude Sg, les facteurs
de Debye-Waller o; pour chaque chemin, les distances d(In — N);, d(In — In)r et
d(In — Ga)yy, la distance d(In — N)j; proportionnelle a ¢, et les concentration en
In x dans le plan et y hors du plan. Les autres distances ont été définis & partir
d’une combinaison des paramétres a et ¢ relativement a la maille wurtzite. S3 a été
affiné une premiére fois avec le spectre le moins bruité correspondant a 1’échantillon
E2890 puis fixé a cette valeur pour I'affinement des autres spectres.

Les distances au premiers voisins d(In — N) sont considérées égales quelque soit
la polarisation. En réalité, un légére déformation du tétraédre d’azote est présente
dans la structure réelle et engendre une différence entre les distances hors du plan
et selon la direction [00.1] de L'ordre de 0.007 A (cf amas atomique GaN dans le
chapitre 3.1, d(In — N)ou = 1.952 A et d(In — N)gg1) = 1.945 A). Cet effet a 6té
négligé [d’Acapito 2002].

Les affinements ont été réalisés en représentation R sur un intervalle de 1 a 4.5
A, nous avons procédé de la facon suivante :

— affinement des oscillations pour €/, (meilleur rapport signal/bruit) et déter-
mination de d;, et xp,

— d;, et x sont fixés pour les affinement des oscillations mesurées avec €| et
détermination de dyy: et Y,

— différenciation de d;;, et dyy: pour les chemins In ou Ga afin de prendre en
compte les différences entre d;y, (In—1In),doyt(In—1In) et dip(In—Ga),doye(In—
Ga) communément observées dans les alliages ternaires III-V.

— répétition de la procédure jusqu’a convergence

Les résultats des affinements sont résumés dans le tableau 6.4, et les courbes
correspondantes sont en traits pleins verts sur les figures 6.19 (b). Les transformées
de Fourier inverses ont été calculées sur un intervalle de 1.4 4 11.5 A~ avec une
fenétre de Hann et représentées en traits pleins verts en ky/(k) sur la figure 6.19 (a).

Les résultats des affinements sont en accord avec notre analyse des spectres
XANES au seuil Ljj; et K. Pour I’échantillon de nanofils coeur-coquille N1354,
nous trouvons une composition dans le plan similaire & celle que nous avons dé-
terminé avec l'analyse de la diffraction anomale (33%). Hors du plan, on trouve
une composition plus faible, de 'ordre de 20%. Cette anisotropie de la composition
semblent montrer que 'ordre se manifeste plus selon ¢ qui est la direction de la
contrainte. On retrouve la situation inverse pour la couche bidimensionnelle N2221
pour laquelle la composition dans le plan est plus faible que la composition hors le
plan. Ce constat accrédite a nouveau I’hypothése d’un ordre local dans la direction
c ou la contrainte s’exerce au cours de la croissance.
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FIGURE 6.19 — (a) Oscillations EXAF'S extraites des spectres XAFS me-
surés au seuil K de In avec une polarisation du faisceau X incident dans
le plan (par) et perpendiculaire au plan (per) des échantillons. (b) Re-
présentation radiale, transformée de Fourier des oscillations (a) sur un
intervalle de 1.4 4 11.5 A~1. Les courbes vertes représentent le résultat
des affinement réalisés avec la théorie de la diffusion multiple.



Chapitre 6. Ordre local a courte distance dans les nanofils

188 coeur-coquille d’InGalN
Ref. d(1n—nN) din(In — In) TIn doyt(In — In) YIn c a/c
din(In — Ga) dout(In — Ga) (Vegard)
(A) (A) (%) (A) (%) | (A) (A)
E2221 2.11 3.28 29+4 3.28 3743 | 5.37 | 3.29/5.36
3.26 3.27
E2890 2.12 3.32 4243 3.32 47+4 | 5.37 | 3.34/5.42
3.27 3.31
N1354 2.11 3.30 3444 3.25 1943 | 5.27 | 3.30/5.36
3.25 3.24
N1424 2.12 3.41 52+10 3.82 40+6 | 5.37 | 3.34/5.42
(bruite) 3.33 3.30
InN 2.15 3.545 100 3.545 100 5.703
GaN 1.95 3.185 0 3.185 0 5.189

TABLE 6.4 — Tableau récapitulatif des paramétres structuraux d’échantillons InGaN
résultats de 'analyse des oscillations EXAFS au seuil K de In.

Les paramétres de maille a = d;;, et ¢ sont cohérents avec les mesures HRXRD
que nous avons réalisées (cf sec 6.3). La composition affinée avec les oscillations
EXAFS donne des valeurs de a et ¢ calculé avec la loi de Vegard proches des para-
meétres de maille affinés. Les distances inter-atomiques d(In—Ga) et d(In—In) sont
cohérentes avec les distances mesurées dans le travail de Kachkanov [Kachkanov 2007].
La réalisation de mesures polarisées nous permet de montrer que les distances dans
le plan sont plus petites que les distances hors le plan pour la deuxiéme couronne
d’atome métallique, en accord avec les conclusions de Miyanaga [Miyanaga 2007].
Retenons les ordres de grandeurs suivant : d(Ga — N) = 1.96, d(In — N) ~ 2.11,
d(In — Ga) ~ 3.21 — 3.27 et d(In — In) = 3.28 — 3.40 pour des alliages InGaN avec
rrn, < 0.5. Ces valeurs nous servirons de critére dans la partie suivante pour véri-
fier la cohérence des distances inter-atomiques calculées lors de la relaxation d’amas
atomique modéles.

6.4.3 Simulation de ’ordre versus ségrégation et influence sur les
spectres EXAFS/DAFS

L’ensemble des mesures d’absorption X réalisées au seuils L;r; & Elettra et K a
PESRF convergent et tendent & montrer une différence d’organisation atomique entre
un alliage contraint et un alliage relaxé de compositions similaires. Ces expériences
nous ont emmené & faire 'hypothése d’un ordre local & courte distance stimulé par
la contrainte dans les nanofils coeur-coquille N1354 et la couche bidimentionnelle
E2221. Notre interprétation des spectres XANES est restée qualitative jusqu’ici.
Nous avons utilisé la méthodologie de calcul ab initio introduite au chapitre 3 afin
de quantifier I'effet d’un ordre local & courte distance sur les spectres XANES.
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Si l'on fixe la composition d’un alliage ternaire, les configurations possibles de
Iorganisation atomiques sont restraintes. Au sein d’une structure cristallographique
de type wurtzite, les éléments chimiques de méme nature peuvent avoir tendance
a se regrouper, on parle alors d’agrégation atomique; ils peuvent avoir tendance a
se répartir de maniére ordonnée, on parle alors d’ordre local & courte distance. Le
cas intermédiaire est également possible et correspond & une répartition totalement
aléatoire.

Pour tester ces différentes configurations, nous avons construit différents modéles
de groupement atomiques et simulé les spectres XANES associés & chacun de ces mo-
dele. L’idée étant de rapprocher ces simulations des spectres expérimentaux afin de
confirmer ou non notre hypothése d’ordre local & courte distance pour I’échantillon
coeur-coquille N1354.

Construction des modéles [’amas d’atome initial est une super-maille élémen-
taire 4 X 4 x 4 de structure GaN wurtzite parfaite soit un amas de 256 atomes dont
128 N et 128 atomes de type III. Dans un premier temps, les 128 positions métal-
liques sont remplies avec un tirage aléatoire par des atomes de Gallium et d’Indium
en respectant une composition fixée & xr, = 35 % (82 Ga et 46 In dans ce cas).

Dans un second temps, nous construisons trois modeéles : 1) ordre local & courte
distance 2) distribution atomique aléatoire 3) agrégation d’atomes de méme nature.
Nous construisons ces différents amas a 1’aide du paramétre d’ordre a courte dis-
tance (SRO) développé par Warren et Cowley et défini comme o; = 1 —P]-B|A /xp ol

PJB‘A est la probabilité conditionnelle de trouver un atome B sur la j-iéme couronne
atomique d'un atome A et xp la concentration en atomes B. a;; = 0 si la distribution
atomique est aléatoire. o > 0 indique que les atomes B de la j-iéme couronne sont
de méme nature de 'atome central A. o < 0 indique que les atomes B de la j-iéme
couronne sont de nature différente de 'atome central A.

Appliqué au cas de l'alliage InGaN, oy = 1 — Pﬁaun /xGq indique si l'alliage
présente des agrégats d’Indium (o > 0) ou s'il est ordonné (ay; < 0). Du point
de vue des atomes d’Indium, a7 > 0 correspond & un environnement In et a;;r < 0
a un environnement Ga. En pratique, pour construire un amas présentant un ordre
local a courte distance, les positions atomiques d’un atome In et d’un atome Ga sont
échangées et ce changement est conservé s’il tend a diminuer aj;. Cette procédure
est appliquée jusqu’a convergence de la boucle conditionnelle. L’amas ordonné ainsi
construit converge pour une valeur de a?IRO = —0.25. La procédure inverse est ap-
pliquée pour construire ’amas présentant des agrégats d'Indium a la différence prés
que le programme est stoppé dés que oy = —Ha?]RO\ soit aflI““' = 0.25. Cette limite
permet d’éviter le cas irréaliste de deux phases InN pur et GaN pur juxtaposées. Le

cas de l'alliage aléatoire correspond & l’amas initial et & une valeur de aﬁm = 0.

La figure 6.20 montre les trois amas : le cas correspondant & 1’agrégation d’In-
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FIGURE 6.20 — Amas atomiques
construits avec le paramétre d’ordre
de Warren-Cowley. Cas de ’ordre lo-
cal & courte distance oz*?IRO = —0.25
(a), de l'alliage aléatoire af9™ = 0
(b) et de 'agrégation des atomes de
méme nature a$4st = 0.25 (c).

dium est clairement visible a travers la figure (c). Les différences entre les modéles
(a) et (b) sont plus difficiles & distinguer a 1’oeil nu mais chaque atome tend a étre
entouré d’atomes différents dans le cas de la mise en ordre.

Relaxation des distances atomiques Nous avons ensuite relaxé les distances
inter-atomiques & volume constant. Pour cela, Nous avons minimisé 1’énergie totale
de 'amas en appliquant une procédure de calcul ab initio fournie par le paquet de
simulation de l'université de Vienne VASP [Kresse 1993, Kresse 1996]. Ces calculs
sont réalisés dans le cadre de l'approximation du gradient généralisé (GGA) de la
théorie de la fonctionnelle densité (DFT). La distribution des distances atomiques
ainsi obtenue est représentée par le graphique 6.21, les distances atomiques sont
pertinentes avec nos mesures (cf 6.4) et correspondent a celles que nous connaissons
de la littérature [Kachkanov 2007, Miyanaga 2007]. En réalité elles sont trés légére-
ment surestimées, nous y reviendrons.
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Simulation de ’absorption X (FDMNES) Les simulations des spectres XANES
au seuil Lz et K de I'Indium ont été effectué avec le programme FDMNES a partir des
trois clusters que nous venons de construire (voir chapitre 3). Ce programme a été
développé par Yves Joly de I'Institut Néel (CNRS, Grenoble) [Joly 2001, Joly 2012].
Les calculs de la densité d’état électronique sont menés dans le cadre de la théorie de
la fonctionnelle densité en utilisant ’approximation de la densité locale (LDA-DFT).
Nous avons utilisé la théorie de la diffusion multiple pour minimiser le temps de cal-
cul, cette approche utilise des fonctions de Green et un potentiel de type "muffin-tin"
(potentiel inter-atomique constant et potentiel atomique & symétrie sphérique). Le
calcul de I'absorption est réalisé en intégrant sur une sphére de rayon 5 A, nous
prenons ainsi en compte jusqu’a la septiéme couronne atomique. En pratique, 1'es-
sentiel du signal provient de la seconde couronne (premier voisins métalliques les
plus proches au nombre de 12) et de la quatriéme couronne avec ses 6 atomes mé-
talliques (les couronnes intermédiaires 1, 3 et 5 sont constituées d’azote). Le calcul
est effectué pour chaque 46 atomes absorbeur In de la maille 4 x 4 x 4 puis moyenné
afin d’obtenir le spectre d’absorption total de ’amas. Le désordre thermique est pris
en compte en appliquant une convolution par une gaussienne (facteurs de Debye
Waller équivalent égal a 0.025 A=2).

La figure 6.22 montre les résultats du calcul au seuil Lz pour les trois trois
modeles : 1) ordre local a courte distance 2) distribution atomique aléatoire 3) agré-
gation des atomes de méme nature et rappelle les mesures réalisées pour les échan-
tillons N3786 nanofils GaN avec puits InGaN (noir), N1354 nanofils coeur-coquille
(rouge), W423 couche bidimensionnelle (bleue) et N1424 nanofils homogeénes (vert).
L’allure générale des spectres XANES est trés bien reproduite par la méthode de cal-
cul ab initio présentée au chapitre 3. Les spectres expérimentaux sont tout de méme
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FIGURE 6.22 — Simulation des spectres XANES au seuil L3
de I'Indium pour un amas InGaN aléatoire avec xj, = 10%

(noir), ordonné avec xr, = 35% (rouge), aléatoire avec x, =
35% (bleu), agrégé avec zr, = 35% (violet) et aléatoire avec

Zrn = 45% (bleu).

légérement moins structurés, nous avons volontairement considéré une convolution

légérement plus faible afin de bien distinguer les effets des différents arrangements

atomiques.

On observe des différences importantes pour les amas de méme composition

(1, = 35%) mais dont 'arrangement atomique n’est pas le méme. Les oscillations

A et C sont présentes quelque soit Iarrangement atomique local. Les oscillations B

et D sont marquées pour lalliage & x7, = 35% présentant un ordre local a courte

SRO

distance (trait plein rouge, a7;*” = —0.25), elles le sont moins pour 'amas aléa-
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toire & xy, = 35% (trait plein bleu, aﬁm = 0). Ces mémes oscillations ne sont pas

présentes dans le cas d'une agrégation des atomes de méme type (trait plein violet,
oﬁl]““' = 0.25), nous pouvons d’ores et déja exclure cette hypothése. Les spectres
expérimentaux des LEDs InGaN a z, = 15% (cercles noir) et du coeur des nanofils
N1354 (cercles rouges) sont trés similaire, et c’est également le cas pour les calculs
de ’amas InGaN a z,, = 10% aléatoire et de ’amas InGaN a xj,, = 35% ordonné.
Le coeur InGaN des nanofils N1354 montre donc une signature spectrale au seuil

L correspondant & un ordre local & courte distance.

On note sur la figure 6.22 un léger décalage de la position en énergie des oscilla-
tions B, C et D calculée par rapport aux spectres expérimentaux. Cette surestima-
tion est une limitation de 'approximation que nous utilisons pour la minimisation
de T'énergie en DFT. La relaxation des positions atomique, calculée avec VASP,
surestime les longueurs de liaisons (par exemple dyqsp(In — N) = 2.14 A contre
dezafs(In — N) = 2.11 A soit une erreur de 1.4%. Stampfl et Van de Walle ont dé-
montré que 'approximation de la densité locale (LDA) entraine une sous-estimation
des distances inter-atomiques alors que 'approximation des gradients généralisée
(GGA) entraine une sur-estimation des distances inter-atomiques [Stampfl 1999].
Cette erreur est estimée par les auteurs a 1.6-2.1% dans le cas des semi-conducteurs
III-V wurtzite. La courbe en pointillés rouges sur la figure 6.22 correspond a I'amas
InGaN ordonné auquel nous avons appliqué une compression isostatique de 1.6%.
Les positions des oscillations B, C' et D pour ce calcul correspondent parfaitement
aux spectres expérimentaux.

La figure 6.23 montre les résultats du calcul au seuil K de In et les mets en
perspectives avec les mesures déja présentées sur la figure 6.16. L’évolution de la
hauteur relative des oscillations A et B en fonction de la concentration en In est trés
bien reproduite par le calcul. Le calcul associé a 'amas InGaN aléaoire a xy, = 35%
(trait plein bleu) reproduit trés bien les spectres XANES polarisés €/, (a) et €1 (b)
de l'échantillon W423 (cercles bleus) et E2890 (cercles gris).

Concernant la couche InGaN 2D a x,, = 25% E2221 (cercles oranges), le spectre
XANES polarisé hors du plan €] est bien reproduit par I’amas InGaN aléatoire a
T, = 35% alors que le spectre XANES polarisé dans le plan €/, est bien reproduit
par 'amas InGaN a x, = 35% présentant un ordre local & courte distance.

Le calcul associé a ’amas InGaN a x, = 35% présentant un ordre local & courte
distance (trait plein rouge) correspond en tout point aux spectres XANES polari-
sés €/, (fig. 6.23 (a)) et €1 (fig. 6.23 (b)) (cercles rouges) correspondant au coeur
des nanofils N1354. Les différences avec 'alliage aléatoire sont claires mais ne nous
permettent pas de distinguer une éventuelle anisotropie de 'ordre & courte distance
pour les nanofils N1354.

La méthode de calcul ab initio en trois étape (o, VASP, FDMNES) nous a per-
mis de confirmer 'interprétation qualitative d’un environnement local Ga autour
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FIGURE 6.23 — Simulation des spectres XANES au seuil K
de I'Indium pour un amas InGaN aléatoire avec xj, = 10%

(noir), ordonné avec x, = 35% (rouge), aléatoire avec x, =
35% (bleu), agrégé avec zr, = 35% (violet) et aléatoire avec
xrn = 45% (bleu).

des atomes absorbeurs In dans le coeur des nanofils N1354 et dans le plan pour la

couche InGaN E2221. C’une preuve de la présence d’'un ordre local & courte distance.

Nous avons des indication claires d’'un ordre selon la direction de contrainte pour

la couche 2D E2221 mais nous ne pouvons pas 'affirmer pour le coeur des nanofils
N1354.

6.4.4 DAFS au seuil K du Gallium (BM02, ESRF)

Nous avons mis en évidence la présence d’un ordre local & courte distance dans

les alliages InGaN contraints selon ¢ (coeur des nanofils N1354) ou selon a (couche
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2D E2221). Ces effets vus aux seuils L7 et K de I'indium doivent se voir au seuil K
du gallium. Les oscillations XAFS moyennent par nature le signal de tous les atomes
résonants présents dans 1’échantillon. Nous avons pu analyser le coeur InGaN des
nanofils N1354 aux seuils de I'indium car les atomes In sont localisés dans le coeur.
Ainsi, la contribution de la coquille (z, = 6%) a été négligée devant la contribution
des In du coeur (z1, = 33%). Au seuil du Gallium, la situation est différente car cet
élément est présent en grande quantité dans chacune des régions des nanofils (base
GaN, coeur et coquille), ou de la couche bidimensionnelle (couche tampon GaN et
couche InGaN). La spectroscopie en condition de diffraction (DAFS) est la solution
car elle permet la discrimination de chacune de ces régions grace a la sélectivité de la
diffraction. Les oscillations DAFS permettent ainsi d’analyser ’environnement des
atomes Ga dans chacune des régions qui ont le méme paramétre de maille.

Nous avons réalisé au paragraphe 6.3.3 des mesures de diffraction anomale au
seuil K de Ga pour ’échantillon coeur-coquille N1354. Les conditions de diffraction
nous ont permis de séparer ces deux contributions et nous avons extrait la compo-
sition x, de la coquille et du coeur & partir de I'allure des spectres DAFS (analyse

MAD).

Les oscillations extraites de ces spectres DAFS (non présentées ici) présentent
des distorsions importantes qui ne permettent pas d’envisager une analyse correcte.
Nous avons donc réitéré ces mesures avec un détecteur a pixel 2D (Xpad®©). Une
série de spectres DAF'S a été mesurée selon la réflexion 10.1 la plus intense de GaN.
Les conditions de diffraction ont été fixées au parameétre de maille ¢ du coeur et de
la coquille (L = 0.98) et pour une série de paramétres de maille a dans le plan. Plu-
sieurs valeurs de H ont ainsi été retenues de maniére a sonder la base, la coquille et
le coeur mais également des régions intermédiaires entre coeur et coquille (interface
coeur-coquille). La figure 6.24 illustre cette série de mesures.

On retrouve des oscillations typiques de GaN wurtzite proche de la base (courbe
noire & H = 0.99). Ces oscillations sont drastiquement atténuées lorsque 1'on sonde
le coeur & H = 0.95. La présence d’atomes Ga et In entraine des interférences des-
tructives et conduisent & une quasi disparition des oscillations aprés seuil. On aurait
pu affiner et trouver une composition en In mais I'allure des oscillations autour de
8 A~1 a retenu notre attention. L oscillation que nous pouvons voir sur les spectres
a H < 0.972 est clairement une distorsion. Cette distorsion n’est pas reproductible,
elle apparait a des valeurs de k différentes (7 et 8 A‘l) selon les expériences et a
été attribuée entre autre a I'instabilité causée par le vieillissement du diffractométre
(fatigue mécanique d’'un systéme de 20 ans). Encore une fois, ces oscillations ne sont
pas exploitables.

Apres changement du diffractométre lors de la jouvence de la ligne de lumiére
BM2, des mesures beaucoup plus prometteuses ont été réalisées dans les mémes
conditions, elles ne montrent pas de distortions autour de 7 et 8 A. Les oscillations
de la figure 6.25 ont été réalisées avec un diffractometre Newport©, de géométrie k.
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FIGURE 6.24 — Oscillations en condition de diffraction pour
I’échantillon N1354. Spectres mesurés a L = 0.98 pour
quelques valeurs de H correspondantes a la coquille (indigo
et violet) et au coeur (bleu et cyan).

La détection n’a pu étre réalisée qu’avec un détecteur ponctuel mais d’ores et déja
il est possible de distinguer des oscillations non distordues au coeur des nanofils
(bleu et cyan). Il est intéressant de noter que les oscillations de la coquille (indigo
et violet) restent typiques de GaN et la présence de 6% d’indium dans la structure
contribue & leur atténuation. A I’avenir, I'utilisation du nouveau diffractométre avec
le détecteur 2D Xpad© associé a la jouvence de I'optique (nouveau monochromateur
et nouveaux miroirs installés début 2013) laisse entrevoir la possibilité de mesurer
des spectres DAFS au seuil K de Ga de bonne qualité. Les calculs sont déja faits et
présentés sur la figure 6.25!
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FIGURE 6.25 — Oscillations d’absorption en condition de
diffraction pour ’échantillon N1354. Oscillation mesurées a
L=0.98 pour quelques valeurs de H pour la coquille (cercles
indigo et violet) et le coeur (cercles bleu et cyan). Me-
sures réalisées dans la nouvelle configuration expérimentale
de BM2/D2AM. Simulation des spectres XANES au seuil K
de Ga pour InGaN a xy, = 35% et les trois configuration
atomiques : ordre local (bleu), aléatoire (orange) et agréga-
tion (gris).
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6.5 Conclusion

Formation spontanée de nanofils coeur-coquille Nous avons montré qu’il
est possible de synthétiser des nanofils InGaN relaxés a forte teneur en indium
(1 ~ 45%) homogénes. Ces nanofils présentent une composition proche du taux
nominal d’indium imposé pendant la croissance. Dans les mémes conditions de crois-
sance mais avec un flux nominal de 'ordre de 20%, des études TEM et XRD nous
ont permis mettre en évidence la formation spontanée de nanofils hétéro-structurés
présentant un coeur riche indium et une coquille essentiellement GaN.

La cartographie haute résolution de I’espace réciproque nous a indiqué 1’état de
déformation des nano-structures. Pour N1354, le coeur et la coquille sont mutuel-
lement contraints et I’état de déformation est élastique. Pour N1424, les nanofils
homogénes riche In sont relaxés. Le TEM a permis 'observation de dislocations
a l'interface avec la base GaN, responsables de la relaxation des contraintes pour
N1424. Nous avons déterminé les paramétres de maille de chacune des régions des
nanofils coeur-coquille et des nanofils relaxés en analysant la diffraction des rayons
X haute résolution. Pour N1354, le recours & la diffraction en incidence rasante a
permis de distinguer le coeur et la coquille. L’analyse de la diffraction anomale dans
le formalisme MAD a permis de mesurer la concentration du coeur et de la coquille :
T = 33% et xp, = 6%, respectivement. Cette analyse a permis d’expliquer la lon-
gueur d’onde d’émission des nanofils coeur-coquille [Tourbot 2011].

La formation spontanée de structures coeur-coquille via une croissance de type
vapeur-liquide-solide (VLS) a été étudiée d’un point de vue thermodynamique par
Niu et Stringfellow [Niu 2012]. Avec une méthode Monte Carlo de minimisation de
I’enthalpie libre prenant en compte la contrainte atomique entre les premiers voi-
sins dans lalliage InGaN, les auteurs ont démontré qu’il est favorable de former
un coeur riche In et une coquille riche Ga dans le cas d’une croissance en épitaxie
sur GaN avec un mécanisme de croissance en facettes. Dans notre cas, les nanofils
ont été réalisés par MBE a des températures moins élevées et loin de 1’équilibre
thermodynamique, la croissance est gouvernée par la cinétique. Tourbot et al. ont
proposé un mécanisme de croissance initié par la formation d’une boite riche In via
un mécanisme de type Volmer-Weber [Tourbot 2011].

Ordre local a courte distance et localisation L’intérét technologique des al-
liages semi-conducteur InGaN est immense dans la mesure ou ce matériau permet la
réalisation de LEDs dont les rendements sont exceptionnels [Nakamura 1994] malgré
la présence de nombreux défauts cristallins. L’origine de tels rendements est attri-
buée & une forte localisation des porteurs de charge.

L’origine structurale de cette localisation a longtemps été attribuée a la pré-
sence d’agrégats ou QDs InN dans GaN contribuant a la localisation des électrons
[O’Donnell 1999a|. Toutefois, les expériences de sonde atomique tomographique de
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Galtrey et al. [Galtrey 2008] ont établi définitivement qu’aucune agrégation d’in-
dium de ce type n’est présente dans les InGaN. Humphreys et al. émettent 1'hy-
pothése d’une localisation sur des fluctuations de composition aux interfaces In-
GaN /barriére.

Une autre hypothése refait alors surface : la localisation des trous. Bellaiche et
al. [Bellaiche 1999] ont calculés avec des pseudo-potentiels empiriques que la locali-
sation des excitons est possible dans un alliage aléatoire trés dilué via la localisation
des trous sur les atomes In dans GaN sans qu’aucune agrégation InN ne soit néces-
saire. A partir de la méme méthode, Kent [Kent 2001] et Wang [Wang 2001] mettent
en avant la présence de chaines N — In — N — In — N formées aléatoirement et par-
ticuliérement favorables & la localisation des trous. Chichibu et al. ont observé la
localisation des trous grace a des mesures d’annihilation de positron [Chichibu 2006]
au sein d’alliage InGaN a xy, = 15%. Ils attribuent cette localisation & la présence
aléatoire d’atomes In proches voisins susceptibles de former des chaines In — N.

Les études structurales des alliages InGaN a I’échelle atomique étant peu nom-
breuses, aucune explication structurale n’a été avancée pour expliquer la présence
de ces chaines In — N mis a part le hasard au sein d’un alliage aléatoire. Ka-
chkanov et al. rapportent des analyses EXAFS sur des couches InGaN/GaN. Ils
montrent une tendance a l'agrégation InN argumenté par une différence entre les
liaisons In-Ga (au seuil K de In) et Ga-In (au seuil K de Ga) pour 20 < z, < 35%
|[Kachkanov 2007|. Les autres études concluent que la distribution est parfaitement
aléatoire [Katsikini 2003, Sasaki 2007]. Seul Miyanaga et al. ont réalisé des expé-
riences d'EXAFS polarisées sur des couches minces InGaN [Miyanaga 2007]. Ils ob-
servent une différence de coordination des atomes In dans le plan et hors du plan de
croissance. Les auteurs suggérent que la distribution des atomes est aléatoire dans
le plan mais pas hors du plan : une agrégation verticale serait responsable de la
luminescence des InGaN.

Nous avons étudié la structure atomique locale d’alliages InGaN. Nous avons
considéré deux échantillons comme des modéles d’alliages InGaN riches In et de
structure homogeéne : le coeur contraint des nanofils N1354 & x;, = 33% et les
nanofils relaxés N1424 & xj,, = 45%. Les études de PL ont montrées une localisation
des excitons dans la structure contrainte N1354. Ce phénoméne est & priori moins
apparent dans la structure relaxée N1424 [Tourbot 2011].

Les mesures que nous avons réalisées au seuil L7 de In, associées aux calculs ab
initio des spectres XANES d’amas atomiques aléatoires, ordonnés ou agrégés nous
ont permis de mettre en évidence la présence d’un ordre local & courte distance dans
le coeur contraint des nanofils InGaN N1354. Ce n’est pas le cas pour les nanofils
InGaN relaxés.

Les mesures XAFS polarisées au seuil K de In ont confirmé la présence d’'un
ordre local & courte distance dans le coeur des nanofils mais également pour une
couche 2D E2221 contrainte dans le plan. L’analyse des oscillations EXAFS semble
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indiquer une anisotropie dans ’environnement local des atomes In : la composition
locale est plus faible dans la direction de la contrainte (selon ¢ pour le coeur des
nanofils et selon a pour la couche InGaN). Les calculs ab initio des spectres XANES
polarisés ont confirmé la présence d’ordre local dans les deux systémes. Ces résultats
sont cohérents avec les études théoriques de Zunger et al. qui montrent un ordre local
a courte distance (anti-clustering) dans les alliages InGaN homogénes [Chan 2010].

Nous faisons I’hypothése suivante : la présence de contrainte engendre la mise en
ordre des alliages InGaN dont la croissance est réalisée a basse température (MBE
ou MOCVD). Cet ordre local a courte distance est susceptible d’étre orienté préfé-
rentiellement dans la direction de la contrainte.

Pour les couches minces contraintes dont E2221 est un exemple tout & fait re-
marquable, nous pensons que 'ordre local & courte distance dans le plan tend a
agréger les atomes de méme type hors du plan (comme c’est le cas dans ’étude
de Miyanaga [Miyanaga 2007]). La mise en ordre par la contrainte favorise ainsi la
formation de chaines In — N au sens de Chichibu et al. [Chichibu 2006 dans la di-
rection perpendiculaire. Nous suggérons que les rendements exceptionnels des LEDs
bleues faites d’empilements de puits quantiques Ing2GagsN/GaN est da a la pré-
sence d’un ordre local induit par la contrainte dans le plan des puits. Cet ordre rend
la présence d’atomes In voisins hors du plan d’autant plus probable, ces "chaines
In — N" localisent alors les trous et donc les excitons, empéchant ces derniers de
rejoindre les centres de recombinaison non radiatifs (nombreux défauts).

Percolation dans les InGalN Kim et al. ont mesuré une énergie d’activation de
niveaux profonds dans InGaN égale 4 0.7 eV par spectroscopie transitoire des niveaux
profonds (DLTS). Cette valeur considérable est attribuée a des piéges a trous par
les auteurs [Kim 2006|. L’extension de la fonction d’onde des trous localisés sur des
niveaux aussi profonds est faible, de 'ordre d’une maille élémentaire. Nous savons
que les atomes In sont responsables de la localisation des trous dans InGaN. La
localisation des paires électron-trou dans les InGaN & z, < 20% est trés forte, elle
est engendrée par la localisation des trous sur les atomes In qui agissent comme
des pseudo-donneurs dans GaN. Ce type de paire électron-trou peut s’apparenter
a des excitons de Frenkel si 'interaction Coulombienne est forte entre 1’électron et
le trou; a des paires donneur-accepteur dans un cristal ionique; ou & des polarons
excitoniques si I'électron est couplé avec un champ de polarisation dans le cristal. 3.

Le mouvement de ce type de paires électron-trou dans le cristal est limité a des
mécanismes de saut d'un site & 'autre (hopping) [Pelant 2012]|. Il existe deux régimes
de hopping : le hopping au premier voisin (NNH) et le hopping & distance variable
(VRH). Le hopping est un mécanisme de transport de charge par effet tunnel assisté
thermiquement |[Mott 1956]. La probabilité de saut tunnel s’écrit P = exp(—R/§)

3. Dans les semi-conducteurs covalent on rencontre plutét des excitons de type Wannier-Mott
dont la fonction d’onde est étendue sur plusieurs mailles du cristal. Ces pseudo-particules sont
également appelés free excitons car ils sont libres de mouvement dans le cristal contrairement aux
exciton de Frenkel.
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avec R la distance séparant deux états localisés et £ = h//2m*E}, la longueur de
localisation (m* est la masse effective de la particule et E} la hauteur de barriére).
Pour un trou dans GaN (0.2 < m} < 3.5mg) piégé dans une barriére de 0.7 eV, la
longueur de localisation est de 'ordre de 1.2 < £ < 4.2 A. € est donc du méme ordre
de grandeur que la distance entre deux sites métalliques dans GaN (3.2 A). Seul le
mécanisme de hopping au premier voisin est donc probable. Une telle localisation
explique pourquoi les paires électron-trou ne rejoignent pas les centres de recombi-
naison non radiatifs.

Si ce raisonnement est juste, une possibilité pour qu’une paire électron-trou re-
joigne un centre de recombinaison non radiatif est qu’il saute d’In en In voisins. Si
Ty, est petit et que les In sont répartis de maniére aléatoire, il y a peu de chance
de trouver des In proches voisins. Par contre lorsque zj, augmente, la probabilité
de trouver des In voisins augmente et des chemins de percolation sont d’autant plus
probables. Le transport par percolation dans les systémes désordonnés a été traité
par Kirkpatrick [Kirkpatrick 1973], il est probable & partir d’un seuil de percoltion
p. Pour une structure hexagonale, le seuil de percolation de sites est égal a 0.199
[Lorenz 2000].

Face & cette problématique, la présence d’un ordre local a courte distance (pre-
miers voisins Ga plutdt que In) est susceptible de limiter le transport par percolation
- hopping au premier voisin. Une conséquence serait ’amélioration du rendement
radiatif des InGaN présentant un ordre local par rapport & des alliages aléatoires.

Derniére remarque : on constate que l'efficacité des InGaN chute brutalement
pour des teneurs en In x7, > 20% (cf figure 1.15). En sus de l'effet Stark confiné
quantique QCSE ou des recombinaisons Auger, nous soumettons 1’hypothése que
pour des valeurs de zj, > p, des chemins de percolation par hopping premier voi-
sins sont ouverts dans les InGaN et responsables du "green gap". Cette hypothése
montre 'intérét de caractériser l'ordre local & courte distance en fonction de la com-
position et des déformations.






Conclusion Générale et
perspectives

L’objectif du travail présenté dans ce manuscrit a été de développer et d’ap-
pliquer la diffraction et les spectroscopies X a 1’étude de nano-objets et d’hétéro-
structures de nitrures d’éléments III.

Pendant ces trois ans, nous nous sommes particuliérement attachés a combi-
ner la diffraction anomale multi-longueurs d’onde (MAD) et la spectroscopie X en
condition de diffraction (DAFS). Ces techniques ne peuvent étre opérées que sur les
installations de rayonnement synchrotron modernes, qui fournissent une brillance
élevée et un spectre continu en énergie. Si les exigences expérimentales rendent ces
techniques peu courantes, elles apportent des informations inaccessibles par d’autres
méthodes. La sélectivité spatiale offerte par les conditions de diffraction associée a la
sensibilité chimique de la spectroscopie X est particuliérement indiquée pour I’étude
des objets nano-structurés car elle permet de distinguer des régions de paramétres
de maille différents. Dans un contexte ol les matériaux ont une architecture de plus
en plus complexe (multi-couches, hétéro-structures radiales etc.), le recours a ces
méthodes permet ’étude de I’environnement atomique local dans chacune des ré-
gions. Nous sommes ainsi en mesure de surmonter une limitation de la spectroscopie
d’absorption X, qui par nature moyenne les contributions de chacune des régions
qui composent 1’échantillon.

Nous avons présenté les nitrures d’éléments 111 et les perspectives technologiques
que ces matériaux laissent entrevoir. Nous avons appliqué les méthodes MAD et
DAFS a trois problématiques actuelles : la croissance des nanofils GaN, l'inter-
diffusion dans le systéme boites quantiques GaN/AIN et la structure atomique des
alliages InGaN. L’analyse des expériences a apporté des éléments de réponse & cha-
cune de ces problématiques.

Nanofils GalN Dans le chapitre 4, nous avons utilisé la diffraction anomale pour
déterminer la polarité de nanofils GaN dont la croissance a été réalisée par épitaxie
par jets moléculaires. Ces nano-objets font ’objet d’un effort de recherche impor-
tant depuis quelques années. Si les conditions de croissance sont maintenant bien
maitrisées, la compréhension de la nucléation fait encore 1'objet de débats. Dans
ce contexte, nous avons montré que les nanofils GaN dont la croissance est réali-
sée directement sur Si(111) ont une polarité N dans les conditions de croissances
exposée par K. Hestroffer (cf. [Hestroffer 2011]) ; cette caractéristique nous informe
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sur 'arrangement atomique dés les premiers stades de la croissance. L’étude in situ
de la nucléation nous a également permis de mettre en évidence I’amorphisation de
B — Si3Ny en Si, N, préalable a la formation des précurseurs GaN. La polarité est
vraisemblablement initiée par la formation de liaisons Si — N avec cet amorphe.

La croissance de nanofils GaN sur une couche tampon AIN donne des résultats
différents : la nucléation semble suivre un mécanisme de type Stranki-Krastanov et
nous avons mesuré une polarité métal dans les conditions exposées par O. Landré
(cf. [Landré 2009]). Cependant, ce n’est pas toujours le cas et nous avons également
observé des nanofils de polarité N sur une couche tampon AIN dans les conditions
exposées par K. Hestroffer (cf. [Hestroffer 2012b]). L’étude de la nucléation des na-
nofils GaN sur une couche tampon AIN devrait étre approfondie & ’avenir.

Boites quantiques GaN/AIN Le chapitre 5 illustre la complémentarité des mé-
thodes MAD et DAFS. Le MAD nous a permis de déterminer la teneur en Ga de
région iso-paramétres de maille. Au sein d’une région iso-déformée comprenant 1’in-
terface GaN/AIN, la composition macroscopique n’évolue pas avec le recuit. Les os-
cillations en condition de diffraction (DAFS) nous ont permis de mettre en évidence
la présence d’atomes Al dans I'environnement local des atomes Ga aprés traite-
ment thermique. Deux morphologies d’empilements de boites quantiques GaN/AIN
ont été étudiées : les BQs réparties aléatoirement pour lesquelles 'inter-diffusion
est observable dés 1500°C' et les BQs corrélées verticalement pour lesquelles 'inter-
diffusion est observable dés 1300°C. De maniére remarquable, 'inter-diffusion n’a
lieu qu’au sommet des BQs ou la contrainte mutuelle entre GaN et AIN barriére
est la plus forte. A 1700°C, les empilements sont détruits et le systéme thermody-
namiquement stable est composé de cristallites GaN dans AIN. Dans ce systéme
largement étudié et pour lequel il n’y a pas d’inter-diffusion dans les conditions de
croissance usuelles (<800°C'), nous avons montré que l'inter-diffusion est possible &
haute température et stimulée par la présence de contrainte. Ce phénoméne contri-
bue & réduire la déformation et place le systéme dans un état d’équilibre local, il
résulte d'une compétition entre des effets cinétiques et des effets thermodynamiques.

Alliages InGalN Dans le chapitre 6, nous avons mis en évidence la formation
spontanée de nanofils coeur-coquille InGaN/GaN et utilisé la technique MAD pour
déterminer la composition des régions riches Indium contraintes. I.’analyse des spectres
d’absorption X au regard de simulations ab initio a mis en évidence la présence
d’un ordre local & courte distance dans le coeur riche In des nanofils InGaN. Les
premiéres études de spectroscopie d’absorption X polarisée montrent une anisotro-
pie dans 'environnement local des atomes In. Nous soumettons I’hypothése d’un
ordre local induit par la contrainte et susceptible de former des chaines In-N dans
la direction perpendiculaire a la direction selon laquelle la contrainte est exercée.
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L’analyse des oscillations en condition de diffraction, au seuil K du gallium devrait
permettre de confirmer cette hypothése a travers I’analyse de ’environnement local
des atomes de gallium.
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