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Introduction

De nos jours, et ce depuis la fin du XXème siècle, les dispositifs optoélectroniques à base
de semi-conducteurs ne cessent de se développer et d’envahir nos foyers. Qu’il s’agisse de tran-
sistors, diodes électroluminescentes (LEDs), diodes lasers ou photodétecteurs, ces dispositifs se
retrouvent dans nos ordinateurs, télévisions, voitures, téléphones portables,...

Les matériaux nitrures d’éléments III (GaN, InN ou AlN) ainsi que leurs alliages, avaient
été étudiés dans les années 1970. Cependant, la di�culté de doper de type p de tels matériaux,
ainsi que leur mauvaise qualité cristalline ont été responsables de l’arrêt des recherches sur ce
sujet. Seuls quelques chercheurs convaincus ont continué.

En 1989, la première jonction p-n a été réalisée grâce aux travaux d’Hiroshi Amano et Isamu
Akasaki. En 1994, la première LED nitrure à base de puits quantiques InGaN/GaN émettant
dans le bleu a été fabriquée par Shuji Nakamura. Ces 3 chercheurs se sont vus discerner le prix
Nobel de Physique en 2014 pour leurs travaux conduits sur les LEDs bleus à base de GaN et de
leur utilisation pour l’éclairage domestique. En e�et, depuis la fin du XXème siècle, les nitrures
d’élément III ont connu un essor considérable notamment pour l’élaboration de LEDs blanches,
obtenues en superposant un phosphore YAG émettant dnas le jaune sur les puces à base de
LEDs bleues.

Ces progrès ont permis l’émergence l’éclairage domestique à base de la technologie LED
étant donné leurs avantages (durée de vie élevée, compacité, et surtout faible consommation
électrique). Leur domaine d’applications est aussi très large : en plus de l’éclairage, elles peuvent
être utilisée pour les a�cheurs, les écrans et micro-écrans (exemple : casques à réalité virtuelle).
Ces matériaux III-N sont particulèrement intéressants pour l’industrie optoélectronique du fait
de leur large bande spectrale allant de 0.7 eV pour l’InN à 6.2 eV pour l’AlN, permettant de
couvrir la totalité de la gamme du visible, à partir de l’ultraviolet jusqu’à l’infrarouge.

L’épidémie de coronavirus qui touche le monde depuis 2019 a sensibilisé les établissements
de santé et les gouvernements à l’amélioration de la désinfection des lieux publics.

Largement utilisée depuis des décennies pour la purification de l’eau par exemple, la tech-
nologie de désinfection par UV s’est avérée tout aussi excellente dans la lutte contre le virus
COVID-19.

Les LEDs UV présentent l’avantage d’être moins chères, moins toxiques que les lampes UV
à mercure et plus e�cace étant donné la possibilité de moduler la longueur d’onde en fonction
de la teneur en Al dans l’alliage AlGaN.

Depuis quelques années, le marché des LEDs UV a remarquablement augmenté : depuis
l’apparition du Covid-19, l’industrie des LEDs UV-C est passe de 144 millions de dollars en

3



Introduction

2019 à 2 fois plus en 2020 et devrait atteindre plus de 2.5 milliards de dollars en 2025.
Néanmoins, les rendements des LEDs UV sont limités par de nombreuses problématiques

liées à l’utilisation de l’alliage AlGaN à forte teneur en Al.
Le dopage de type p pose l’une des problématiques les plus importantes limitant les e�cacités

des LEDs UV-C notamment. L’e�cacité d’injection est faible à cause de l’énergie d’activation
du dopant Mg qui augmente considérablement à mesure que l’énergie de bande interdite de
l’AlGaN augmente. A ceci s’ajoute la forte résistivité des couches dopées de type p et avec une
faible injection des trous dans la zone active.

De plus, les couches AlGaN présentent de fortes densités de dislocations pouvant provenir
de l’hétéroépitaxie des couches AlGaN sur les template AlN sur saphir utilisés mais aussi de la
qualité cristalline de ce dernier. Ces dislocations peuvent être à l’origine de recombinaisons non
radiatives, impactant ainsi l’e�cacité radiative des puits quantiques AlGaN/AlGaN.

Enfin, l’e�cacité d’extraction est plus faible que celle des LEDs bleues, notamment à cause
de l’absorption des photons UV dans la couche de contact p-GaN, habituellement utilisée pour
réduire la résistivité du contact de type p.

Le sujet de la thèse s’inscrit dans ce cadre et vise dans un premier temps à étudier des struc-
tures de LEDs UV planaires émettant dans la gamme des UV-C en déterminant les paramètres
de croissance permettant d’obtenir des couches d’AlGaN de concentration en Al homogènes tout
en maitrisant leur qualité cristalline, et des puits quantiques AlGaN/AlGaN émettant dans l’UV-
C, la longueur d’onde visée étant de 265 nm, longueur d’onde nécessaire pour la désinfection de
l’eau.

La seconde partie de cette thèse est dédiée à l’étude de la croissance sélective de nanopy-
ramides AlGaN dans le but de passer les problématiques posées par les structures planaires
(qualité cristalline, e�cacité des puits quantiques, rendement d’extraction).

Pour cela, ce manuscrit s’organise en cinq chapitres dont les thématiques de chacun sont
données ci-dessous :

Chapitre 1 : Ce chapitre décrit dans un premier temps les caractéristiques générales des
nitrures d’éléments III. Ensuite, l’hétéroépitaxie de l’alliage AlGaN est abordé et la structure
des LEDs UV est décrite avec un état de l’art actuel. Les verrous technologiques sont expliqués
afin de comprendre les origines des faibles rendements des LEDs dans la gamme des UV-C. Les
objectifs de cette thèse sont présentés à la fin du chapitre.

Chapitre 2 : Ce deuxième chapitre est consacré à la croissance des couches tampon d’Al-
GaN à fort taux d’Al. Une étude paramétrique est faite pour pouvoir cibler les paramètres de
croissance clés de façon à avoir des couches AlGaN homogènes en concentration en Al, présen-
tant une faible rugosité de surface et une bonne qualité cristalline, ce qui devrait assurer une
bonne interface avec les puits quantiques qui seront déposés par la suite.

Chapitre 3 : Ce troisième chapitre porte sur la croissance de puits quantiques AlGaN/AlGaN
permettant une émission dans la gamme des UV-C. Il a été établi au cours de ce chapitre que
divers paramètres peuvent influer sur l’e�cacité radiative des puits quantiques, notamment la
densité de dislocations et/ou d’impuretés. Une optimisation des conditions de croissance de la
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zone active est aussi faite. Enfin, les résultats des premières LEDs UV sont donnés en fin de
chapitre.

Chapitre 4 : Ce quatrième chapitre présente nos premiers essais de croissance sélective
de pyramides AlGaN. Dans un premier temps les avantages des nanostructures par rapport
aux structures planaires sont donnés, ensuite, les problématiques liées à la croissance de nano-
structures à base d’AlGaN sont énoncées à travers notamment l’utilisation de divers designs de
masques pour la croissance des pyramides à base d’AlGaN.

Chapitre 5 : A la fin du chapitre 4, nous ferons le constat qu’un bu�er GaN persiste lors
de la croissance des pyramides AlGaN quelque soit les di�érents designs de masques utilisés. Ce
dernier chapitre présente alors un nouveau mode de croissance, la croissance pulsée permettant
d’améliorer l’incorporation des atomes Al, et ceci, dès lors que la croissance commence. Ce
chapitre se clôture avec une comparaison de puits quantiques crus sur les pyramides AlGaN
obtenus en début et fin de thèse.

Ce travail sera terminé par un résumé des principaux résultats obtenus au cours de la thèse
et d’une conclusion, et par l’exposition des perspectives pour la suite de ce travail.
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1 Alliage AlGaN

Ce premier chapitre présente le contexte du sujet de thèse. Dans un premier temps, les
caractéristiques générales des nitrures d’éléments III telles que les propriétés structurales et
optiques sont détaillées. Par la suite, nous abordons en détail l’hétéroépitaxie de l’AlGaN à
savoir les contraintes qui peuvent subvenir lors de l’épitaxie mais aussi les conséquences qui en
découlent. Enfin nous nous concentrons sur la structure des LEDs UV et l’état de l’art actuel.
Nous expliquons les verrous technologiques entrainant les rendements actuels des LEDs dans la
gamme de l’UV-C notamment. Cette étude bibliographique va ainsi nous permettre de présenter
l’intérêt et l’objectif des travaux de thèse, qui sont détaillés dans les prochains chapitres.

1.1 Propriétés structurales et électroniques des nitrures d’élé-
ments III

1.1.1 Propriétés structurales

1.1.1.1 Structure cristallographique

Les nitrures d’éléments III sont des matériaux faisant partie de la famille des semi-conducteurs
et qui sont constitués de deux éléments : l’azote (N) - issu de la colonne V du tableau périodique
et de l’aluminium (Al), gallium (Ga), indium (In) qui sont issus de la colonne III. Ces nitrures
peuvent cristalliser selon deux formes cristallographiques comme présenté sur la Figure 1.1 [1]
zinc-blende (cubique) et wurzite (hexagonale).

La structure cubique est métastable thermodynamiquement et est obtenue en réalisant des
croissances sur des substrats cubiques tels que le silicium [3] ou arséniure de gallium par exemple.
Néanmoins, la qualité cristalline de ce type de structure n’est pas bonne en comparaison avec
la phase wurzite. Pour cela, la structure wurtzite sera la seule étudiée au cours de cette thèse.
Cette dernière est constituée de deux sous réseaux hexagonaux compacts : l’un composé par les
éléments de la colonne III tels que le gallium, l’aluminium et l’indium et l’autre par l’azote. Ces
deux réseaux sont décalés l’un par rapport à l’autre suivant l’axe ≠æc (0001) de ≠æu = 3

8 . ≠æc
Les paramètres de maille a et c de la structure wurtzite des nitrures d’éléments III binaires

les plus courants à savoir le GaN, InN et AlN sont donnés dans le Tableau 1.1.
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Chapitre 1. Alliage AlGaN

Figure 1.1 – Structures cristallographiques des nitrures III, (a) Structure cubique (zinc-blende),
(b)Structure hexagonale (wurzite) [2]

.

III-N a (Å) c (Å)

GaN [4] 3.1878 5.185
AlN [5] 3.112 4.981
InN [6] 3.538 5.703

Table 1.1 – Paramètres de maille a et c du GaN, AlN et InN dans la phase wurtzite, à 300 K.

Afin de décrire les familles de plans cristallographiques de la structure wurtzite, on s’appuiera
sur la notation de Bravais-Miller à 4 indices (h, k, i, l), avec i = ≠(h + k). Sur la Figure 1.2,
certains de ces plans sont mis en évidence. Un plan est appelé polaire lorsque la direction de
croissance est parallèle à l’axe polaire c et non polaire lorsque cette direction est perpendiculaire
à c. Les plans dont l’orientation est intermédiaire entre ces plans polaires et non polaires sont
appelés semi-polaires.

Figure 1.2 – Représentation de certains plans cristallographiques de la structure wurtzite : les
plans c (0001) (bleu), les plans semi-polaires (202) (gris), les plans m (1010) (rouge).

1.1.1.2 Polarité

Les nitrures d’éléments III sont caractérisés par l’absence de centre d’inversion, ils ne sont
donc pas centrosymétriques. Ainsi les directions (0001) et (0001) ne sont pas équivalentes. Si
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1.1. Propriétés structurales et électroniques des nitrures d’éléments III

nous considérons le cas du GaN (Figure 1.3), la surface 0001 est terminée par des atomes gallium
et présentent une liaison pendante : la surfaces est alors de polarité métal (Ga), tandis que la
surface 0001 est terminée par des atomes azote, qui a aussi une liaison pendante : il s’agit alors
d’une polarité azote (N) [7]. Les films épitaxiés le long des ces directions présentent des propriétés
di�érentes que ce soit en terme de morphologie de surface, de densité de dislocations mais aussi
de stabilité thermique [8]. Les substrats utilisés pour réaliser les croissances dans le cadre de la
thèse sont tous de polarité métal.

Figure 1.3 – Schéma d’une structure de polarité gallium (à gauche) et azote (à droite) dans
une structure GaN [9].

1.1.2 Propriétés optiques et électroniques

1.1.2.1 Polarisation spontanée et piézoélectrique

Comme énoncé ci-dessus, la structure wurtzite des nitrures d’éléments III est non centrosy-
métrique, c’est-à-dire que les barycentres des charges positives et négatives ne coincident pas
exactement, créant ainsi des dipôles au sein du cristal. Une polarisation interne intrinsèque au
cristal apparait, appelée polarisation spontanée (Figure 1.4). Elle apparait à l’équilibre en l’ab-
sence de toute contrainte extérieure. Cette polarisation ≠æ

Psp est orientée selon l’axe ≠æc pour les
structures wurtzite [10] [11].

Figure 1.4 – Schéma de la maille élémentaire de la structure GaN wurtzite orientée selon l’axe
c et orientation de la polarisation spontanée associée [10].

Les valeurs de polarisations spontanées pour le GaN, AlN et l’InN sont répertoriées dans le
tableau 1.2 [12].
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Chapitre 1. Alliage AlGaN

III-N Psp(C.m≠2)

GaN -0.034
AlN -0.090
InN -0.042

Table 1.2 – Valeurs de polarisation spontanée pour GaN, AlN et InN [12]

Pour déterminer la polarisation spontanée de l’AlGaN, on part de la formule suivante :

Psp(AlGaN) = x ◊ Psp(AlN) + (1 ≠ x) ◊ Psp(GaN) ≠ b ◊ x ◊ (1 ≠ x) (1.1)

où b = 0.019 représente le paramètre de courbure (bowing parameter), d’après [13].

Néanmoins, sous l’action d’une contrainte interne, extérieure ou thermique [14], une pola-
risation dite piézoélectrique apparait. Celle ci est orientée selon l’axe (0001). Ainsi, pour les
cristaux à structure wurzite soumis à une contrainte, la polarisation totale sera la somme de ces
deux contributions.

Ptot = Psp + Ppz (1.2)

1.1.2.2 Expression de l’énergie de gap de l’AlGaN

Les nitrures d’éléments III sont des semi-conducteurs à gap direct : le minimum de la bande
de conduction et le maximum de la bande de valence sont situés au centre de la zone de Brillouin
�(k=0). Les diagrammes de bande de l’AlN et du GaN wurtzite sont représentés sur la figure 1.5 :
leur gap direct fait d’eux d’excellents candidats pour les applications optoélectroniques ce qui
promet une grande probabilité de recombinaisons radiatives des porteurs au sein du matériau.

Figure 1.5 – Structures de bande du GaN (a) et de l’AlN (b) [15] [16].
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1.1. Propriétés structurales et électroniques des nitrures d’éléments III

Les énergies de bande interdite des nitrures d’éléments III et des semi-conducteurs III-V et
II-VI sont représentés sur la figure 1.6 en fonction de leur paramètre de maille dans le plan.
Les nitrures d’éléments III couvrent une large bande spectrale allant de l’infrarouge avec l’InN
à l’UV profond pour l’AlN, en passant par le proche UV avec le GaN. Leurs énergies de bande
interdite sont répertoriées dans le tableau 1.3.

III-N Eg0K(eV ) Eg300K(eV )

GaN 3.510 3.39
AlN 6.25 6.03
InN 0.78 0.74

Table 1.3 – Energies de bande interdite du GaN, AlN et InN à 0K et 300K [12]

L’utilisation du ternaire AlxGa1≠xN permettrait de couvrir toute la gamme UV. L’énergie
de bande interdite est déterminée par la loi de Vegard à laquelle un facteur de correction de non
linéarité b est ajouté (bowing parameter dont la valeur est à 1eV [17]) :

EgAlxGa1≠xN = x ◊ EgAlN + (1 ≠ x) ◊ EgGaN + b ◊ (1 ≠ x) ◊ x (1.3)

Figure 1.6 – Energies à 300K de la bande interdite des nitrures d’éléments III, et des semi-
conducteurs III-V et II-VI en fonction de leur paramètre de maille [18].
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1.2 Hétéroépitaxie de nitrures d’éléments III

1.2.1 Choix du substrat pour la croissance de couches AlGaN

1.2.1.1 Bulk AlN

Les substrats AlN appelés communément bulk AlN représentent les candidats idéaux pour
la croissance de couches AlN ou AlxGa1≠xN à fort taux d’aluminium (x > 50%) dû à leur faible
di�érence de paramètre de maille et de coe�cient d’expansion thermique. [19].

La très faible densité de dislocations de ces substrats AlN ( 103cm≠2) permet d’obtenir des
couches AlxGa1≠xN de très bonne qualité cristalline. Elles sont pseudomorphiques dans les cas
suivants : des couches d’épaisseur allant jusqu’à 500 nm de composition x en aluminium de
60% peuvent croitre de manière pseudomorphique, tandis que des couches à 70% d’Al peuvent
atteindre des épaisseurs de 1 µm. L’avantage de croissances pseudomorphiques réside dans la
densité de dislocation présente dans les couches AlGaN, celle ci étant équivalente à celle du
subtrat AlN de départ. En e�et, les contraintes au sein de la couche épitaxiée ne sont pas très
importantes étant donné la faible di�érence de paramètre de maille entre le substrat et la couche.
Ainsi, la génération de dislocations traversantes pour relâcher les contraintes n’est pas nécessaire
tant que la couche d’AlGaN reste en contrainte pseudomorphique. De ce fait, la qualité cristalline
des couches AlGaN peut demeurer aussi bonne que celle du subtrat de départ [20]. La figure 1.7
représente la morphologie de surface d’une couche AlGaN à 80% crue sur substrat AlN : une
couche homogène avec une morphologie de surface par avancée de bord de marche est obtenue.
La rugosité de surface rms est quand à elle inférieure à 0.05nm témoignant ainsi d’une couche
très lisse [21].

Figure 1.7 – Image AFM d’une couche d’AlGaN à 80% d’aluminium crue sur un substrat
AlN [21].

La croissance de cristaux AlN se fait usuellement par PVT (Transport Physique en phase
Vapeur), dont le principe général consiste en une sublimation, sous atmosphère azote, de poudre
AlN puis à une condensation des espèces gazeuses aluminium et azote créées lors de l’étape de
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sublimation sur une cible qui constituera par la suite le substrat AlN (cf Figure 1.8) [22].
L’équation représentant ce procédé de sublimation re-condensation est la suivante :

2AlN(s) ⌦ 2Al(g) + N2(g) (1.4)

La source de la poudre est placée dans un creuset en TaC (Tantalum carbide). Le transport
physique est assuré grâce au gradient de température entre la poudre d’AlN à l’intérieur du
creuset (partie chaude) et la partie cible contenant le substrat (partie froide) pour ainsi permettre
la condensation sur la cible [23] [24]. La croissance de l’AlN se fait à des températures excédant
les 2000 °C et à des vitesses de croissance de quelques centaines de micromètres par heure.
Ainsi, des cristaux AlN à très faible densité de dislocations peuvent être obtenus. Néanmoins,
malgré les progrès technologiques en terme de densités de dislocations mais aussi de dimensions
de plaques, ces substrats AlN présentent une incorporation importante d’impuretés oxygène et
carbone, provenant de l’oxyde natif de la poudre AlN et du graphite utilisé autour du creuset,
respectivement. Une bande d’absorption apparait pour des énergies autour de 3.3 eV et 4.3
eV associée aux impuretés oxygène qui forment des complexes avec les lacunes d’Al. Lorsque
le carbone se place dans un site d’azote (CN ), une bande d’absorption apparait quant à elle
autour de 4.7eV [25] [26]. De ce fait, les propriétés de transparence de ces substrats AlN sont
a�ectées par ces impuretés pour des longueurs d’onde autour de 265 nm notamment, ce qui est
problématique pour les LEDs UV-C dont l’objectif est de remplacer les lampes mercure pour la
stérilisation de surface ou purification de l’eau, le pic germicide étant à 265nm.

Figure 1.8 – Schéma 3D d’un réacteur PVT pour la synthèse de substrat AlN [23].

Il est évident que la croissance de bulk AlN permet d’obtenir des cristaux massifs d’une très
bonne cristallinité (mesure de la largeur à mi hauteur d’une rocking curve obtenue par di�raction
aux rayons X (DRX) de 15 arcsec pour le pic (002) d’une couche AlN [23]), mais ces derniers
demeurent néanmoins inadaptés pour l’industrie à cause notamment de leur coût de fabrication,
de leur disponibilité et de la petite taille du substrat, mais aussi des problématiques liées à leur
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concentration en impuretés [27].
Pour cela, nous envisagerons deux alternatives pour la croissance de structures UV à base

d’AlGaN : les templates GaN sur saphir et les templates AlN sur saphir.

1.2.1.2 Template GaN sur saphir

Les templates GaN sur saphir sont usuellement utilisés pour la croissance de LEDs émettant
dans le visible à base d’InGaN. Leur coût plutôt attractif fait d’eux des candidats potentiels
pour la croissance de LEDs UV. Néanmoins, l’un des freins à leur utilisation est la di�érence de
paramètres de maille entre la couche GaN du template et la couche AlGaN ou AlN épitaxiée (cf
Tableau 1.1). Ces dernières seront en tension sur ces templates, entrainant l’apparition de cracks
à leur surface (Figure 1.9). Ces défauts seront à l’origine de la détérioration des performances
électro-optiques des structures UV [28].

De plus, les templates GaN sont absordants pour les longueurs d’onde inférieures à 363 nm
les rendant inadaptés pour des applications visant des émissions dans la gamme des UV sans le
retrait du substrat et de la couche GaN [29].

Figure 1.9 – Image AFM d’une couche AlxGa1≠xN avec xAl = 30% d’Al d’épaisseur 150 nm
craquée, crue sur substrat GaN sur saphir.

1.2.1.3 Template AlN sur saphir

Les templates AlN sur saphir présentent des énergies de bande de gap assez élevées permet-
tant ainsi un transparence dans la gamme des UVA, UVB et UVC contrairement aux substrats
AlN inadaptés à cause des bandes d’absorption dans le bleu et la région UV, dues aux défauts
intrinsèques de croissance telles que les lacunes d’aluminium et les impuretés d’oxygène et de
carbone comme expliqué ci dessus [19]. Pour cela, la majorité des structures UV sont réalisées
sur des templates AlN sur saphir orientés selon la direction ~c(0001). En e�et, ces derniers re-
présentent des templates faibles coûts pour les structures émissives UV. Mais la di�érence de
paramètre de maille de plus de 14% entre le saphir et l’AlN engendre la formation de dislocations
à leur interface [30]. Des densités de dislocations de plus de 1010cm≠2 sont à l’origine des faibles
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rendements quantiques internes et externes des LEDs UV [31] [32].
Afin de contourner ces problèmes de fortes densités de dislocations, plusieurs approches ont

été explorées pour obtenir des templates AlN à densités de dislocations inférieures à 1010cm≠2.
Des bu�ers AlN ont été obtenus en utilisant une technique de croissance dite MEE (migration

enhanced epitaxy) par MBE (molecular beam epitaxy) permettant de diminuer la densité de
dislocations traversantes à 2.109cm≠2 [33]. Nemoz et al. ont prouvé une diminution de plus de
75% sur les dislocations coin et vis sur des couches fines d’AlN crues sur substrat saphir par
MBE en procédant à un recuit post croissance à plus de 1650 °C sous N2. Le recuit permet
une diminution des contraintes en tension engendrées dans les couches AlN dues à la di�érence
de paramètre de maille entre l’AlN et le saphir, ceci étant possible grâce à l’annihilation des
dislocations [34]. Des essais de croissance de templates AlN sur saphir ont aussi été testés
par MOCVD (metalorganic chemical vapor deposition). Pour cela, une fine couche de quelques
centaines de nanomètres d’AlN a été crue sur saphir, ensuite un recuit à plus de 1700 °C sous
atmosphère N2 ≠ CO saturée en carbone a été e�ectué sur ces couches AlN avant une reprise de
croissance de 2 µm d’AlN par dessus. Ainsi, la densité de dislocations obtenue dans ces couches
a pu atteindre des valeurs de 4, 7.108cm≠2 [35]. Di�érentes autres techniques ont été étudiées
aussi telles que l’introduction d’un super réseau AlN/ AlxGa1≠xN (x > 50%) entre une fine
couche AlN crue par MOCVD à basse température et une couche épaisse AlN de plus de 2 µm

à haute température. Dans ce cas là, le super réseau va permettre de filtrer les dislocations,
améliorant ainsi la densité de dislocations dans la couche épaisse d’AlN en surface [36].

Pour la suite de nos études, nous utiliserons des templates AlN sur saphir achetées auprès
d’un fournisseur Nitride Solutions dont la densité de dislocation, d’après les spécifications du
frounisseur, se situe autour de 2.108cm≠2.

1.2.2 Contraintes liées à l’hétéroépitaxie

Le choix du substrat est une étape assez importante afin de réaliser de bonnes croissances. En
e�et, l’utilisation de substrats de même nature et composition que la couche à épitaxier est très
limitée pour les raisons mentionnées précédemment. Pour cela, l’hétéroépitaxie est incontour-
nable. L’une des conséquences de cette hétéroépitaxie est l’apparition d’une contraintre biaxiale
dans la couche épitaxiée qui a deux origines : d’une part la di�érence de paramètres de maille
entre le substrat et la couche déposée, et d’autre part la di�érence de coe�cient de dilatation
thermique. Ces deux phénomènes surviennent à des moments di�érents de la croissance : au
cours de l’épitaxie pour l’un et lors du refroidissement pour l’autre.

1.2.2.1 Désaccord de paramètre de maille

La di�érence de nature du substrat et de la couche à épitaxier ne permet pas d’obtenir
une interface sans contraintes. Si l’on considère que as et ac représentent respectivement les
paramètres de maille du substrat et de la couche épitaxiée, leur di�érence entrainera l’apparition
d’une déformation dans cette dernière. Lorsque as < ac, cette couche est en compression et quand
as > ac , elle est en tension (cf. Figure 1.10).

La di�érence de paramètre de maille entre le substrat et la couche s’exprime de la manière
suivante :
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Figure 1.10 – Schéma d’une couche épitaxiée en contrainte compressive et extensive

�a

a
= ac ≠ as

as
(1.5)

Plus ce rapport sera élevé, et plus la couche sera mise sous contrainte - compressive dans le
cas de l’AlGaN cru sur un template AlN.

De plus, au cours de l’accommodation des paramètres de maille du substrat et couche,
le système formé par ces derniers emmagasine de l’énergie élastique dont l’expression est la
suivante :

Eélastique = Mc · ‘2
c · hc + Ms · ‘2

s · hs (1.6)

Avec :
- Mc, Ms = Module biaxial, fonction des coe�cients élastiques de la couche et substrat

respectivement,
- hc, hs = Epaisseur de la couche et substrat respectivement,
Et,

‘i = a ≠ a0
i

a0
i

où i = c, s (1.7)

En e�et, pendant la déformation élastique, l’hétérostructure adopte un paramètre de maille
moyen. Dans le cas d’un système à deux couches, les déformations à l’équilibre sont données
par l’expression 1.7 avec a le paramètre de maille de la structure à l’équilibre et a0

c , a0
s les

paramètres de maille des matériaux constituant la couche et le substrat relaxés respectivement.

1.2.2.2 Di�érence de coe�cient de dilatation thermique

La température nécessaire pour la croissance de nitrures d’éléments III et notamment de
l’AlN et l’AlGaN est élevée (> 1000°C). De ce fait, pendant le refroidissement, la couche épitaxiée
est le siège d’une déformation dont l’origine est la di�érence de dilatation thermique entre le
substrat et la couche. Définissons tout d’abord le coe�cient d’expansion thermique (CET) – :

– = 1
a

· @a

@T
(1.8)
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a correspond au paramètre de maille du matériau et T la température.
Ainsi, l’expression de la déformation thermo-élastique exercée par le substrat sur la couche

épitaxiée est la suivante :

‘th =
⁄ Tamb

TC

(–s(T ) ≠ –c(T )) dT (1.9)

où –c et –s sont respectivement les CET du substrat et de la couche, Tc la température
d’épitaxie et Tamb la température ambiante.

Au cours du refroidissement, on peut identifier deux cas de figure :
— –c(T ) < –s(T ) pour T variant de Tamb à TC : La déformation ‘th est négative. Ainsi la

couche épitaxiée sera le siège d’une contrainte thermo élastique en compression.
— –c(T ) > –s(T ) pour T variant de Tamb à TC : La déformation ‘th est positive. Ainsi la

couche épitaxiée sera le siège d’une contrainte thermo élastique en tension.

1.2.2.3 Contraintes bi-axiales

Les di�érences de paramètres de maille entre le substrat et la couche vont entrainer des
déformations dans cette dernière qui peuvent être décrites selon deux régimes :

- Régime élastique : dans ce cas, la déformation est réversible et évolue linéairement avec la
contrainte,

- Régime plastique : on l’observe lorsque la contrainte est trop importante et dans ce cas,
le matériau va se déformer de manière irréversible avec formation de dislocations pour
accommoder ces déformations.

La relation entre la contrainte et la déformation est décrite par la loi de Hooke dans le cas
de faibles déformations :

‡ = C · ‘ (1.10)

Dans cette expression, ‡ et ‘ représentent respectivement le tenseur des contraintes et des
déformations et C celui des coe�cients élastiques de la couche étudiée. Ce dernier peut être
exprimé par une matrice 6 ◊ 6 comportant 5 coe�cients indépendants. En partant d’un repère
orthonormé (x,y,z) où x et y définissent le plan du substrat et z la direction de croissance, on
peut réécrire la loi de Hooke de la manière suivante :

Q

cccccccccca

‡xx

‡yy

‡zz

‡xy

‡yz

‡zx

R

ddddddddddb

=

Q

ccccccccccca

C11 C12 C13 0 0 0
C12 C11 C13 0 0 0
C13 C13 C33 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C11 0

0 0 0 0 0 1
2(C11 ≠ C12)

R

dddddddddddb

·

Q

cccccccccca

Áxx

Áyy

Ázz

Áxy

Áyz

Ázx

R

ddddddddddb

(1.11)

En exprimant la contrainte selon l’axe z en fonction des déformations, on obtient l’expression
suivante :
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‡zz = C13 · ‘xx + C13 · ‘yy + C33 · ‘zz (1.12)

Or, on suppose que la contrainte est bi-axiale c’est à dire qu’elle est isotrope (‡xx = ‡yy)
et qu’il n’y a pas de contrainte hors du plan : donc que ‡zz = 0. L’expression 1.12 peut être
simplifiée et réecrite de la manière suivante :

0 = 2 · C13 · ‘xx + C33 · ‘zz dÕoù ‘zz = ≠2 · C13
C33

· ‘xx (1.13)

En combinant les équations 1.11 et 1.13 on peut exprimer la contrainte dans le plan (x,y) en
fonction de sa déformation dans le même plan :

‡ii =
A

C11 + C12 ≠ 2 · C2
13

C33

B

· ‘ii où i = x, y (1.14)

Ainsi, on peut définir le module biaxial M en fonction des coe�cients élastiques de la couche
épitaxiée :

M = C11 + C12 ≠ 2 · C2
13

C33
(1.15)

L’énergie élastique emmagasinée dans le matériau par unité de surface est donnée par :

Eélastique

S
= 1

2 · ‡ij · ‘ij · h (1.16)

Pour finir, l’énergie élastique dans le matériau s’écrit :

Eélastique

S
= M · ‘xx

2 · h (1.17)

1.2.2.4 Epaisseur critique

Les déformations subies par la couche épitaxiée correspondent à la somme des contributions
listées ci dessus à savoir la déformation liée à la di�érence de paramètre de maille (équation 1.5)
et puis celle liée à la di�érence de coe�cient de dilatation thermique (équation 1.9). L’énergie
élastique emmagasinée au sein de la couche est quant à elle exprimée dans l’équation 1.17. Cette
dernière, si on considère un substrat et une couche donnés, ne dépend que de l’épaisseur de la
couche déposée h. Définissons hc telle qu’il s’agisse de l’épaisseur critique à partir de laquelle
l’énergie élastique emmagasinée dans la couche corresponde au seuil plastique. Deux cas de
figures se présentent à nous :

- h < hc : L’énergie élastique stockée est inférieure au seuil plastique, la croissance est dite
pseudomorphique et la couche n’est déformée qu’élastiquement.

- h > hc : L’énergie élastique dépasse le seuil plastique et devient trop importante. La crois-
sance est dite métamorphique : la couche épitaxiée se déforme plastiquement de manière
irréversible entrainant l’apparition de défauts cristallins telles que les dislocations afin de
pouvoir relaxer cette énergie.
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(a) (b)

Figure 1.11 – Schémas de la désorientation des germes de GaN (a) dans la direction de crois-
sance et (b) dans le plan de croissance à l’origine de la création des dislocations traversantes [37].

La valeur de cette épaisseur critique dépend de plusieurs paramètres, notamment de la nature
du matériau de la couche épitaxiée, du substrat, des conditions et des techniques de croissance.

1.2.3 Conséquences des contraintes : cas général des nitrures d’éléments III

1.2.3.1 Défauts cristallins

a) Dislocations
Le passage dans le domaine plastique va entrainer l’apparition de dislocations introduisant

des défauts dans le réseau cristallin de la couche épitaxiée. Un premier type de dislocations ob-
servées dans les nitrures d’éléments III est les dislocations générées à l’interface substrat/couche
épitaxiée, servant à relaxer plastiquement les contraintes dues au désaccord de paramètre de
maille. De plus, au cours de la croissance, il arrive que les germes soient désorientés les uns par
rapport aux autres : on parle alors de mosaicité des germes. Leur coalescence sera à l’origine
de l’apparition de dislocations au niveau de leurs joints de grains (Figure 1.11) : ce deuxième
type de dislocations est appelé dislocations traversantes. Celles ci se retrouvent alors dans tout
le volume de la couche épitaxiée.

Ces dislocations sont définies par leur vecteur unitaire qui est parallèle à leur direction de
propagation et leur vecteur de Burgers b. On peut les catégoriser selon 3 types (Figure 1.12) :

- Les dislocations coin dont le vecteur de Burgers est parallèle à l’axe ≠æa et est égal à 1
3 <

112̄0 >. Elles sont notées a.
- Les dislocations vis : Elles sont appelées c, leur vecteur de Burgers est parallèle à l’axe ≠æc

et est égal à < 0001 > ,
- Les dislocations mixtes a+c : elles sont issues de l’interaction d’une dislocation vis avec

une dislocation coin. Leur vecteur de Burgers est selon ≠æa + ≠æc et est égal à 1
3 < 112̄3 >.

Ces dislocations constituent des centres de recombinaisons non radiatifs. Leur forte présence
engendre alors une réduction de l’e�cacité des dispositifs émissifs à base de GaN telles que les
LEDs émettant dans le visible à base d’InGaN et les LEDs UV à base d’AlGaN. En e�et, Le
rendement quantique interne des puits quantiques des structures émissives est impacté par la
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(a) (b) (c)

Figure 1.12 – Schémas de dislocations coin (a) et vis (b) ainsi que la direction de leur vecteur
de Burgers dans une structure wurzite (c).

présence de ces dislocations qui se comportent comme des pièges pour les porteurs de charges,
qui se recombineront de manière non radiative et ne participeront plus à l’émission des puits
quantiques.

b) Fautes d’empilement
La structure cristalline peut être considérée comme un empilement régulier de plans respec-

tant un certain motif. Pour le cas d’une structure GaN wurzite, la séquence d’empilement est de
type ABABAB selon le plan (0001). Un défaut d’empilement dit BSF (basal stacking fault en
anglais) correspond à une modification de la séquence d’empilement à travers l’insertion d’un
ou plusieurs plans atomiques au sein du cristal. Pour le cas d’une structure GaN wurzite, il
s’agirait d’une insertion d’un matériau cubique dans le plan (0001) de type ABC remplaçant un
ou plusieurs plans atomiques A ou B. Ces BSF se déclinent en 3 catégories comme schématisés
sur la figure 1.13 [38] :

I1 : Insertion d’une seule séquence cubique, par exemple ABABABCBCB
I2 : Insertion de deux séquences cubiques, par exemple ABABABCACAC
E : Insertion d’au moins trois séquences cubiques, par exemple ABABABCABAB

Figure 1.13 – Schéma des di�érents types de fautes d’empilements : intrinsèques I1 et I2 et
extrinsèque E. Les séquences perturbées par l’introduction de ces défauts sont mises en évidence
[39]

.
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La succession des plans A æ B ou B æ C ou C æ A représentés sur la figure 1.13 est
marquée par —, tandis que leur opposé est marqué par “. En se basant sur cette notation,
l’empilement wurzite est une alternance de —“. De ce fait, les BSF sont représentés par une
succession de mêmes opérateurs — ou “.

Les BSF peuvent être une conséquence de mauvaises conditions de croissance telles qu’une
température non adéquate ne permettant pas aux atomes de di�user dans les bons sites [40], ou
une vitesse de croissance assez faible favorisant l’incorporation d’impuretés et donc l’introduction
de fautes d’empilement. Ces BSF constituent des défauts optiquement actifs notamment dans
le cas du GaN, introduisant des niveaux d’énergie intermédiaires dans la bande interdite du
matériau [39].

c) Fissurations
Un autre moyen de relaxer l’énergie emmagasinée dans la couche au cours de l’hétéroépitaxie

est par fissuration. Ce phénomène de relaxation apparait lorsque le matériau est soumis à une
forte contrainte extensive (en tension) du fait de la di�érence de paramètre de maille et de
coe�cient de dilatation thermique : des fissures apparaissent alors à la surface de la couche
épitaxiée et sont privilégiées selon des directions cristallographiques précises étant donnée la
nature cristalline de la couche. La figure 1.14 représente l’état de surface d’une couche GaN
fissurée sur substrat Si (111). Ces fissures suivent les directions de clivage de la structure wurzite
< 101̄0 > et < 112̄0 >. La densité de ces fissures témoignent de l’importance des contraintes
subies par la couche : plus ces contraintes sont fortes et plus la distance entre les fissures diminue.
La présence de ces défauts est un frein pour la fabrication de dispositifs électro-optiques.

Figure 1.14 – Images par microscope optique (a) et MEB (b) d’une couche GaN épitaxiée sur
substrat Si(111) fissurée [37].

1.2.3.2 Polarisation piézoélectrique

L’une des conséquences des contraintes mécaniques décrites ci dessus est l’apparition d’une
polarisation piézoélectrique dans la couche épitaxiée. Celle ci est parallèle à la polarisation
spontanée lorsque la contrainte biaxiale est dans le plan (0001) et peut être orientée suivant +~c

ou ≠~c selon si le matériau est contraint en compression ou en extension, respectivement. Dans
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les prochains chapitres, nous traiterons le cas d’échantillons qui seront en contrainte biaxiale
selon l’axe (0001). Ainsi, le vecteur polarisation piézoélectrique aura une composante unique
selon (0001) :

Ppz = 2‘xx ◊ (e31 ≠ e33C13
C33

) (1.18)

avec ‘xx la déformation relative de la couche (cf équation 1.7), C13 et C33 les constantes
élastiques, e31 et e33 les constantes piézoélectriques (cf tableau 1.4 ci dessous) :

III-N e31 (C.m≠2) e33 (C.m≠2)

GaN -0.49 0.73
AlN -0.60 1.46
InN -0.57 0.97

Table 1.4 – Coe�cients piézoélectriques du GaN, AlN et InN [41]
.

La somme de cette polarisation piézoélectrique ainsi que la polarisation spontanée expliquée
au début de ce premier chapitre, vont entrainer une déformation de la structure de bande qui
sera à l’origine de l’e�et Stark confiné quantiquement. Ce dernier sera abordé plus en détail dans
le troisième chapitre de ce manuscrit.

1.2.3.3 Plan de croissance

Les performances des dispositifs à base de nitrures d’éléments III à structure wurzite sont
dégradées par la présence de la polarisation décrite ci dessus. Dans ce contexte, les substrats
semi polaires et non polaires ont été étudiés depuis le début des années 2000 et considérés
comme une solution potentielle pour s’a�ranchir de cette polarisation et de ses conséquences. La
diminution de cette dernière permettrait d’améliorer l’e�cacité radiative des puits quantiques
et de potentiellement maitriser les problématiques liées aux LEDs telles que la chute d’e�cacité
à des densités de courant élevées [42], aussi appelé E�ciency droop en anglais, ou le green gap
correspondant à une chute de l’e�cacité des LEDs à base d’InGaN ou AlInGaP dans la région
verte du spectre visible, comme schématisé sur la figure 1.15 [43].

La figure 1.16 représente l’évolution du champ piézoélectrique dans des puits quantiques
InGaN/GaN et AlGaN/GaN pour di�érentes concentrations en In et Al, respectivement, et pour
di�érentes orientations d’angle ◊ par rapport au plan de croissance polaire c(0001) correspondant
à un angle ◊ = 0.

On remarque tout d’abord que plus la concentration en In ou Al augmente, et plus le champ
piézoélectrique en valeur absolu est important. Néanmoins, lorsque l’angle ◊ augmente, on ob-
serve une diminution progressive de cette polarisation qui s’annulera pour un angle de 45° et
de 70° (plans semi-polaires) pour les puits quantiques InGaN/GaN et AlGaN/GaN, respective-
ment, avant de subir une légère augmentation, puis s’annuler encore une fois pour un angle de
90° pour les deux structures (plan non polaire).
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Figure 1.15 – Valeurs de rendements quantiques externes (EQE) maximales atteintes pour les
LEDs balayant le spectre du visile - Mise en évidence du green gap [44].

Figure 1.16 – Polarisation piézoélectrique en fonction de l’angle d’inclinaison par rapport au
plan polaire pour des puits quantiques (a) InGaN/GaN et (b) AlGaN/GaN pour di�érentes
concentrations en In et Al, respectivement. [45].

Dans l’optique d’étudier les di�érences entre les plans polaires et non polaires pour les LEDs
UV, une partie de cette thèse portera sur l’étude de structure planaires, tandis que la seconde
partie traitera de la croissance de nanopyramides AlGaN caractérisées par des plans semi-polaires
dans l’objectif de diminuer le champ piézoélectrique et permettre ainsi un meilleur recouvrement
des fonctions d’onde des électrons et des trous. Cette étude sur la croissance de nanopyramides
fera l’objet des 2 derniers chapitres de ce manuscrit.

1.3 LEDs UV à base d’AlGaN

1.3.1 Purification de l’eau

L’accès à l’eau potable est une nécessité vitale et un enjeu de premier ordre pour toutes
les sociétés actuelles. Regardons les étapes de purification de l’eau avant d’arriver chez nous les
consommateurs.

Dégrillage et tamisage
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L’eau souillée et usée passe tout d’abord à travers des grilles et tamis permettant de capter
les gros débris [46] .

Oxydation
Cette étape facilite l’élimination des débris organiques, l’ammoniaque ou le fer en solution.

Elle peut être faite grâce à une ozonation à taux maitrisé, l’ozone étant un oxydant fort de la
matière organique, la rendant bioassimilable.

Filtration
Grâce à des filtres naturels, l’eau préalablement oxydée est cette fois ci débarrassée des

produits coagulants qui peuvent s’agréger entre eux et former des produits de taille plus im-
portante. Les charbons actifs figurent parmi les filtres naturels : ils présentent de nombreuses
cavités microscopiques. Celles ci, au contact d’une eau usée, vont pouvoir absorber les di�érents
composants néfastes de cette eau. Cette purification, très précise, va pouvoir filtrer des éléments
dont la taille atteint 20nm

Désinfection
Enfin, l’étape la plus importante du processus de purification de l’eau est la désinfection.

Pour cela, deux techniques peuvent être utilisées :
- Chloration : La chloration est une des manières permettant l’assainissement de l’eau. Son

principe repose sur l’utilisation de pastilles chlorées dans l’eau, agissant contre les micro-
organismes. Cette technique peu chère peut rendre une eau potable pendant quelques
jours grâce à l’e�et rémanent du chlore. Néanmoins, elle est de moins en moins utilisée
car des sous produits tels que des composants organochlorés peuvent être créés et sont
jugés nocifs pour la santé [47]. Par conséquent cette méthode est de plus en plus délaissée
par les centre de purification de l’eau au profit des ultraviolets.

- Ultraviolet : La gamme des ultraviolets s’étend de 100 nm à 400 nm dans le spectre élec-
tromagnétique comme schématisé sur la figure 1.17.

Figure 1.17 – Spectre électromagnétique allant des rayons X à l’infrarouge [48].

Les UV représentent véritablement la seule barrière à la majorité des bactéries et virus

24



1.3. LEDs UV à base d’AlGaN

connus à l’heure actuelle sans générer de sous produits toxiques. En e�et, les rayonne-
ments UV-C permettent de détruire les micro-organismes grâce à leur interaction avec
leur ADN, soit en empêchant aux cellules de se reproduire, soit en les détruisant complè-
tement, les condamnant ainsi à mourir [49].
Dans certains centres de traitement de l’eau, cette purification se fait à l’aide de lampes
UV à mercure émettant à 254 nm. Plus de 99% des bactéries et virus sont éliminés
rendant cette technique très e�cace avec un faible coût d’installation et peu d’entretien.
Néanmoins, ces lampes ne sont pas optimales pour la purification de l’eau étant donné
que le pic germicide se situe vers 265 nm. De plus, l’utilisation de ces lampes reste tout de
même limitée à cause : de leur encombrement, de leur rendement énergétique de 30% ainsi
que de l’utilisation du mercure, toxique pour l’environnement et la santé de la population,
son utilisation reste alors de plus en plus réglementée [50].

Pour cela, le développement des LEDs UV a connu un essor dans le monde afin de pouvoir
remplacer les lampes mercure pour la purification et stérilisation de l’eau, l’action des ondes
UV-C étant la plus e�cace pour détruire les micro-organismes présents dans l’eau. De plus, ces
LEDs UV permettraient de répondre aux inconvénients des lampes mercure :

- Leur système n’est pas aussi encombrant que celui des lampes mercure,
- Possibilité d’obtenir des LEDs UV émettant exactement à 265 nm pour obtenir un pouvoir

germicide optimal ou un système à plusieurs longueurs d’onde permettant de couvrir un
large spectre,

- Possibilité de s’a�ranchir de l’utilisation du mercure.

1.3.2 LEDs UV

1.3.2.1 Structure complète des LEDs UV

Outre le fait de pouvoir remplacer les lampes à mercure toxiques par des LEDs UV, ces
dernières peuvent être utilisées dans de nombreux domaines d’applications étant donné qu’elles
peuvent couvrir toute la bande spectrale de l’UV allant des UV-A (320 nm à 400 nm) aux UV-B
(320 nm à 280 nm) et enfin aux UV-C (280 nm à 200nm) telles que l’impression 2D, le bronzage,
de la peau, la photolithographie, la stérilisation de matériel médical ainsi que la désinfection de
surface contre des virus tels que le SRAS-COV-19. Une liste plus complète est proposée sur la
figure 1.18.

Principe de fonctionnement d’une LED
Une diode électroluminescente est un dispositif électro-optique permettant l’émission de pho-

tons lors de l’application d’un courant électrique grâce à sa structure basée sur une jonction PN :
d’une part un semi-conducteur dopé p contenant un excédent de trous (AlGaN dans le cas d’une
LED UV et GaN pour le cas d’une LED bleue), et d’autre part le même semi-conducteur dopé n
avec un excédent d’électrons. Lors de ce contact, les électrons et les trous di�usent spontanément
de part et d’autre de la jonction pour se recombiner laissant derrière eux des charges fixes : ces
charges fixes forment une zone appelée zone de charge d’espace (ZCE) ou zone de déplétion.
Une zone active constituée de puits quantiques (AlxGa1≠xN / AlyGa1≠yN pour le cas de LED
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Figure 1.18 – Domaines d’application des LEDs UV sur toute la bande spectrale des UV [27].

UV) est insérée dans cette zone de déplétion servant à confiner les porteurs et optimiser les
recombinaisons entre les électrons et les trous. L’énergie de gap d’un puits est plus faible que
dans le reste de la structure pour pouvoir faciliter la recombinaison des porteurs de charges,
préférant être au minimum d’énergie et pour éviter que les photons émis dans la zone active ne
soient absorbés par les di�érentes couches de la structure.

Néanmoins, dans le cas des nitrures, les électrons étant plus mobiles que les trous, peuvent
traverser les puits quantiques sans se recombiner avec les trous et se retrouver dans la couche
dopée p dans laquelle ils subiront des recombinaisons non radiatives ou radiatives mais pas à
l’énergie voulue. Pour contrer ce problème, une couche dite Electron Blocking Layer ou EBL
est introduite entre le dernier puits quantique de la zone active et le semi-conducteur dopé p.
Cette EBL aura une énergie de gap plus importante, qui jouera le rôle d’une forte barrière
pour les électrons, qui ne pourront pas la franchir et se condenseront dans les puits quantiques,
améliorant la possibilité de recombinaisons dans la zone active.

La barrière de potentiel introduite par l’EBL va en e�et permettre de bloquer les électrons
provenant de la couche dopée n, mais constituera aussi un obstacle pour les trous provenant de
leur part de la couche dopée p se situant après l’EBL. Une solution pour éviter de bloquer les
trous consisterait à fortement doper de type p l’EBL ( p-AlzGa1≠zN avec z > x et z > y ).
Ainsi, l’énergie de la bande de valence sera plus élevée, diminuant ainsi la barrière de potentiel
pour les trous (cf. Figure 1.19).

Une structure de LEDs UV typique est telle que représentée sur la figure 1.20. Elles sont
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Figure 1.19 – Diagramme de bandes d’une LED avec EBL.

majoritairement crues sur des templates saphir polaires orientés selon l’axe c(0001). L’avantage
des templates saphir réside dans le fait qu’ils sont transparents à l’UV étant donné leur large
énergie de gap (8,8 eV). Une discussion a préalablement été faite sur les di�érents substrats
possiblement utilisables pour les LEDs UV en abordant les avantages et inconvénients du bulk
AlN, template GaN sur saphir et template AlN sur saphir. A l’issue de cette discussion nous
avons décidé d’étudier la croissance des LEDs UV sur des templates AlN sur saphir.

Figure 1.20 – (a) Structure d’une LED UV à base d’AlGaN obtenue sur un template AlN sur
saphir visant à émettre dans la gamme des UV-C à 265 nm. Pour cela, les puits quantiques
utilisés sont Al0,5Ga0,5N / Al0,7Ga0,3N , avec une concentration en Al dans les couches dopées
n et p de 70% et (b) diagramme de bande d’un puits quantique Al0,5Ga0,5N / Al0,7Ga0,3N ,
d’épaisseur 2 nm et émettant à 266 nm.

La modulation de la longueur d’onde d’émission de telles structures se fait en variant le taux
d’Al dans l’alliage AlGaN, ainsi tout le spectre de l’UV peut être balayé, comme schématisé sur
l’image de la figure 1.21.
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Figure 1.21 – Longueur d’onde vs taux d’Al dans l’alliage AlGaN à di�érentes températures.

1.3.2.2 Etat de l’art actuel des LEDs UV

Les performances électro-optiques des LEDs UV dépendent de leur longueur d’onde d’émis-
sion. La figure 4.1 met en évidence l’évolution du rendement quantique externe (EQE) en fonction
des longueurs d’onde de LEDs étudiées balayant les 3 gammes du spectre UV.

Figure 1.22 – Valeurs d’EQE pour des structures LEDs UV de di�érents groupes travaillant
sur le sujet. On remarque que pour les UV-C, les valeurs d’EQE chutent drastiquement [27].

Les valeurs d’EQE entre 365 nm et 400 nm atteignent des valeurs importantes proches de
celles des LEDs bleues : de 46% à 76% comme représenté dans la figure 4.1. Ceci est dû à
l’utilisation de l’InGaN pour les LEDs proches UV , profitant ainsi des avancées technologiques
des LEDs bleues à base d’InGaN [51] et des e�ets de localisation bien connus pour cet alliage.
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Pour des émissions inférieures à 365 nm, une chute importante des valeurs d’EQE est à noter,
correspondant à l’utilisation de l’AlGaN pour atteindre de plus faibles longueurs d’onde, avec
un pic d’EQE à 20% autour de 275 nm [52], puis une rechute de ces valeurs pour des émissions
dans les UV-C inférieures à 250 nm.

Pour mieux comprendre les origines des faibles rendements des LEDs UVs par rapport aux
LEDs bleues, définissons tout d’abord 2 termes : l’EQE et le WPE.

Rendement quantique externe : EQE

Le rendement quantique externe ou EQE, correspond, par définition, au rapport entre le
nombre de photons émis par la structure et le nombre d’électrons injectés dans la structure, et
peut être exprimé tel que :

EQE = ÷inj ◊ ÷rad ◊ ÷ext (1.19)

Avec,
÷inj ou rendement d’injection qui caractérise le rapport entre les charges qui traversent la

structure et celles injectées dans la zone active [53]

÷rad ou rendement radiatif qui correspond au rapport entre les photons UV générés dans les
puits quantiques par recombinaisons radiatives et ceux générés par recombinaisons non radia-
tives. ou encore IQE.

÷ext ou rendement d’extraction qui correspond à la capacité qu’un photon UV soit extrait
de la structure de la LED UV.

Wall plus e�ciency : WPE

Par définition, le WPE représente le rapport entre la puissance optique émise par la structure
et celle appliquée à ses bornes.

WPE = Pémise

Pinjectée
= Pémise

U ◊ I
(1.20)

Avec,
Pémise : Puissance lumineuse émise par la structure,
Pinjectée : Puissance injectée dans la structure correspondant au produit de la tension aux

bornes du dispositif et du courant injecté.

Ce WPE peut aussi être exprimé en fonction de l’EQE tel que :

WPE = EQE ◊ ÷elec. (1.21)

Avec,
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÷elec l’e�cacité électrique rendant compte des pertes électriques dues aux résistances des
di�érentes couches de la structure.

Les valeurs d’EQE et de WPE des LEDS UV-C actuellement commercialisables atteignent
des valeurs de 6, 4% et 4, 1% respectivement, tandis que les LEDs bleues dépassent les 80%
que ce soit pour l’EQE mais aussi le WPE [27]. Ces faibles valeurs enregistrées pour les LEDS
UV-C o�rent des marges d’amélioration notamment en comparaison avec les lampes à mercure
dont les valeurs de WPE se situe entre 15% et 35% [54]. Néanmoins, il n’existe pas une cause
unique pouvant expliquer ces faibles rendements, étant donné que plusieurs d’entre elles sont
entre-liées : par exemple, l’e�cacité radiative ne dépend pas seulement de la qualité cristalline
des puits quantiques AlGaN, mais aussi du design des puits quantiques ainsi que de leur état
de contrainte. De plus, la forte résistivité des couches dopées p engendre de fortes résistances de
contact notamment à plus fort taux d’Al, constituant un frein pour le WPE, étant donné que
de plus fortes tensions doivent être appliquées au bornes du dispositif. Analysons plus en détail
les verrous technologiques des structures à base d’AlGaN expliquant ces faibles rendements.

1.3.3 Verrous technologiques de l’AlGaN à fort taux d’Al

La structure des LEDs (quelle que soit leur longueur d’onde d’émission) repose sur le fait que
le matériau de base de la structure puisse être dopé n et p. Mais ces dopages sont très délicats
pour les semi-conducteurs à large bande interdite tels que l’AlGaN à fort taux d’Al.

Le dopage de type n par Si de l’ AlxGa1≠xN est e�ectif pour des taux x d’Al dans l’alliage
allant jusqu’à 80%, mais devient moins e�cace pour des taux supérieurs [55].

Le dopage de type p est quant à lui l’un des freins les plus problématiques pour les structures
à base d’AlGaN. La faible conductivité des couches de type p limite les performances électro-
optiques des LEDs UV, à travers notamment une faible injection des trous dans la zone active.
De plus, une couche de contact p-GaN est couramment utilisée pour améliorer le rendement
d’injection dans la structure, étant donné la forte résistivité des couches p-AlGaN. Néanmoins,
cette couche GaN dopée p n’est pas optimale pour des LEDs UV émettant à des longueurs
d’onde inférieures à 363 nm à cause de l’absorption du GaN. Récemment, un EQE de 20% pour
une longueur d’onde d’émission à 275 nm a été atteint en remplaçant la couche de contact p-GaN
par une couche réflective déposée directement sur la couche p-AlGaN [52].

Les LEDs à base d’InGaN atteignent des e�cacités d’extraction de plus de 85%, pendant
que celles des LEDs UV n’excèdent pas les 25% dans le meilleur des cas [27].

L’amélioration du dopage de type p de l’AlGaN permettrait donc de réduire le gap entre les
performances des LEDs visibles et UV.

Dans les deux sous parties suivantes, nous comprendrons les origines des limitations des
dopages n et p.

1.3.3.1 Dopage de type n

Le dopage de type n de l’ AlxGa1≠xN par Si est e�cace pour une large composition x d’Al
avec des résistances de couches inférieures à 10≠2⌦cm [55]. Mais une augmentation de cette
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résistivité a été reportée pour des taux d’Al supérieurs à 80% [27].
Cette augmentation de la résistivité est corrélée à une diminution des électrons libres lorsque

le taux d’Al augmente : cette diminution a été attribuée à une augmentation de l’énergie d’io-
nisation des dopants Si qui passe de 15 meV pour x < 80% à 255 meV pour de l’AlN ainsi qu’à
l’augmentation de la concentration de défauts dits défauts de compensation tels que l’oxygène,
qui se place dans un site azote [56] ou des lacunes dites cationiques telles que VAl. Ces lacunes
sont d’autant plus importantes que le taux d’Al augmente dans les couches AlGaN, expliquant
une baisse de conductivité à plus fort taux d’Al. Ces défauts de compensation agissent comme
des accepteurs et piègent les électrons résultant de l’ionisation des atomes Si [57]. De plus, le
dopage par les éléments du groupe IV est assez complexe étant donné que les atomes dopants
peuvent se placer dans des sites cationiques, et seront à ce moment la des donneurs, mais aussi
dans des sites anioniques et seront des accepteurs. Ce phénomène s’appelle "auto compensation"
signifiant une incorporation simultanée dans les deux sites. Il se produit pour le cas des do-
pants Si, les atomes accepteurs Si vont alors capter les électrons préalablement obtenus lors de
l’ionisation des atomes Si donneurs [58] et [59].

Des optimisations de conditions de croissance telles que le rapport de SiH4/III ou du
codopage Si avec In ont été reportés et témoignent de l’amélioration du dopage de type n pour
des couches AlGaN à très fort taux d’Al [60] [55].

1.3.3.2 Dopage de type p

Le dopage de type p constitue l’un des freins les plus problématiques pour les nitrures
d’éléments III notamment pour les semi-conducteurs à grand gap tels que l’AlGaN à fort taux
d’Al. Il a été montré que plus le taux d’Al augmentait, et plus la résistivité de la couche AlGaN
diminuait dû à une baisse de la concentration des trous libres. Ceci s’explique par le fait que
l’énergie d’ionisation des atomes Mg augmente avec le taux d’Al, passant de 160 meV pour du
GaN à 510 meV pour de l’AlN (cf. figure 1.23) [61].

La faible concentration en trous libres limite l’e�cacité d’injection dans les puits quantiques
et augmente la résistivité des couches dopées type p. L’une des techniques les plus intuitives pour
améliorer le niveau de dopage est d’augmenter la concentration des dopants Mg. Néanmoins,
cette technique peut introduire de nouvelles problématiques limitant encore plus le dopage p. En
e�et, une incorporation excessive d’atomes Mg peut causer la génération de défauts structuraux
tels que les inversions de domaines ou l’introduction de fautes d’empilements dus à la formation
de complexes Mg3N2. Ces complexes résultent d’une mauvaise solubilité du Mg dans les matrices
GaN et AlGaN donnant lieu à une compétition entre l’incorporation du Mg et la formation de
complexes Mg-N [63]. De plus, des défauts de compensation type hydrogène ou lacunes d’azote
peuvent capter les trous obtenus par ionisation des atomes Mg, limitant donc le niveau de dopage.
Ces lacunes d’azote ont des énergies de formation plus faibles dans des couches d’AlGaN que
dans des couches de GaN. S’ajoutent à ceci que les atomes hydrogène sont fortement présents
lors de la croissance par MOCVD, dont l’énergie de formation est plus faible que celle des lacunes
d’azote. Les e�ets de compensation seront donc plus importants pour le cas de l’AlGaN, et se
feront majoritairement par le biais des atomes hydrogène [57]. Des complexes Mg-H peuvent
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Figure 1.23 – Energie d’ionisation des atomes Mg en fonction de la teneur en Al dans l’alliage
AlGaN [62].

aussi se former au cours de la croissance des couches GaN ou AlGaN dopées type p, rendant le
dopage moins actif, mais des recuits post croissance permettent de casser ces liaisions, libérant
ainsi les atomes Mg.

Des optimisations de conditions de croissance de couches AlGaN dopées Mg ont été réalisées
pour diminuer la résistivité des couches. Tout d’abord, des études en fonction du flux d’ammoniac
et donc du rapport V/III ont montré qu’il existerait un rapport optimal permettant de limiter la
formation de lacunes d’azote constituant des défauts de compensation. De plus, comme énoncé
ci dessus, une concentration de Mg trop élevée serait néfaste pour le dopage de type p. Une
concentration de Mg optimale va pouvoir réduire la présence de défauts structuraux. Enfin, une
technique dite Mg-delta doping, consistant à utiliser une croissance pulsée pour la croissance
de la couche AlGaN dopée p, en ouvrant et fermant cycliquement les organos métalliques et la
source Cp2Mg du magnésium, alors que la ligne d’ammoniac resterait ouverte pendant toute
la durée de croissance. Ainsi la formation de défauts structuraux serait moins importante avec
une augmentation de la concentration en trous libres [29]. Malgré ces approches di�érentes
pour améliorer les niveaux de dopage, il a été montré qu’une concentration en trous libres
supérieure à 1018cm≠3 pour un taux d’Al supérieur à 40% n’est pas possible en ne faisant que
des optimisations de conditions de croissance. [29].

Des optimisations de structures telles que le remplacement des couches bulk AlGaN dopées
Mg par des super réseaux AlN/Al0.75Ga0.25N dopés Mg avec un taux d’Al moyen de 80% ont
permis d’atteindre des valeurs de concentration en trous libres de plus de 1018cm≠3 grâce à
une diminution de l’énergie d’ionisation des atomes accepteurs Mg, passant de 400 meV pour
des couches Al0.8Ga0.2N à des valeurs entre 40 - 67 meV pour les super réseaux. Cette nette
diminution d’énergie d’ionisation est due à la forte polarisation spontanée et piézoélectrique

32



1.3. LEDs UV à base d’AlGaN

entrainant une courbure de bandes des couche AlN et AlGaN et permettant ainsi donc une
accumulation des trous aux interfaces AlN/Al0.75Ga0.25N [64].

Les jonctions tunnels o�rent une nouvelle approche pour améliorer l’injection des trous dans
la zone active d’une structure LED et ont donc été explorées pour les insérer dans des LEDs
UV. Ces structures impliquent des jonctions fortement dopées n et p (de manière dégénérative).
Elles permettraient par la même occasion de s’a�ranchir de l’utilisation de la couche de contact
p-GaN responsable d’une forte absorption des photons UV dont l’énergie est inférieure à 363nm.

La probabilité que l’e�et tunnel se produise dépend fortement de l’énergie de la barrière
et de la largeur de la zone de déplétion à traverser. Plus le niveau de dopage augmente et
plus fine sera la zone de déplétion augmentant ainsi la probabilité de transfert par e�et tunnel.
Les semiconducteurs à large bande interdite tels que l’AlGaN présentent des probabilités de
tunnelling plus faibles que d’autres semiconducteurs comme le Si, GaAs ou Ge par exemple, à
moins qu’ils ne soient fortement dopés.

Des couches n++ AlGaN et p++ AlGaN sont utilisées pour former une jonction tunnel com-
patible avec la structure de LEDs UV. L’insertion d’une couche GaN ou InGaN dont l’épaisseur
est de l’ordre de quelques couches mono-atomiques permettrait une réduction de la barrière
d’énergie a traverser par les porteurs de charge du fait de la courbure de bande due au QCSE.
L’application d’un courant direct va permettre une injection plus e�cace des trous dans la zone
active du dispositif UV [65] [19]. Un exemple de structure UV avec et sans JT est schématisé
sur la figure 1.24.

Di�érentes stratégies concernant la croissance de ces jonctions tunnels ont vu le jour pour
permettre une meilleure injection des trous dans la zone active, telle qu’une introduction d’une
couche d’insertion GaN ou InGaN entre les deux semiconducteurs fortement dopés, et/ou pro-
céder à une croissance dite hybride, c’est à dire combiner des techniques de croissance par
MOCVD et MBE pour réduire au maximum la passivation des atomes Mg par hydrogène for-
tement présent lors de la croissance par MOCVD et doper de type n l’AlGaN par Ge plutôt
que par Si tel qu’il est courant de faire pour obtenir une meilleure e�cacité de dopage n à fort
dopage [66] [67] [68].

1.3.3.3 Défauts ponctuels

Lors de l’excitation de matériaux bulk GaN, AlN ou AlGaN par une énergie d’excitation su-
périeure à l’énergie de gap du matériau, di�érentes transitions optiques peuvent être observées.
La présence de défauts dans les couches sont à l’origine d’introduction de niveaux intermédiaires
dans le gap du semi-conducteur, les excitons pouvant être piégés dans ces fluctuations de poten-
tiel entrainant des émissions de photons à di�érentes énergies. La luminescence de couches de
GaN met en évidence la présence d’un pic à une énergie de 2.1 eV correspondant à une bande
jaune appelée yellow line. Le même phénomène est observé pour le cas de l’AlN à une énergie de
3.4 eV. Ce pic est appelé Violet line. Ces pics parasites sont attribués à la présence de lacunes
cationiques et de leurs complexes associés : VGa et VGa ≠ ON pour le cas du GaN et VAl pour
le cas de l’AlN [25]. Ils sont issus de recombinaisons dites DAP c’est à dire des recombinaisons
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Figure 1.24 – Comparaison schématique entre (a) une LED UV conventionnelle et (b) une
LED UV avec une jonction tunnel. (c) Diagramme de bande d’une jonction tunnel integrée à
une structure LED aux bornes de laquelle un courant direct a été appliqué [65].

entre donneur et accepteurs, introduits par les défauts [69].

Il en est de même pour le cas de couches AlGaN : lorsque la teneur en Al augmente, l’énergie
de formation des lacunes cationiques diminue et leur formation devient alors favorable comme
expliqué dans le paragraphe précédent portant sur le dopage de type p, ces lacunes se comportant
aussi comme des défauts de compensation. La densité de ces lacunes est d’autant plus importante
que la concentration en impuretés oxygène est élevée. A ceci s’ajoutent les atomes carbone, qui
se placent dans des sites d’azote et peuvent créer des pics parasites pour le cas de l’AlGaN ou
des bandes d’absorption. Tel est le cas pour les couches bulk d’AlN absorbant dans la gamme
des UV-C à une énergie de 4.7 eV à cause de la présence d’impuretés de carbone [70].

Ces lacunes cationiques et leurs complexes avec l’oxygène vont alors être responsables de
l’apparition de pics parasites correspondant à des transitions d’impuretés profondes dites deep
impurity transition. L’intensité de ces pics est d’autant plus importante que la densité de défauts
est élevée [69]. Les di�érentes transitions possibles lors d’une excitation sont schématisées dans
la figure 1.25.

Un spectre PL à température ambiante et basse température de puits quantiques Al0.4Ga0.6N

/ Al0.7Ga0.3N crus sur un bu�er Al0.7Ga0.3N sur template AlN sur saphir se trouve sur la
figure 1.26. On remarque la présence d’une bande bleue aux deux températures caractéristiques
d’impuretés présentes dans les di�érentes couches de la structures. Nous détaillerons plus ces
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explications au cours du troisième chapitre de cette thèse.

Figure 1.25 – Schéma montrant les di�érentes possibilités de transition dans un semi-
conducteur après excitation - les niveaux intermédiaires dans le gap étant introduits par des
défauts : FX correspond à la désexcitation de l’exciton libre, D0X ou A0X reliés à la recom-
binaisons d’excitons liés à un donneur ou un accepteur respectivement, et DAP correspondent
aux recombinaisons donneur accepteur.

Figure 1.26 – Spectres PL de puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N à basse température
et température ambiante.

La présence de ces défauts est néfaste étant donné qu’ils peuvent se comporter comme défauts
de compensation limitant l’e�cacité du dopage de type n et de type p dans les couches d’AlGaN.
Ils introduisent aussi des niveaux d’énergie intermédiaires dans le gap du matériau limitant le
rendement quantique interne (IQE) des puits quantiques.
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1.3.3.4 Dislocations traversantes

Les couches d’AlGaN sont aussi sujettes à une forte présence de densité de dislocations qui
peuvent provenir de l’hétéroépitaxie de l’AlN sur un substrat saphir pour obtenir des templates
AlN, mais peuvent aussi être créées au cours de la croissance de la structure à des stades plus ou
moins précoces tels que lors de la croissance du bu�er d’AlGaN sur un template AlN [19]. Une
étude détaillée sur les dislocations dans des couches Al46Ga0.54N a été menée par Massabuau
et al. [71]. Celle ci met en évidence la similarité des types de dislocations dans les couches GaN,
InGaN et AlGaN à savoir des dislocations coin et mixtes (dissociées et non dissociées) telles que
schématisées sur la figure 1.27. Contrairement aux autres types de dislocations, les dislocations
dissociées introduisent des fautes d’empilement dans les couches. En alliant l’AlN et le GaN, la
dissociation des dislocations peut être empêchée . Ceci est dû à la ségrégation des atomes Ga et
Al autour des dislocations, réduisant leur énergie élastique, celle-ci représentant la force motrice
de leur dissocation.

Figure 1.27 – Images STEM obtenues en utilisant le détecteur HAADF d’une couche
d’Al46Ga0.54N montrant la structure de base des dislocations (a) coin, (b) mixtes non disso-
ciées et (c) mixtes dissociées [71].

Cependant, cette ségrégation de Ga et Al n’améliore pas les propriétés optiques des couches
AlGaN contrairement au couches d’InGaN qui permettent une localisation des porteurs, no-
tamment au niveau des dislocations grâce à la ségrégation des atomes In. La figure 1.28 met
en évidence les di�érences de comportement optiques entre les dislocations présentes dans les
couches d’AlGaN et celles dans les couches InGaN : en e�et, les cartographies CL en intensité
montrent une extinction de luminescence au niveau des dislocations pour l’un et des points avec
émission pour l’autre, témoignant d’une localisation des porteurs plus importante au niveau des
dislocations dans l’InGaN.

Une densité de dislocations importante est donc néfaste pour les structures UV à base d’Al-
GaN étant donné qu’elles se comportent comme des centres de recombinaisons non radiatifs [27].

La figure 1.29 montre l’évolution de l’IQE en fonction de la densité de dislocations (DD) du
bu�er AlGaN pour di�érentes longueurs d’onde d’émission : de 230 nm à 350 nm. On remarque
une augmentation des valeurs d’IQE passant de 4% à 64% en diminuant la densité de dislocations
de 6.109cm≠2 à 2.108cm≠2, ceci étant dû à une réduction du nombre de centres de recombinaisons
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Figure 1.28 – (a) Images AFM, (b) cartographie d’intensité integrée de CL et (c) d’énergie
d’émission de couches AlGaN et InGaN respectivement [71]

non radiatifs.
Des valeurs d’IQE obtenues par le groupe de J.Brault [72] en utilisant des boites quantiques

AlyGa1≠yN ont été rajoutées à la figure 1.29. Celles ci ont été crues par MBE. Grâce à une
modutation du taux d’Al y des boites quantiques, de la composition x en Al et de l’épaisseur
de la couche sous jacente AlxGa1≠xN , des émissions dans les trois gammes de l’UV ont pu
être obtenues avec des valeurs d’IQE de 5%, 10% et 20% dans les gammes des UV-A, UV-B
et UV-C, respectivement , malgré une densité de dislocations de 1010cm≠2. Ces valeurs d’IQE
plus importantes que celles de puits quantiques planaires mettent en avant les avantages de
l’utilisation des boites quantiques permettant un confinement plus important des porteurs de
charges, les empêchant de se recombiner au niveau de centres de recombinaisons non radiatifs.

1.3.3.5 Extraction de la lumière

Une amélioration de l’e�cacité d’extraction permettrait d’augmenter les valeurs d’EQE et
WPE jusque là assez limitées pour les LEDs UV. Ce faible rendement d’extraction des LEDs
UV-B et UV-C notamment est dû à l’absorption des photons UV émis par les puits quantiques
de la structure UV dans la couche de contact p-GaN. Cette dernière permettrait d’augmenter
l’e�cacité d’injection des porteurs étant donné la forte résistivité des couches p-AlGaN dopées p,
mais compromettrait l’extraction pour des longueurs d’onde inférieures à 363 nm [19]. Un EQE
de 20% a néanmoins été obtenu pour une longueur d’onde de 275nm [52]. Pour cela, un couche
de contact transparente p-AlGaN a remplacé la couche de contact absorbante p-GaN et une
électrode miroir Rh a été utilisée pour maximiser l’extraction. A ceci s’ajoute l’utilisation d’un
template AlN sur saphir patterné dit PSS ainsi qu’une résine d’encapsulation. Ces optimisations
de structures de LEDs UV ont permis d’augmenter l’EQE de 4.3% à 20%.

Ainsi, l’utilisation de couches de contact transparentes à l’UV et réflectives sont nécessaires
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Figure 1.29 – IQE en fontion de la DD dans le bu�er AlGaN pour une densité de porteur de
charge de 1.108cm≠3 [73]. Les valeurs d’IQE obtenues avec des boites quantiques AlGaN ont
également été rajoutées [72].

pour améliorer l’extraction des photons UV : un EQE à 20% a été ainsi obtenu pour une longueur
d’onde de 275nm [52].

S’ajoute à ceci la forte dépendance de l’e�cacité d’extraction de la polarisation optique de
la lumière au sein de la structure. Pour la plupart des LEDs opérant dans le visible ou proche
infrarouge, la lumière est principalement polarisée transverse électrique TE ( E ‹ c). Cependant,
pour les LEDs UV, cette polarisation passe du mode TE au mode transverse magnétique TM
(E Î c) lorsque le taux d’Al augmente.

Pour les structures LEDs crues sur des substrats d’orientation c, la direction de polarisation
TE (TM) correspond au champ électrique perpendiculaire (parallèle) à l’axe c. La polarisation
TE se propage principalement dans le sens vertical et peut ainsi s’échapper de la LED plus
facilement que la polarisation TM, qui, quant à elle se propage dans les directions latérales. Par
conséquent elle subit de nombreuses réflexions au sein de la structure. De ce fait, l’e�cacité
d’extraction sera d’autant plus faible que la contribution de la polarisation TM augmente. Pour
le cas des LEDs UV, lorsque le taux d’Al augmente, une réorganisation des bandes de valence
se fait en faisant passer la polarisation de TE à TM [27], réduisant donc la quantité de photons
collectées en sortie du dispositif UV [74].

Pour contrecarrer cette problématique de polarisation de la lumière, il a été montré dans les
travaux de Reich et al. [74] que le maintien de contraintes compressives dans les puits quantiques
ainsi qu’un taux élevé d’aluminium dans les barrières permettraient de garder une prédominance
de polarisation TE pour des longueurs d’onde allant jusqu’à 239 nm. D’autres stratégies ont vu
le jour pour pouvoir collecter les photons de polarisation TM parmi lesquelles figurent une
pixélisation des LEDs UV en forme hexagonale ou pyramidale ou en toute autre forme avec des

38



1.4. Croissance des couches minces par MOCVD

facettes inclinées permettant aux photons de polarisation TM de plus facilement s’échapper de
la structure, améliorant donc l’e�cacité d’extraction.

1.3.3.6 Localisation des porteurs dans les puits quantiques AlGaN/AlGaN

La localisation des porteurs permet d’améliorer l’e�cicacité radiative de dispositifs émissifs
telles que les LEDs. Ces localisations sont rendues possibles grâce à des fluctuations d’épaisseurs
et de compositions à l’origine d’états localisés créant des fluctuations de potentiel. Ces dernières
vont empêcher les porteurs de charges de se recombiner au niveau de défauts augmentant ainsi
le rendement quantique interne des puits quantiques. Les valeurs d’IQE obtenues pour des LEDs
bleues planaires à base d’InGaN peut atteindre les 90% malgré une densité de dislocations et
de défauts importantes introduits au cours de l’hétéroépitaxie de la structure LED. Ces valeurs
d’IQE importantes sont rpossibles grâce à ces états localisés. Cependant, pour le cas de puits
quantiques AlGaN/AlGaN, les fluctuations en composition sont très faibles en comparaison avec
celles observées pour les puits quantiques InGaN/GaN. Cette partie sera développée et expliquée
plus en détail au début du troisième chapitre de cette thèse portant sur la croissance des puits
quantiques AlGaN/AlGaN.

1.4 Croissance des couches minces par MOCVD

La croissance par MOCVD pour metalorganic chemical vapor deposition est la technique
de croissance de couches minces qu’on adoptera pour nos travaux dans le cadre de cette thèse.
Pour cela, un réacteur AIXTRON vertical 6x2” sera utilisé. Au cours de la croissance, seul
le substrat au sein du réacteur est chau�é et maintenu à la température de croissance. La
croissance par MOCVD se fait, dans notre cas, à travers l’apport d’éléments du groupe III et V
du tableau périodique. Les précurseurs utilisés pour les éléments du groupe III sont constitués
par la combinaison d’une chaîne carbonée (C-H) et d’un métal tel que le gallium, aluminium
ou indium. Nous utiliserons pour nos croissance du triméthylgallium TMGa ou triéthylgallium
TEGa pour l’apport du Ga et du triméthylaluminium TMAl pour celui de l’Al. L’ammoniac
NH3 sera la source de l’azote. Ces précurseurs sont introduits séparément dans la chambre
de croissance pour plus de contrôle des paramètres de croissance. Ils sont acheminés vers les
substrats par le biais de l’hydrogène ou de l’azote ou par le mélange des deux. La croissance se fait
à l’interface entre la phase vapeur et le substrat. Ensuite, ils subissent une pyrolyse, c’est à dire
une décomposition thermiquement activée pendant laquelle les chaines carbonées se détachent
des métaux, avant de s’adsorber et di�user à la surface du substrat. La figure 1.30 schématise
le processus de croissance par MOCVD. Néanmoins, il s’agit d’un schéma très simplifié en
comparaison avec les vrais processus chimiques qui prennent place au sein du réacteur, à savoir
les réactions parasites en phase vapeur, les mécanismes d’adsorption et di�usion à la surface du
substrat. S’ajoute à ceci une incorporation possible d’impuretés telles que le carbone ou oxygène
entrainant un dopage non intentionnel.
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Figure 1.30 – Processus de croissance par MOCVD.

1.5 Caractérisation de couches AlGaN

1.5.1 Caractérisations par microscopie

1.5.1.1 Microscopie à force atomique

La microscopie à force atomique ou AFM est une technique de caractérisation non destructive
permettant de visualiser la topographie de la surface d’un échantillon par le biais d’une pointe
placée à l’extrémité d’un levier. Au cours de cette thèse, toutes les acquisitions AFM ont été
obtenues sur un AFM Bruker Dimension ICON en mode Tapping™ avec une pointe Bruker,
modèle OTESPA-R3 [75]. Ce mode oscillant à contact intermittent consiste à réaliser une image
AFM en maintenant constante l’amplitude de vibration du levier pendant le balayage.

La figure 1.31 représente un exemple de morphologie de surface obtenue par AFM sur une
couche d’AlGaN à 70% pour des aires de balayage de 25 µm� et 1 µm� . On observe bien une
morphologie en avancée de bord de marche avec des marches bien définies, ainsi qu’une croissance
en spirale. La discussion sur les morphologies de surface des couches d’AlGaN se fera dans le
chapitre 2.

1.5.1.2 Microscopie électronique à balayage

La microscopie électronique à balayage ou MEB est une technique de caractérisation per-
mettant d’observer la topographie de surfaces. Pour cela, un faisceau d’électrons, dont la tension
d’accélération peut être modulée, balaye la surface de l’échantillon à analyser. En réponse à ceci,
la surface émet des particules pouvant être des électrons secondaires, rétrodi�usés, d’Auger ou
des rayons X, délivrant chacun di�érentes informations sur la constitution de l’échantillon. Ces
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Figure 1.31 – Images AFM d’une couche AlGaN à 70% d’Al pour un scan de (a) 5 µm * 5 µm
et (b) un scan de 1 µm * 1 µm.

particules vont par la suite être collectées par di�érents détecteurs pour construire une image
de la surface caractérisée.

Electrons secondaires
Les électrons primaires du faisceau d’électrons vont intéragir avec les atomes de la surface

de l’échantillon en cédant une partie de leur énergie à un électron de la bande de conduction des
atomes surfaciques. S’ensuit alors une ionisation de cet électron appelé électron secondaire.

Ces électrons secondaires sont émis par les couches surfaciques de l’échantillon. Ils sont
ensuite collectés par des détecteurs type InLens ou SE2 qui permettent d’observer le contraste
topographique, ceci étant dû à la variation de la quantité d’électrons secondaires qui dépend
fortement de la morphologie de surface de l’échantillon analysé. La figure 1.32 montre un exemple
d’images MEB obtenues en utilisant les détecteurs InLens et SE2. De part leur position dans le
MEB, les images présentent des reliefs pour le cas du détecteur SE2 et une représentation lisse
pour le détecteur InLens.

Figure 1.32 – Images MEB obtenues avec (a) le détecteur InLens et (b) le détecteur SE2.
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Electrons rétrodi�usés
Les électrons rétrodi�usés résultent de l’intéraction des électrons primaires du faisceau d’élec-

trons avec les noyaux des atomes de l’échantillon. Ces électrons rétrodi�usés, dont l’énergie est
supérieure à celle des électrons secondaires, sont sensibles aux numéros atomiques des atomes
constituant l’échantillon. De ce fait, les atomes les plus lourds réémettent plus d’électrons que
les atomes plus légers. Le détecteur BSD permet l’imagerie du contraste des matériaux, de
l’orientation cristalline mais aussi de la topographie (1.33).

Figure 1.33 – Image MEB en cross section d’une pyramide GaN / AlGaN observée avec le
détecteur BSD.

1.5.1.3 Spectrométrie à dispersion d’énergie

La spectrométrie à dispersion d’énergie, couplée au MEB, permet la détermination de la
composition chimique de la surface d’un échantillon. Cette technique de caractérisation consiste
à analyser des rayons X générés par un échantillon soumis à un faisceau d’électron provenant du
canon à électrons d’un MEB. L’émission des rayonnements X provient, du fait de l’intéraction
des électrons primaires avec les atomes de la surface, de la décroissance radiative d’un état
ionisé d’un atome. Ces rayons X sont collectés par un détecteur adéquat qui va les trier selon
leur énergie. Chaque valeur d’énergie étant caractéristique d’un niveau d’énergie d’un élément
chimique, il est possible d’identifier les éléments contenus dans la matière.

Il est aussi possible d’obtenir des cartographies. Ceci va permettre d’obtenir une information
sur la répartition des di�érents éléments comme schématisé sur la figure 1.34 dans laquelle nous
remarquons une présence d’Al (couleur bleue) plus importante sur les bords de la pyramide qu’à
l’intérieur, constitué principalement de GaN.

1.5.1.4 Microscopie électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission est une technique de caractérisation qui permet
d’étudier le matériau à l’échelle atomique. Le principe du microscope électronique à transmission
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Figure 1.34 – Cartographie EDX d’une pyramide AlGaN en cross section - mise en évidence
des di�érents éléments chimiques par des couleurs di�érentes.

repose sur l’interaction entre un faisceau d’électrons accélérés à haute énergie et l’échantillon.
Celui-ci possédant une faible épaisseur (de l’ordre de 100 nm), une fraction des électrons va
pouvoir traverser l’échantillon, tout en ayant assez interagi avec ses atomes pour o�rir un large
panel d’informations tel que nature, composition et propriétés physiques du matériau.

Dans le cadre de cette thèse, les échantillons ont été observés en mode STEM (Scanning
Transmission Electron Microscopy). Il consiste à focaliser le faisceau d’électrons en une petite
sonde à l’aide d’un système condenseur, et à balayer la surface pour obtenir des informations
point par point. Le signal est recueilli par di�érents détecteurs, et l’image est reconstruite nu-
mériquement. Les di�érents détecteurs utilisés sont les suivants : BF (Bright Field), ADF (
Annular Dark Field) et HAADF (High Angular Annular Dark Field) (cf figure 1.35. Les images
acquises sur les détecteurs BF et ADF peuvent révéler des di�érences d’épaisseur et certains
contrastes cristallographiques (structure/ orientation cristalline). Les images acquises sur le dé-
tecteur HAADF fournissent une image dont le contraste est proportionnel au numéro atomique
(Z2). Les informations obtenues sont de nature chimique. Une préparation d’échantillon doit
être faite au préalable afin de les amincir tout en conservant leur structure et en veillant qu’ils
soient conducteurs pour permettre le passage des électrons.

1.5.2 Caractérisations optiques

1.5.2.1 Photoluminescence

La photoluminescence est une technique de caractérisation dont le principe repose sur l’exci-
tation d’un matériau, avec un laser dont sa longueur d’onde d’émission correspond à une énergie
supérieure à l’énergie de bande interdite du matériau étudié. Les électrons de la bande de va-
lence acquièrent assez d’énergie avec l’absorption des photons délivrés par le laser pour passer
à la bande de conduction en laissant derrière eux des trous. Après un court laps de temps, ces
électrons se désexcitent en émettant des photons caractéristiques de l’énergie de bande de gap du
matériau ou des photons associés à la présence de niveaux profonds ou peu profonds introduits
dans la bande interdite par des défauts. Le spectre de photoluminescence permet alors de suivre
l’intensité des émissions radiatives en fonction des énergies ou longueurs d’onde des photons
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Figure 1.35 – Images STEM d’une structure UV en utilisant deux types de détecteurs : BF et
HAADF - le capping layer est composé, dans ce cas, de dépôt TeOS et de platine.

émis.

Figure 1.36 – Spectre PL de puits quantiques Al40Ga60N / Al70Ga30N à 20K .

La figure 1.36 représente un exemple de spectre obtenu par photoluminescence en utilisant
un laser émettant à 243 nm . Le pic principal correspond à l’émission de bord de bande des puits
quantiques Al40Ga60N / Al70Ga30N et le second pic met en évidence la présence d’une bande
bleue due à la présence de défauts dans ces puits quantiques.

Cette technique de caractérisation nous permet d’avoir les longueurs d’onde d’émission des
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structures étudiées ainsi que leur qualité cristalline à travers les pics parasites correspondants
aux défauts. De plus, la PL en température permet aussi la déduction de l’impact des canaux
non radiatifs présents dans l’échantillon, ainsi que la détermination du rendement quantique
interne (IQE). Dans le cadre de cette thèse, un laser UV émettant à 243 nm a été utilisé pour
permettre de caractériser nos structures UV émettant dans les UV-C. Ce laser à émission en
mode continu et non impulsionnel est constité de diodes lasers.

1.5.2.2 Cathodoluminescence

Lorsqu’une structure cristalline est bombardée par des électrons via un canon à électrons
d’un microscope électronique à balayage, les électrons présents dans la bande de valence ac-
quièrent assez d’énergie pour passer à la bande de conduction : on a alors création d’une paire
électron/trous. Ces électrons peuvent se désexciter en émettant des photons caractéristiques de
l’énergie de gap du matériau ou peuvent être temporairement piégés par des niveaux intermé-
diaires introduits dans la bande interdite par des défauts présents dans la structure cristalline.
Une fois ces électrons libérés de ces pièges, ils émettent des photons dont la longueur d’onde
dépendra de la position du niveau introduit par les défauts dans la bande interdite du matériau.

Figure 1.37 – (a) Cartographies d’énergie de CL et (b) d’intensité de CL e�ectuées sur des
couches d’AlGaN à 70% d’Al.

La figure 1.37 montre un exemple de cartographies obtenues par CL. Tout d’abord, des
cartographies en énergie de CL permettent de donner des informations sur l’homogénéité des
couches ainsi que sur leur énergie d’émission. Les cartographies en intensité de CL nous ren-
seignent sur la qualité cristalline de la couche (en intégrant sur la bande d’émission principale
qui correspond à l’émission du bord de bande de l’échantillon bulk ou du niveau fondamental du
puits quantique) : plus la qualité cristalline est bonne avec de faibles densités de défauts, plus le
niveau d’intensité de la cartographie sera intense. Si la couche est de mauvaise qualité cristalline
(présence d’une forte densité de dislocations, d’impuretés ou de défauts intrinsèques), le niveau
d’intensité de la cartographie sera moins élevé.

Cette technique de caractérisation présente l’intérêt, par rapport à la photoluminescence,
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de pouvoir obtenir une information résolue en profondeur via une modulation de la tension
d’accélération des électrons ainsi qu’une résolution spatiale pouvant aller jusqu’à 10 nm, et qui
est plus faible que celle de la macro PL (80 µm) ou de la micro PL (1 µm). Nous utiliserons la
CL fin d’étudier l’homogénéité des couches ainsi que leur intensité d’émission.

1.5.3 Caractérisation chimique : Spectroscopie de masse des ions secondaires

La spectroscopie de masse des ions secondaires ou SIMS est une technique de caractérisation
destructive qui consiste à bombarder la surface d’un échantillon avec un faisceau d’ions. La
matière est alors pulvérisée et partiellement ionisée. Ces ions sont accélérés vers un spectromètre
de masse qui les analyse pour déterminer la composition des couches. De plus, la détermination
des profils de concentration des éléments en fonction de l’épaisseur des couches de la structure
à analyser est possible du fait de la gravure de l’échantillon par bombardement.

Cette technique nous permettra de déterminer les épaisseurs des couches ainsi que les concen-
trations en impuretés oxygène carbone et hydrogène mais aussi celles des dopants tels que le Si
ou le Mg.

Figure 1.38 – Exemple de profils de concentration en Oxygène, Carbone et Hydrogène par
SIMS d’une couche AlGaN à 70% d’Al .

La figure 1.38 est un exemple de courbes obtenues par SIMS : Le profil en concentrations
d’impuretés oxygène, carbone et hydrogène est donné en fonction de l’épaisseur des couches
analysées.

1.5.4 Caractérisation structurale : DRX

La di�raction par rayons X est une technique de caractérisation non destructive. Pour cela, un
faisceau de rayons X est di�racté par le cristal à analyser, révélant des informations structurales
sur le matériau.
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Figure 1.39 – Schéma en vue de coupe de plans réticulaires illustrant les conditions nécessaires
pour obtenir des di�ractions de Bragg [76].

Un cristal est constitué par la répétition périodique, dans les trois directions de l’espace,
d’atomes organisés sur des plans dits réticulaires, séparés les uns des autres par une distance
d (Figure 1.39 selon un modèle simplifié). Lorsque les rayons X arrivent au niveau des plans
réticulaires avec un angle d’incidence ◊ dit angle de Bragg, ils interagissent avec les atomes du
cristal en créant des interférences constructives respectant la loi de Bragg énoncée ci dessous :

2dsin◊ = n ◊ ⁄ (1.22)

Avec ⁄ la longueur d’onde des rayons X et n un nombre entier correspondant à l’ordre de
réflexion.

Les plans réticulaires parallèles à la surface de l’échantillon ((0002), (0004)...) donnent lieu
à des réflexions dites symétriques, tandis que les plans inclinés engendrent des réflexions asymé-
triques. Dans l’espace réciproque, l’ensemble de ces plans sont représentés par des points noirs.
Un exemple d’une section dans l’espace réciproque d’une couche de GaN orientée selon l’axe c
est donné sur la figure 1.40.

La figure 1.41 représente un schéma d’un échantillon monté sur un porte échantillon permet-
tant de visualiser les di�érents axes de rotation possibles au cours des mesures DRX.

Di�érents types de scans et d’acquisitions ont été conduits sur les échantillons étudiés dans
le cadre de cette thèse :

- Ê scan : Dans ce cas là, le détecteur ne bouge pas et l’échantillon subit des rotations autour
de l’axe Ê. La largeur à mi hauteur du pic principal ou FWHM du spectre obtenu nous
renseigne sur la qualité cristalline de la couche, et notamment sur sa mosaicité : plus
la valeur de la FWHM est élevée, plus les angles pour être en condition de di�raction
sont di�érents et moins bonne sera la qualité cristalline. En e�et, la mosaicité traduit
les désorientations des germes les uns par rapport aux autres qui peuvent être soit en
tilt soit en twist. Ces désorientations sont mesurées grâce à des rocking curve selon les
plans symétriques (tilt) ou les plans asymétriques (twist). Plus ces désorientations seront
importantes, plus la densité de dislocations dans la couche sera élevée.

- Cartographie dans l’espace réciproque - RSM : Ces cartographies sont obtenues en réali-
sant plusieurs scans Ê - 2◊ pour di�érentes valeurs de Ê. Au cours des scans Ê - 2◊,
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Figure 1.40 – Section à travers l’espace réciproque d’une couche GaN. Les régions en gris sont
non accessibles par le faisceau de rayons X. k0, kh et S correspondent aux vecteurs incidents,
di�ractés et di�usés, respectivement. [76].

Figure 1.41 – Exemple de cadre de référence montrant les angles les plus couramment utilisés.

l’échantillon tourne autour de l’axe Ê et le détecteur subit des rotations à des angles
égaux à 2◊.

La figure 1.42 montre un exemple d’une cartographie dans l’espace réciproque de couches
AlGaN contrainte et relaxée sur susbtrat GaN représentés par des tâches, L et S, respectivement.
S correspond au substrat GaN, et L à la couche AlGaN relaxée ou non, dans le cas présent.Les
coordonnées des centres de ces tâches Qx et Qy sont inversement proportionnelles aux paramètres
de maille a et c dans l’espace réel.
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Figure 1.42 – Exemple d’une cartographie dans l’espace réciproque (a) d’une couche AlGaN
contrainte et (b) d’une couche AlGaN relaxée crues sur un substrat GaN (S) La ligne verticale
permet d’obtenir le paramètre de maille a du substrat GaN. as et al correspondent aux para-
mètres de maille du substrat S et de la couche épitaxiée à sa surface, respectivement.

Ces cartographies nous permettent de remonter aux concentrations xAl des couches AlxGa1≠xN

en se basant sur une méthode graphique. Pour cela, les coordonnées amesuré
couche et amesuré

substrat sont re-
portées sur un graphique dans lequel figurent des courbes d’évolution, pour plusieurs composition
xAl, des paramètres de maille a et c en fonction des taux de relaxation.

L’état de contrainte des couches AlGaN étudiées peuvent aussi être obtenues en se basant
sur les cartographies de l’espace réciproque à travers les paramètres de maille a et c des couches
mais aussi de ceux du template AlN sur saphir utilisé au cours de la croissance. La formule
utilisée pour la détermination du taux de relaxation R est la suivante :

R = (aAlGaN ≠ aAlN )mesurés

(aAlGaN ≠ aAlN )relaxés
(1.23)

Avec amesuré
AlGaN et amesuré

AlN les paramètres de maille de la couche AlGaN et AlN, respectivement,
donnés par la cartographie RSM. arelaxé

AlGaN et arelaxés
AlN les paramètres de maille de l’AlGaN et AlN,

respectivement, complètement relaxés, c’est à dire lorsqu’ils ne subissent aucune contrainte.

1.6 Conclusion et présentation du sujet de thèse

Cette étude bibliographie nous a permis de connaitre les notions de base des nitrures d’élé-
ments III de manière générale, puis appliquées au cas de l’AlGaN, alliage de base nécessaire à
la fabrication des LEDs UV. Une teneur en Al importante (> 50%) est requise pour obtenir des
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émissions dans la gamme des UV-C. L’état de l’art actuel des LEDs UV-C témoigne des faibles
rendements en comparaison avec ceux des LEDs éméttant dans le visible notamment des LEDs
bleues. Ceci a pour origine les nombreuses problématiques posées par l’utilisation de l’AlGaN
à fort taux d’Al telles que l’augmentation des défauts ponctuels et l’incorporation des défauts,
une di�culté à obtenir un dopage p e�cace, une e�cacité d’extraction de la lumière très faible
due à l’utilisation d’une couche de contact p-GaN absorbante dans certaines gammes des UV.
S’ajoute à ceci une forte polarisation électrique selon l’axe de croissance c notamment dans les
puits quantiques impactant leur e�cacité radiative.

Le sujet de thèse s’inscrit dans ce cadre là, et a pour objectif dans un premier temps d’étudier
des structures UV planaires en commençant tout d’abord par étudier la croissance des couches
AlGaN à fort taux d’Al permettant d’obtenir des couches homogènes, lisses et de bonne qualité
cristalline, pour ensuite s’intéresser à la croissance des puits quantiques AlGaN/AlGaN.

Dans un second temps, on s’intéressera à la croissance de nanostructures UV à savoir des na-
nopyramides AlGaN permettant de contourner les problématiques liées à la croissance planaire.
Ce second volet sera traité en détail dans le dernier chapitre .
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2 Couches AlxGa(1≠x)N à fort taux
d’Al pour LEDs UV-C

Ce deuxième chapitre porte intégralement sur l’étude de la croissance de la couche tampon
AlxGa1≠xN à fort taux d’Al. Pour cela des études paramétriques sont menées pour cibler les
paramètres de croissance clés permettant d’obtenir des couches d’AlGaN homogènes, lisses avec
une bonne qualité cristalline. Enfin, la dernière partie de ce chapitre porte sur l’étude de la
relaxation de couches d’AlGaN en diversifiant les stratégies de croissance.

Toutes ces croissances ont été réalisées dans le même bâti de croissance AIXTRON, en utili-
sant l’hydrogène comme gaz porteur. Les précurseurs utilisés pour le Ga sont le triméthylgallium
(TMGa) ou le triéthylgallium (TEGa) (il sera indiqué à chaque fois quand il s’agira de l’un ou de
l’autre), pour l’Al du triméthylaluminium (TMAl) et enfin pour l’azote de l’ammoniac (NH3).

2.1 Reprise de croissance d’une couche d’AlN sur template AlN

2.1.1 Intérêt

Une structure planaire typique d’une LED UV-C est telle que représentée sur la figure 2.1.
Pour nos croissances, nous partirons d’un template AlN sur saphir étant donné que la teneur en
Al x visée dans la couche n-AlxGa1≠xN est de 70%. Ceci permettrait aussi d’avoir une couche
AlGaN en compression sur la couche AlN du template. La première étape de la croissance de nos
structures UV consiste en la reprise de croissance d’une couche AlN d’une centaine de nanomètres
à la surface du template AlN sur saphir étant donné qu’il est plus facile de contrôler une reprise
d’épitaxie à partir d’un matériau binaire, qu’à partir d’un matériau ternaire. L’intérêt premier
de cette couche est de s’éloigner de l’interface template/air de façon à ne pas incorporer des
impuretés présentes à la surface du template dans la structure LED d’autant plus que l’AlN a
tendance à capter très facilement les impuretés oxygène [1]. De plus, une croissance contrôlée
de cette couche permettrait d’améliorer la morphologie de surface de l’AlN afin d’assurer une
bonne interface avec la couche bu�er d’AlGaN qui sera crue par la suite à sa surface.

2.1.2 Cinétique de surface

Une compréhension de la cinétique de surface est nécessaire pour ajuster les principaux
paramètres de croissance permettant l’amélioration de la morphologie de surface. Pour cela,

57



Chapitre 2. Couches AlxGa(1≠x)N à fort taux d’Al pour LEDs UV-C

Figure 2.1 – Structure d’une LED UV.

nous nous appuierons sur l’étude menée par I.Bryan et al. [2] dans laquelle les mécanismes se
déroulant à la surface d’une couche d’AlN lors de la croissance sont détaillés pour en déduire
une relation reliant le type de morphologie de surface aux paramètres de croissance cinétiques.
A cette fin, ils se basent sur une théorie dite BCF (Burton, Cabrera et Franck) qui repose sur
un modèle de di�usion surfacique.

Pour cela, les marches sont considérées libres de nucléus à leur surface, avec des bords de
marches ayant assez de sites libres pouvant accueillir les atomes incidents. Quand un atome
s’approche perpendiculairement d’une surface de hauteur de marche h, soit il di�use et se place
sur le bord de marche et est adsorbé, soit il est désorbé tel que représenté sur la figure 2.2.

Figure 2.2 – Représentation d’une morphologie idéale en avancée de bord de marche [2].

Avec,
Js : Flux de di�usion surfacique
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2.1. Reprise de croissance d’une couche d’AlN sur template AlN

J : Flux des atomes arrivant au niveau de la surface
Jv(x) : flux net des atomes adsorbés à la surface
ns : Densité d’atomes à la surface
·s : Temps de vie des atomes
⁄0 : Largeur des terrasses
Ds : Coe�cient de di�usion
⁄s : Longueur de di�usion surfacique des atomes

En l’absence de nucléation, le flux net d’atomes adsorbés à la surface, soit Jv(x), est égal
au flux des atomes incidents auquel on retranche les atomes désorbés. Ce flux est aussi égal à
la variation du flux surfacique (en fonction de la position x des atomes sur la marche) comme
indiqué dans l’équation suivante :

Jv(x) = J ≠ ns(x)
·s

= dJs

dx
(2.1)

La sursaturation de surface ‡s décrit la déviation d’un système de son équilibre thermody-
namique permettant à la croissance d’avoir lieu. Elle correspond à la di�érence relative entre
la densité des atomes ns(x) présents à la surface de la terrasses et ns0 la densité d’atomes à
l’équilibre se trouvant sur la marche :

‡s = ns(x) ≠ ns0
ns0

(2.2)

ns(x) peut être déduite en appliquant la première loi de Fick à l’équation 2.1 et en résolvant
l’équation du second ordre qui en découlera. Ainsi :

‡s = ns(x) ≠ ns0
ns0

= (J·s

ns0
≠ 1) ◊ (1 ≠

cosh x
⁄s

cosh ⁄0
2⁄s

) (2.3)

Figure 2.3 – Évolution de la sursaturation de surface en fonction de la position x pour une
morphologie idéale par avancée de bord de marche [2].

La figure 2.3 montre l’évolution de la sursaturation de surface ‡s en fonction de la position
des atomes x sur la terrasse. On remarque que cette sursaturation atteint des valeurs maximales
au centre des terrasses et notamment pour une valeur x = 0. L’expression de la sursaturation
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maximale devient alors :

‡s = ‡ ◊ (1 ≠ 1
cosh ⁄0

2⁄s

) (2.4)

Avec ‡ la sursaturation de vapeur définie comme étant la di�érence relative entre la pression
de l’Al au cours de la croissance PAl et sa pression de vapeur saturante P 0

Al :

‡ = PAl ≠ P 0
Al

P 0
Al

(2.5)

La sursaturation de surface peut aussi être exprimée en fonction des paramètres de croissance
cinétiques à savoir la vitesse de croissance R et la température de croissance à travers la longueur
de di�usion surfacique des atomes d’Al ⁄s. Ainsi, plus la température de croissance augmente
et plus ⁄s augmente :

‡s,max = R·s⁄0n0
2h⁄sns0

◊ tanh( ⁄0
4⁄s

) (2.6)

Cette sursaturation maximale doit être comparée à la sursaturation critique à partir de
laquelle on a une nucléation. Pour cela, considérons le cas d’une nucléation. Celle ci commence
par la formation de nucléus qui doivent atteindre une taille critique pour qu’ils puissent croître.
Cette taille critique est gouvernée par les lois de la thermodynamique et notamment par la
variation de l’énergie libre de Gibbs �G2D qui s’écrit [3] :

�G2D = S“s ≠ n�µ = 2firh“s ≠ fir2

A
�µ (2.7)

Avec :
r : Rayon du nucléus
h : Hauteur du nucléus

“s : Energie d’interface
A : Aire projetée d’un atome
�µ : Variation du potentiel chimique
n : Nombre d’atomes composant le nucléus

La figure 2.4 (b) représente l’évolution de l’énergie libre en fonction du rayon des nucléus.
Dans un premier temps, cette valeur d’énergie libre augmente progressivement témoignant de la
formation de nucléus instables. Lorsque r atteint la valeur critique r*, le nucléus devient alors
stable.

Ainsi, la valeur de r* peut être déduite étant donné qu’elle représente le maximum de �G2D :

rú = hA“s

kBT ln(‡ú
s + 1) (2.8)

L’énergie libre de nucléation critique �Gú
2D s’écrit :

�Gú
2D = fih2A“2

s

kBT ln(‡ú
s + 1) (2.9)
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2.1. Reprise de croissance d’une couche d’AlN sur template AlN

Figure 2.4 – (a) Représentation d’un nucléus circulaire et (b) Evolution de l’énergie libre de
Gibbs en fonction du rayon des nucléus r [3].

�µ est exprimée en fonction de la sursaturation critique de surface, ‡ú
s .

De plus, par définition, la vitesse de nucléation Rú
2D est proportionnelle à [4] [3] :

J* : La vitesse à laquelle les atomes s’attachent aux nucléus
Z : La probabilité qu’un nucléus a de dépasser sa taille critique

N* : Concentration d’un nucléus
D’où :

Rú
2D = JúZNú ¥ exp(65 ≠ �Gú

2D

kBT
) (2.10)

On peut ainsi déduire de l’équation 2.10 la sursaturation maximale à partir de laquelle on a
une nucléation :

‡ú
s = fih2A“2

s

exp[(kBT )2(65 ≠ ln(Rú
2D))] (2.11)

Ainsi donc, la morphologie de surface peut être connue en comparant les valeurs de ‡s,max

de l’équation 2.6 avec la valeur de ‡ú
s de l’équation 2.11 : la sursaturation maximale de surface

nous indique le sens dans lequel les paramètres de croissance cinétiques peuvent être modifiés
afin d’obtenir la morphologie recherchée (Figure 2.5) : en diminuant la vitesse de croissance et
en augmentant la température de croissance, une transition entre une morphologie dite en ilôts
(nucléation 3D sur les terrasses de croissance) et une morphologie en step flow (morphologie
par avancée de bord de marche avec une hauteur de marche de l’ordre d’une monocouche)
peut se faire. Cette dernière permet d’avoir des couches lisses, homogènes et très peu rugueuses
permettant d’avoir une bonne interface avec la couche qui sera crue à sa surface.

Cette analyse nous a permis de cibler les paramètres de croissance cinétiques permettant
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Figure 2.5 – Evolution des morphologies de surface en fonction des paramètres cinétiques de
croissance.

d’obtenir des morphologies de surface d’AlN lisses se rapprochant le plus d’une morphologie par
avancée de bord de marche. Pour cela, il faudrait travailler à haute température de croissance,
sachant qu’une température de croissance optimale pour l’AlN serait de 1400°C. Cependant,
au cours de nos études, nous serons limités par une température de croissance maximale de
1100°C correspondant à la limite de notre bâti de croissance MOCVD. De plus, une faible
vitesse de croissance est également préconisée. Dans le cadre de croissance de couches d’AlN,
nous travaillerons à une vitesse de croissance de l’ordre de 0.12 µm/h.

D’autres paramètres de croissance jouent également un rôle important au cours de la crois-
sance des couches AlN, notamment pour limiter les réactions parasites se produisant en phase
vapeur entre le TMAl et NH3, ceux ci étant des précurseurs très réactifs entre eux. Ces ré-
actions parasites peuvent se faire via deux voies, selon si les énergies d’activation (et donc la
température) sont importantes ou pas [5]. La figure 2.6 schématise ces deux voies.

La première voie, prenant place lorsque l’énergie d’activation est relativement faible consiste
en la formation d’un complexe entre le TMAl et NH3 : (CH3)3Al.NH3. S’ensuit une élimination
de CH4 entrainant la formation d’espèces (CH3)2AlNH2 aussi appelés amide. Dans la phase
solide, ces dernières existent en tant que trimères [(CH3)2AlNH2]3. Enfin, une élimination de
molécules CH4 conduit à l’obtention de clusters entrainant des nanopaticules AlN.

La seconde voie est initiée par pyrolyse du précurseur organométallique (TMAl dans notre
cas) et consiste en sa décomposition en radicaux (CH3)2Al et (CH3) due à une augmentation
de la température de croissance. Les fragments métalliques (CH3)Al se recombinent en clusters
à l’origine des nanoparticules AlN. au lieu de se lier à l’azote pour permettre la croissance de
couches AlN.

Ainsi, du fait que la croissance de couches d’AlN requière des températures de croissance
élevées, et de la forte réactivité du TMAl et NH3 en phase vapeur notamment à forte température
de croissance, une faible pression de croissance permettrait de limiter ces réactions parasites. En
e�et, la quantité de réactions parasites est liée à la pression partielle de TMAl et NH3. Pour
cela, nous travaillerons à une pression de 75 mbar.

A la pression de croissance s’ajoute un autre paramètre de croissance influant aussi sur la
croissance des couches d’AlN, celui ci étant le flux d’ammoniac.
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2.1. Reprise de croissance d’une couche d’AlN sur template AlN

Figure 2.6 – Schéma représentant les deux voies possibles de réactions parasites au cours de
croissance MOCVD - M représente un métal, Al dans notre cas [5] réadapté par Matthew Charles
.

2.1.3 Influence du flux d’ammoniac

Il a été montré dans de nombreuses études qu’un flux d’NH3 trop élevé ou trop faible serait
à l’origine de la dégradation de la morphologie de surface d’une couche d’AlN avec l’apparition
de V-pits [6] [7] [8]. Ces V-pits ont la forme de pyramides inversées et peuvent apparaître pour
relaxer les contraintes emmagasinées par des couches de nitrures par exemple, et prennent leur
origine au niveau des coeurs de dislocations traversantes. Les raisons entrainant l’apparition
de ce type de défauts ne sont pas claires et leur présence peut réduire les performances des
dispositifs opto-électroniques.

Dans cette optique, une étude en fonction du flux d’ammoniac de la couche d’AlN, d’épaisseur
moyenne de 150 nm a été conduite. Ainsi, 5 valeurs de flux d’ammoniac ont été testées : 100
sccm, 250 sccm, 500 sccm, 1000 sccm et 2000 sccm. La température de croissance, le flux de
TMAl, la durée de la croissance ainsi que la pression ont été maintenues constantes pour les
di�érentes croissances dans le but de déterminer le flux optimal nécessaire pour obtenir des
couches de bonne qualité cristalline avec une moindre densité de V-pits, et une morphologie de
surface la plus proche du mode "step flow" autrement dit "par avancée de bords de marche".

La figure 2.7 (a) obtenue pour un flux d’ammoniac de 100 sscm met en avant l’impact
d’une quantité insu�sante d’azote qui va entrainer un surplus d’atomes d’Al qui ne réagiront
pas avec l’azote. Par conséquent, la surface obtenue est constituée de grains responsables d’une
rugosification plus importante de la surface [9].
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Figure 2.7 – Images AFM montrant l’influence de l’augmentation du flux d’NH3 sur la mor-
phologie de surface de couches d’AlN présentant des rugosités rms de (a) 2 nm, (b) 0.4 nm, (c)
0.3 nm, (d) 0.5 nm et (e) 1 nm.

On retrouve, pour des valeurs de flux d’ammoniac supérieures ou égales à 250 sccm, des mor-
phologies de surface témoignant de la présence de terrasses bien visibles, avec une croissance en
forme de spirale, caractéristique d’une croissance autour de dislocations, ces dernières provenant
majoritairement du template AlN sur saphir utilisé. A partir d’un flux de 1000 sccm d’NH3, des
V-pits apparaissent avec une densité qui devient plus importante pour un flux de 2000 sccm.

De plus, si on s’intéresse aux vitesses de croissance, on passe d’une vitesse de 0.15 µm/h à 0.12
µm/h pour des flux respectifs de 250 sccm et 2000 sccm. Ces di�érences de vitesses de croissance
en fonction du flux d’ammoniac mettent en évidence la présence de réactions parasites, celles ci
se produisant en phase gazeuse entre le triméthylaluminium (TMAl) et l’ammoniac promouvant
la formation de particules d’AlN en phase gazeuse qui représentent une perte de matière ne
pouvant plus participer à la croissance comme expliqué dans le précédent paragraphe [7].

Cette étude (en partie bibliographique) menée sur les couches d’AlN, nous a permis de cibler
les paramètres de croissance qu’on utilisera par la suite lors de nos reprises de croissance de
couches d’AlN d’une centaine de nanomètres avant la croissance de couches d’Al0.7Ga0.3N . Ainsi,
la température de croissance, vitesse de croissance, pression et flux d’ammoniac utilisés lors de
la croissance de cette couche sont de 1100°C, 0.15 µm/h, 75 mbar, et 500 sccm, respectivement.

Pour la suite, nous nous intéresserons à l’étude paramétrique de couches d’Al0.7Ga0.3N crus
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sur la fine reprise de croissance d’AlN.

2.2 Etude paramétrique des couches AlGaN

Une couche épaisse d’Al0.7Ga0.3N est épitaxiée par dessus la fine couche d’AlN dont les
paramètres de croissance ont été optimisés pour assurer une bonne interface avec la couche
d’AlGaN.

2.2.1 Pression de croissance

Une étude sur la pression utilisée au cours de la croissance des couches Al0.7Ga0.3N a tout
d’abord été menée pour fixer ce paramètre pour toutes les croissances et études qui seront
réalisées par la suite.

Pour cela, 3 valeurs de pression ont été testées : 75 mbar, 50 mbar et 30 mbar, dans l’objectif
d’évaluer leur influence sur les réactions parasites en phase gazeuse entre le TMAl et NH3 ainsi
que sur la morphologie de surface. Le TMGa a été utilisé comme précurseur des atomes Ga. La
température de croissance fixée à 940°C, les flux de TMAl, TMGa et NH3 ont été maintenus
constants pour les 3 essais.

Commençons tout d’abord par évaluer les réactions parasites : ces dernières sont directement
liées aux pressions partielles des espèces présentes au cours de la croissance à travers l’équation
suivante appliquée au cas de l’ammoniac :

PpartielleNH3 = PChambre ◊ fluxNH3
Fluxtotal

(2.12)

Par conséquent, plus la pression de croissance (PAlGaN ) sera élevée et plus les pressions
partielles de l’ammoniac et du TMAl par exemple seront importantes. Ainsi, les distances entre
les molécules en phase gazeuse seront réduites, augmentant les probabilités d’avoir des réactions
parasites. Une détermination des vitesses de croissance a été faite pour vérifier l’évolution des
réactions parasites en fonction des pressions de croissance. Il s’avère que la vitesse de croissance
des di�érentes couches est la même et est de l’ordre de 1 µm/h ne témoignant pas d’une évolution
des réactions parasites dans la gamme des pressions testées. Le taux d’Al obtenu grâce aux
cartographies DRX RSM selon la raie (105) est équivalent pour les 3 échantillons et est de 70%
en moyenne, confirmant aussi le fait qu’il n’y ait pas d’évolution des réactions parasites.

La figure 2.8 représente les morphologies de surface pour les di�érentes couches d’AlGaN :
pour une pression de 75 mbar, on retrouve une croissance en spirale caractéristique de croissance
autour de dislocations avec la présence de marches entourant les spirales. Cependant, plus la
pression diminue et plus la morphologie de surface se détériore avec une très forte présence
de défauts type V-pits, dont certains sont alignés les uns après les autres. Ce changement de
morphologie ne peut être attribué aux réactions parasites comme c’était le cas pour les couches
d’AlN étudiées ci dessus, étant donné qu’il n’y a pas eu de changement au niveau des vitesses
de croissance. Pourtant, à plus basse pression (30 mbar) on observe une nette dégradation de
la surface. Lorsque la pression de croissance diminue, la pression partielle d’ammoniac diminue
aussi réduisant ainsi le rapport V/III. Un faible rapport V/III pourrait avoir un e�et sur l’état
de surface, cette dernière pouvant être détériorée.
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Figure 2.8 – Images AFM de couches d’AlGaN à 70% d’Al d’épaisseur ¥ 800nm pour une
pression de croissance de (a)75 mbar, (b) 50 mbar et (c) 30 mbar avec des rugosités rms respec-
tives de 4 nm, 11 nm et 37 nm.

Figure 2.9 – Valeurs des largeurs à mi hauteur (FWHM) des rocking curves (002)des couches
AlGaN obtenues par DRX en fonction des pressions de croissance.

La figure 2.9 montre une augmentation des valeurs des largeurs à mi hauteur (FWHM) des
courbes obtenues par DRX sur la raie (002) (Rocking Curves) des couches AlGaN lorsque la
pression diminue. Ceci est en accord avec les résultats morphologiques obtenus par AFM. En
e�et, plus la pression diminue, plus une dégradation de la surface et de la qualité cristalline a
été observée.

On retient, de cette étude sur les pressions de croissance des couches d’AlGaN à 70% d’Al,
qu’une pression de 75 mbar permet d’obtenir une morphologie de surface, certes gouvernée par
une croissance en spirale, mais quasiment libre de V-pits contrairement aux couches obtenues à
plus faibles pressions.
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2.2.2 Paramètres de croissance cinétiques

2.2.2.1 Cinétique de surface de l’AlGaN

Dans la partie précédente, la cinétique de surface de l’alliage binaire AlN a été traitée, mais
en ne considérant qu’un seul atome : l’aluminium. Dans le cas d’un alliage ternaire, typiquement
l’AlGaN, les deux espèces gallium et aluminium doivent être considérées. Leurs caractéristiques
intrinsèques sont di�érentes à commencer par leur longueur de di�usion. En e�et, celle des
atomes Ga au cours de la croissance du GaN est plus importante que celle des atomes Al
pendant la croissance de l’AlN [4]. Il en découle aussi des cinétiques de surface di�érentes : un
mauvais contrôle de la morphologie de surface de l’AlGaN peut conduire à des compositions
non uniformes dues à des surfaces rugueuses. D’autre part, les températures de désorption des
atomes Ga et Al di�èrent : la morphologie de surface et la composition en Ga et Al dépendront
de la température de croissance.

La sursaturation de surface représente la force motrice d’une croissance et permet de dé-
terminer le mode de croissance le plus favorable lorsqu’elle est comparée à la sursaturation
critique [10]. La sursaturation de l’AlGaN, comme celle de l’AlN, est aussi fonction des para-
mètres de croissance cinétiques telle qu’expliqué dans les travaux de I. Bryan et al. [4] dans
lesquels le cas de l’AlGaN à fort taux d’Al a été abordé.

Dans ce qui suit, l’influence de la température de croissance à 2 vitesses de croissance dif-
férentes sur la morphologie de surface, l’homogénéité en Al des couches ainsi que leur qualité
cristalline a été recherchée.

2.2.2.2 Température de croissance à vmoy = 0.8 µm/h

Des couches AlGaN à 70% d’Al visé d’épaisseur moyenne 700 nm ont été obtenues par
MOCVD sous une atmosphère H2, en utilisant du TEGa et TMAl comme précurseurs respectifs
du Ga et Al, NH3 étant la source de l’azote. La pression utilisée est de 75 mbar et sera la même
pour toutes les études présentées et le flux d’ammoniac est fixé pour cette étude à 4000 sccm.

Ces couches ont été épitaxiées sur de fines couches d’AlN dont la morphologie de surface
a été optimisée au préalable sur template AlN sur saphir. Les 3 échantillons ont vu les mêmes
conditions de croissance, mises à part les températures de croissance qui ont été augmentées
d’une croissance à une autre : 940°C, 1020°C puis 1100°C (étant la limite de notre bâti de
croissance).

Le tableau 2.1 met en avant les échantillons utilisés au cours de cette étude :

Echantillons A B C

Tcroissance (°C) 940 1020 1100
Vcroissance

(µm.h≠1) 0.88 0.84 0.7

Table 2.1 – Présentation des échantillons étudiés pour une vitesse de croissance moyenne de
vmoy = 0.8 µm/h en fonction de la température de croissance.
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Figure 2.10 – Morphologies de surface ainsi que les cartographies d’énergie et d’intensité de CL
des couches AlGaN à 70% d’Al visé, d’épaisseur moyenne de 700 nm obtenues pour di�érentes
températures : 940°C, 1020°C et 1100°C à vmoy = 0.8 µm/h.

Morphologie de surface

Les images AFM présentes sur la figure 2.10 représentent l’évolution de la morphologie de
surface des couches AlGaN en fonction de la température de croissance pour une vitesse moyenne
de 0.8 µm/h. Pour cela, des acquisitions de 1x1 µm2 ont été faites pour mieux visualiser les
terrasses. En augmentant la température de croissance, la rugosité de surface rms a diminué en
passant de 1.4 nm à 940°C à 0.5 nm à 1100°C. Il en est de même pour les "peak to valley" (P.V.)
passant de 8 nm à 940°C à 3 nm à 1100°C. La diminution de valeurs de ces deux paramètres
rend compte d’une réduction de la hauteur des ilôts créés par les croissances en spirale. Les
cartographies en énergie de CL témoignent aussi de cette amélioration de morphologie de surface.
De plus, ces évolutions de morphologies de surface s’accompagnent d’une augmentation de la
largeur des terrasses passant de 25 nm à 940°C à 48 nm à 1100°C. Ces résultats obtenus pour les
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couches AlGaN en fonction de la température étaient prévisibles selon la théorie BCF [4] [10].
Une température de croissance élevée est nécessaire pour la croissance de couches à base d’Al
telles que l’AlGaN afin de pouvoir augmenter la longueur de di�usion des atomes Al, celle ci
étant plus faible que celle des atomes Ga [11] évitant ainsi les croissances en 3D (en ilôts) qui
sont néfastes pour l’uniformité de la composition des couches AlGaN ainsi que leur homogénéité
(cf cartographie d’énergie de CL figure 2.10). De ce fait, en augmentant la longueur de di�usion
des atomes Al à travers une augmentation de la température de croissance, la sursaturation
maximale de surface baisse étant donné qu’elle est inversement proportionnelle à la température
de croissance.

Néanmoins, on peut remarquer qu’à plus haute température, des dislocations supplémen-
taires émergent des couches AlGaN. Celles ci peuvent être dues à une relaxation de la couche à
une plus forte température engendrant leur création et émergence. Pour vérifier nos hypothèses,
des cartographies dans l’espace réciproque (RSM) sur la raie asymétrique (105) ont été conduites
sur les 3 couches d’AlGaN en fonction de la température. Les résultats des taux de relaxation
se trouvent sur la figure 2.11. Le taux de relaxation augmente avec la température de croissance
passant de 21% à 940°C à 44% à 1100°C. Ces valeurs de relaxation expliquent la présence de
dislocations à la surface des couches AlGaN obtenues à plus haute température. Une étude plus
complète sera faite à la fin de ce deuxième chapitre qui portera sur les mécanismes de relaxation
dans les couches d’AlGaN.

Figure 2.11 – Taux de relaxation des couches d’AlGaN crues à di�érentes températures de
croissance à une vitesse moyenne de 0.8 µm/h et un taux d’Al moyen de 70%

De plus, une croissance des concentrations xAl est à noter lorsque la température augmente.
En e�et, à partir de 1040°C, on observe une désorption des atomes Ga, le GaN devenant moins
stable à plus haute température, à l’origine d’une diminution de la vitesse de croissance du GaN.
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Un appauvrissement en Ga dû à la compétition entre croissance et gravure par l’hydrogène,
gravure d’autant plus importante à haute température. Cette désorption de GaN va entraîner
un enrichissement en atomes Al. En e�et, dans le cas où tous les atomes Al et Ga sont incorporés :

xAl = VAlN

VAlN + VGaN
(2.13)

Pour cela, à 1100°C, le taux d’Al est de 76% alors qu’il était de 70% à 940°C. De plus,
l’épaisseur du bu�er AlGaN passe de 780 nm à 650 nm à 940°C et 1100°C, respectivement, du
fait de la gravure du GaN à plus haute température de croissance.

Cartographies de cathodoluminescence
Sur les cartographies d’énergie de cathodoluminescence de la figure 2.10, nous remarquons

que plus la température de croissance augmente et plus la couche d’AlGaN est homogène avec
des énergies d’émission moyennes autour de 5,1 eV à 940°C, 5,05 eV à 1020°C et 5,2 eV à 1100°C.
A 940°C, on arrive à distinguer des ilôts séparés les uns des autres par des joints de grains : ces
ilôts sont caractéristiques d’une croissance en spirale engendrée par la présence de dislocations
et coincident, à plus grande échelle, à ceux retrouvés sur l’image AFM de cette même couche
(figure 2.10). Des fluctuations d’énergie sont à noter entre les joints de grains et les ilôts : 5 eV et
5,15 eV respectivement, probablement dues à une morphologie de surface (rugueuse) entrainant
des di�érences d’incorporation de Ga et Al à la surface de la couche épitaxiée [12] [4]. Ces joints
de grains et ilôts ont tendance à disparaitre lorsque la température augmente, témoignant donc
d’une homogénéité de surface et de composition d’Al et Ga plus importante des couches AlGaN
à plus haute température.

Les cartographies d’intensité de CL ont été obtenues en faisant une intégration sur la bande
d’émission principale. Elles donnent des informations sur la qualité cristalline des couches ana-
lysées : une forte intensité témoigne d’une bonne qualité cristalline avec peu de recombinaisons
non radiatives et une faible intensité rend compte d’une mauvaise qualité cristalline. En compa-
rant les trois cartographies d’intensité de CL obtenues, on observe une amélioration de l’intensité
d’émission laissant présager d’une amélioration de la qualité cristalline à plus haute température
(1100°C ici).

Des mesures SIMS ont été menées pour déterminer les concentrations en oxygène et carbone
dans le but de mettre en regard les intensités CL et les densités de défauts afin de pouvoir
expliquer l’amélioration des intensités de CL à plus hautes températures de croissance.

Les impuretés carbone et oxygène doivent être contrôlées au cours de la croissance des couches
AlGaN car elles engendrent l’introduction de niveaux profonds dans la bande interdite du maté-
riau étudié. Les atomes carbone peuvent se positionner dans des sites d’azote et se comportent
comme des défauts de compensations. De plus, la forte présence d’oxygène entraine la formation
de lacunes cationiques telles que des lacunes d’aluminium VAl du fait de la diminution de leur
énergie de formation lorsque le taux d’Al augmente dans la couche d’AlGaN et peuvent ainsi
être formées spontanément au cours de la croissance de cette dernière [13]. Cette partie a été
abordée plus en détail dans le premier chapitre.

Pour cela, des mesures SIMS ont été conduites pour les di�érents échantillons pour éva-
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Figure 2.12 – (a) Profils de concentrations de carbone et (b) d’oxygène des couches AlGaN et
templates AlN sur saphir pour di�érentes températures de croissance à une vitesse de croissance
moyenne de vmoy = 0.8 µm/h.

luer l’impact de l’augmentation de la température sur l’incorporation des impuretés carbone et
oxygène. Les résultats obtenus se trouvent sur la figure 2.12.

Concentration en carbone
On remarque tout d’abord sur la figure 2.12 (a) que les 3 templates AlN sur saphir utilisés

au cours de la croissances des 3 échantillons, présentent une concentration en carbone similaire
autour de 4.1016at.cm≠3. Lors de la croissance de la couche AlGaN de l’échantillon A à 940°C,
on remarque une nette augmentation de la concentration de carbone au niveau de l’interface
AlGaN/AlN, puis cette concentration en carbone de 2, 5.1017at.cm≠3 demeure constante tout
le long de la croissance de la couche d’AlGaN. Cependant, nous remarquons une diminution
graduelle de la concentration en carbone dans les couches des échantillons B et C pour lesquels
la température de croissance est passée 1020°C à 1100°C : 8.1016at.cm≠3 à 3.1016at.cm≠3 en
moyenne, respectivement.

Ces résultats de concentration en carbone en fonction de la température de croissance laissent
présager de l’influence de cette dernière sur l’incorporation de carbone dans les couches AlGaN.

En e�et, au cours de la croissance de la couche d’AlGaN, les molécules TEGa et TMAl
sont adsorbés sur la couche en pleine croissance. Le carbone présent dans les chaines méthyles
et éthyles a tendance à être incorporé dans des sites d’azote, à moins que ces chaines soient
désorbées en tant que méthane et éthane, respectivement, en se liant aux atomes hydrogène
fortement présents au cours de la croissance, issus de la décomposition de l’ammoniac. Plus le
flux d’ammoniac et la température de croissance seront importants, moins de sites d’azote seront
vacants et disponibles pour les atomes carbone [14]. Ainsi la désorption des chaînes méthanes et
éthanes se fera plus facilement notamment à plus haute température. En revanche, un très fort
flux d’ammoniac peut être défavorable pour la croissance de couches d’AlGaN étant donné la
forte réactivite du TMAl et NH3 en phase vapeur. Une étude sur le flux d’ammoniac au cours de
la croissance de couches d’AlGaN sera abordée par la suite. C’est pour cela, qu’à flux d’ammoniac
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constant entre les trois échantillons, nous observons une augmentation de la concentration de
carbone depuis le template AlN sur saphir à la couche AlGaN de l’échantillon A crue à 940°C,
la reprise d’AlN précédent la croissance de la couche bu�er AlGaN ainsi que le template AlN
sur saphir ayant été épitaxiés à plus haute température de croissance.

Concentration en oxygène
La figure 2.12 (b) représente les profils de concentration d’oxygène dans les couches des

3 échantillons, depuis les templates AlN sur saphir utilisés au cours de ces croissances. Nous
pouvons tout d’abord noter que les niveaux de concentrations d’oxygène dans les 3 templates ne
sont pas équivalents, ce qui ne nous permet alors pas de comparer les valeurs des concentrations
en oxygène dans les couches AlGaN entre elles. Néanmoins, nous pouvons tout de même évaluer
le rapport entre la concentration en oxygène dans les templates et dans les couches AlGaN.
Concernant l’échantillon A, nous observons une augmentation de la concentration en oxygène
depuis le template AlN à la couche AlGaN d’un facteur 5. En revanche, plus la température
de croissance augmente, plus le rapport entre la concentration d’oxygène dans la couche AlN
du template et dans la couche d’AlGaN augmente, passant de 34 à 70 pour les échantillons
B et C, respectivement, signifiant qu’à plus haute température de croissance, l’incorporation
d’oxygène est moins importante qu’à plus faible température de croissance, dans nos conditions
de croissance. Cependant, quelques travaux menés sur l’étude des impuretés oxygène et carbone
dans les couches AlGaN ont montré pour certaines une diminution de la concentration en oxygène
comme dans notre cas, avec la température de croissance, tandis que d’autres n’ont pas pu obtenir
de tendance en fonction de la température de croissance [14]. Néanmoins, étant donné la forte
réactivité entre Al et O à l’origine de la création d’oxydes tels que Al2O3 [1], les concentrations
en oxygène dans les couches AlGaN notamment celles à plus fortes teneurs en Al peuvent être
plus importantes que celles dans les couches GaN.

Ainsi, on peut partiellement attribuer l’augmentation de l’intensité d’émission des couches
AlGaN crues à plus forte température à une diminution des concentrations en carbone et oxy-
gène.

2.2.2.3 Température de croissance à vmoy = 0.4 µm/h

L’influence de la vitesse de croissance sur les couches AlGaN a aussi été recherchée. Pour
cela, la même étude que celle faite précédemment en fonction de la température de croissance
a été conduite, mais cette fois en divisant par 2 la vitesse de croissance pour avoir une vitesse
moyenne de vmoy = 0.4 µm/h. Les conditions de croissance restent inchangées par rapport aux
essais faits aurapavant, mise à part la modulation des flux du TEGa et TMAl permettant de
diminuer la vitesse de croissance, entrainant alors un changement de rapport III/V.

Le tableau 2.2 met en avant les échantillons utilisés pour cette étude :

Morphologies de surface
Nous observons sur les images AFM de la figure 2.13 une diminution de la rugosité rms

passant de 1,2 nm à 940°C à 0,4 nm à 1100°C ainsi qu’une diminution des valeurs de P.V
témoignant d’une amélioration de la morphologie de surface qui reste tout de même gouvernée
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Echantillons A’ B’ C’

Tcroissance (°C) 940 1020 1100
Vcroissance

(µm.h≠1) 0.44 0.44 0.35

Table 2.2 – Présentation des échantillons étudiés pour une vitesse de croissance moyenne de v
= 0.4 µm/h en fonction de la température de croissance.

Figure 2.13 – Morphologies de surface ainsi que les cartographies d’énergie et d’intensité de CL
des couches AlGaN à 70% d’Al visé, d’épaisseur moyenne de 700 nm obtenues pour di�érentes
températures : 940°C, 1020°C et 1100°C à v = 0.4 µm/h.

par une croissance en spirale. A ceci s’ajoute une augmentation des largeurs des terrasses bien
visible lorsque la température de croissance augmente. Cette tendance a aussi été observée
précédemment pour les couches AlGaN à plus forte vitesse de croissance.
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Figure 2.14 – Largeur des terrasses des couches AlGaN obtenues à di�érentes températures et
vitesses de croissances. Les mesures ont été faites en se basant sur des scans AFM de 1x1µm2.

La figure 2.14 rassemble les résultats obtenus pour les largeurs de terrasses des 6 essais de
croissance d’AlGaN en fonction de la température et de la vitesse de croissance. Ces résultats
sont en accord avec la théorie de BCF stipulant qu’à plus haute température et plus faible
vitesse, la sursaturation de surface diminue entrainant une morphologie de surface plus lisse
qu’à plus faible température de croissance.

Carthographies de cathodoluminescence
Les cartographies de cathodoluminescence en énergie obtenues à plus basse vitesse de crois-

sance présentes sur la figure 2.13 sont fortement semblables à celles obtenues pour une vitesse
de croissance de v = 0.4 µm/h. En e�et, à plus basse température de croissance (940°C), la
morphologie en ilôts peut être devinée avec les di�érences d’énergie d’émission entre les joints
de grains et le haut des ilôts, avec une émission moyenne de la couche centrée autour de 5.17
eV. La surface de la couche bu�er devient plus homogène et uniforme au fur et à mesure que la
température de croissance augmente.

La cartographie d’intensité de CL de l’échantillon A’ à 940°C est plus intense que celles
des échantillons à plus hautes températures, contrairement à la tendance qu’on avait observé
auparavant pour les échantillons B et C à vitesse de croissance plus importante, probablement
dû à une meilleure qualité cristalline, et donc moins de recombinaisons non radiatives.

Concentration en carbone
La figure 2.15 (a) représente les profils de concentrations en carbone des échantillons A’,

B’ et C’ depuis le template AlN sur saphir jusqu’à la couche bu�er AlGaN. Pour le cas de
l’échantillon A’ obtenu à 940°C, on observe une augmentation de la concentration en carbone
passant de 3.1016at.cm≠3 dans la couche AlN à 1.1017at.cm≠3 dans la couche AlGaN. Cette
tendance a aussi été observée pour le cas de l’échantillon A, sûrement dû au fait que les couches
AlN des templates AlN sur saphir ont été obtenues à haute température de croissance, limitant
l’incorporation de carbone. Ainsi, à 940°C, les atomes carbone peuvent plus s’incorporer dans
la couche AlGaN en pleine croissance, expliquant ainsi cette augmentation de concentration en
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Figure 2.15 – Profils de concentrations (a) de carbone et (b) d’oxygène des couches AlGaN et
templates AlN sur saphir pour di�érentes températures de croissance à une vitesse de croissance
moyenne de v = 0.4 µm/h.

carbone notamment à l’interface entre l’AlN et l’AlGaN. Cependant pour le cas de l’échantillon
B’ obtenu à 1020°C, on remarque une augmentation graduelle de la concentration de carbone
depuis le template AlN sur saphir passant de 1.1016at.cm≠3 dans la couche AlN à 1.1017at.cm≠3 à
la superficie de la couche AlGaN. Pour le cas de l’échantillon C’ à 1100°C, la même concentration
en carbone de 1.1016at.cm≠3a pu être gardée dans la couche AlGaN.

Ces valeurs de concentration en carbone pour une vitesse de croissance de v = 0.4 µm/h
restent plus faibles que celles obtenues pour une vitesse de croissance de v = 0.8 µm/h. En e�et,
à température égale, lorsque la vitesse de croissance diminue, les chaines éthyles et méthyles
ont su�samment de temps pour créer des liaisons avec les atomes hydrogène permettant leur
désorption en tant que molécules méthane et éthane, contrairement aux cas à fortes vitesses de
croissance. De plus, lorsqu’une faible vitesse de croissance est couplée à une forte température
de croissance, les vitesses de désorption augmentent entrainant une incorporation plus maitrisée
des impuretés carbone.

Concentration en oxygène
Comme précédemment, on remarque que la concentration en oxygène des templates AlN sur

saphir sont di�érentes d’une plaque à une autre, les valeurs de concentrations en oxygènes des
couches AlGaN finales ne peuvent alors pas être comparées. Lorsqu’on compare les valeurs de
concentrations des couches AlN de départ avec les valeurs obtenues dans les couches AlGaN, on
remarque que la concentration en oxygène de la couche AlN a diminué d’un facteur 33 pour le
cas de la couche AlGaN de l’échantillon A’, puis de 50 et de 5 pour les échantillons B’ et C’.
Cette fois ci, l’influence de la température sur la concentration en oxygène est peu claire. Parish
et.al sont arrivés à la conclusion que la concentration en impuretés oxygène dans les couches
AlGaN n’a pas l’air d’être a�ectée par les conditions de croissance [14].

De plus, une diminution des épaisseurs est également à noter pour les échantillon C’ dont
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l’épaisseur atteint 620 nm alors que pour les échantillons A’ et B’ elle était de 780 nm. Cette
nette diminution également obtenue pour l’échantillon C à 1100°C est attribuée à la désorption
des atomes Ga, ceux ci devenant peu stables au delà d’une température critique. Il en découle
des concentrations en Al plus importantes à hautes températures. On passe de 72% d’Al pour
l’échantillon A’ à 940°C à plus de 80% pour l’échantillon C’ à 1100°C. Si l’on veut profiter
des avantages des paramètres de croissance cinétiques sur la morphologie de surface, tout en
gardant la même teneur en Al, les flux TMAl et TEGa dans notre cas ou TMGa doivent être
changés. Cette étude montre parfaitement la complexité des croissances par MOCVD, qui reflète
la dépendance des paramètres de croissance entre eux.

Il est à noter, qu’au cours de cette étude paramétrique, le terme vitesse de croissance moyenne
a été utilisé. En e�et, l’augmentation de la température de croissance a une influence sur les
vitesses de croissance. Pour les températures 940°C et 1020°C, les vitesses de croissance restent
inchangées à savoir v = 0.88µm/h et v = 0.44 µm/h, mais celles ci baissent à 1100°C, passant
à v = 0.7 µm/h et v = 0.35 µm/h. Cette diminution des vitesses de croissance à plus haute
température de croissance est due à la désorption du GaN.

Taux de relaxation

Figure 2.16 – Taux de relaxation des di�érentes couches AlGaN obtenues en fonction de la
température et de la vitesse de croissance.

La figure 2.16 présente les di�érents taux de relaxation obtenus à l’issue de l’étude en tem-
pérature et vitesse de croissance pour les 6 échantillons.

Une nette augmentation de la relaxation est observée en augmentant la température de
croissance pour les couches obtenues à v = 0.4 µm/h : on passe de 12% de relaxation pour
l’échantillon A’ à plus de 80% pour l’échantillon C’ : ces résultats peuvent expliquer l’appa-
rition de dislocations traversantes pour l’échantillon C’ de manière plus importante que pour
l’échantillon A’, ainsi que leur di�érence d’intensité de CL malgré le fait que la concentration
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de carbone soit plus maitrisée à plus haute température de croissance. En e�et, les dislocations
représentent des centres de recombinaisons non radiatifs. Leur forte présence altère directement
l’émissivité des couches.

Cependant, ces résultats de taux de relaxation ne vont pas forcément dans le bon sens si
nous raisonnons en ne prenant en compte que la couche AlGaN. On remarque en e�et, que plus
la température augmente, plus le taux d’Al dans les couches est important et plus les épaisseurs
diminuent. Néanmoins, le taux de relaxation augmente aussi, ce qui peut être contradictoire
étant donné que la di�érence de paramètre de maille d’une couche plus "chargée" en Al crue
sur template AlN devrait être plus faible que pour une couche à plus faible teneur en Al. Ces
valeurs de relaxation peuvent alors être expliquées par un état de contrainte des couches AlN
sur saphir des templates di�érents à l’origine d’états de contraintes dans les couches AlGaN
di�érents aussi, même si nous considérons deux couches AlGaN de même épaisseur avec une
légère di�érence de taux d’Al, comme c’est le cas pour les échantillons A’ et B’.

Le tableau 2.3 résume les résultats importants obtenus au cours de ces deux études en
fonction de la température de croissance et de la vitesse de croissance :

Echantillons A B C A’ B’ C’

Tcroissance

(°C) 940 1020 1100 940 1020 1100

Vcroissance

(µm.h≠1) 0.88 0.84 0.7 0.44 0.44 0.35

EpAlGaN

(nm) 780 750 650 780 780 620

Teneur en
Al (%) 70 72 76 72 75 84

Relaxation
(%) 21 36 44 14 55 84

Table 2.3 – Tableau récapitulatif des résultats obtenus pour l’étude en fonction de la tempé-
rature de croissance et vitesse de croissance.

En considérant les résultats AFM, CL, DRX et SIMS des 6 essais de croissance de couches
d’AlGaN en température et vitesse de croissance, il semblerait que le point de l’échantillon C
soit le meilleur, c’est à dire pour une température de croissance de 1100°C avec une vitesse de
croissance de v = 0.88 µm/h. Nous utiliserons ce point optimal 1 par la suite pour l’étude de la
croissance de puits quantiques à base d’AlGaN (chapitre 3), tout en essayant d’adapter le taux
de relaxation, étant donné que 44% reste tout de même une valeur assez élevée.

2.2.3 Rapport V/III

Comme ceci fut le cas pour la croissance des couches AlN présentées au début de ce chapitre,
on s’attend à ce que des réactions aient lieu en phase vapeur au cours de la croissance de couches
d’AlGaN, utilisant du TMAl comme précurseur de l’Al et de l’ammoniac comme source d’azote.
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Pour maitriser ces préréactions, la pression au cours des épitaxies a été maintenue constante,
et l’influence du flux d’ammoniac a été étudiée. Pour cela, nous nous baserons sur le point de
l’échantillon C, en réduisant néanmoins son épaisseur pour limiter la relaxation de la couche.

Le tableau 2.4 présente les échantillons qui seront traités ci dessous :

Echantillons D E F

NH3 (sccm) 4000 2000 1000
PAlGaN

(mbar) 75 75 75

Tcroissance (°C) 1100 1100 1100

Table 2.4 – Présentation des échantillons étudiés pour lesquels le flux d’ammoniac a été modifié.

Figure 2.17 – Images AFM des échantillons C, D et E obtenus pour di�érents flux d’ammoniac :
4000 sccm, 2000 sccm et 1000 sccm, respectivement avec des rugosités respectives de 2 nm, 1,8
nm et 1,3 nm.

La figure 2.17 représente les morphologies de surface de couches d’AlGaN à taux d’Al
xAl > 0, 7 obtenues pour di�érents flux d’ammoniac. On retrouve une croissance en spirale.
Les rugosités de surface sont à peu près équivalentes : 2 nm, 1,8 nm et 1,3 nm pour les échan-
tillons D, E et F, respectivement. Il en est de même pour les P.V. égaux à 12 nm pour les 3 cas.
Contrairement aux couches AlN présentées précédemment pour lesquelles l’étude en fonction du
flux d’ammoniac a été menée, les V-pits à la surface des couches d’AlGaN sont inexistants. Le
simple fait d’analyser les données AFM ne su�t pas pour évaluer les réactions parasites. Pour
cela, un relevé de vitesse de croissance a été fait : des vitesses de croissance de v = 0.65 µm/h, v
= 0.76 µm/h et v = 0.8 µm/h ont été déduites pour les échantillons D, E et F, respectivement.
Cette diminution de la vitesse de croissance lorsque le flux d’ammoniac augmente témoigne de
la présence de réactions parasites de manière plus importante pour un flux de 4000 sccm. Ces
préréactions ont un e�et sur la teneur des couches AlGaN en Al qui augmente de 75% à 82%
en réduisant le flux d’ammoniac (échantillons D et F, respectivement) étant donné que les ré-
actions parasites entrainent une perte de matière, à la surface de l’échantillon, qui ne pourra
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plus participer à la croissance. Ces di�érences de vitesses de croissance vont de même être à
l’origine d’épaisseur de couches di�érentes : une réduction de l’épaisseur de la couche d’AlGaN
de 100 nm est à noter entre l’échantillon F et D dont les épaisseurs respectives sont de 540 nm
et 440 nm. Cependant, ces di�érences d’épaisseurs de couches d’AlGaN vont entrainer des taux
de relaxation croissants avec les épaisseurs : la couche AlGaN de l’échantillon D a un taux de
7% qui passe à 30% pour l’échantillon F.

Le tableau 2.5 résume les résultats obtenus lors de cette étude :

Echantillons D E F

NH3 (sccm) 4000 2000 1000
PAlGaN

(mbar) 75 75 75

Tcroissance (°C) 1100 1100 1100
Vcroissance

(µm.h≠1) 0,65 0,76 0,8

EpAlGaN (nm) 440 530 540
Teneur en Al

(%) 75 76 82

Relaxation
(%) 7 8,6 30

Table 2.5 – Synthèse des résultats obtenus au cours de l’étude de l’influence du flux d’ammoniac
sur les couches AlGaN.

Il est important de noter qu’il est nécessaire de trouver un compromis entre la vitesse de
croissance, le flux d’ammoniac, l’épaisseur de la couche et le taux de relaxation, étant donné
que tous ces paramètres sont reliés entre eux. La simple modification de l’un d’entre eux peut
conduire à devoir modifier le reste des paramètres de croissance, de façon à conserver les mêmes
caractéristiques de la couche d’AlGaN.

Ces résultats ayant été obtenus à la fin de la thèse, nous n’avons pas pu les utiliser pour les
études suivantes. Pour la partie qui suit portant sur la relaxation des couches d’AlGaN, nous
nous appuierons sur le point procédé de l’échantillon D.

2.3 Relaxation des couches AlGaN en compression

2.3.1 Mécanisme de relaxation

Le premier chapitre de cette thèse a mis en avant les conséquences des hétéroépitaxies,
parmi lesquelles figurent des contraintes bi-axiales, qu’elles soient en tension ou en compression
selon la di�érence de paramètres de maille entre la couche crue et le substrat sur lequel celle ci
est épitaxiée. La relaxation des contraintes compressives se fait usuellement par l’introduction
de défauts structuraux tels que des dislocations [15]. Des dislocations type misfit (MD) sont
formées à l’interface couche/substrat permettant de relâcher les contraintes compressives. Ceci
peut s’appliquer pour le cas de l’InGaN cru sur un template GaN sur saphir. Ces MD sont alors
accompagnées par la formation de dislocations traversantes (TD) qui s’étendent sur la couche
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InGaN [16].
Cantu et.al [16] [17] se sont intéressés à l’étude de la relaxation de couches Al0.49Ga0.51N

dopées Si crues sur un bu�er Al0.62Ga0.38N sur saphir. Ils ont remarqué que la relaxation des
contraintes compressives présentes dans la couche Al0.49Ga0.51N s’est faite par le biais d’incli-
naisons des dislocations traversantes provenant du bu�er Al0.62Ga0.38N . Leur étude en fonction
du dopage Si a montré la dépendance des angles d’inclinaisons avec le dopage Si. La figure 2.18
met en évidence le changement d’angles d’inclinaison en fonction de la concentration en atomes
Si.

Figure 2.18 – Observation TEM en tranche de dislocations traversantes inclinées présentes
dans la couche d’Al0.49Ga0.51N dopée Si avec des dopages di�érentes (a) angle d’inclinaison de
17.2° (b) angle d’inclinaison de 22.8° pour un dopage Si plus important. [16].

De nombreuses théories concernant la variation des angles d’inclinaisons sont avancées :

Tout d’abord, cette variation d’angles d’inclinaison des dislocations traversantes est attri-
buée, selon le même groupe du UCSB [16], à une rugosification plus importante des couches
plus dopées Si. La projection de la longueur des dislocations inclinées au niveau de l’interface
entre la couche et le substrat agit comme des dislocations misfit à l’origine du relâchement des
contraintes compressives, comme c’est le cas de la croissance de couches InGaN sur GaN.

La relaxation de couches d’Al0.61Ga0.39N non dopées crues sur template AlN a été étudiée
par Follstaedt et.al [18] afin d’établir un lien entre inclinaison des dislocations traversantes (TD)
et le dopage Si. Ils ont remarqué une inclinaison des TD dès lors que la croissance a commencé
(à partir des 15 premiers nanomètres de croissance), indiquant que l’introduction du Si dans la
matrice AlGaN n’est pas responsable, à lui seule, d’une relaxation des contraintes compressives
subies par la couche.

De plus, Follstaedt et.al [19] ont aussi démontré que les angles d’inclinaison des TD dépen-
daient des contraintes supportées par les couches et donc des di�érences de paramètres de maille
entre la couche et le substrat : plus la di�érence est importante, plus les TD seront inclinées.
Pour arriver à ces résultats, 3 couches d’AlGaN à di�érentes teneurs en Al ont été épitaxiées sur
un template AlN sur saphir, l’épaisseur de chacune des couches AlGaN étant de 300 nm .
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Figure 2.19 – Observation TEM en mode bright Field (BF) des trois couches AlxGa1≠xN
crues sur template AlN - Les trois interfaces sont indiquées [19].

D’après la figure 2.19, on remarque un changement d’angle d’inclinaison dès qu’une nouvelle
couche avec un taux d’Al di�érent est crue à la surface de la précédente étant donné le chan-
gement de composition et ainsi l’état de contrainte : ces angles passent de 6.7° ±3.8° pour la
couche AlGaN à 85% d’Al à 16.8° ±6.7° pour 66% d’Al à 17.8° ±6.8 ° pour 52% d’Al.

D’après tous les travaux menés par di�érents groupes sur l’étude de la relaxation des couches
AlGaN en compression sur un template AlN ou bu�er AlGaN, il est évident que l’inclinaison
des dislocations est à l’origine du relâchement des contraintes au sein des couches AlGaN. De
plus, les études s’accordent sur le fait que la rugosité des couches pendant la croissance pourrait
induire l’inclinaison des TD déjà existantes [16] [17] [20] [18] .

Cependant, les explications concernant l’initiation de la courbure des TD ne sont toujours
pas claires. Des hypothèses ont néanmoins été émises par le groupe de Follastaedt [19]. Selon
eux, l’inclinaison des dislocations est initiée et maintenue par la présence de défauts structuraux
de type lacunes dans les couches en pleine croissance qui s’attachent aux coeurs des TD. Il a
aussi été suggéré que les angles d’inclinaison étaient dépendants des conditions de croissance,
notamment de la température de croissance, de la vitesse de croissance, du rapport V/III ou de
la pression au cours de la croissance.

L’e�et de la relaxation des couches d’AlGaN sur les puits quantiques UV AlGaN/AlGaN
sera abordé dans le prochain chapitre.

Les contraintes compressives dans les couches AlGaN ont aussi un e�et sur leur composition
en Al ou Ga. Ce point est traité ci dessous.

2.3.2 Incorporation de Ga et Al en fonction de la relaxation

La présence de contraintes compressives supportées par les couches AlGaN à forte teneur en
Al épitaxiées sur un template AlN sur saphir induit une inclinaison des dislocations traversantes
provenant du template AlN ou la création de nouvelles dislocations, ceci afin de relâcher les
contraintes bi-axiales. Mais celles-ci ont aussi une influence sur l’incorporation des atomes Al
et Ga dans la matrice d’AlGaN. Cet e�et est appelé CPE pour Compositional pulling e�ect
en anglais et est bien connu dans l’InGaN. De nombreux groupes l’ont constaté au cours de
leurs études de croissance de couches AlGaN pour diverses applications telles que les miroirs de
Bragg [21] ou des transistors à e�et de champ [22] ou de manière générale par le groupe de He

81



Chapitre 2. Couches AlxGa(1≠x)N à fort taux d’Al pour LEDs UV-C

et.al [23]. Ces derniers ont étudié l’influence des contraintes supportées par des couches AlGaN
sur la composition de la couche en Al. Pour cela, deux di�érents bu�er ont été utilisés comme
sous couches avant la croissance d’une couche d’AlGaN (les mêmes conditions de croissance ont
été utilisées pour la croissance des couches d’AlGaN). Les deux structures se trouvent sur la
figure 2.20.

Figure 2.20 – Structures des deux échantillons utilisés par He et.al [23] permettant de mettre
en évidence le CPE. (a) La croissance de la couche AlGaN de l’échantillon A est précédée par
un bu�er AlN épais alors que (b) celle de l’échantillon B est crue par dessus un super réseau
AlN/GaN.

La couche d’AlGaN de l’échantillon A a un degré de relaxation de 19.5% laissant supposer
qu’elle supporte une forte contrainte compressive, tandis que la couche de l’échantillon B est
complètement relaxée du fait de la présence du super réseau AlN/GaN. La figure 2.21 met en
avant les profils en concentration d’Al des deux échantillons étudiés.

Figure 2.21 – Profil des concentrations en Al selon l’axe de croissance (0001) de l’échantillon
(a) A et (b) B [23].

Une di�érence de concentration de plus de 21.3% est à noter entre les deux échantillons. Etant
donné que les deux couches d’AlGaN étudiées ont été faites en utilisant les mêmes conditions de
croissance, ceci suppose que cette di�érence serait une conséquence des di�érences de contraintes
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induites par les divers bu�er utilisés. On remarque la présence de deux zones mises en évidence
par un surlignage sur la figure 2.21 : La première, qui se situe à l’interface entre le bu�er et la
couche AlGaN, dite zone de transition. Celle ci est caractérisée par une variation brusque de la
composition en Al sur un petit intervalle. La deuxième région uniforme présente une composition
en Al uniforme dans le reste de la couche épitaxiée. La zone de transition di�ère entre les deux
échantillons dû à l’e�et du bu�er. Ces phénomènes décrits ci dessus peuvent être expliqués par
le CPE : au début de la croissance de la zone de transition, la contrainte compressive due à la
di�érence de paramètres de maille entre la couche AlGaN et l’AlN est à l’origine de la répulsion
des atomes Ga hors de la zone de croissance dans le but de réduire l’énergie due à cette forte
contrainte, d’où des couches AlGaN à fort taux d’Al. Au fur et à mesure de la croissance, les
contraintes commencent à se relâcher par la génération de dislocations ou inclinaisons des TD
déjà présentes dans le bu�er. Il en résulte une incorporation plus importante des atomes Ga.

Le même phénomène a aussi été relévé sur nos couches AlGaN précédemment étudiées. La
figure 2.22 suivante montre un exemple de CPE pour l’échantillon A étudié au début de ce
chapitre :

Figure 2.22 – Profil des concentrations en Al obtenu par SIMS selon l’axe de croissance (0001)
de l’échantillon A.

On remarque bien la présence d’une zone de transition s’étalant sur 40 nm à peu près, se
situant au niveau de l’interface entre le template AlN et le début de la croissance de l’AlGaN,
suivie par une zone uniforme présentant un taux d’Al constant.

2.3.3 Etude de la réduction de la relaxation des couches AlGaN

La relaxation des couches AlGaN ou nitrures d’éléments III de manière générale est un aspect
qu’il faut prendre en compte au cours des croissances étant donné qu’elle s’accompagne de la
génération de défauts structuraux pouvant être néfastes pour les performances de dispositifs
opto-électroniques et dans notre cas de LEDs UV. Pour cela, trois approches ont été adoptées
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dans le cadre de cette thèse pour évaluer leur e�et sur la relaxation du bu�er AlGaN à fort taux
d’Al.

Figure 2.23 – Schémas des di�érentes structures UV traitées dans le cadre de l’étude de la
relaxation de couches AlGaN à forte teneur en Al - la di�érence réside dans la sous couche entre
l’AlN et la couche d’AlGaN étudiée.

La figure 2.23 schématise les trois approches utilisées. L’objectif final est d’étudier la couche
d’AlGaN à 70% d’Al et d’épaisseur visée de 450 nm. Les conditions de croissance (précédem-
ment optimisées) pour cette couche demeurent les mêmes pour les trois approches, avec un flux
d’ammoniac, une pression dans la chambre de croissance, une température de croissance et une
vitesse de croissance respectifs de 4000 sccm, 75 mbar, 1100°C et 0.65 µm/h.

L’échantillon D est caractérisé par la croissance directe de la couche d’AlGaN sur l’AlN. Pour
les échantillons D1 et D2, des sous couches ont été introduites : une rampe en concentration
d’Al allant de 100% à 70% (visé) d’épaisseur 200 nm a été introduite entre l’AlN et l’AlGaN
pour D1 et deux paliers d’AlGaN à di�érents taux d’Al d’épaisseur total 350 nm pour D2.

Figure 2.24 – Images AFM des échantillons D, D1 et D2 avec des rugosités respectives de 2,1
nm, 2 nm et 3,4 nm, ainsi que des P.V. de 13 nm, 33nm et 105 nm respectivement.

Les morphologies de surface obtenues selon les approches utilisées se trouvent sur la figure
2.24 : la croissance se fait toujours sous forme de spirales. On remarque néanmoins une présence
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plus significative de défauts débouchants sur la surface laissant penser qu’il s’agit de V-pits
pour l’échantillon D2, avec une augmentation de la rugosité de surface qui passe de 2 nm pour
l’échantillon D et D1 à plus de 3,4 nm pour le dernier échantillon D2, ceci s’accompagnant d’une
forte augmentation du P.V. : de 13 nm (D) à 33 nm (D1) à 105 nm (D2). D’après [16] [17] [20]
[18], cette augmentation de la rugosité s’accompagnerait d’une augmentation de la densité de
dislocations avec des angles d’inclinaisons plus importants pour le cas de l’échantillon D2, en
comparaison avec l’échantillon D.

Figure 2.25 – Taux de relaxation relevés pour les di�érentes couches AlGaN selon les di�érentes
approches D, D1 et D2.

Les taux de relaxation relevés pour les 3 échantillons se trouvent sur la figure 2.25. Le taux
de relaxation est le plus faible pour l’échantillon D (7%) pour lequel la couche Al0.75Ga0.25N

a été directement crue sur l’AlN. En introduisant une rampe en concentration d’Al allant de
100% à 74% de 200 nm d’épaisseur (D1) avant la croissance du bu�er Al0.74Ga0.26N , le taux de
relaxation a augmenté pour atteindre une valeur moyenne de 14%. Enfin le taux de relaxation de
la couche Al0.73Ga0.23N de l’échantillon D2 obtenue par l’intermédiaire de l’introduction de deux
paliers d’AlGaN de teneur en Al respectifs de 84% et 80% s’élève à 21%. Ces valeurs de taux
de relaxation vont dans le sens des morphologies et rugosités obtenues pour ces mêmes couches.
Si on s’intéresse aux taux d’Al des di�érentes couches, on remarque qu’ils sont équivalents, ceci
s’explique par le fait que les trois couches, en dépit d’une di�érence de 14% entre le taux de
relaxation de l’échantillon D et D2, subissent de fortes contraintes compressives, une relaxation
assez importante pouvant aussi être visible avec une di�érence en teneur d’Al plus significative
que celle déjà obtenue.

L’objectif de l’introduction de telles sous couches que ce soit, la rampe en concentration
d’Al, ou les paliers de concentrations en Al supérieures à celle de la couche AlGaN bu�er,
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était de pouvoir réduire la relaxation de la couche AlGaN crue à leur surface et ceci grâce à une
accommodation du paramètre de maille progressive et non brutale afin d’éviter l’introduction de
nouvelles dislocations ou une inclinaison importante des dislocations traversantes déjà présentes
(mécanisme de relaxation pour les couches AlGaN). Cependant, en se basant sur les résultats
obtenus par AFM et DRX, l’échantillon D semble être le meilleur compromis, par rapport aux
échantillons D1 et D2.

Figure 2.26 – Cartographies d’intensité et d’énergie de CL des couches AlGaN des échantillons
D, D1 et D2 d’épaisseur moyenne de 450 nm.

La figure 2.26 rassemble les résultats de cartographies d’intensités et d’énergie de CL des
échantillons D, D1 et D2, respectivement. Les cartographies d’intensités de CL témoignent de la
très forte présence de points non émissifs dont la densité est importante pour les 3 échantillons.
Nous avions vu à la fin du premier chapitre que les dislocations observées par cathodolumines-
cence dans les couches d’AlGaN sont caractérisées par une extinction de lumière à leur niveau,
les dislocations étant des centres de recombinaison non radiatifs [24]. Ces fortes densités de
dislocations observées dans les 3 cas peuvent avoir diverses origines : le template AlN, les sous
couches précédant la croissance du bu�er AlGaN étudié, notamment à travers l’inclinaison des
dislocations déjà présentes et/ou par la génération de nouvelles dislocations accompagnant la
relaxation des couches.

Sur les cartographies d’énergies de CL, l’émission de CL des 3 échantillons est plutôt homo-
gène avec une faible di�érence d’énergie d’émission (0,06 eV correspondant à une di�érence en
longueur d’onde d’émission de 3 nm) sur toute la surface sondée de 5 ú 5µm2. Les couches des
échantillons D, D1 et D2 émettent à des énergies de 5,3 eV, 5,27 eV et 5,27 eV, respectivement.

Cette étude aurait due être complétée par des images TEM afin de visualiser les mécanismes
de relaxation mais aussi les défauts structuraux introduits au cours de la croissance. Cependant,
ayant été faite à la fin de ma thèse, les caractérisations par TEM n’ont pas pu être faites. Des
coupes TEM seront néanmoins présentées dans le chapitre 3 portant sur la croissance de puits
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quantiques AlxGa1≠xN / AlyGa1≠yN , ce qui nous permettra aussi de visualiser les défauts
structuraux dans les couches bu�er AlGaN.

En se basant sur les caractérisations faites sur les couches AlGaN des di�érentes approches
adoptées, il semblerait que le point de l’échantillon D soit le meilleur. Ce point correspondra à
notre point optimal 2, qui sera utilisé dans le chapitre suivant.

2.4 Conclusion

Ce deuxième chapitre a porté sur l’étude paramétrique des couches d’AlGaN en commençant
tout d’abord par une étude cinétique de la croissance des couches AlN et AlGaN en se basant sur
la théorie BCF reprise par I.Bryan et.al [2]. La forte réactivite en phase vapeur de l’ammoniac
et du TMAl a rendu nécessaire une étude en fonction des flux d’ammoniac des couches d’AlN
et d’AlGaN ainsi que la pression des couches d’AlGaN pour limiter les réactions parasites en
phase vapeur entrainant une perte de précurseurs ainsi qu’une dégradation de la morphologie
de surface. Par la suite, une étude paramétrique en fonction de la température de croissance
et de la vitesse de croissance a été menée pour cibler les points permettant de combiner une
morphologie de surface peu rugueuse, homogène, émissive avec une incorporation d’impuretés
C et O maitrisée, avec des taux de relaxation, en relatif plus bas.

La deuxième partie de ce chapitre portait sur l’étude de la relaxation des couches d’AlGaN
en compression, à travers une étude bibliographique nous permettant de savoir que l’un des
mécanismes de relaxation des couches d’AlGaN se fait par l’inclinaison de dislocations traver-
santes et ceci depuis quasiment le début de la croissance. L’e�et de la contrainte compressive
et de la relaxation sur l’incorporation des atomes Ga et Al a aussi été mentionné. Plus les
couches soutiennent une forte contrainte compressive, plus l’incorporation des atomes Ga dans
la matrice sera di�cile. Plus la croissance se poursuit, plus les contraintes se relâchent, et plus
facilement les atomes Ga peuvent être incorporés dans la couche d’AlGaN. Cet e�et appelé
CPE (Compositionnal Pulling E�ect) met en avant la présence de deux zones : une zone de
transition caractérisée par un taux d’Al plus élevé que sur le reste de la couche (forte contrainte
compressive), puis une zone uniforme avec un taux d’Al constant sur le reste de la couche. En
se basant sur un point dont les paramètres de croissance ont été optimisés (échantillon D), 2
approches ont été proposées pour évaluer l’impact de di�érentes sous couches sur la relaxation
des couches AlGaN. Des observations TEM manquent à cette dernière partie afin de pouvoir en
tirer les bonnes conclusions. Néanmoins, ces sous couches n’ont pas permis de réduire le taux de
relaxation de la couche Al0,7Ga0,3N , bien au contraire.

Dans le chapitre suivant nous traiterons le cas de la croissance de puits quantiques Al-
GaN/AlGaN, en partant des points optimaux 1 (échantillon C) et 2 (échantillon D) pour éva-
luer l’influence de la relaxation de la couche bu�er sur les caractéristiques optiques des puits
quantiques.
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3 Croissance de puits quantiques
AlGaN/AlGaN

Ce troisième chapitre porte sur l’étude de la croissance des puits quantiques AlxGa1≠xN /
AlyGa1≠yN avec x < y. Pour cela, dans la première partie sont abordées les propriétés optiques
des puits quantiques à base d’AlGaN. Par la suite, nous présentons les travaux e�ectués dans le
cadre de cette thèse, à commencer par la détermination de l’influence de la densité de dislocations
et de la concentration en impuretés carbone et oxygène sur les spectres de PL des structures UV
étudiées. Ensuite, des essais d’optimisation des paramètres de croissance des bu�ers AlGaN et
des puits quantiques sont menés. Enfin, les mesures électro-optiques des premiers tests de LEDs
UV sont présentées à la fin de ce chapitre.

3.1 Propriétés optiques des puits quantiques à base d’AlGaN

3.1.1 Champ électrique

La symétrie wurzite d’un cristal donne lieu à la présence de polarisations macroscopiques.
Dans le cas du GaN, la non coïncidence des barycentres des charges positives et négatives est à
l’origine d’une polarisation spontanée Psp. De plus, une polarisation Ppz résulte de la déformation
du cristal imposée par les contraintes lors de l’hétéroépitaxie. La somme de ces deux polarisations
donne lieu à une polarisation totale Ptot telle que :

Ptot = Psp + Ppz (3.1)

Plus de détails sont donnés dans le premier chapitre dans lequel ces deux types de polarisa-
tions ont été abordés.

Cette polarisation macroscopique totale a une influence sur les propriétés optiques d’hétéro-
structures crues le long de l’axe de croissance c (0001) [1] [2] [3].

Commençons par un cas simple : celui d’un puits quantique unique A situé entre deux
barrières identiques B : B/A/B. Intéressons nous à la première interface entre B et A. La dis-
continuité de la polarisation totale P entre les matériaux A et B va conduire à une accumulation
de charge à leur interface définie comme suit : ‡ = PA ≠ PB. Ce plan de charge va créer à son
tour un champ électrique E :
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E = ‡

2ÁÁ0
(3.2)

Avec :
- Á : La constante diélectrique du matériau
- Á0 : La permittivité du vide

Si on considère cette fois ci les deux barrières entourant le puits quantique : les deux interfaces
B/A et A/B portent chacune un plan de charge de même valeur mais de signe opposé. Les
champs électriques créés par ces plans de charge s’ajoutent dans le puits quantique et s’annulent
en dehors avec :

E = ‡

ÁÁ0
(3.3)

Pour une structure à multi puits quantiques, l’application de la conservation du vecteur
déplacement D défini par D = ÁE + P à travers l’hétérostructure A/B va conduire à :

ÁAEA ≠ ÁBEB = PB ≠ PA (3.4)

- ÁA et ÁB : les constantes diélectriques des matériaux A et B
- EA et EB : Les champs électriques dans les couches A et B
- PA et PB : Les polarisations macroscopiques totales dans les matériaux A et B

La structure étant périodique avec des barrières alignées, nous avons, en considérant LA et
LB les épaisseurs des couches A et B :

LBEB + LAEA = 0 (3.5)

En combinant les équations 3.4 et 3.5, l’expression du champ électrique dans une structure
type multi puits quantiques (MQWs) devient [4] :

EA = LB(PB ≠ PA)
ÁBLA ≠ ÁALB

(3.6)

3.1.1.1 E�et Stark confiné quantiquement - QCSE

La figure 3.1(a) représente la structure de bande d’un puits quantique en l’absence d’un
champ électrique : le puits quantique a une allure carrée, les porteurs de charges y sont confinés
et les niveaux d’énergie sont quantifiés (représentées par des pointillés sur la figure 3.1). L’énergie
de transition du niveau fondamental de la bande de conduction vers le niveau fondamental de
la bande de valence est supérieure à l’énergie de bande de gap du matériau constituant le puits.
La présence d’un champ électrique dans un puits quantique est à l’origine de l’apparition d’un
e�et Stark confiné quantique, usuellement dit QCSE. Celui ci se manifeste par une courbure des
bandes de conduction et de valence tel que schématisé sur la figure 3.1 (b) qui sera responsable
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Figure 3.1 – Structure de bande d’un puits quantique de largeur Lw (a) en l’absence de champ
électrique et (b) en présence d’un champ électrique [1].

d’une séparation spatiale des fonctions d’onde des électrons et trous limitant ainsi l’e�cacité
radiative du puits ; les fonctions d’onde représentant la probabilité de présence des porteurs de
charge.

Une autre conséquence du QCSE est la diminution de l’énergie de transition de la bande de
conduction à la bande de valence d’une valeur de ≠eLwE, avec e la charge d’un électron , Lw

l’épaisseur du puits et E le champ électrique. La transition fondamentale d’un puits quantique
s’écrit alors :

Ee1≠hh1 = e1 + hh1 + Eg ≠ Ry ≠ eLwE (3.7)

Où, e1 et hh1 représentent les niveaux d’énergie fondamentaux des électrons dans la bande
de conduction et des trous dans la bande de valence respectivement, Eg l’énergie de la bande
interdite du matériau constituant le puits, Ry l’énergie de liaison de l’exciton et ≠eLwE la chute
du potentiel due au QCSE.

Le dernier terme de l’équation 3.7 met en évidence l’influence de l’épaisseur du puits sur
le décalage vers des longueurs d’onde plus importantes. En e�et, plus la largeur du puits est
grande, et plus l’énergie de la transition fondamentale du puits diminue.

3.1.1.2 Influence des épaisseurs des puits quantiques sur la longueur d’onde d’émis-
sion de la structure UV

Dans le cadre de cette étude, 3 échantillons à puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N

ont été obtenus en faisant varier pour chacun les épaisseurs des puits Al0.4Ga0.6N : 2 nm pour
l’échantillon 1, 2.5 nm pour l’échantillon 2 et enfin 3.5 nm pour l’échantillon 3 ; l’épaisseur des
barrières restant constante pour les 3 essais et est de 8 nm. Les structures étudiées sont telles
que schématisées sur la figure 3.2.

Des simulations de la structure de bande d’un puits quantique Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N
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Figure 3.2 – Schéma des structure UV à puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N avec une
variation des épaisseurs des puits Al0.4Ga0.6N passant de 2 nm pour l’échantillon 1 à 2.5 nm
pour l’échantillon 2 à 3.5 nm pour l’échantillon 3 .

ont été faites pour les 3 épaisseurs de puits étudiées. La figure 3.3 rassemble les schémas de
bande obtenus.

Figure 3.3 – Schéma de bande d’un puits quantique unique Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N d’épais-
seur (a) 2 nm, (b) 2.5 nm et (c) 3 nm.

D’après la figure 3.3, nous remarquons, en imposant un champ électrique constant pour les
trois structures, que plus l’épaisseur des puits augmente et plus l’énergie de transition fonda-
mentale diminue, en passant de 4.47 eV pour l’échantillon 1 dont les puits ont une épaisseur de
2 nm à 4.17 eV pour l’échantillon 3. De plus, une séparation spatiale des fonctions d’ondes est
à noter également sur la figure 3.3 lorsque l’épaisseur des puits quantiques augmente, limitant
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alors le taux de recombinaison [1].

Figure 3.4 – Spectres de photoluminescence de puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N
pour di�érentes épaisseurs des puits Al0.4Ga0.6N passant de 2 nm pour l’échantillon 1, à 2.5 nm
pour l’échantillon 2, à 3.5 nm pour l’échantillon 3.

Les spectres de photoluminescence obtenus à basse température (24 K) pour les 3 échantillons
à di�érentes épaisseurs de puits quantiques sont représentés sur la figure 3.4 : la plus basse
longueur d’onde d’émission (centrale du spectre de PL) est obtenue pour l’échantillon 1 pour
lequel l’épaisseur des puits est la plus faible : ⁄ = 276 nm. Lorsque l’épaisseur des puits augmente,
un décalage des émissions vers le rouge s’opère comme prédit par les simulations de la figure
3.3. L’émission passe de 276 nm pour l’échantillon 1 à 298 nm pour l’échantillon 2 à 303 nm
pour l’échantillon 3. Ces résultats sont une conséquence directe de l’influence de l’épaisseur du
puits sur le confinement des porteurs de charge. Les valeurs obtenues expérimentalement sont
di�érentes de celles obtenues par simulation, probablement dû à une valeur de champ électrique
au sein de la zone active qui est di�érente de celle qui a été utilisée au cours de nos simulations
ainsi qu’un e�et de localisation, une variation en épaisseur et en teneur en Al qui n’ont pas été
considérés au cours des simulations, néanmoins, la tendance de l’évolution de la longueur d’onde
en fonction des épaisseurs des puits reste bonne.

3.1.2 Recombinaisons type SRH et Auger

3 canaux principaux peuvent être considérés pour les recombinaisons des électrons et des
trous dans la zone active de dispositifs LEDs : les recombinaisons non radiatives type SRH pour
Schockley Read Hall, les recombinaisons radiatives et les recombinaisons non radiatives Auger.
Le modèle ABC permet de décrire l’influence de chacun de ces types de recombinaisons sur
l’e�cacité radiative de LEDs à base de matériaux III-N selon l’équation suivante :
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PLIQE = Bn2

A + Bn2 + Cn3 (3.8)

Avec :
- n : le nombre de porteurs de charges
- A : représente les recombinaisons non radiatives type SRH
- Bn2 : représente les recombinaisons radiatives
- Cn3 :représente les recombinaisons non radiatives Auger.
Les processus de recombinaisons type SRH et Auger sont expliqués dans les sous parties

suivantes.

3.1.2.1 Recombinaisons Schockley Read Hall

Divers défauts peuvent exister dans les matériaux semi-conducteurs, à l’origine de la présence
de niveaux intermédiaires entre la bande de conduction et la bande de valence. Ces défauts vont
agir comme des pièges pour les électrons en transition entre les bandes. Les photons ainsi créés
auront des énergies inférieures à celle de l’énergie de bande interdite du matériau du puits
étudié, limitant les e�cacités radiatives aux longueurs d’ondes désirées en donnant lieu à des
recombinaisons non radiatives (recombinaisons sur des défauts type dislocations). Ce processus
de recombinaisons est appelé SRH pour Schockley Read Hall.

3.1.2.2 Recombinaisons type Auger

Les recombinaisons type Auger mettent en jeu 3 porteurs de charges. Un électron peut
se recombiner avec un trou et transférer l’énergie libérée pour exciter un troisième porteur au
lieu d’émettre un photon. Le taux de recombinaisons type Auger dépend alors de la densité de
courant : plus la densité de courant est importante, plus la probabilité que des recombinaisons
non radiatives Auger se produisent augmente [5].

L’augmentation des épaisseurs des puits permettrait de limiter l’e�et Auger étant donné qu’à
densité de courant égale, la densité de porteurs diminue.

Un phénomène appelé communément "droop" traduit la limitation de l’e�cacité radiative en
fonction de la densité de courant entrainant une baisse de l’EQE à forts courants d’injection
pour les LEDs à base de GaN. L’origine de ce "droop" est encore controversée mais pourrait
provenir de recombinaisons type Auger.

Il est donc important de comprendre les origines de ces di�érents types de recombinaisons
de façon à être capable de maximiser l’e�cacité radiative.

3.1.3 Localisation des porteurs

Dans le cas des LEDs bleues par exemple, la localisation des porteurs est favorable pour
augmenter l’e�cacité radiative [6]. Ces localisations sont possibles grâce à des fluctuations en
compositions et/ou en épaisseurs, créant des états localisés qui empêchent les porteurs d’at-
teindre des niveaux profonds introduits dans la bande interdite du matériau du puits par des
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défauts, et permettent une augmentation du rendement quantique interne (IQE). L’e�et de lo-
calisation tel que décrit est caractérisé par une une forme dite en S-shape de l’évolution de
l’énergie de PL en fonction de la température. L’énergie de localisation est alors obtenue en
ajustant la courbe obtenue avec la formule empirique de Varshni [7] traduisant l’évolution de
l’énergie de bande interdite en fonction de la température [8]. La figure 3.5 montre un exemple
de courbe d’énergie en fonction de la température pour des puits quantiques InGaN/GaN, ainsi
que l’énergie de localisation associée .

Figure 3.5 – Exemple d’un ajustement de l’énergie de PL en fonction de la température avec
la loi de Varshni pour le cas d’un puits quantique In0.2Ga0.8N / GaN .

A basse température, tous les états localisés sont occupés. La di�érence entre la courbe
d’énergie de PL et l’ajustement de Varshni permet d’obtenir l’énergie de localisation. Lorsque
la température augmente, les porteurs acquièrent su�samment d’énergie pour quitter ces états
localisés et se déplacer librement dans le cristal. La probabilité qu’ils atteignent des états pièges
augmente et la courbe d’énergie de PL suit alors l’évolution de l’énergie de bande interdite en
fonction de la température (ajustement de Varshni) [9].

Il a été suggéré que la localisation des porteurs pouvait avoir une influence sur les propriétés
optiques des matériaux à grand gap. En e�et, le rendement quantique interne des puits quan-
tiques InGaN/GaN utilisés pour l’élaboration de LEDs bleues excèdent 90% [10], malgré la forte
densité de défauts générés lors de l’hétéroépitaxie de la structure LED sur le saphir. Ces valeurs
d’IQE élevées des LEDs bleues seraient possibles grâce à la localisation des porteurs se trouvant
piégés dans des fluctuations de potentiel engendrées par une répartition inhomogène des atomes
d’In. Ces centres localisants vont se comporter comme des centres de recombinaisons radiatives
privilégiées à condition qu’un défaut ne soit pas localisé au même endroit.

La situation est tout autre pour les puits quantiques AlGaN/AlGaN. Les rayons de covalence
des atomes Ga et Al sont très proches et s’élevent à 126 pm et 118 pm, respectivement [11]. Ceci
explique l’incorporation homogène de l’Al dans le GaN. Les fluctuations en composition telles
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que celles observées pour l’InGaN sont très peu présentes voire absentes pour le cas des puits
quantiques à base d’AlGaN. Cette caractéristique pourrait expliquer l’origine des plus faibles
valeurs d’IQE mesurées [10]. La fluctuation des épaisseurs des puits constitue ainsi la source
principale de la localisation des porteurs pour les puits quantiques AlGaN. Des valeurs d’IQE de
plus de 60% peuvent être atteintes lorsque la densité de dislocations est inférieure à 2.108/cm2.

3.1.4 Détermination de l’e�cacité de PL

Nous avons souvent abordé le terme de rendement quantique interne ou IQE. Par définition,
l’IQE correspond au rapport entre le nombre de photons créés et le nombre de porteurs injectés
dans la zone active. Les porteurs peuvent être injectés par le biais d’une absorption de photons
plus énergétiques délivrés par un laser. Il est aussi égal au rapport entre le taux de recombinaisons
radiatives et le taux de recombinaisons totales (correspondant à la somme des recombinaisons
radiatives et non radiatives). Dans le cadre de cette thèse, nous traiterons uniquement le cas de
rendement quantique interne (IQE) "optique" obtenu par absorption de photons. Pour cela, la
technique utilisée est la photoluminescence (PL) en enregistrant des spectres en fonction de la
température et de la puissance d’excitation.

Pour la détermination de l’IQE, nous ferons l’hypothèse dans un premier temps, qu’il n’y
a pas de recombinaisons non radiatives à 15K, et que l’IQE peut être considéré comme étant
égal à 100% à cette température. Pour valider cette hypothèse, l’évolution de l’intensité intégrée
(aire sous le pic principal d’émission de la zone active) en fonction de l’inverse de la température
doit présenter un plateau à basse température, c’est à dire qu’il n’y a pas d’évolution du taux
de recombinaison en fonction de la température pour la gamme des basses températures (15-
50K). La figure 3.6 montre un exemple obtenu pour le cas de puits quantiques Al0.4Ga0.6N /
Al0.7Ga0.3N servant à valider l’hypothèse de départ.

Par la suite, des mesures de PL à basse température (15K dans notre cas) et à 290K à di�é-
rentes puissances d’excitation vont nous permettre d’obtenir la valeur d’IQE à 290K. Pour cela,
l’e�cacité de PL normalisée en fonction de la puissance d’excitation doit être tracée. L’e�cacité
de PL correspond au rapport entre l’intensité intégrée obtenue pour une puissance d’excitation
x et la puissance d’excitation x. Cette valeur d’e�cacité de PL sera par la suite normalisée par
la valeur maximale de l’e�cacité de PL obtenue à 15K.

La figure 3.7 montre un exemple de courbes d’e�cacité de PL normalisée en fonction de la
puissance d’excitation à 15K et 290K. On observe qu’à 15K, l’e�cacité de PL augmente avec la
puissance d’excitation jusqu’à atteindre un plateau caractéristique d’IQE de 100% : l’obtention
de ce plateau est la seconde condition permettant de valider la méthode et l’obtention d’une
valeur d’IQE fiable à 290K. Comme pour le plateau d’intensité intégrée, ce plateau montre que
l’IQE est bien de 100% pour une certaine gamme de puissance à 15K.

A 290K, le maximum de l’e�cacité de PL est obtenu en général pour les plus fortes puissances
d’excitation, une fois que les centres de recombinaisons non radiatifs introduits par les défauts
sont saturés. L’IQE à 290K correspondra alors au maximum de la courbe d’e�cacité de PL
normalisée en fonction de la puissance d’excitation à 290K.
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Figure 3.6 – Intensité integrée de PL en fonction de l’inverse de la température de multi puits
quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N émettant à 286 nm à température ambiante.

Figure 3.7 – E�cacité de PL normalisée en fonction de la puissance d’excitation pour le cas
de puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N émettant à 286 nm à température ambiante.
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3.2 Influence de la qualité cristalline des templates AlN sur sa-
phir

3.2.1 Densité de dislocations

5 puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N ont été crus sur 2 templates AlN sur saphir
de deux fournisseurs di�érents et présentant chacun une densité de dislocations di�érentes :
2.108. cm≠2 pour le template AlN utilisé pour l’échantillon 4 et 1.1010. cm≠2 pour le template
de l’échantillon 5. Les deux échantillons ont été introduits en même temps dans la chambre de
croissance et ont donc vu les mêmes conditions de croissance qui consistent en la croissance d’une
couche d’Al0.68Ga0.32N d’épaisseur moyenne de 800 nm sur les templates AlN à T = 920°C et
v = 1.8 µm/h avant de venir y déposer les 5 puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N avec
une épaisseur visée de puits et barrières de 2 nm et 8 nm, respectivement.

Figure 3.8 – Spectres de PL de puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N crus sur des
templates AlN sur saphir ayant di�érentes densités de dislocations.

Les spectres de PL des échantillons 4 et 5 sont représentés sur la figure 3.8. L’intensité de
PL de l’échantillon 4 est supérieure à celle de l’échantillon 5. Cette di�érence met en avant
l’influence des dislocations : en e�et, comme discuté dans les deux premiers chapitres, les dis-
locations représentent des centres privilégiés de recombinaisons non radiatives [12]. Plus leur
densité sera importante et plus forte sera la probabilité que les porteurs se piègent dessus [13].
Les rapports d’intensité intégrée 5K/300K des échantillons 4 et 5 passent de 16 à 130 lorsque la
densité de dislocations augmente, ce rapport témoignant de la perte d’intensité de PL des puits
quantiques lorsque la température augmente et donc de la di�érence de qualité cristalline des
puits quantiques entre les 2 échantillons.
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3.2.2 Concentrations en impuretés

L’une des problématiques des puits quantiques AlGaN/AlGaN à laquelle nous avons été
confrontés tout le long de ma thèse est la forte contamination en oxygène et en carbone dans
la structure UV. Une bande jaune appelée communément "Yellow Band" est observée lors de
la luminescence de couches de GaN. On retrouve l’équivalent de cette bande pour les couches
d’AlGaN (notamment à fort taux d’Al) et les couches d’AlN, elle est appelée "Blue Band". Ces
bandes sont attribuées à la présence de défauts, notamment des lacunes de Ga VGa ainsi que
des complexes associés avec l’oxygène dans le cas du GaN, et aux lacunes VAl et aux complexes
associées (avec l’oxygène) dans le cas de couches AlGaN et AlN [14]. L’origine de ces lacunes
cationiques vient tout d’abord de la diminution de leur énergie de formation lorsque le taux x d’Al
augmente dans l’alliage AlxGa1≠xN . De plus, une forte incorporation d’oxygène s’accompagne
par la formation de lacunes VAl : leur densité serait d’autant plus importante que la concentration
en oxygène dans les couches est élevée [15] [16]. Les atomes Al et O présentent une forte a�nité
chimique : les atomes Al ont tendance à rapidement créer des liaisons avec l’oxygène, entrainant
une forte concentration en oxygène dans les couches AlN et AlGaN.

Figure 3.9 – Spectres de PL d’un template AlN sur saphir nu à basse température (20K) et à
température ambiante.

Nous avons étudié dans un premier temps la luminescence par PL d’un template AlN sur
saphir vierge qui se trouve sur la figure 3.9. On remarque bien la présence d’une bande bleue
centrée autour de 375 nm aussi bien à basse température qu’à température ambiante : les
intensités de cette bande aux deux températures ne peuvent pas être comparées car une roue à
densité à été utilisée à 290K pour atténuer le signal trop important. En analysant les résultats
SIMS obtenus sur ce substrat, on se rend compte de la forte concentration en oxygène dépassant
les 1020 at. cm≠3. Ainsi, cette bande de défauts est déjà présente sur le template AlN nu.
Après croissance de la structure UV (bu�er d’Al0.7Ga0.3N et puits quantiques Al0.4Ga0.6N /
Al0.7Ga0.3N), nous remarquons que cette bande bleue est toujours présente, telle que montrée
sur la figure 3.10.
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Figure 3.10 – Spectres de PL de puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N à basse tempé-
rature et température ambiante.

Pour les deux températures étudiées, cette bande bleue liée aux défauts dans la couche AlGaN
bu�er et dans les puits quantiques est présente avec une forte intensité de PL, la concentration en
oxygène est notamment supérieure à 1018 at. cm≠3 dans les puits quantiques pour ces conditions
de croissance. Le spectre de PL du template AlN nous permet aussi d’a�rmer que cette bande de
défauts est déjà présente avant le début de la croissance de la structure UV. D’après la figure 3.10,
l’intensité de PL de cette bande bleue est supérieure à celle du pic correspondant à la transition
du bord de bandes des puits quantiques à température ambiante. En e�et, lorsque la température
augmente, les porteurs de charges acquièrent assez d’énergie pour pouvoir se déplacer librement
au sein du cristal, augmentant alors leur probabilité de se recombiner au niveau de défauts. Une
optimisation des conditions de croissance et de la structure est nécessaire afin de réduire cette
bande bleue au maximum pour pouvoir améliorer l’e�cacité radiative des puits quantiques. Ce
point sera abordé dans la partie qui suit.

3.3 Optimisation de la structure UV

3.3.1 E�et de la relaxation des couches AlGaN sur les propriétés optiques
des puits quantiques AlGaN/AlGaN

Une étude menée par Itokazu et.al [17] a mis en évidence l’influence du taux de relaxation
de la couche bu�er AlGaN contrainte sur AlN sur les propriétés optiques des puits quantiques
AlxGa1≠xN / AlyGa1≠yN avec x < y, crus à sa surface. Pour cette étude, les mêmes multi puits
quantiques au nombre de 5x Al0.38Ga0.62N / Al0.62Ga0.38N ont été épitaxiés sur des couches
bu�er Al0.61Ga0.39N d’épaisseurs variables (de 500 nm à 6 µm ) pour avoir di�érents états de
contraintes : comme attendu, plus l’épaisseur de la couche augmente, plus celle ci aura tendance
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à se relaxer.

Figure 3.11 – Intensité intégrée de PL de multi puits quantiques Al0.38Ga0.62N / Al0.62Ga0.38N
en fonction du taux de relaxation des couches bu�er Al0.61Ga0.39N [17]

Dans cette étude, l’intensité intégrée de PL des di�érents échantillons étudiés en fonction
du taux de relaxation de la couche bu�er Al0.61Ga0.39N (cf. figure 3.11) a mis en évidence
l’existence d’un taux de relaxation optimal permettant d’obtenir des multi puits quantiques
avec de meilleures propriétés optiques. En e�et, l’intensité intégrée de PL augmente jusqu’à
atteindre un maximum pour un taux de relaxation de 36% puis décroit par la suite.

L’augmentation du taux de relaxation s’accompagne par une augmentation de la densité de
dislocations jouant le rôle de centres de recombinaisons non radiatives. En suivant ce raisonne-
ment, l’intensité de PL devrait diminuer au fur et à mesure que les épaisseurs augmentent. Ceci
ne peut alors pas expliquer la présence d’un maximum d’intensité intégrée de PL observé à 36%
(mais explique tout de même la chute d’intensité intégrée de PL au delà de 36%).

L’augmentation de l’intensité intégrée de PL avant le maximum à 36% pourrait être expliqué
par une diminution des recombinaisons non radiatives induites par des défauts ponctuels type
lacunes. En e�et, plus une couche est relaxée, plus l’énergie de formation des lacunes augmente.
Cette diminution en concentration de lacunes pourrait être responsable de l’augmentation de
l’e�cacité radiative des puits quantiques observée auparavant [17]. Néanmoins, plus le taux de
relaxation augmente, plus la densité de dislocation devient importante, et les recombinaisons non
radiatives par ce biais deviennent prédominantes, ce qui explique la chute d’intensité integrée de
PL au delà de 36%. Un compromis doit ainsi être trouvé entre la réduction de la concentration
en lacunes et la formation de dislocations additionnelles.

En s’appuyant sur les résultats présentés dans le papier de Itokazu et.al [17], nous avons
procédé à une étude sur l’e�et de l’épaisseur de nos couches bu�er AlGaN optimisées sur les
propriétés optiques de puits quantiques AlGaN/AlGaN.
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3.3.2 Influence des épaisseurs de bu�er AlGaN sur l’e�cacité de PL de puits
quantiques AlGaN/AlGaN

3.3.2.1 Présentation des échantillons

Une étude paramétrique sur la croissance des couches AlGaN à fort taux d’Al a été menée
dans le chapitre 2 à l’issue de laquelle deux jeux de paramètres ont particulièrement attiré notre
attention : le point optimal 1 correspondant à l’échantillon C et le point optimal 2 correspondant
à l’échantillon D. La température de croissance, la vitesse de croissance ainsi que la pression
de la chambre ont été optimisées pour permettre d’obtenir des couches AlGaN avec 70% d’Al
homogènes, avec une faible rugosité de surface et avec un certain contrôle de l’incorporation des
impuretés carbone et oxygène. Ces points ont bien évidemment été considérés comme optimaux
en comparaison avec les di�érents essais qui ont été menés dans le cadre de l’étude paramétrique
précédente. La seule di�érence entre ces deux points optimaux réside dans l’épaisseur du bu�er
AlGaN et donc du taux de relaxation, ce qui nous amène à l’étude qui est détaillée ci dessous,
dont le but est d’évaluer l’influence des épaisseurs de bu�er AlGaN et donc du taux de relaxation,
sur l’e�cacité radiative de puits quantiques AlGaN/AlGaN.

Pour cela, 3 échantillons ont été considérés pour lesquels nous avons modifié les épaisseurs
des couches bu�ers AlGaN, celles ci étant de 460 nm, 600 nm et 1300 nm. Les mêmes puits
quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N ont été épitaxiés (les épaisseurs des puits et barrières
étant de 2 nm et 8 nm (visées), respectivement) sur ces di�érents bu�er. Le tableau 3.1 récapitule
les caractéristiques des bu�ers de chacun de ces échantillons. A noter que l’épaisseur de 460 nm
correspond à l’échantillon D et 600 nm à l’échantillon C présentés dans le deuxième chapitre.

Les conditions de croissance des puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N sont restées
inchangées pour les échantillon 6 à 8 avec des conditions de croissance qui n’ont pas été optimisées
à ce stade, le TMGa est utilisé comme précurseur de Ga, la température de croissance des puits
et barrières est de 940°C et la vitesse de croissance est supérieure à 1.7 µm.h≠1.

Echantillons Ech 6 Ech 7 Echan 8

Epaisseur
bu�er AlGaN

(nm)
460 600 1300

Tcroissance (°C) 1110 1100 1100
Vcroissance

(µm.h≠1) 0.665 0.67 0.71

Teneur en Al
(%) 75 75 73

Table 3.1 – Mise en évidence des di�érences entre les bu�ers AlGaN utilisés pour la croissance
de puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N .
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3.3.2.2 Caractérisations optiques

Dans cette sous partie, nous présenterons les résultats optiques obtenus par photolumines-
cence pour les 3 échantillons pour pouvoir en déduire une tendance en fonction de l’épaisseur, et
nous tâcherons, dans la partie suivante, d’expliquer les résultats obtenus en couplant di�érentes
techniques de caractérisations.

Intensité de PL
Des spectres de PL ont été acquis pour les 3 échantillons à basse température (20K) et à

température ambiante (290K). Les résultats obtenus se trouvent sur la figure 3.12.

Figure 3.12 – Spectres de PL (a) à basse température (20K) et (b) à température ambiante
(290K) de puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N crus sur des bu�ers Al0.74Ga0.65N de
di�érentes épaisseurs.

Les 3 pics correspondants à l’émission du bord de bandes des puits quantiques des 3 structures
ressortent à la même longueur d’onde à basse température : 276 nm, et à température ambiante
à 285 nm en moyenne. Comme énoncé précédemment, une bande bleue est présente à basse
température avec une intensité plus faible que celle du pic principal pour les 3 échantillons,
mais cette bande de défauts est prédominante à température ambiante à tel point que son
signal est totalement saturé sur les spectres de la figure 3.12 (b). Nous reviendrons sur ce point
ultérieurement en mettant en regard les résultats SIMS et les spectres de PL.

Intensité intégrée de PL
L’intensité intégrée de PL correspond à l’aire sous le pic principal d’émission des puits

quantiques de la figure 3.12. Cette aire nous donne des informations sur les recombinaisons
radiatives dans ces conditions de mesure. De manière générale, plus l’intensité intégrée est élevée
et plus la densité des porteurs de charge participant à l’émission radiative est importante.

La figure 3.13 met en avant les intensités intégrées de PL des pics correspondants à l’émission
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Figure 3.13 – Intensité intégrée de PL du pic d’émission correspondant aux puits quantiques
Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N en fonction de l’épaisseur des bu�er AlGaN (a) à basse température
(20K) et (b) à température ambiante (290K).

du bord de bande des puits quantiques en fonction de l’épaisseur du bu�er AlGaN. On remarque
que les comportements à 20K et 290K sont identiques, c’est à dire que les intensités intégrées
varient de la même manière en fonction de l’épaisseur du bu�er AlGaN pour les 2 températures,
les valeurs maximales étant atteintes pour les puits quantiques crus sur un bu�er d’AlGaN dont
l’épaisseur est de 600 nm.

Intensité intégrée de PL normalisée en fonction de la température

La figure 3.14 représente les intensités intégrées de PL normalisées du pic correspondant à
l’émission des puits quantiques pour les échantillons 6, 7 et 8. Le rapport d’intensité intégrée
entre la valeur à 20K et à 290K nous donne une information sur la chute de l’intensité de PL
entre ces deux températures. En augmentant la température, les porteurs de charges acquièrent
su�samment d’énergie thermique pour pouvoir petit à petit se déplacer librement dans le cristal,
augmentant ainsi leur probabilité de se recombiner de manière non radiative au niveau de défauts,
diminuant ainsi l’intensité d’émission. De ce fait, plus le rapport à 20K et 290K est élevé, plus
le taux de recombinaisons non radiatives est élevé. Pour le cas de nos 3 échantillons, on voit que
ce rapport est le plus faible pour l’échantillon 7, suivi par l’échantillon 8 et enfin l’échantillon 6.
Ces résultats confirment la tendance des résultats observés jusqu’à présent sur la figure 3.14.

Afin de finaliser les caractérisations optiques, une détermination de l’e�cacité de PL en
fonction de la puissance d’excitation a été faite pour les 3 échantillons.

E�cacité de PL (IQE)
La détermination de l’e�cacité de PL peut être menée une fois que l’hypothèse de départ

supposant qu’à très basse température les recombinaisons sont toutes de type radiatives est
validée. La figure 3.14 nous permet donc de valider cette hypothèse pour les 3 échantillons
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Figure 3.14 – Intensité intégrée normalisée de PL en fonction de l’inverse de la température
de puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N épitaxiés sur di�érentes épaisseurs de bu�er
AlGaN.

étant donné qu’on retrouve bien un plateau d’intensité intégrée de PL à basse température. Des
mesures de PL à 20K et 290K pour di�érentes puissances d’excitation ont ensuite été faites pour
pouvoir en déduire une valeur d’IQE.

La valeur maximale d’IQE atteinte est de 8% et a été obtenue pour l’échantillon 7 pour
lequel l’épaisseur de la couche AlGaN optimisée est de 600 nm. Suivie ensuite par l’échantillon
8 avec un IQE de 4.4% pour une épaisseur de bu�er de 1300 nm et enfin la plus faible valeur
de 2.3% est enregistrée pour l’échantillon 6 ayant la plus faible épaisseur de bu�er d’AlGaN. A
noter que, pour ces mesures d’IQE, l’intégration n’a été faite que pour la contribution des puits
quantiques sans prendre en compte la bande bleue.

La figure 3.15 met en avant l’évolution de l’IQE des 3 échantillons en fonction des épaisseurs
des couches d’AlGaN. L’évolution de l’IQE en fonction de l’épaisseur ne fait que confirmer les
résultats de PL obtenus, à savoir que l’échantillon 7 présente la plus grande e�cacité radiative
en comparaison avec les échantillons de la même série.

Dans la partie suivante, nous essayerons de comprendre ces di�érences en mettant en regard
di�érentes techniques de caractérisation.

3.3.2.3 Investigation des raisons expliquant les di�érences d’IQE

Relaxation des couches bu�er d’Al0.74Ga0.26N

Cette étude a été initiée pour évaluer l’influence de la relaxation des couches bu�er AlGaN sur
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Figure 3.15 – Evolution des rendements quantiques internes des 3 échantillons en fonction de
l’épaisseur de la couche bu�er AlGaN

l’e�cacité radiative de puits quantiques AlGaN/AlGaN. Regardons tout d’abord si l’évolution
des résultats obtenus concordent avec celle des taux de relaxation des bu�ers d’Al0.74Ga0.26N .

Figure 3.16 – Evolution de l’e�cacité radiative relative des puits quantiques des 3 échantillons
en fonction du taux de relaxation des couches bu�er Al0.74Ga0.26N
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La figure3.16 nous permet de visualiser l’évolution des e�cacités radiatives relatives des puits
quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N des 3 échantillons en fonction du taux de relaxation des
couches bu�er Al0.74Ga0.26N . Pour les échantillons 6 et 7, le taux de relaxation du bu�er AlGaN
est le même, à savoir 7% malgré une di�érence d’épaisseur : 460 nm et 600 nm, respectivement. Ce
taux de relaxation identique pour les 2 cas étudiés suggère que l’état de contrainte des templates
AlN sur saphir utilisés pour chacune de ces 2 croissances n’est pas le même. Cependant, les IQE
déterminés sont de 2.3% et 8% pour les échantillons 6 et 7, respectivement.

L’échantillon 8 présente quant à lui un taux de relaxation de plus de 20%, en accord avec
son épaisseur supérieure à celle des 2 autres échantillons de cette étude. Si on compare les
échantillons 7 et 8, la valeur d’IQE diminue lorsque le taux de relaxation augmente. En e�et,
la relaxation des contraintes peut s’accompagne par une génération de dislocations et/ou une
inclinaison des dislocations traversantes provenant des templates AlN sur saphir, qui, comme
expliqué précédemment, sont des centres de recombinaisons non radiatives.

Mesure du taux d’impuretés par SIMS
Des analyses SIMS ont été réalisées sur les trois échantillons pour évaluer les concentrations

en impuretés carbone et oxygène présentes dans les di�érentes couches de la structure à savoir :
le template AlN, puis la couche bu�er AlGaN et enfin les puits quantiques AlGaN/AlGaN.

Figure 3.17 – Profil de concentration en carbone dans les 3 structures étudiées : l’encadré à
l’intérieur du graphe principal représente les résultats SIMS résolus au niveau des puits quan-
tiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N

La figure 3.17 met en avant les résultats obtenus pour les concentrations en carbone pré-
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sentes dans toute la structure. Les concentrations en carbone des templates AlN sur saphir sont
comprises entre 1.1018 at.cm≠3 et 1.1019 at.cm≠3. Cette concentration en carbone diminue dès
le début de la croissance du bu�er AlGaN pour se stabiliser par la suite. Ces concentrations en
carbone de 1017 at.cm≠3 résultent d’une optimisation des conditions de croissance de la couche
AlGaN permettant de réduire l’incorporation des atomes C au sein de la couche épitaxiée (cette
partie a été discutée au cours du deuxième chapitre de cette thèse). Enfin, nous remarquons une
nette augmentation de cette concentration dans les puits quantiques : l’encadré à l’intérieur de la
figure 3.17 représente les mesures SIMS résolues dans les puits quantiques. Pour les échantillons
6 et 7, la concentration en carbone dans les puits quantiques est de 1.1018 at.cm≠3, et est de
2.1018 at.cm≠3 pour l’échantillon 8. Il est important de noter que les conditions de croissance de
ces puits quantiques ne sont pas optimisées comme c’est le cas de la sous couche AlGaN. L’aug-
mentation de la concentration de carbone dans les puits peut être due à une vitesse de croissance
élevée ainsi qu’à une température de croissance non adéquate pour les puits et barrières.

Figure 3.18 – Profil de concentration en oxygène dans les 3 structures étudiées : l’encadré à
l’intérieur du graphe principal représente les résultats SIMS résolus au niveau des puits quan-
tiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N

La figure 3.18 présente les évolutions des concentrations en oxygène dans les di�érentes
couches des 3 structures en fonction de la profondeur analysée. Il est important de noter la forte
concentration en oxygène dans les templates AlN sur saphir, celle ci étant supérieure à 1021

at.cm≠3. De façon similaire au carbone, la concentration en oxygène décroit significativement
dans les couches bu�er AlGaN optimisées pour atteindre une valeur moyenne de 6.1017 at.cm≠3
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pour les 3 échantillons. La concentration en oxygène est du même ordre de grandeur (1018

at.cm≠3) dans les puits quantiques pour les 3 échantillons.
Nous avons vu que la concentration en carbone dans les puits quantiques de l’échantillon 8

est deux fois plus importante que celle de l’échantillon 6, sachant que l’IQE de l’échantillon 8
est deux fois plus important que celui de l’échantillon 6. De plus, les concentrations en oxygène
étant équivalentes, nous ne pouvons, en se basant simplement sur ces résultats, expliquer les
di�érences d’IQE observées entre les 3 structures.

Morphologies de surface

Figure 3.19 – Images AFM de la surface des puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N des
échantillons (a) 6, (b) 7 et (c) 8 pour des tailles de scan de 5*5 µm2.

La figure 3.19 présente les morphologies de surface des puits quantiques Al0.4Ga0.6N /
Al0.7Ga0.3N des trois échantillons épitaxiés sur des couches d’AlGaN d’épaisseurs croissantes.
Nous remarquons tout d’abord que le point en commun entre les 3 images AFM est la croissance
sous forme de spirales caractéristiques d’une croissance autour des dislocations formant des ilôts
de di�érentes hauteurs. Les rugosités de surface relevées pour les échantillons 6, 7 et 8 sont de
2.2 nm, 5 nm et 7 nm, respectivement. La plus faible valeur de P.V (Peak to Valley) est atteinte
pour l’échantillon 6. L’échantillon 6 présente donc la morphologie la plus lisse (en relatif). De
plus, pour les échantillons 7 et 8, nous remarquons également la présence de v-pits de diamètres
assez importants allant de 100 nm à plus de 200 nm pour les échantillons 7 et 8, respectivement.
Les valeurs rms ne peuvent ainsi pas être réellement comparées entre elles du fait de la présence
de v-pits de taille importante pour les échantillons 7 et 8.

Les surfaces rugueuses sont souvent synonymes de surface inhomogènes avec des variations
locales de composition [18]. Ceci est le cas de surfaces caractérisées par une dominance de la
croissance en spirale. Des cartographies d’intensité de CL ont été réalisées sur des surfaces de
morphologies similaires dans le deuxième chapitre, mettant en évidence une incorporation plus
importante de Ga au niveau des joints de grains. Ces fluctuations de compositions vont in-
duire un élargissement des pics d’émissions des puits quantiques se traduisant par des largeurs
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à mi hauteurs des spectres de PL (FWHM) plus importantes notamment à température am-
biante [19] [20]. Les largeurs à mi hauteurs (FWHM) des pics d’émission des puits quantiques
des 3 échantillons sont montrées sur la figure 3.20. Nous remarquons une di�érence de valeurs
de largeurs à mi hauteur à 20K et 290K. En e�et, à basse température, tous les porteurs sont
localisés, expliquant des largeurs à mi hauteurs variant de 9 nm à 15 nm. A température am-
biante, un écart de plus de 10 nm est à noter entre les largeurs à mi hauteur des pics d’émission
des puits quantiques des échantillons 6 et 7, et de 6 nm entre les échantillons 7 et 8, la valeur la
plus importante étant celle de l’échantillon 7. Ces di�érences ne pouvent donc pas justifier les
di�érentes valeurs d’e�cacités de PL.

Figure 3.20 – Largeurs à mi hauteurs (FWHM) des pics d’émission des puits quantiques
Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N obtenus par PL à basse température (20K) et température ambiante
(290K).

Localisation des porteurs de charges
Les inhomogénéités de compositions et d’épaisseur peuvent aussi donner lieu à des puits de

potentiel qui agiront comme des centres localisants empêchant les recombinaisons non radiatives
sur les défauts. Pour pouvoir mettre en évidence la présence d’états localisés, l’évolution de
l’énergie de PL des puits quantiques en fonction de la température est tracée.

La figure 3.21 présente l’évolution de l’énergie de PL en fonction de la température des 3
échantillons étudiés ainsi que leur ajustement avec la loi empirique de Varshni tracée en ligne
continue [21]. Les valeurs des paramètres de Varshni utilisés – et — ont été déterminées en se
basant sur la référence [22]. Dans le cas de l’échantillon 6, qui rappelons le, a la plus faible valeur
d’e�cacité de PL (2.3%), nous remarquons que la courbe d’énergie en fonction de la température
suit parfaitement la courbe de Varshni, témoignant de l’absence d’états localisés. L’absence de
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Figure 3.21 – Energie de PL des pics d’émission des puits quantiques Al0.4Ga0.6N /
Al0.7Ga0.3N des échantillons (a) 6 , (b) 7 et (c) 8 en fonction de la température, ainsi que
leur ajustement avec la loi de Varshni.

ces états localisés et donc de puits de potentiel pourrait expliquer le faible rendement quantique
interne de cet échantillon.

Pour l’échantillon 7 (figure 3.21 (b)), nous remarquons une déviation de la courbe d’énergie en
fonction de la température par rapport à la courbe de Varshni , mettant en évidence la présence
d’état localisés avec une énergie de localisation déterminée à 53 meV à 70K. Cette valeur est
plus faible que celle que l’on pourrait retrouver dans le cas de puits quantiques GaN/InGaN,
mais permet cependant certainement d’améliorer l’e�cacité de PL de l’échantillon.

Enfin, pour l’échantillon 8, la courbe d’énergie de PL dévie légèrement de la courbe de
Varshni, avec une énergie de localisation déterminée à 20 meV à 50K.

La comparaison des 3 courbes de la figure 3.21 nous permet de comprendre les di�érences
d’IQE entre les 3 échantillons du point de vue de la localisation des porteurs, ceux ci étant plus
localisés dans le cas de l’échantillon 7, puis dans l’échantillon 8 et enfin pas localisés dans le
cas de l’échantillon 6 présentant le plus faible IQE de la série. Ceci va dans le sens des largeurs
à mi hauteur des pics d’émission des puits quantiques déterminés ci dessus : plus l’énergie de
localisation est importante, plus la FWHM à 290K est grande.

Microscopie électronique en transmission (TEM)
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Des lames FIB ont été préparées pour chacun des 3 échantillons pour pouvoir les caracté-
riser par la suite par microscopie électronique en transmission (TEM). Malheureusement, des
problèmes de préparation sont survenues au cours de la préparation de la lame de l’échantillon 6
(de plus faible valeur de rendement quantique interne) qui n’a pas pu être observée. Les résultats
des échantillons 7 et 8 sont présentés ci-dessous.

Les observations TEM ont été faites selon l’axe de zone [112̄0] en utilisant deux détecteurs :
le bright field, délivrant des informations sur la cristallographie des couches, puis le HAADF
donnant des informations chimiques sur la composition des couches.

Figure 3.22 – Images TEM obtenues pour l’échantillon 7, en utilisant les détecteurs Bright
Field ainsi que le HAADF - Observation des di�érentes couches constituant la structure UV
étudiée.

La figure 3.22 montre une vue d’ensemble d’une partie de la lame FIB ainsi que deux zones
d’études qui ont été enregistrées avec une plus grande résolution. Nous remarquons tout d’abord
une densité de dislocations importante provenant de la couche AlN du template AlN sur saphir
utilisé pour cet échantillon. Ces dislocations traversantes s’inclinent dans la couche d’AlGaN.
Ces inclinaisons sont un des mécanismes de relaxation des couches d’AlGaN [23] [24]. D’autres
dislocations apparaissent au cours de la croissance dans la couche bu�er AlGaN servant aussi
à relaxer la contrainte. Une partie de ces dislocations sont traversantes et débouchent alors sur
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les puits quantiques, tandis que des dislocations additionnelles apparaissent au niveau des puits
quantiques.

Sur les images HAADF de la figure 3.22, nous remarquons au niveau de la zone 1 la présence
de non pas 5 mais seulement 4 puits quantiques clairement identifiés. Le premier, qui se trouve au
niveau de l’interface avec la couche bu�er AlGaN, est très peu visible. En plus des dislocations
dans la zone 2, d’autres défauts structuraux apparaissent tels que des inversions de polarité.
Ce type de défauts est indiqué par défauts étendus sur la figure 3.22. Ils pouvent entrainer des
glissements de plans autour de la zone de changement de polarité.

Regardons maintenant les images TEM de l’échantillon 8 pour établir des comparaisons entre
les deux.

Figure 3.23 – Images TEM obtenues pour l’échantillon 8, en utilisant les détecteurs Bright
Field ainsi que le HAADF - Observation des di�érentes couches constituant la structure UV
étudiée.

La figure 3.23 montre les images TEM obtenues sur l’échantillon 8. Nous pouvons tout
d’abord remarquer une présence plus importante de dislocations dans toutes les couches en
commençant par le template AlN. Comme précédemment, les dislocations s’inclinent dès le
début de la croissance de la couche bu�er AlGaN. Un nouveau type de dislocations apparait
dans cet échantillon : il s’agit de dislocations horizontales se trouvant dans le plan c (indiquées sur
la figure 3.23). Les dislocations traversantes se retrouvent dans les puits, dans lesquels d’autres
dislocations apparaissent aussi. Des défauts type domaines d’inversion de polarité se retrouvent
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aussi dans cet échantillon, ainsi que des inclusions en Ga et une densité de v-pits plus importante
que pour le cas précédent. Dans ce cas là aussi, 4 puits quantiques sont visibles avec le cinquième
au niveau de l’interface qui est très peu visible.

Ces images TEM nous permettent de comparer les deux échantillons en terme de qualité
cristalline. La di�érence d’IQE entre les deux échantillons peut facilement être expliquée par
une densité de dislocations et de défauts plus importante dans le cas de l’échantillon 8, dont
l’origine provient du template AlN sur saphir utilisé lors de la croissance de cet échantillon et
non pas forcément de l’épaisseur de la couche bu�er AlGaN plus importante.

3.3.3 Conclusion de l’étude

L’influence de l’augmentation des épaisseurs des couches bu�er AlGaN précédant la crois-
sance des puits quantiques a été étudiée. Une valeur maximale d’IQE optique de 8% a été obtenue
pour une émission à température ambiante de 284 nm avec une couche bu�er d’AlGaN de 600
nm. Ce résultat ne peut pas être expliqué par une cause unique, mais met en évidence l’impact
de di�érents facteurs sur l’IQE notamment les concentrations en impuretés, la localisation des
porteurs, les rugosités de surface ainsi que la densité de dislocations.

3.4 Optimisation des conditions de croissance des puits quan-
tiques

Dans la partie précédente, nous avons étudié l’impact de l’épaisseur des couches bu�er
Al0.74Ga0.26N , dont les conditions de croissances ont été optimisées, sur les e�cacités radiatives
de puits quantiquesAl0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N crus à leur surface. Nous allons nous intéresser
maintenant à l’optimisation des conditions de croissance des puits quantiques Al0.5Ga0.5N /
Al0.7Ga0.3N , en se basant sur les conditions de croissance utilisées lors de l’élaboration de la
couche bu�er de l’échantillon 7.

3.4.1 Présentation des échantillons

Di�érentes conditions de croissance des puits quantiques AlGaN/AlGaN ont été testées.
Nous nous intéressons dans cette partie à deux échantillons qui ont particulièrement attirés
notre attention :

Echantillon 9
- Croissance de la couche bu�er Al0.7Ga0.3N dans les mêmes conditions que pour l’échan-

tillon 7 + dopage Si,
- Mêmes conditions de croissance pour les barrières et les puits que celles utilisées pour

le bu�er AlGaN, à savoir l’utilisation du TEGa (au lieu du TMGa), faible vitesse de
croissance et température de croissance de 1100°C,

- Augmentation de la teneur x en Al des puits AlxGa1≠xN à 50% en augmentant le flux
de TMAl,

- Epaisseur des puits visée à 2.5 nm contre 2 nm précédemment.
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Echantillon 10
- Mêmes conditions de croissance de la couche AlGaN et des puits quantiques que pour

l’échantillon 9,
- Augmentation des épaisseurs de puits à 3 nm.
- Augmentation de la vitesse de croissance des puits Al0.5Ga0.5N par rapport à l’échantillon

9.

Les épaisseurs des couches bu�er Al0.7Ga0.3N de ces échantillons sont les mêmes, à savoir
530 nm.

3.4.2 Caractérisations des deux structures UV

3.4.2.1 Morphologie de surface

Figure 3.24 – Morphologies de surface des puits quantiques Al0.5Ga0.5N / Al0.7Ga0.3N des
échantillons (a) 9 et (b) 10 mesurées par AFM pour des tailles de scan de 5*5 µm2.

La figure 3.24 présente la morphologie de surface des puits quantiques Al0.5Ga0.5N / Al0.7Ga0.3N

des échantillons 9 et 10 ci-dessus. Sur ces images de même taille de scan de 5*5 µm2 que pour
les images AFM des échantillons précédents (figure 3.19), nous retrouvons moins d’ilôts caracté-
ristiques d’une croissance en spirales, et une présence plus importante de croissance par avancée
de bords de marche. Ces changements de morphologie sont totalement en accord avec l’étude
cinétique menée dans le deuxième chapitre, dans laquelle le rôle des paramètres de croissance
cinétique (température et vitesse de croissance) sur les morphologies de surface a été mise en
évidence. Les rugosités rms des échantillons 9 et 10 sont de 1 nm et 0.9 nm, respectivement, et
des P.V de 12 nm et 6 nm, respectivement, témoignant de couches lisses par comparaison avec
les précédents échantillons (6, 7 et 8).
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3.4.2.2 Caractérisations optiques par PL

Des spectres de PL ont été acquis (pour les 2 structures UV à puits quantiques) à basse
température (20K) et température ambiante (290K). Les résultats obtenus se trouvent sur la
figure 3.25.

Figure 3.25 – Spectres de PL (a) à basse température (20K) et (b) à température ambiante
(290K) des puits quantiques Al0.5Ga0.5N / Al0.7Ga0.3N des échantillons 9 et 10 .

Les échantillons 9 et 10 émettent respectivement à 265 nm et 268 nm à basse tempéra-
ture (20K), et à 268 nm et 272 nm, à 290K. L’intensité d’émission des puits quantiques de
l’échantillon 9 est supérieure à celle de l’échantillon 10 pour les deux températures étudiées. Cet
e�et peut être expliqué par la réduction de l’épaisseur des puits Al0.5Ga0.5N de l’échantillon
9, permettant un meilleur confinement des porteurs ainsi qu’une réduction du QCSE, qui est
aussi lié aux épaisseurs des puits comme expliqué au début de ce chapitre (plus l’épaisseur d’un
puits augmente, et plus les fonctions d’onde des électrons se séparent spatialement, réduisant
ainsi les recombinaisons radiatives). Cependant, nous retrouvons pour ces échantillons, à basse
température, la présence d’un pic à 252 nm. L’origine de ce pic reste inexpliqué pour l’instant.

Contrairement aux échantillons de l’étude précédente (échantillons 6, 7 et 8), la bande bleue
des défauts est quasi inexistante à basse température, et apparait seulement un peu plus intense
à température ambiante. L’émission des puits quantiques est donc bien dominante cette fois ci.
Des analyses SIMS indiquent des concentrations en oxygène et carbone inférieures à 1017 at.cm≠3

dans les puits quantiques de ces 2 échantillons. Cette diminution en concentration d’impuretés
est attribuée à l’optimisation des conditions de croissance des puits quantiques, et notamment
à l’utilisation d’une haute température de croissance, qui est aussi probablement à l’origine de
la réduction de la bande bleue.

Des mesures d’e�cacité de PL relative (IQE) ont été faites sur l’échantillon 9 présentant
la plus forte intensité. Avant ceci, il a fallu valider l’hypothèse selon laquelle 100% des recom-
binaisons à basse température sont radiatives. Pour cela, des mesures de PL en fonction de la
température ont été menées :
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Figure 3.26 – Intensité integrée de PL en fonction de l’inverse de la température pour le cas
des puits quantiques Al0.5Ga0.5N / Al0.7Ga0.3N de l’échantillon 9.

Sur la figure 3.26, nous remarquons bien la présence d’un plateau pour les basses tempé-
ratures, validant ainsi l’hypothèse de départ nous permettant de faire des mesures à 20K et à
290K pour diverses puissances d’excitation. Nous constatons également que le rapport d’inten-
sité intégrée à 20K et à 290K, de 8, a diminué en comparaison avec les précédents échantillons.
Ce rapport nous donne une indication sur la qualité cristalline des puits quantiques. Plus celui
ci est faible, plus le nombre de recombinaisons radiatives est élevé.

Figure 3.27 – E�cacité de PL normalisée en fonciton de la puissance d’excitation à 20K et
290K des puits quantiques Al0.5Ga0.5N / Al0.7Ga0.3N de l’échantillon 9.
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Un IQE de 20% a pu être obtenu pour l’échantillon 9 pour une longueur d’onde d’émission à
température ambiante de 268 nm (cf. figure 3.27), contre un IQE maximal obtenu précédemment
de 8% pour une émission à 290K à 284 nm, soit une amélioration de plus d’un facteur 2 pour
une longueur d’onde plus faible. Cette valeur d’IQE à cette longueur d’onde reste inférieure à ce
que nous pouvons retrouver dans l’état de l’art c’est à dire un IQE de 60% pour une longueur
d’onde de 250 nm. Cependant, comme énoncé dans le premier chapitre, la densité de dislocations
joue un rôle très important dans les valeurs d’IQE, celles ci décroissant rapidement lorsque la
densité de dislocations est supérieure à 109cm≠2 [25] et passant d’un IQE de 60% à 10% pour des
densités de dislocations de 2.108cm≠2 et 5.109cm≠2, respectivement, pour une longueur d’onde
d’émission de 250 nm.

L’un des objectifs de cette thèse est d’obtenir une émission à 265 nm, longueur d’onde
correspondant au pic germicide permettant de lutter contre les bactéries et virus tel que le
SRAS-COV-19. Cet objectif a quasiment été atteint avec un IQE de 20% à 268 nm.

3.4.2.3 Di�raction par rayons X - DRX

Figure 3.28 – Cartographies DRX dans l’espace réciproque selon la raie asymétrique (105) des
échantillons 9 (a) et 10 (b).

Des cartographies dans l’espace réciproque (RSM) selon la raie asymétrique (105) ont été
faites sur les échantillons 9 et 10 pour s’intéresser à l’état de contrainte des couches bu�er AlGaN
sur le template AlN sur saphir (cf figure 3.28). Il en est ressorti des taux de relaxation respectifs
de 4% et 14% pour les échantillons 9 et 10 (les deux échantillons ayant la même épaisseur).
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Cette di�érence met en avant l’influence de l’état de contrainte de la couche AlN du template
sur le saphir. Nous avons vu à la fin du deuxième chapitre qu’une relaxation de la contrainte
s’accompagnait d’une augmentation de la densité de dislocations, défauts non émissifs pour le cas
de l’AlGaN. Cette information supplémentaire nous permet de mieux comprendre la di�érence
d’intensité de PL entre les deux échantillons que ce soit à température ambiante ou à basse
température - l’échantillon 10 présentant une intensité plus faible que celle de l’échantillon 9.

Grâce à ces cartographies dans l’espace réciproque, nous avons pu remonter à l’état de
contrainte des puits quantiques Al0.5Ga0.5N / Al0.7Ga0.3N sur les couches bu�er d’Al0.7Ga0.3N ,
ces puits quantiques sont e�ectivement contraints sur les couches d’AlGaN. Ce résultat est très
important. En e�et, tel qu’expliqué dans le premier chapitre, une des problématiques limitant
les rendements des LEDs UV est la polarisation TM de la lumière qui devient prédominante par
rapport à la polarisation TE lorsque le taux d’Al augmente. Cependant, Reich et al. [26] ont
montré que le maintien de contraintes compressives dans les puits quantiques à base d’AlGaN
permettrait de maintenir une prédominance de la polarisation TE pour des longueurs d’onde
allant jusqu’à 239 nm.

3.5 Premiers essais de croissance de LEDs UV

3.5.1 LED UV avec jonction tunnel

Les problématiques de l’alliage AlxGa1≠xN ont été énoncées dans le premier chapitre de
ce manuscrit, parmi lesquelles figurent la di�culté de doper de type p les couches AlxGa1≠xN ,
notamment à forte teneur x en Al. Au cours de ce travail de thèse, cette problématique n’a pas été
étudiée. Pour cela, nous avons collaboré avec le CRHEA (Centre de recherche sur l’hétéroépitaxie
et ses applications) à Sophia Antipolis dans le but d’améliorer l’injection des porteurs dans la
zone active à travers la croissance d’une jonction tunnel à base d’AlGaN sur notre LED UV.
A noter que cette LED a été épitaxiée avant toutes les optimisations sur les puits quantiques
évoquées précédemment. La structure finale obtenue est la suivante :

Figure 3.29 – Structure de la LED UV étudiée avec une jonction tunnel.
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Ce premier essai a été fait en utilisant une teneur x en Al dans l’alliage AlxGa1≠xN de 30%
avec des puits quantiques Al0.2Ga0.8N / Al0.3Ga0.7N . La première couche de la jonction tunnel
p++ Al0.3Ga0.7N a été épitaxiée par MOCVD à la suite de la structure de la LED UV dans
notre bâti de croissance au LETI. Ensuite, le CRHEA a continué la croissance de la jonction
tunnel mais cette fois ci par MBE ou EJM en français (Epitaxie par Jets Moléculaires). Une très
fine couche de GaN de 4 nm est introduite entre les couches fortement dopées n++ Al0.3Ga0.7N

et p++ Al0.3Ga0.7N pour faciliter l’injection entre elles. Le dopage n des di�érentes couches
crues par MBE a quant à lui été fait par Germanium (Ge) plutôt que Si pour permettre un
dopage plus important.

Figure 3.30 – Spectres de PL de la LED UV avec la jonction tunnel à 20K et à 290K. Les raies
d’émission à 486 nm sont relatives au laser utilisé (243 nm).

Les spectres de PL acquis avant la croissance de la jonction tunnel sur la LED UV à 20K
et à 290K se trouvent sur la figure 3.30. Deux pics ressortent à 20K : le premier à 315 nm et le
second à 350 nm. A 290K, seul le pic à 350 nm est présent. Les puits quantiques de cette LED
étant composés de couches Al0.2Ga0.8N / Al0.3Ga0.7N , ils devraient émettre à 315 nm- 320 nm
à 20K. Le premier pic observé à 315 nm correspond donc à l’émission de ces puits quantiques.
L’émission à 350 nm n’est pas celle attendue au vu des concentrations en Al visées et pourrait
provenir de compositions en Al di�érentes avec potentiellement des variations d’épaisseur.

Des caractérisations électriques ont ensuite été mesurées sur ces LEDs une fois processées,
avec et sans jonction tunnel : la taille des puces LEDs étudiées est de 310x310 µm2.

Il est à noter que, pour les deux types de LEDs UV (avec et sans jonction tunnel), la couche
p++AlGaN de surface n’a pas été activée au préalable par le biais d’un recuit. Les LEDs sans
jonction tunnel n’électroluminescent pas à cause d’une trop forte résistance de contact au niveau
du contact p, due à cette couche d’AlGaN peu conductrice. Les LEDs à jonction tunnel ont quant
à elles fonctionné. Les spectres d’électroluminescence obtenus pour di�érents courants appliqués
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se trouvent sur la figure 3.31.

Figure 3.31 – Spectres d’électroluminescence de la LED UV avec la jonction tunnel obtenus
pour di�érents courants appliqués à ses bornes.

Nous remarquons que plus le courant augmente et plus l’intensité du pic principal augmente.
Ce pic centré autour de 350 nm confirme le fait que les LEDs finales obtenues émettent prin-
cipalement à 350 nm - dans la gamme des UV-A et émettent donc à la même longueur d’onde
que dans le cas de l’émission de PL à 300K.

La figure 3.32 présente le comportement I(V) obtenu.

Malgré le fait que la couche p++AlGaN n’ait pas été activée, une densité de courant de 6
A/cm2 pour une tension de 5,6 V est obtenue, ce qui est plutôt encourageant. Des améliorations
importantes peuvent être apportées en modifiant les conditions de croissance des di�érentes
couches et en adaptant la structure UV, comme nous l’avons vu précédemment.

Par la suite, pour notre deuxième essai de croissance de LEDs UV, nous avons visé un taux
d’Al dans les couches dopées n et p de 70% dans l’alliage AlxGa1≠xN avec une zone active
composée de puits quantiques non optimisés Al0.5Ga0.5N / Al0.7Ga0.3N . La structure finale
obtenue est présentée sur la figure 3.33.

Il est important de noter que lorsque la croissance de cette nouvelle structure LED a été
faite, les conditions de croissance optimales pour les couches bu�er AlGaN ainsi que celles des
puits quantiques qui nous ont permis d’obtenir un IQE de 20% étaient en cours d’étude et n’y
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Figure 3.32 – Densité de courant en fonction de la tension pour la LED UV à jonction tunnel.

Figure 3.33 – Structure de la LED UV étudiée pour une émission visée dans les UV-C.

ont pas été implementées. Cette structure de LED UV n’est donc pas optimisée.
Les spectres d’électroluminescence obtenus pour di�érents courants se trouvent sur la figure

3.34. Nous retrouvons deux contributions pour les 3 courbes obtenues : une centrée à 285 nm (lon-
gueur d’onde visée pour ce type de MQWs) et une autre à 321 nm. Ces di�érentes contributions
sont sûrement dues à des fluctuations d’épaisseurs des puits quantiques ou à des fluctuations
en compositions d’Al. De plus, la bande bleue est très faible en EL, ceci est encourageant pour
la suite étant donné que les conditions de croissance de la structure LED complète ne sont pas
optimisées.

Des courbes I(V) ont été mesurées sur des LED de 310x310 µm2 (figure 3.35).

Une densité de courant de 6 A/cm2 est obtenue pour une tension de 21 V. Cette LED
présente une tension de fonctionnement trop importante, bien plus élevée que la LED à jonction
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Figure 3.34 – Spectres d’électroluminescence de la LED UV étudiée pour di�érents courant
appliqués à ses bornes.

Figure 3.35 – Densité de courant en fonction de la tension pour la seconde LED UV étudiée.

tunnel. Cependant, il est important de noter que les structures ne sont pas identiques avec un
taux d’Al dans la dernière structure étudiée plus important que celui de la LED à jonction
tunnel, impliquant plus de problématiques matériaux notamment pour le dopage p de la couche
Al0.7Ga0.3N (qui va entrainer une résistivité de couche plus importante). Il est en e�et connu qu’il
est di�cile de doper de type p une couche d’AlGaN à 70%. Dans notre cas, aucune optimisation
n’a été faite pour cela.

Ces deux essais de croissance de LED UV complètes sont loin de concurrencer l’état de
l’art actuel des LEDs UV, nos puissances optiques étant très faibles, de l’ordre du nanowatt à
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6 A/cm�. Pour des émissions dans la gamme des UV-C, les entreprises DOWA et Nikkiso ont
atteint une émission à 280 nm avec une puissance de 25 mW à 350 mA et 50mW à 350 mA,
respectivement [27]. Néanmoins, sans avoir réalisé d’optimisation de conditions de croissance et
de structures, nos LEDs ont pu fonctionner et pour la dernière, atteindre une longueur d’onde
proche de la gamme des UV-C : 285 nm.

3.6 Conclusion

Ce troisième chapitre a porté sur l’étude de la croissance des puits quantiques AlxGa1≠xN

/AlyGa1≠yN . Pour cela, l’influence de la qualité cristalline des templates AlN sur saphir sur
l’intensité d’émission des puits quantiques a été étudiée dans un premier temps. Il en est ressorti
qu’une densité de dislocations importante réduisait l’intensité d’émission des puits quantiques
du fait que les dislocations traversantes provenant du template AlN se comportent comme des
centres de recombinaisons non radiatifs. De plus, une bande bleue de défauts apparait sur nos
spectres de PL. Après avoir étudié un template AlN sur saphir nu, nous avons remarqué que
cette bande bleue était déjà présente (les impuretés oxygène et carbone ainsi que les complexes
associés pouvent en être l’origine).

Par la suite, l’influence de l’épaisseur des couches bu�er Al0.7Ga0.3N optimisées sur l’e�cacité
radiative de puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.7Ga0.3N (non optimisés) a été étudiée dans le
but d’établir un lien entre la relaxation de la couche bu�er et l’IQE des puits quantiques. Les
résultats obtenus ont mis en évidence l’influence de nombreux paramètres sur l’e�cacité radiative
des puits quantiques. En e�et, une forte densité de dislocations provenant en partie des couches
sous jacentes aux puits quantiques ont un e�et négatif sur l’IQE (la rugosité de surface peut
cependant jouer un rôle sur la localisation des porteurs pouvant empêcher les porteurs de charges
d’être piégés au niveau des défauts). L’une des raisons des faibles rendements quantiques internes
des puits quantiques à base d’AlGaN par rapport aux puits quantiques à base d’InGaN est la
bonne miscibilité de l’Al dans le GaN, ne permettant alors pas de zones plus ou moins riches en
Al permettant de localiser les porteurs comme c’est le cas avec les zones riches In dans l’InGaN.
Un IQE de 8% à 284 nm a été obtenu pour une épaisseur de couche bu�er Al0.7Ga0.3N de 600
nm.

Ensuite, les conditions de croissance des puits quantiques ont été optimisées en se basant sur
les conditions de croissance optimisées du bu�er Al0.7Ga0.3N , et en ajustant le taux d’Al dans
les puits de telle manière à avoir une émission dans la gamme des UV-C vers les 265 nm. Grâce
à ces optimisations, un IQE de 20% a été obtenu pour une émission à 268 nm à température
ambiante. Cela remplit un des objectifs de cette thèse. De plus, l’IQE aurait pu être amélioré
en ayant simplement accès à des templates AlN de meilleure qualité cristalline.

Enfin, deux essais de croissances de LEDs UV non optimisées réalisés au début de cette thèse
ont montré que celles ci fonctionnaient, avec respectivement une électroluminescence centrée
autour de 350 nm et 285 nm, mais que des améliorations en terme de conditions de croissance,
de structures , mais aussi une étude approfondie sur les conditions de croissance des couches
AlGaN riches Al dopées p, sont nécessaires afin de pouvoir arriver aux caractéristiques des LEDs
UV à l’état de l’art.
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4 Croissance sélective de pyramides
AlGaN

Ce quatrième chapitre porte intégralement sur la croissance sélective de pyramides AlGaN.
Les avantages des nanostructures par rapport aux structures planaires sont tout d’abord ex-
plicitées, puis les problématiques liées à la croissance de nanopyramides à base d’AlGaN sont
données. Di�érentes dimensions de masques ont été étudiées dans le but d’identifier le design de
masque le plus adapté à la croissance de nanopyramides AlGaN. En parallèle de ceci, des études
paramétriques des conditions de croissance ont été menées.

4.1 Introduction

4.1.1 Intérêt des nanostructures

L’utilisation de l’alliage ternaire AlGaN pour l’élaboration de LEDs permet de balayer toute
la gamme des ultraviolets allant de 400nm pour l’UV proche à 200 nm pour l’UV profond. Pour
cela, il su�t d’augmenter le taux d’Al x dans l’AlxGa1≠xN . Cette augmentation de teneur en Al
va néanmoins mettre en évidence de nombreuses problématiques justifiant les très faibles rende-
ments actuels des LEDs émettant dans les UV-C [1] avec de fortes tensions de fonctionnement [2]
(voir chapitre 1).

Le rendement quantique externe ou EQE est égal au produit de l’e�cicaté d’injection IE, du
rendement quantique interne IQE et de l’e�cacité d’extraction LEE tel que :

EQE = IQE ◊ IE ◊ LEE (4.1)

La figure 4.4 liste les origines des faibles rendements des LEDs à base d’AlGaN, ceux ci ayant
été expliqués dans le premier chapitre.

Di�érentes approches ont été développées pour maitriser et passer outre les problématiques
matériaux énoncées ci dessus liées à l’utilisation d’une technologie planaire, responsable des
faibles rendements des LEDs UV. Parmi elles, figure la croissance et le développement de nano-
structures [3] [2] [4]. Ceci peut être expliqué par les avantages que de telles structures présentent
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Figure 4.1 – Principales problématiques limitant les rendements des LEDs UV - Inspiré de la
référence [1].

par rapport aux structures planaires. En e�et, les nanostructures types nanofils ou nanopy-
ramides permettent d’améliorer la qualité cristalline du matériau cru grâce à une relaxation
des contraintes dans les 3 directions et ainsi avoir une densité moins importante de défauts
structuraux tels que les dislocations [5] [6] [7] (cf figure 4.2).

Figure 4.2 – Di�érences de relaxation de contraintes pour (a) des couches planaires et (b) pour
des nanostructures [8].

De plus, ces nanostructures sont moins sensibles au QCSE étant donné que le champ élec-
trique interne dont sont le siège les hétérostructures à base de nitrures d’éléments III est plus
faible voire nul sur les facettes semi polaires et non polaires, respectivement, ce qui permet-
trait d’améliorer l’IQE de la zone active dans de telles nanostructures [9]. Enfin, l’e�cacité
d’extraction peut être améliorée grâce à ces nanostructures en ajustant leurs diamètres et leurs
espacements [9] [10].
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4.1.2 Croissance de boites quantiques AlyGa1≠yN

Une première approche pour limiter l’influence des dislocations sur l’e�cicacité radiative
d’hétérostructures à base d’AlGaN est l’utilisation de boites quantiques (BQs) comme zone
active au lieu de puits quantiques habituellement choisis. Les porteurs de charge (électrons et
trous) sont bloqués dans ces BQs et ne peuvent di�user vers défauts avoisinants (notamment les
dislocations), en raison de la taille nanométrique des BQs dans les trois dimensions de l’espace.
Ainsi, les recombinaisons radiatives sont favorisées, à l’origine d’une amélioration du rendement
quantique interne (IQE) [11].

Des boites quantiques AlyGa1≠yN de composition y en Al allant de 10% à 40% ont été
épitaxiées par MBE sur une couche AlxGa1≠xN d’orientation polaire (0001) grâce à un mode
de croissance dit Stranski-Krastanov (SK) promouvant la croissance 2D-3D qui conduit à la for-
mation de boites quantiques. Celles ci constituent la zone active de LEDs UV dont la longueur
d’onde peut varier des UV-A aux UV-C en modulant la composition en Al y des boites quan-
tiques, de leur taille, ainsi que de la di�érence de composition en Al entre les boites quantiques et
la couche sous jacente AlxGa1≠xN . Des valeurs d’IQE entre 5% et 20% ont été obtenues grâce à
ces boites quantiques AlyGa1≠yN émettant dans la gamme des UV-B et UV-C, respectivement,
malgré une densité de dislocations supérieure à 1010.cm≠2 [12] [13].

4.1.3 Croissance de nanofils AlGaN / AlN

Di�érentes techniques sont utilisées pour l’élaboration de nanofils AlGaN ou AlN pour ob-
tenir une structure complète de LED UV.

4.1.3.1 Croissance par Vapeur Liquide Solide - VLS

Cette technique de croissance est connue pour la croissance de nanofils notamment pour
les nanofils GaN ou AlGaN. Ce procédé met en jeu une particule métallique sous forme de
goutte liquide qui agit comme un catalyseur et constitue un site préférentiel pour la croissance.
Ce mécanisme est appelé VLS car il nécessite une vapeur (précurseurs), un liquide (goutte
métallique) pour obtenir un objet solide (nanofils) [14]. Cependant, les nanofils synthétisés par
cette technique présentent une forte densité de défauts ne permettant pas aux nanofils AlGaN
d’émettre dans des gammes de l’UV-B ou UV-C à cause des fortes contaminations [15].

4.1.3.2 Croissance de nanofils AlGaN axiaux

Une autre manière d’obtenir des nanofils AlN ou AlGaN consiste à les faire croître de manière
spontanée sur des substrats Si par exemple dans certaines conditions promouvant la croissance
de nanofils par MBE [1] [15]. Des nanofils AlN ont tout d’abord été étudiés par l’équipe de
Zhao [2]. Ceux ci ont été épitaxiés par EJM sur un substrat Si dans des conditions de croissance
contrôlées et riches en azote pour permettre leur croissance préférentiellement selon l’axe c. La
croissance de nanofils GaN sur le substrat Si a tout d’abord été réalisée pour promouvoir la
croissance des nanofils AlN à leur surface (figure 4.3 (a)).
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Figure 4.3 – (a) Schéma d’un nanofil AlN unique cru sur une base de nanofil en GaN sur
substrat Si , (b) spectres de PL des nanofils AlN à basse température et température ambiante
et (c) IQE à 300K de ces nanofils AlN en fonction de la puissance d’excitation [2].

Ces nanofils AlN présente un pic de PL à température ambiante à 6.034 eV, similaire à celui
d’un bulk AlN, suggérant que ces nanofils sont libres de contraintes. De plus , un IQE de 80%
a également pu être obtenu (figure 4.3 (b) et (c), respectivement). Ces premiers résultats de
croissance de nanofils sont encourageants et mettent en évidence les avantages de la croissance
de nansotructures LEDs.

Janjua et al. [16] ont quant à eux reporté la croissance de nanofils AlGaN émettant à 303
nm crus sur substrat Si par EJM.

Figure 4.4 – (a) Vue de dessus et en coupe des nanofils AlGaN , (b) image STEM de ces
nanofils en vue de coupe et (c) schéma de la structure filaire d’une LED UV [16] .

Grâce à cette technique, l’équipe de Janjua a pu démontrer la croissance de nanofils AlGaN
avec une forte densité sur substrat Si, libres de dislocations et de fautes d’empilement, permettant
d’améliorer les intensités d’émission de PL des puits quantiques de la zone active.

Cependant, pour profiter des avantages des nanostructures par rapport aux structures pla-
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naires, surtout pour l’amélioration de l’IQE, il serait intéressant de faire croitre la zone active
sur les plans non polaires des nanofils.

4.1.3.3 Croissance de nanofils AlGaN en configuration coeur coquille - core shell

Di�érentes approches ont été investiguées pour obtenir des puits quantiques AlGaN crus
sur facettes non polaires de nanofils (structure en coeur coquille (core-shell)). L’équipe de P.M.
Coulon [17] a étudié la croissance par MOCVD d’un puits quantique unique AlN/AlGaN/AlN
autour de fils d’AlN obtenus par gravure d’une couche planaire d’AlN. Une émission à 229 nm
a été reportée. Des images MEB et TEM de ces nanofils sont présentées sur la figure 4.5.

Figure 4.5 – (a) Images MEB en section transverse des fils AlN/AlGaN, (b) image TEM d’un
unique fil en structure coeur coquille , (c) (d) et (e) cartographies EDX de concentration en
éléments Al, N et Ga, respectivement [17] .

Des nanofils UV coeur coquille à base d’AlGaN ont aussi été obtenus sur substrat Si par
MOCVD par l’équipe de Y.H.Ra [18]. Le coeur de la structure filaire composé par un fil n-GaN
est cru grâce au procédé VLS décrit ci dessus. Le diamètre et la densité de ces fils peuvent
être contrôlés par la taille et la densité des particules liquides AuxGay utilisées dans ce cas. La
croissance latérale des puits quantiques à base d’AlGaN autour des nanofils n-GaN s’est faite à
plus basse température en comparaison avec le coeur GaN [18]. La structure finale obtenue est
telle que schématisée sur la figure 4.6(a).
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Figure 4.6 – (a) Structure d’un fil non polaire coeur coquille unique AlGaN cru sur substrat
Silicium et (b) spectres d’électroluminescence EL lui étant associé obtenu pour di�érents courant
d’injection - l’encadré à l’intérieur du spectre représente le spectre d’EL d’une LED UV à base
de nanofils AlGaN axiaux [18].

Une comparaison entre les nanofils AlGaN à base de puits quantiques AlGaN/AlGaN coeur
coquille et axiaux a été établie par le groupe de Y.H.Ra [18]. La figure 4.6 (b) montre le spectre
d’EL pour di�érents courants d’injection de la LED UV coeur coquille et l’encadré le spectre d’EL
d’une LED UV à base de nanofils axiaux pour comparaison et mise en évidence de l’influence des
plans de croissance des puits quantiques. Nous remarquons, que contrairement à la LED axiale,
il n’y a pas de blueshift de l’émission pour les puits quantiques crus sur plans non polaires, ceci
mettant en évidence la suppression du QCSE sur les plans non polaires. L’EQE de nanofils de
LED UV avec des puits non polaires est de 3% contre 2.3% pour la LED en nanofils axiaux.

En réalisant la croissance de nanofils coeur coquille AlGaN à base de puits quantiques Al-
GaN/AlGaN non polaires, les performances optiques ont pu être améliorées grâce à la suppres-
sion du champ électrique interne et donc du QCSE dans les puits quantiques non polaires.

Une technique complémentaire permet de plus d’obtenir des nanostructures organisées en
ajustant précisément les diamètres et les espacements des ouvertures : il s’agit de la croissance
sélective usuellement dite SAG (Selective Area Growth).

4.1.4 Croissance sélective - SAG et nanoSAG

4.1.4.1 Introduction

La croissance sélective permet d’obtenir des nanostructures organisées grâce à une croissance
spatialement contrôlée à travers des ouvertures dans un substrat patterné. Pour cela, le substrat
utilisé est recouvert d’un masque diélectrique ou graphère par exemple, comportant des ouver-
tures de l’ordre du micromètre (ou de l’ordre de quelques centaines de nanomètres pour le cas du
nano SAG) , obtenues par lithographie puis gravure. L’intérêt d’un masque diélectrique réside
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dans le fait qu’il constitue une zone de non croissance. La croissance se fait alors localement
à travers les ouvertures du masque (zones non masquées), et peut être contrôlée en ajustant
scrupuleusement les conditions de croissance pour favoriser certaines directions épitaxiales pour
obtenir des nanofils ou nanopyramides [15] [1]. La nature et la qualité du masque est aussi
déterminante pour obtenir une parfaite sélectivité.

4.1.4.2 Croissance de pyramides par SAG - cas du GaN

La présence d’un substrat patterné est nécessaire pour avoir une croissance sélective. Pour
cela, un masque diélectrique est déposé sur la couche GaN ou AlN du template utilisé. Des étapes
de lithographie et gravure s’ensuivent pour obtenir des ouvertures circulaires sur le masque
(figure 4.7 (a)). Par la suite, ce template patterné est utilisé pour la croissance sélective de
nanostructures (pyramides dans l’exemple de la figure 4.7) dans les zones non masquées telle
que schématisé sur la figure 4.7 (b). Un des avantages non négligeable de l’utilisation d’un
template masqué réside dans le fait que le masque permet de filtrer les dislocations et donc une
amélioration de la qualité cristalline peut être attendue dans les nanostructures avec en plus une
courbure des dislocations au niveau des facettes (figure 4.8).

Figure 4.7 – (a) Dépôt d’un masque diélectrique puis lithographie et gravure et (b) croissance
de pyramides à travers les ouvertures.

Influence de la polarité du template sur la morphologie des nansotructures
La morphologie des nanostructures obtenues sur des substrats patternés peut dépendre de
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Chapitre 4. Croissance sélective de pyramides AlGaN

Figure 4.8 – Filtration des dislocations par le masque diélectrique au cours d’une croissance
sélective ainsi que la courbure de dislocations au niveau des facettes semi-polaires [19].

la polarité du template utilisé, selon s’il s’agit d’une polarité azote (N) ou métal (Ga pour le cas
de GaN). La figure 4.9 illustre que l’utilisation d’une polarité N d’un template GaN conduit à
l’obtention de nanofils avec des facettes non polaires (figure 4.9 (a)) tandis qu’une polarité Ga
mène à des pyramides avec des facettes semi polaires bien définies d’orientation (101̄1) [20] [8].

Figure 4.9 – Comparaison de nanostructures GaN obtenues sur di�érentes templates : (a)
surGaN freestanding de polarité azote et (b) sur template GaN/saphir de polarité Ga [20] [8] .

Au cours d’une croissance MOCVD, une forte concentration en atomes H se retrouve dans
le réacteur, provenant du gaz porteur mais aussi de la décomposition de l’ammoniac.

Les plans r (101̄1̄) obtenus lors de la croissance de nanostructures GaN sur un substrat bulk
GaN de polarité azote sont terminées par des atomes Ga. La densité des liaisons pendantes de ces
plans r est plus importante que celle des plans m (11̄00), 16 nm≠2 et 12.1 nm≠2, respectivement.
Les plans r sont alors moins stables et peuvent facilement être attaqués par l’hydrogène. En e�et,
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Figure 4.10 – (a) Structure pyramidale GaN de polarité azote et (b) après gravure des plans
semipolaires r (101̄1) par hydrogène [21].

l’hydrogène peut être à l’origine de la gravure du GaN par le biais de formation de laisons Ga-H
et N-H : la figure 4.10 (b) montre schématiquement comment les plans r peuvent être gravés
par l’hydrogène. Les plans m quant à eux possèdent moins de liaisons pendantes et sont donc
thermodynamiquement plus stables. La gravure des plans r va ainsi permettre d’obtenir alors des
plans m (représentés par des pointillés sur la figure 4.10 (b)), menant de ce fait à la croissance
de nanostructures filaires. A noter que le sommet de ces nanostructures filaires est plat car il
est également passivé par l’hydrogène.

Figure 4.11 – Structure pyramidale GaN de polarité Ga [21].

Les nanostructures GaN obtenues au cours de la croissance sur un template GaN/saphir de
polarité Ga présentent une forme pyramidale. Les plans r (101̄1) sont terminés par des atomes
azote N qui sont passivés par l’hydrogène en formant des liaisons N-H, entrainant la formation
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Chapitre 4. Croissance sélective de pyramides AlGaN

de plans r (101̄1) plus stables et ayant une plus faible vitesse de croissance [22] [23]. La forme
pyramidale est maintenue tout au long de la croissance étant donné la vitesse de croissance
réduite sur ces plans passivés (figure 4.11).

4.1.4.3 Problématiques liées à la croissance de pyramides AlGaN

Seul le cas de la croissance de pyramides GaN ou AlGaN sera traité au cours de cette
thèse. Les avantages de telles structures ont été énoncées au début de ce chapitre à savoir une
amélioration de la qualité cristalline grâce à une relaxation des contraintes dans les 3 dimensions.
De plus, l’utilisation d’un masque diélectrique nécessaire pour avoir une croissance sélective
permet de filtrer les dislocations arrivant à son niveau, telle que schématisé sur la figure 4.8.
De plus, la contribution du champ piézoélectrique est plus faible sur des facettes semi-polaires
en comparaison avec une croissance axiale selon l’axe (0001) limitant ainsi le QCSE [9]. Enfin
l’e�cacité d’extraction peut être améliorée grâce à ces nanostructures à travers les facettes
semi-polaires [9] [10] [24] [25].

Des pyramides GaN ont été obtenues par MOCVD avec succès sur des templates GaN mas-
qués [26]. Cependant, la croissance de pyramides AlGaN ne se fait pas de manière aussi satis-
faisante en raison de di�érentes problématiques liées à l’utilisation de l’alliage AlGaN.

Figure 4.12 – E�et de l’augmentation du flux d’Al sur la morphologie des pyramides AlGaN -
(a) pyramides 100% GaN , (b) (c) et (d) pyramides AlxGa1≠xN avec des teneurs x en Al visées
de 30%, 40% et 50%, respectivement.

La figure 4.12 permet de mettre en évidence les di�érences entre la croissance sélective de
pyramides 100% GaN et de pyramides AlGaN. Les pyramides GaN sont complètes avec une
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4.2. Influence du design du masque diélectrique SiN

surface de masque libre de tout dépôt. Lorsque l’Al est introduit dans la chambre de croissance,
nous remarquons que plus le flux d’Al augmente, plus la taille des pyramides diminue jusqu’à
devenir tronquées pour les pyramides à 50% d’Al visé. A ceci s’ajoute un dépôt sur le masque
de plus en plus important au fur et à mesure que le taux d’Al augmente. Ces changements de
morphologie de pyramides ainsi que l’augmentation du dépôt à la surface du masque reflètent les
problématiques de la croissance de nanostructures à base d’AlGaN. Tout d’abord, l’Al présente
une forte a�nité électronique avec l’azote, il se lie donc facilement avec ce dernier [9]. A ceci
s’ajoute un coe�cient de collage de l’Al qui est élevé dans nos conditions de croissance [4].
Ces deux propriétés des atomes d’Al justifient le fait, que dans nos conditions de croissance, la
longueur de di�usion des atomes d’Al est faible [27]. Ces caractéristiques sont responsables d’un
important dépôt de nucléi à base d’(Al,Ga)N à la surface du masque : dès lors qu’un atome Al
se dépose à la surface du masque, il di�use très peu à cause de sa faible longueur de di�usion et
de son coe�cient de collage. De plus, sa forte a�nité avec l’azote ne fera que réduire plus encore
sa di�usion.

Pour toutes ces raisons, il est très di�cile d’obtenir des pyramides AlGaN complètes, no-
tamment pour celles à fort taux d’Al, avec un masque dépourvu de dépôt.

Le sujet de thèse s’inscrit dans ce cadre là et vise à étudier la croissance de pyramides
100% AlGaN qui constituent l’étape clef pour l’élaboration de structures LEDs UV à forme
pyramidale.

Pour cela, di�érents design de masques sont étudiés, en faisant varier les diamètres des
ouvertures, ainsi que l’espacement entre elles, pour cibler les dimensions les plus adaptées pour
la croissance de nanostructures à base d’AlGaN. Des études paramétriques s’ensuivent pour
déterminer les paramètres de croissance clés permettant l’obtention de pyramides 100% AlGaN.

4.2 Influence du design du masque diélectrique SiN

4.2.1 SAG par lithographie UV conventionnelle

Pour cette étude, des templates GaN sur saphir de polarité Ga ont été utilisés pour la
croissance de pyramides AlGaN. Un masque diélectrique SiN de 30 nm a été déposé à sa surface
par dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma (PECVD, plasma enhanced chemical
vapor deposition en anglais). Une lithographie puis une gravure sont réalisées pour obtenir des
ouvertures circulaires. Un masque dit NFG1 sera utilisé : celui ci a la particularité de présenter
un réseau de 3 motifs qui se répètent à la surface du template patterné, chacun des motifs (de
taille 1x1 cm�) possède les caractéristiques di�érentes suivantes (cf figure 4.13) :

D1,5P4 : Diamètre des trous de 1,5 µm, avec un pas de 4 µm

D2P6 : Diamètre des trous de 2 µm, avec un pas de 6 µm

D2P10 : Diamètre des trous de 2 µm, avec un pas de 10 µm

Le fait qu’un même masque possède 3 motifs di�érents va nous permettre de comparer les
nanostructures obtenues dans chacune des zones étant donné qu’elles ont été obtenues en étant
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Chapitre 4. Croissance sélective de pyramides AlGaN

Figure 4.13 – (a) Vue en coupe d’un template GaN patterné et (b) les caractéristiques des 3
zones lithographiées.

soumises aux mêmes conditions de croissance.

4.2.1.1 E�et de l’augmentation du taux d’Al sur la morphologie des pyramides
AlGaN

Les pyramides AlGaN ont été épitaxiées par MOCVD sur des templates GaN sur saphir
masqués dans une atmopshère 50%H2/50%N2. Les précurseurs utilisés sont le triméthylgallium
TMGa, triméthylaluminium TMAl et l’ammoniac NH3 pour les éléments du groupe III et V,
respectivement. La température de croissance a été maintenue constante au cours des deux
croissances qui seront présentées ci dessous, ainsi que le flux d’ammoniac, et sont de 1060°C et
1.5l/min, respectivement. La pression de la chambre a quant à elle été maintenue à 100 mbar.

Le tableau 4.1 récapitule les conditions de croissance utilisées pour cette première étude :

EchantillonTemplate Type de
masque T (°C) P

(mbar)
TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

Teneur
en Al
visée
(%)

P1 GaN NFG1 1060 100 40 12,5 1,5 30
P2 GaN NFG1 1060 100 200 12,5 1,5 50

Table 4.1 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P1 et P2

Les images MEB des pyramides AlGaN des échantillons P1 et P2 se trouvent sur la figure
4.14. On remarque que pour un même type de motif, que ce soit le D1,5P4 ou D2P6 ou D2P10,
la taille des pyramides diminue lorsque le flux de TMAl augmente. On passe de pyramides
quasiment complètes pour le cas de l’échantillon P1 avec le motif D1,5P4 à un stade de début de
croissance de pyramides pour l’échantillon P2 pour le même motif D1,5P4. De plus, la surface
entre les pyramides est recouverte d’un dépôt assez important dû à la faible longueur de di�usion
des atomes Al. Ainsi, plus le ratio Al/Ga augmente et plus le dépôt sur le masque est important,

142



4.2. Influence du design du masque diélectrique SiN

Figure 4.14 – Images MEB en vue tiltée à 45° des pyramides AlGaN des échantillons P1 et P2
obtenues sur les di�érents motifs : D1,5P4, D2P6 et D2P10 .

entrainant la formation de pyramides plus petites et tronquées, la matière se redistribuant entre
les ouvertures et hors des ouvertures.

Si nous nous intéressons cette fois ci à l’influence des diamètres des ouvertures et des es-
pacements entre elles, pour un même échantillon, lorsque nous passons du masque D1,5P4 au
D2P6, notamment pour le cas de l’échantillon P1 à 30% théorique d’Al, la hauteur des pyramides
diminue relativement. Aucune di�érence nette n’est à souligner entre les motifs D2P6 et D2P10.

Des cartographies de cathodoluminescence en longueur d’onde ont été faites sur les pyramides
du masque D1,5P4 des échantillons P1 et P2 en vue transverse et se trouvent sur la figure 4.15(c).
Elles représentent l’évolution de la longueur d’onde d’émission le long des pyramides AlGaN et
indiquent la présence d’un gradient de concentration en Al de la base de la pyramide jusqu’à sa
partie supérieure, avec une incorporation maximale d’Al sur le pourtour de ces pyramides. De
plus, ces cartographies permettent de nous renseigner sur le taux d’Al e�ectif se trouvant à la
surface des pyramides. En considérant que l’énergie de bande interdite correspond à la transition
du bord de bande, on obtient 20% et 40% pour les échantillons P1 et P2, respectivement.

Pour une croissance sélective de nanostructures, deux voies principales d’apport de matière
peuvent être considérées telles que schématisées sur la figure 4.16.

La première voie consiste en un apport direct de la phase vapeur. Pour cela, les molécules
arrivent directement de la showerhead du réacteur dans la chambre de croissance, et ainsi à la
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Chapitre 4. Croissance sélective de pyramides AlGaN

Figure 4.15 – (a) Images MEB en vue tiltée à 45° , (b) en vue de coupe et (c) cartographies
de CL en vue de coupe (l’échelle des longueurs d’onde étant en nm) des pyramides AlGaN des
échantillons P1 et P2 obtenues sur le motif D1,5P4.

Figure 4.16 – Schéma des di�érentes voies d’apport de matière lors d’une croissance sélective
par MOCVD.

surface du template. La seconde voie se fait via une di�usion latérale sur le masque. A cet e�et,
les atomes migrent latéralement depuis la surface du masque diélectrique à la zone de croissance
non masquée. Pour le cas de la croissance de pyramides GaN, les deux voies participent à la
croissance, sans entrainer un dépôt à la surface du masque grâce à la longueur de di�usion des
atomes Ga. Néanmoins, contrairement aux pyramides GaN, la croissance des pyramides AlGaN
est un défi du fait de la faible longueur de di�usion des atomes Al et de leur forte a�nité avec
l’azote, entrainant alors une très faible di�usion des atomes à la surface du masque. Celui ci est
alors couvert d’un dépôt de nucléus (Al,Ga)N, probablement riche en Al, correspondant à une
perte de matière ne pouvant plus participer à la croissance, et bloquant l’apport par la seconde
voie c’est à dire par di�usion latérale. Dans ce cas, l’apport des atomes Al se fait uniquement par
la première voie. Ceci explique alors la faible présence d’Al au coeur des pyramides. Leur présence
est néanmoins plus importante sur les pourtours des pyramides tronquées comme indiqué sur la
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figure 4.15 probablement à cause de la haute température de croissance (1060°C dans notre cas).
De ce fait, les atomes Ga s’échappent des bords à cause de leur longueur de di�usion estimée
à quelques micromètres [10] : sur le pourtour des pyramides, nous assistons à une déplétion en
atomes Ga et non pas à un enrichissement en Al.

Pour la suite, nous étudions la croissance des pyramides AlGaN obtenues seulement avec le
motif D1,5P4, étant donnée qu’elles présentent les hauteurs les plus importantes en comparaison
avec celles obtenues avec les masques D2P6 et D2P10. Une étude paramétrique est également
menée pour définir les paramètres de croissance pouvant influer sur les épaisseurs des dépôts à
la surface du masque ainsi que sur la taille des pyramides.

4.2.1.2 Etude paramétrique

Temps de croissance
Une des manières les plus intuitives pour obtenir des pyramides complètes seraient d’augmen-

ter le temps de croissance. Pour cela, nous avons augmenté le temps de croissance des pyramides
en se basant sur l’échantillon P1 qui constitue la référence pour cette étude, de telle manière
à obtenir une pyramide complète. Nous avons déterminé un temps de croissance de 3000 s. La
teneur en Al visée est de 30%.

Ech tcroissance

(s) Motif T (°C) P
(mbar)

TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

P1 1500 D1,5P4 1060 100 40 12,5 1500
P3 3000 D1,5P4 1060 100 40 12,5 1500

Table 4.2 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P1 et P3

Les images MEB en vue transverse des pyramides des échantillons P1 et P3 se trouvant sur
la figure 4.17 (b) montrent qu’e�ectivement la hauteur des pyramides a augmenté en doublant
le temps de croissance, en passant de 580 nm à 960 nm pour les échantillons P1 et P3, respecti-
vement, mais restent tout de même tronquées. Cependant, en doublant le temps de croissance,
la hauteur des pyramides n’a pas doublé. De plus, l’augmentation du temps de croissance en-
traine aussi une augmentation de l’épaisseur du dépôt à la surface, passant de 220 nm à 500 nm
pour P1 et P3, respectivement. Plus le temps de croissance augmente, plus les atomes d’Al ont
tendance à se poser sur le masque et à y rester, augmentant ainsi l’épaisseur du dépôt au fur et
à mesure que la croissance se poursuit et limitant la hauteur des pyramides.

Vitesse de croissance
L’influence de la vitesse de croissance des pyramides a été testée. Pour cela, nous partirons

du point de l’échantillon P3, présentant une vitesse de croissance de 1µm/h, et nous diminuerons
puis augmenterons cette vitesse de croissance. Les conditions de croissance des 3 échantillons
présentés ci dessous se trouvent sur le tableau 4.3.
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Figure 4.17 – (a) Images MEB tiltées à 45° et (b) en vue transverse d’une pyramide unique
des échantillons P1 et P3.

Ech tcroissance

(s)
Vcroissance

(µm/h) T (°C) P
(mbar)

TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

Teneur
en Al
visée
(%)

P3 3000 1 1060 100 40 12,5 1500 30
P4 6000 0,6 1060 100 25 6 700 30
P5 1500 2,5 1060 100 80 25 3000 30

Table 4.3 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P3, P4 et P5.

Les images MEB en vue transverse des 3 échantillons nous permettent de nous rendre compte
des épaisseurs des dépôts et des hauteurs des pyramides. En diminuant la vitesse de croissance de
1 µm/h à 0,6 µm/h, la hauteur des pyramides est passée de 960 nm à 820 nm pour les échantillons
P3 et P4, respectivement, avec cependant une augmentation de l’épaisseur du dépôt polycristallin
sur le masque diélectrique qui est passée de 500 nm à 560 nm, pour P3 et P4, respectivement,
ce dépôt représentant plus de 68% de la taille des pyramides de l’échantillon P4 alors qu’il ne
représentait que 52% pour P3. Nous avions vu dans le deuxième chapitre qu’une faible vitesse
de croissance est propice à une augmentation de la longueur de di�usion des atomes Al. Pour
vérifier cela dans le cas présent, une quantification EDX a été faite pour ces échantillons au
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Figure 4.18 – (a) Images MEB en vue de coupe d’une pyramide unique des échantillons P3,
P4 et P5 et (b) leur cartographie EDX leur étant associée.

sommet des pyramides tronquées, et il a été remarqué que le taux d’Al relatif pour l’échantillon
P3 est de 30% et a augmenté à 40% pour P4.

Lorsque la vitesse de croissance augmente, une diminution de la hauteur des pyramides est
à noter, passant de 960 nm pour P3 à 830 nm pour P5. L’épaisseur du dépôt sur le masque suit
la même tendance également. En relevant les teneurs d’Al au sommet de la pyramide analysée
de l’échantillon P5, nous trouvons une valeur relative de 25% contre 30% pour l’échantillon
référence P3. Cette diminution de la fraction molaire d’Al peut être expliquée par le fait qu’à
plus forte vitesse de croissance, les atomes d’Al ont moins le temps de di�user vers la zone de
croissance et se lient très rapidement avec les atomes azote, limitant encore plus leur longueur
de di�usion. En revanche, nous remarquons que le dépôt total à la surface du masque est plus
faible à plus forte vitesse de croissance. A ce stade, nous n’avons pas d’explications à cela.

Ces essais de vitesses de croissance nous montrent que le point de l’échantillon P3 est le point
optimal en prenant en compte la hauteur des pyramides mais aussi les épaisseurs des dépôts sur
le masque diélectrique.

En parallèle des deux études précédentes, une étude sur l’influence de la température a aussi
été menée. Nous sommes partis du point de l’échantillon P1, étant donné que la croissance des
autres échantillons s’est faite en même temps que celle sur l’influence de la température de
croissance.

Température de croissance
Deux températures de croissance ont été testées pour évaluer leur influence sur la morphologie

des pyramides AlGaN, l’épaisseur du dépôt sur le masque et sur l’incorporation d’Al au sein des
pyramides tronquées. Les conditions de croissances des deux échantillons sont résumées dans le
tableau 4.4.
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Ech Template Motif T (°C) P
(mbar)

TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

Teneur
en Al
visée
(%)

P1 GaN D1,5P4 1060 100 40 12,5 1500 30
P6 GaN D1,5P4 1100 100 40 12,5 1500 30

Table 4.4 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P1 et P6

Figure 4.19 – (a) Images MEB tiltée à 45° et (b) en vue transverse d’une pyramide unique
et (c) sa cartographie EDX associée - la couleur bleue met en évidence la présence de l’Al des
pyramides des échantillons P1 et P6 obtenues sur le masque D1,5P4, respectivement.

Sur les images MEB se trouvant sur la figure 4.19 (a), on remarque que dès lors que la tempé-
rature a augmenté, la hauteur des pyramides a diminué. Sur les images MEB en vue transverse
de pyramides uniques des deux échantillons (figure 4.19 (b)), on remarque qu’on passe d’une
hauteur de pyramide de 580 nm à 440 nm, pour les échantillons P1 et P6, respectivement, avec
une légère diminution des épaisseurs de dépôt qui passent de 220 nm à 200 nm. En augmentant
la température, la diminution de la hauteur des pyramides est plus importante que celle de la
réduction de l’épaisseur du dépôt (25% contre 10%, respectivement). Ceci peut être expliqué par
la désorption du GaN qui est importante à très haute température, en l’occurrence de manière
plus marquée à 1100°C qu’à 1060°C.

De plus, la raison principale pour laquelle nous avions augmenté la température de crois-
sance était de pouvoir augmenter la longueur de di�usion des atomes Al et ainsi pouvoir en
incorporer plus à l’intérieur des pyramides. Pour cela, des cartographies EDX ont été faites sur
les pyramides des échantillons P1 et P6 dans le but de visualiser la présence des atomes Al
au sein des pyramides, présence qui se manifeste par une couleur bleue sur les cartographies -
celles ci ont été faites dans les mêmes conditions d’acquisition pour pouvoir les comparer. Tout
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comme les cartographies CL des échantillons P1 et P2 précédemment obtenues, on remarque
que la présence de l’Al est très faible au coeur des pyramides, avec une présence un peu plus
importante sur leur pourtour, ceci s’appliquant pour les deux cas c’est à dire pour les pyramides
crues à 1060°C et celles crues à 1100°C.

Au vu des résultats obtenus en faisant varier la température de croissance, nous avons décidé
de garder une température de croissance de 1060°C, celle ci nous permettant d’obtenir des
pyramides AlGaN tronquées, mais quasi complètes.

Bilan
Les résultats des croissances des pyramides obtenues sur le masque NFG1 et notamment

pour le motif D1,5P4, nous permettent de conclure que les dimensions des masques utilisés
sont inadéquates pour la croissance de nanostructures à base d’AlGaN. Ceci implique alors
l’utilisation de masques de diamètres d’ouverture et d’espacements plus faibles que ceux utilisés
précédemment afin d’obtenir des pyramides complètes, de limiter au maximum le dépôt sur le
masque pour compenser la faible longueur de di�usion des atomes Al et, ainsi promouvoir la
di�usion latérale entre deux ouvertures de masque.

4.2.2 NanoSAG de pyramides AlGaN par e-beam

4.2.2.1 D200P2 : E�et de l’augmentation du taux d’Al

Dans l’optique d’augmenter la longueur de di�usion des atomes Al et de promouvoir la
di�usion latérale depuis la surface du masque à la zone de croissance, des essais de croissance
de pyramides AlGaN à di�érents taux d’Al ont été réalisés cette fois sur des masques obtenus
par lithographie à faisceau d’électrons (e-beam) pour avoir des diamètres d’ouverture de 200 nm
avec un pas de 2 µm tel que schématisé sur la figure 4.20. Des carrés de 5 ◊ 5 mm� sont insolés
dans chaque sixième de template 2 pouces (GaN ou AlN). Ce masque sera désigné par D200P2.
Le temps de croissance est maintenu à 300 s.

Figure 4.20 – Vue transverse d’un template GaN sur saphir patterné en utilisant le masque
D200P2.

Les conditions de croissances des 3 échantillons sur template GaN étudiés se trouvent dans
le tableau 4.5.
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Ech Template Motif T (°C) P
(mbar)

TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

Teneur
en Al
visée
(%)

P7 GaN D200P2 1060 100 40 12,5 1500 30
P8 GaN D200P2 1060 100 100 12,5 1500 40
P9 GaN D200P2 1060 100 200 12,5 1500 50

Table 4.5 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P7, P8 et P9
obtenus sur template GaN.

Figure 4.21 – Images MEB tiltée à 45° de pyramides AlGaN à teneur visée en Al de (a) 30%
, (b) 40% et (c) 50% obtenues sur template GaN.

La figure 4.21 montre les images MEB des échantillons P7, P8 et P9 caractérisés par une
di�érence de teneur en Al. Pour l’échantillon P7, on remarque que les pyramides sont complètes
avec des facettes semi-polaires bien définies. Cependant, l’augmentation du taux d’Al conduit
à une réduction de la taille des pyramides, jusqu’à l’obtention de pyramides incomplètes pour
le cas de l’échantillon P9. Cette réduction de taille de pyramides AlGaN reflète parfaitement
les problématiques de la croissance de nanostructures à base d’AlGaN comme discuté précé-
demment. Habituellement, pour des structures planaires, lorsque les flux totaux des di�érentes
espèces augmentent (dans notre cas lorsqu’on augmente le flux de TMAl pour atteindre de plus
fortes concentrations en Al), la vitesse de croissance augmente, à temps de croissance constant
entrainant l’obtention de couches plus épaisses. Ceci ne va pas dans le sens des résultats obtenus,
mais pour le cas de nanostructures, la présence de H2 peut passiver les facettes semi polaire,
entrainant une saturation de la taille des pyramides avec des vitesses latérales de plus en plus
faibles [21]. Mais ici, cet e�et est couplé aussi à la très faible longueur de di�usion des atomes Al.
La transition du masque D1,5P4 au D200P2 n’a pas pu améliorer la sélectivité de la croissance
étant donné que le diamètre des ouvertures mais aussi le pas ont été modifiés en même temps.
Néanmoins, contrairement à l’échantillon P1 obtenu sur le motif D1,5P4, des pyramids com-
plètes ont pu être obtenues pour une teneur nominale en Al de 30% en diminuant le diamètre
des ouvertures et l’espacement entre elles.
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4.2.2.2 Indépendance du template de départ

En même temps que les croissances faites sur template GaN, des templates AlN sur saphir
ont été insérés dans le bâti de croissance au même moment pour pouvoir comparer les croissances
obtenues sur les deux templates. Les pyramides sur templates AlN ont vu exactement les mêmes
conditions que celles sur templates GaN. Leurs conditions de croissance sont néanmoins rappelées
dans le tableau 4.6.

Ech Template Motif T (°C) P
(mbar)

TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

Teneur
en Al
visée
(%)

P7’ AlN D200P2 1060 100 40 12,5 1500 30
P8’ AlN D200P2 1060 100 100 12,5 1500 40
P9’ AlN D200P2 1060 100 200 12,5 1500 50

Table 4.6 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P7’, P8’ et P9’
obtenus sur template AlN.

Figure 4.22 – Images MEB tiltées à 45° de pyramides AlGaN à teneur visée en Al de (a) 30%,
(b) 40% et (c) 50% obtenues sur template AlN.

Si nous comparons les images MEB des pyramides obtenues sur templates GaN et AlN (fi-
gures 4.21 et 4.22, respectivement) crues dans les mêmes conditions de croissance, on note que
leur taille est la même entre les deux templates et évolue de la même manière lorsque le flux
de TMAl augmente. Ainsi pour le cas de croissance de nanostructures AlGaN, l’utilisation d’un
template AlN n’est pas obligatoire, un template GaN est su�sant. De plus, la majorité des
templates AlN sur saphir ont été endommagés au cours de la lithographie e-beam, les rendant
inutilisables pour les croissances (craquage de la couche d’AlN, résidu de résine après diverses
chimies, plasma oxygène, ...). Comme énoncé au début de ce chapitre, l’un des avantages des
nanostructures est la relaxation des contraintes dans les 3 directions, contrairement aux struc-
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tures planaires [28]. Pour cette raison, toutes les croissances qui ont été traitées par la suite ont
été faites sur des templates GaN.

Cependant, il est important de noter que pour la réalisation de structures émissives UV
complètes, les templates AlN sont nécessaires à cause de l’absorption du GaN à des longueurs
d’onde UV inférieures à 363 nm [29].

4.2.2.3 Incorporation d’Al dans les pyramides de l’échantillon P9

Pour étudier plus en détail l’e�et de l’utilisation d’un masque e-beam type D200P2 sur
l’incorporation d’Al au sein de la pyramide, une cartographie EDX a été réalisée sur l’échantillon
P9 à 50% d’Al visé.

Figure 4.23 – (a) Image MEB en vue transverse d’une pyramide unique de l’échantillon P9 et
(b) sa cartographie EDX associée.

La cartographie EDX de la figure 4.23 révèle la présence des atomes d’Al dans la pyramide
AlGaN caractérisée indiquée par la couleur bleue. Les atomes d’Al sont majoritairement présents
sur la périphérie de la pyramide, comme ce fut le cas pour les échantillons P1 et P2 sur la figure
4.15. Le taux d’Al obtenu par quantification EDX sur le sommet de la pyramide tronquée
est de 25 ± 5%. Cependant ce premier résultat sans optimisations de conditions de croissance
est encourageant en comparaison avec l’état de l’art. En e�et, Munshi et al. [9] ont étudié la
croissance de pyramides AlGaN sur un template graphène patterné. Ils ont observé une légère
incorporation d’Al mais seulement au sommet des pyramides.

Dans la sous partie suivante, des essais d’optimisations de conditions de croissance vont être
menés dans le but d’obtenir des pyramides AlGaN complètes, avec une incorporation d’Al depuis
le début de la croissance.
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4.2.3 Influence des conditions de croissance sur la morphologie des pyramides
épitaxiées en utilisant le masque D200P2

4.2.3.1 Gaz porteur

Les essais de croissance réalisés jusqu’à présent étaient faits dans une atmosphère 50%H2/50%N2

permettant d’obtenir des pyramides AlGaN avec des facettes semi polaires de plan r bien défi-
nies. La présence de l’hydrogène permet de passiver les flancs présentant des liaisons pendantes
azote. Mais que se passerait-il si la croissance se faisait sous une atmosphère 100% H2 ? Pour
tenter de répondre à cette question, un nouvel échantillon a été cru - échantillon P10, en repre-
nant exactement les mêmes conditions de croissance que pour l’échantillon P9 sauf pour le gaz
porteur qui sera alors de 100% H2.

Figure 4.24 – (a) Images MEB en vue de coupe d’une pyramide de l’échantillon P9 et P10 et
(b) leur cartographie EDX associée.

La figure 4.24 (a) compare les images MEB en vue de coupe des échantillons P9 et P10. On
remarque que lorsqu’on passe à 100% H2, la taille de la pyramide diminue et passe de 313 nm à
250 nm, tant dis que l’épaisseur du dépôt reste constante à 75 nm pour les deux cas. Lorsqu’on
s’intéresse cette fois ci aux cartographies EDX pour visualiser la prédominance de présence d’Al,
on remarque que pour l’échantillon 10, l’Al est un peu plus présent dans la pyramide que pour
l’échantillon 9. L’équation 4.2 de la croissance du GaN est telle que :

Ga + NH3 = GaN + 3/2H2 (4.2)
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Sous fort flux d’hydrogène, le GaN formé au cours de la croissance est dissocié et désorbé
du fait du déplacement de l’équilibre de l’équation 4.2. Ceci peut expliquer la diminution de
la hauteur des pyramides ainsi que l’appauvrissement en Ga, entrainant un rapport Al/Al+Ga
plus important au coeur de la pyramide.

4.2.3.2 Pression

L’influence de la pression de la chambre a aussi été recherchée. Pour cela, le point de l’échan-
tillon P9 obtenu pour une pression de 100 mbar a constitué une référence pour cette étude, et
deux autres échantillons ont été épitaxiés pour di�érentes pressions : 150 mbar et 75 mbar. Mis
à part la pression au cours de la croissance, tous les autres paramètres de croissance sont restés
inchangés entre les 3 essais. Les images MEB/EDX en vue transverse obtenues se trouvent sur
la figure 4.25.

Figure 4.25 – Images MEB et cartographie EDX en vue transverse obtenues pour les échan-
tillons à pression de (a) 150 mbar, (b) 100 mbar et (c) 75 mbar - le grossissement de l’échantillon
à 75 mbar n’est pas le même que les deux autres échantillons.

Plus la pression de la chambre diminue, plus l’épaisseur du dépôt augmente. A 75 mbar, les
pyramides sont tronquées avec un dépôt entre les pyramides qui représente à peu près 50% de
leur hauteur. Lorsque la pression est à 150 mbar, le dépôt est quasiment inexistant avec une
épaisseur de 30 nm. Dans le deuxième chapitre de cette thèse, il a été discuté de la forte a�nité
entre NH3 et le TMAl, à l’origine de réaction parasites en phase vapeur responsables d’une
perte de précurseur TMAl. A plus faible pression, on remarque que l’Al est mieux incorporé au
sein des pyramides, probablement grâce à une diminution de réactions parasites dans la phase
gazeuse. Pour une pression de 100 mbar, les pyramides obtenues sont quasiment complètes avec
une hauteur maximale, en comparaison avec les deux autres échantillons, de 313 nm et un dépôt
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de 75 nm. Contrairement au cas de la plus faible pression, nous remarquons qu’a 100 mbar et
150 mbar, la présence d’Al est concentrée sur les pourtours des pyramides. Ces croissances ont
été réalisées avec un flux de NH3 de 1500 sccm.

4.2.4 Influence du temps de croissance sur la morphologie des pyramides sur
masque D200P2

Afin de mieux comprendre la croissance des pyramides AlGaN sur le masque D200P2, une
étude en fonction du temps de croissance des pyramides a été faite dans le but de visualiser
l’évolution de leur croissance ainsi que celle de l’épaisseur du dépôt se faisant sur le masque
diélectrique. Jusqu’à présent, toutes les croissances ont été faites avec un temps de croissance
de 300 s. Pour les échantillons qui suivent, 3 temps ont été utilisés : 15 s (P11) , 30 s (P12) et
50 s (P13). Les conditions de croissance des 3 échantillons sont résumés dans le tableau 4.7.

Ech Template tcroissance

(s) T (°C) P
(mbar)

TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

Teneur
en Al
visée
(%)

P9 GaN 300 1060 100 200 12,5 1500 50
P11 GaN 15 1060 100 200 12,5 1500 50
P12 GaN 30 1060 100 200 12,5 1500 50
P13 GaN 50 1060 100 200 12,5 1500 50

Table 4.7 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P9, P11, P12
et P13 obtenus sur template GaN avec di�érents temps de croissance.

La figure 4.26 montre les images MEB obtenues en vue de dessus et en vue en tranche des
pyramides des échantillons P11, P12 et P13. On remarque qu’à 15 s de croissance, la forme
pyramidale est déjà visible, bien qu’étant tronquée, avec des facettes semi polaires bien définies.
Une hauteur de pyramides moyenne de 130 nm est obtenue pour les pyramides de l’échantillon
P11. Lorsque le temps de croissance passe à 30 s, les pyramides obtenues sont toujours tronquées
mais leur hauteur a augmenté et est désormais de 160 nm en moyenne. Finalement, à 50 s de
durée de croissance, on observe une diminution de la taille des pyramides avec une hauteur
moyenne de 140 nm. Si nous nous intéressons plus en détail aux images MEB obtenues en vue
transverse, nous observons la présence de cavités vides appelées communément voids au coeur
des pyramides des 3 échantillons mises en évidence par des encadrés en pointillés sur la figure 4.26
(a). La hauteur de ces voids dépasse celle des pyramides tronquées avec des diamètres variables
en fonction du temps de croissance allant de 57 nm à 45 nm à 29 nm pour les échantillons P11,
P12 et P13, respectivement.

Avant le début de la croissance des nanopyramides AlGaN, un recuit ou bake en anglais sous
ammoniac est e�ectué à 960 °C pendant 5 min. Ce recuit est à l’origine d’une augmentation de
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Figure 4.26 – (a) Images MEB en vue de dessus et (b) en vue transverse des pyramides des
échantillons P11, P12 et P13 obtenus pour di�érents temps de croissance.

Figure 4.27 – Représentation schématique de la croissance de nanopyramides crues sur le
masque D200P2 : (a) état du template masqué avant recuit, (b) puis après recuit sous ammoniac,
(c), (d) et (e) croissance progressive et remplissage au fur et à mesure des voids.

la profondeur de l’ouverture tel que schématisé sur la figure 4.27 (b), celle ci étant due à une
gravure et évaporation du GaN par l’hydrogène issu de la décomposition de l’ammoniac dans la
chambre de croissance. Par la suite, la croissance commence et les atomes se positionnent sur les
bords des zones non masquées pour y nucléer (figure 4.27 (c)). Les atomes comblent ces voids
au fur et à mesure que la croissance se poursuit et que la durée de la croissance augmente : la
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figure 4.27 (d) correspond à ce qui se passe pour l’échantillon P12 étant donné que le diamètre
du void diminue. Enfin pour notre dernier cas qui est l’échantillon P13, nous remarquons que
la hauteur de la pyramide a diminué mais que le diamètre du void a diminué aussi en passant
de 57 nm pour le P11 à 29 nm. Normalement, la poursuite du remplissage des voids devrait
se faire à hauteur équivalente, ce qui n’est pas le cas pour l’échantillon P13. Ceci peut être
dû à la variabilité qu’on peut avoir d’un échantillon à autre après lithographie par exemple
(diamètre des ouvertures, état du masque diélectrique). Sur l’image MEB de la figure 4.26 (b)
de l’échantillon P13, on observe une sorte d’épaulement entouré montrant le phénomène de
remplissage à l’origine d’une diminution du diamètre des voids [30]. Plus le temps de croissance
augmente, plus ces cavités ont tendance à être remplies. L’échantillon P9 sur la figure 4.23 en
témoigne car à 300 s de croissance, les pyramides obtenues sont quasi ment complètes avec
l’absence de voids.

4.2.5 Bilan des croissances de pyramides AlGaN sur masque D200P2 en uti-
lisant un mode de croissance conventionnel

L’augmentation du flux de TMAl au cours de la croissance de pyramides AlGaN sur le masque
e-beam D200P2 pour atteindre de plus fortes teneurs en Al a mis en évidence les problématiques
liées à l’utilisation de l’alliage AlGaN pour l’élaboration de nanostructures, comme pour le cas
du masque NFG1. En e�et, plus le taux d’Al augmente, plus la taille des pyramides diminue
avec une rugosification plus importante entre les pyramides due à un dépôt polycristallin à la
surface du masque à cause de la faible longueur de di�usion des atomes Al.

En réalisant des cartographies EDX pour visualiser l’incorporation des atomes Al au sein
des pyramides épitaxiées, nous avons pu remarquer que la présence d’Al est prépondérante
sur leur pourtour. Pour améliorer l’incorporation d’Al au sein des pyramides, une étude en
fonction de la pression de la chambre a été menée. Il en est ressorti qu’une pression de 100 mbar
permettait d’avoir des pyramides quasiment complètes avec une meilleure incorporation d’Al.
L’influence du gaz porteur a été recherché en e�ectuant des croissances sous 100% H2 , puis sous
50%H2/50%N2. La forte présence d’hydrogène permet d’améliorer l’incorporation d’Al au sein
des pyramides du fait de la désorption du GaN, mais la taille des pyramides en est réduite.

Enfin, une étude en fonction du temps de croissance a mis en évidence la présence de voids
dès les premiers instants de croissance, voids probablement dus au recuit pré croissance se faisant
sous NH3. Plus le temps de croissance augmente, plus ces voids ont tendance à se remplir. Par
soucis de temps, nous n’avons pas pu plus compléter cette étude - l’objectif premier de cette
étude était de déterminer le temps strictement nécessaire à l’obtention de pyramides complètes
avec un moindre dépôt entre les pyramides, car un temps trop important de croissance mènera
à un dépôt plus important.

Pour la suite, nous partons du point de l’échantillon P9 considéré comme optimal au vu des
essais d’optimisation réalisés et nous avons tâché d’améliorer l’incorporation d’Al au sein des
pyramides pour avoir des pyramides 100% AlGaN.
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4.3 Conclusion

Ce quatrième chapitre a été consacré à la croissance de nanopyramides AlGaN. Pour cela,
l’intérêt de l’utilisation de nanostructures pour la conception de LEDs UV a été discuté au
début de ce chapitre notamment grâce à la réduction du QCSE des puits quantiques crus sur
des facettes semi polaires ou non polaires, l’amélioration de la qualité cristalline à travers une
filtration des dislocations par le masque diélectrique utilisé pour la croissance sélective mais
aussi grâce à une relaxation de contraintes dans les 3 directions de l’espace sans génération de
de dislocations. Enfin l’e�cacité d’extraction pourrait être aussi améliorée. Cette étude portant
sur la croissance de pyramides AlGaN sur des templates masqués nous a permis de connaitre
les problématiques et les enjeux de la croissance de telles structures de part la nature même des
atomes d’Al. Leur faible longueur de di�usion et leur fort coe�cient de collage ainsi que leur
forte a�nité avec les atomes d’azote rendent l’épitaxie de nanostructres à base d’AlGaN riches Al
di�cile. Les pyramides obtenues par croissance conventionnelle sur des templates GaN patternés
présentent une faible concentration en Al dans leur coeur, quelque que soit les dimensions de
masque utilisées. De plus, un fort dépôt sur le masque est aussi à noter au cours de la croissance
en raison de la problématique citée précédemment.

Dans le chapitre suivant, di�érents modes de croissance ont été étudiés, avec un design de
masque plus petit que tout ceux utilisés jusqu’à présent pour passer outre les problématiques
posées par les atomes d’Al afin d’essayer d’obtenir des pyramides 100% AlGaN.
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5 Croissance pulsée de
nanopyramides d’AlGaN

Après avoir étudié la croissance de pyramides AlGaN sur di�érents design de masques dans
le chapitre précédent, nous avions remarqué qu’une base de GaN persistait malgré la modula-
tion des paramètres de croissance en utilisant un mode de croissance conventionnel. Ce dernier
chapitre porte sur l’amélioration de l’incorporation d’Al dès lors que la croissance commence,
dans le but d’obtenir des pyramides 100% AlGaN. Pour cela, di�érents modes de croissance ont
été testés tels que l’arrêt de croissance séquentiel ou la croissance pulsée. Enfin des puits quan-
tiques AlGaN/AlGaN ont été crus sur des pyramides AlGaN et un comparatif avec les résultats
obtenus en début et fin de thèse est établi, témoignant de toutes les améliorations faites depuis
les premiers essais de croissance de pyramides GaN/AlGaN.

5.1 Alternatives pour une meilleure incorporation d’Al

5.1.1 Arrêt de croissance séquentiel

L’une des manières que nous avons testé pour possiblement améliorer l’incorporation d’Al est
de faire des arrêts de croissance au cours de l’épitaxie des pyramides AlGaN au cours desquels les
apports en TMGa, TMAl et NH3 sont arrêtés. Ceci a pour objectif de permettre aux atomes Al
de plus di�user vers la zone de croissance, et grâce à la présence d’hydrogène, de pouvoir désorber
le GaN au fur et à mesure des cycles pour appauvrir les pyramides en Ga et les enrichir donc en
Al. Cet essai d’arrêt de croissance a été mené en utilisant le masque D200P2 et en reprenant les
mêmes conditions de croissance que pour l’échantillon P9, à l’exception près de l’instauration de
cycles de croissance : 15 s pendant lesquelles tous les précurseurs étaient ouverts, suivies de 5 s
où ils étaient à l’arrêt. Ce cycle a été refait une vingtaine de fois. Les images MEB des pyramides
de cet échantillon P14 résultant de cette croissance se trouvent sur la figure 5.1.

Les images MEB en vue de dessus tiltées de 45° de l’échantillon P14 mettent en évidence
une morphologie pyramidale similaire à celle obtenue pour l’échantillon P9. Cependant, lorsqu’on
regarde les images MEB en vue transverse, on se rend compte de la présence très importante de
voids dans toutes les pyramides caractérisées, void commençant profondément dans le template
GaN. Nous avons vu dans le paragraphe précédent qu’un recuit sous ammoniac était à l’origine
d’une gravure du GaN par hydrogène et que des voids en résultaient. Mais ceux ci pouvaient être
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Figure 5.1 – (a) Images MEB en vue tiltée à 45° et (b) en vue transverse des pyramides AlGaN
de l’échantillon P9 obtenues par croissance conventionnelle et (c) images MEB en tiltée à 45° et
(d) et (e) en vue transverse des pyramides de l’échantillon P14 obtenu par arrêt de croissance.

comblés au fur et à mesure de la croissance. Dans le cas présent de l’arrêt de croissance, lorsque
l’apport en ammoniac est régulièrement arrêté, l’hydrogène présent alors dans la chambre de
croissance grave au fur et à mesure le GaN. La durée de croissance de chaque cycle n’est pas
su�sante pour combler les voids qui se font de plus en plus profonds au fur et à mesure que
l’apport en précurseurs se fait, leur profondeur pouvant atteindre plus d’un micromètre.

Dans nos conditions de croissance, l’arrêt de croissance n’a pas donné les résultats esquontés.
Pour cela, un autre mode de croissance a été étudié. Il s’agit de la croissance pulsée.

5.1.2 Croissance pulsée

Une nouvelle approche pour améliorer l’incorporation d’Al dans les pyramides AlGaN serait
d’utiliser cette fois ci une croissance pulsée au lieu d’une croissance conventionnelle ou d’arrêt
de croissance séquentiel. Plusieurs manières de modulation des pulses peuvent être envisagées
ainsi que les bonnes combinaisons d’injection et d’interruption des flux de chaque précurseur.
Après di�érents essais visant à fermer la ligne de l’ammoniac pendant quelques secondes tout
en gardant celles des précurseurs métalliques ouvertes, les résultats obtenus n’étaient pas satis-
faisants pour le cas de la croissance de nanopyramides à base d’AlGaN dans nos conditions de
croissance : l’augmentation de la longueur de di�usion des atomes d’Al n’était pas su�sante pour
les incorporer au coeur des pyramides. Pour cela, la ligne d’ammoniac a été maintenue ouverte
pendant toute la durée de la croissance. Chaque cycle sera défini par 15 s durant lesquelles les
lignes de TMAl et TMGa seront ouvertes, puis suivi par 5 s où elles seront fermées. La durée
de chaque cycle serait alors de 20 s tel que schématisé sur la figure 5.2. Ainsi, l’amélioration de

164



5.1. Alternatives pour une meilleure incorporation d’Al

l’incorporation d’Al serait alors possible grâce à un mécanisme prépondérant : la désorption du
Ga au cours de chaque cycle.

Figure 5.2 – Diagramme schématique de chacun des pulses utilisés au cours de la croissance
pulsée par MOCVD.

5.1.2.1 Principe de la croissance pulsée

Figure 5.3 – Schéma simplifié de la croissance pulsée de nanopyramides AlGaN par MOCVD :
(a) les lignes des précurseurs des éléments du groupe III et V sont ouvertes simultanément, (b)
puis gravure du GaN par hydrogène lorsque le TMAl et TMGa sont fermés et (c) obtention de
pyramides AlGaN riches Al après n-pulses.

Dans un premier temps, les lignes des précurseurs TMAl, TMGa et NH3 sont ouvertes si-
multanément pendant 15 s : la croissance sélective des nanopyramides AlGaN débute (figure 5.3
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(a)). Pendant ce temps, des réactions parasites se produisent dans la phase vapeur entre l’am-
moniac et le TMAl du fait de leur forte réactivité [1], mais celles ci sont limitées avec la faible
pression utilisée au cours de la croissance (100 mbar). Ce phénomène n’est pas représenté sur
la figure 5.3 pour des raisons de simplifications. L’aspect pyramidal est dû à la faible vitesse de
croissance des facettes semi polaires de plan r au cours de l’apport simultané des 3 précurseurs.
La faible longueur de di�usion des atomes d’Al induit des pyramides AlGaN à très faible teneur
en Al. Cependant, au cours de l’arrêt d’apport de TMAl et TMGa, tout en gardant la ligne
d’ammoniac ouverte, la compétition entre désorption et croissance n’a plus lieu et l’hydrogène
présent dans la chambre de croissance provenant du gaz porteur mais aussi de la décomposi-
tion de l’ammoniac va permettre la gravure du GaN précédemment cru. Le procédé de gravure
schématisé sur la figure 5.3 (b) se fait via la formation de liaisons N-H et Ga-H induisant un
appauvrissement en Ga sur le masque mais aussi au niveau de la zone de croissance. Ceci im-
plique que le rapport Al/Ga deviendra plus important durant cette étape, et ainsi la proportion
d’atomes Al au sein des pyramides sera plus importante (figure 5.3 (b)). Après n-pulses, nous
obtenons des pyramides enrichies en Al en comparaison au mode de croissance conventionnel :
soit des pyramides AlGaN. Il est important de noter que les étapes schématisées sur la figure
5.3 sont très simplifiées en comparaison avec les procédés réels ayant lieu dans la chambre de
croissance.

Afin de valider cette théorie, des pyramides AlGaN ont été crues sur le masque D200P2, en
reprenant exactement la même recette de croissance que celle de l’échantillon P9 obtenue par
croissance conventionnelle, mais en utilisant la croissance pulsée.

5.1.2.2 Comparaison de la croissance pulsée vs croissance conventionnelle en uti-
lisant le masque D200P2

Deux échantillons sont comparés pour évaluer l’impact du changement de mode de croissance
sur l’incorporation d’Al au sein des nanopyramides AlGaN : l’échantillon P9 et P15 - la seule
di�érence entre eux se trouve au niveau du mode de croissance, croissance conventionnelle et
croissance pulsée, respectivement. Leur condition de croissance sont rappelées dans le tableau
5.1.

Ech Template
Mode de

crois-
sance

T (°C) P
(mbar)

TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

Teneur
en Al
visée
(%)

P9 GaN conventionnel1060 100 200 12,5 1500 50
P15 GaN pulsé 1060 100 200 12,5 1500 50

Table 5.1 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P9 et P15
obtenus sur template GaN avec deux modes de croissance di�érents.

La figure 5.4 (b) met en évidence la présence de l’Al dans les pyramides AlGaN obtenues
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Figure 5.4 – (a) Images MEB en vue transverse de pyramides AlGaN et (b) leur cartographie
EDX associée (b) des échantillons P9 et P15.

par croissance pulsée. Comme c’est le cas pour l’échantillon P9, on remarque une prédominance
de la présence d’Al sur la périphérie des pyramides. Néanmoins, la teneur en Al présente sur
les bords des pyramides de l’échantillon P15 est supérieure à celle de l’échantillon P9 : 35% et
25%, respectivement. Comme indiqué précédemment et notamment à la fin du premier chapitre,
ces valeurs de teneur en Al ne sont pas absolues, mais compte tenu que ces caractérisations ont
été faites dans les mêmes conditions d’acquisition, nous pouvons comparer les valeurs obtenues
entre elles.

Si nous nous intéressons cette fois ci à la hauteur des pyramides obtenues par croissance
conventionnelle et pulsée, pour les mêmes conditions de croissance, et en veillant à ajuster le
temps de croissance pour avoir un temps de croissance total égal entre les deux échantillons,
nous remarquons que la hauteur des pyramides de l’échantillon P15 est plus faible que celles
de l’échantillon P9. Ces résultats sont cohérents avec ce qui a été énoncé précédemment et
peuvent être expliqués par le phénomène de gravure du GaN qui prend place au cours de la
croissance pulsée lorsque les lignes des précurseurs sont fermées. De plus, la concentration d’Al
présente dans le cas des pyramides de l’échantillon P15 est de 40% tandis qu’elle est de 33%
pour le cas de l’échantillon P9, signifiant que l’utilisation de la croissance pulsée a pu améliorer
l’incorporation d’Al au sein des pyramides. Cependant, cette amélioration n’est pas significative.
A ce stade, nous pensons que le masque D200P2 n’est à son tour pas adapté pour la croissance
de nanopyramides AlGaN.

167



Chapitre 5. Croissance pulsée de nanopyramides d’AlGaN

5.1.3 NanoSAG D100P250 : comparaison de la croissance conventionnelle vs
croissance pulsée

Pour étudier les limites de la croissance pulsée présentée ci dessus, les mêmes croissances
que celles des échantillons P9 et P15 seront réalisées, mais cette fois ci en utilisant un nouveau
masque D100P250 de diamètre d’ouverture de 100 nm et de pas de 250 nm. La taille des carrés
insolés est de 1 ◊ 1 mm� dans chaque sixième de template GaN 2 pouces. Les conditions de
croissance des échantillons P16 et P17 sont présentés dans le tableau 5.2.

Ech Motif
Mode de

crois-
sance

T (°C) P
(mbar)

TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

Teneur
en Al
visée
(%)

P16 D100P250 conventionnel1060 100 200 12,5 1500 50
P17 D100P250 pulsé 1060 100 200 12,5 1500 50

Table 5.2 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P16 et P17
obtenus sur template GaN avec deux modes de croissance di�érents en utilisant le masque
D100P250.

Les images MEB et les cartographies EDX leur étant associées sont présentées sur la figure
5.5 pour les deux échantillons.

Figure 5.5 – (a) Images MEB en vue transverse de pyramides AlGaN et (b) leur cartographie
EDX associée des échantillons P16 et P17.

Pour le cas de la croissance conventionnelle utilisée pour l’échantillon P16, notre hypothèse
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était que, en réduisant le pas entre les ouvertures, plus d’adatomes d’Al pourraient di�user et
migrer vers la zone de croissance entrainant des pyramides 100% AlGaN. Cependant, comme
indiqué sur la figure 5.5 (a) et (b) de l’échantillon P16, l’Al est un peu plus présent au coeur
de la pyramide, mais il l’est de manière plus significative dans la périphérie de la pyramide : le
taux d’Al donné par EDX est de 40% au sommet de la pyramide et diminue jusqu’à atteindre
3% à sa base. Ceci peut être expliqué par la longueur de di�usion des atomes Ga qui est plus
importante que celle des atomes Al, di�usant alors plus facilement vers la zone de croissance,
limitant ainsi la proportion des atomes Al présents à l’intérieur des pyramides.

Sur la cartographie EDX de l’échantillon P17 obtenu par croissance pulsée (figure 5.5 (b)),
nous remarquons que l’Al est présent depuis quasiment le début de la croissance des pyramides :
sa teneur en Al augmente de 15% au début de la croissance de la pyramide à 60% à son sommet
tronqué. Cette augmentation de teneur en Al est attribuée au procédé de gravure du GaN ayant
lieu sous l’e�et de l’hydrogène lorsque l’apport en TMAl et TMGa est arrêté. Des images TEM
ont été prises pour l’échantillon P17 pour visualiser l’e�et de cette croissance pulsée sur la
composition en Al et Ga des pyramides. Les résultats se trouvent sur la figure 5.6.

Figure 5.6 – Images TEM de pyramides de l’échantillon P17 (croissance pulsée) obtenue en
utilisant le détecteur HAADF : (a) vue d’ensemble, (b) et (c) grossissement des deux zones mises
en évidence sur l’image principale et (d) cartographie EDX de la zone 4 - C1 à C20 représente
le nombre de cycles utilisés au cours de la croissance pulsée.

Le détecteur HAADF utilisé pour l’acquisition des images TEM délivre des informations sur
la composition chimique des zones analysées. Dans notre cas, plus le contraste est clair ou brillant,
plus la concentration en atomes Ga est importante, et plus ce contraste est foncé, plus la zone
sera riche en Al. Sur la figure 5.6 (a), les 5 pyramides observées présentent la même morphologie
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ainsi que le même contraste dans leur coeur, laissant présager d’une meilleure incorporation
d’Al depuis le début de la croissance. La zone 1 de la figure 5.6(b) montre la présence de paliers
avec des zones plus riches Al que d’autres, mais avec cependant un contraste équivalent dans
quasiment toute la pyramide. Sur la zone 2 correspondant à la figure 5.6(c), les paliers peuvent se
distinguer plus facilement. Ils sont au nombre de 20, c’est à dire équivalent au nombre de cycles
utilisés pour la croissance pulsée. Ces paliers sont plus riches en Al et confirment toutes nos
hypothèses avancées sur la croissance pulsée utilisée dans le cadre des nanopyramides AlGaN.
En e�et, lorsque l’apport en précurseurs est arrêté pendant 5 s, la gravure du GaN peut avoir
lieu, enrichissant ainsi la pyramide en Al dû à l’appauvrissement en Ga, puis pendant 15 s, la
croissance simultanée reprend, expliquant alors les zones entre les paliers plus ou moins riches
en Ga. Des cartographies EDX à la suite des mesures TEM ont été faites sur la zone 3. L’Al
est présent en plus grande concentration au niveau des paliers, mais aussi entre eux avec une
concentration moyenne de 50% d’Al relevé dans la zone étudiée. De plus, une teneur d’Al de
50% a été obtenue par spectroscopie Auger au sommet d’une pyramide tronquée de l’échantillon
P17 (figure 5.7). Ainsi cette technique de caractérisation nous permet d’obtenur une valeur plus
précise de la concentration en Al. En plus de permettre une meilleure incorporation d’Al au
sein des pyramides, la croissance pulsée permet par le même mécanisme de réduire l’épaisseur
du dépôt sur le masque diélectrique : celui ci représente 50% de la taille des pyramides de
l’échantillon P16, tandis qu’il ne représente plus que 30% de celle des pyramides de l’échantillon
P17.

Figure 5.7 – (a) Image MEB en vue de dessus des pyramides de l’échantillon P17 et (b)
concentrations atomiques de l’Al, Ga et N obtenues en spectroscopie Auger.

La figure 5.8 représente la cartographie d’intensité de CL de nanopyramides de l’échantillon
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Figure 5.8 – (a) Cartographie d’intensité de CL en vue de dessus de nanopyramides de l’échan-
tillon P17 obtenue dans une gamme d’acquisition de 265 nm - 275 nm (scan de 1 ◊ 1µm2) et (b)
le spectre d’intensité de CL associé à une nanopyramide.

P17 en vue de dessus dans la gamme de longueur d’onde allant de 265 nm à 275 nm obtenue à
basse température (6K). Tout d’abord, on peut remarquer que toutes les pyramides émettent des
photons dans la gamme des UV-C. De plus, les émissions proviennent uniquement des pyramides
et non pas du dépôt sur le masque. Le spectre de CL associé à une nanopyramide se trouve sur
la figure 5.8 (b). On peut noter la présence de di�érentes contributions en terme de longueur
d’onde dans la gamme des UV-C mais aussi dans les UV-B, centrées dans ce cas autour de 290
nm. La tension d’accélération du faisceau d’électrons utilisée au cours des mesures est de 3 keV,
correspondant à une profondeur du faisceau d’électrons de 60 nm, approximativement. Nous
avions vu dans le paragraphe précédent que la concentration en Al dans les pyramides n’était
pas uniforme et variait entre le sommet de la pyramide et sa base. Ceci peut alors expliquer les
di�érentes contributions obtenues sur le spectre de CL représenté sur la figure 5.8(b). La gamme
de longueur d’onde 265 nm - 275 nm correspond à une teneur en Al entre 40% et 50% [2].
Ces valeurs sont en accord avec celles obtenues précédemment par EDX TEM et spectroscopie
Auger.

5.1.4 Conclusion intermédiaire

Pour les deux échantillons P16 et P17, les pyramides obtenues restent tronquées. Ceci peut
être dû à la faible sélectivité du masque D100P250 en comparaison avec le précédent (D200P2)
pour lequel des pyramides complètes ont pu être obtenues. Ces résultats témoignent de la com-
plexité de la croissance sélective de nanostructures d’AlGaN sur des templates patternés. La
réduction de l’espacement entre les ouvertures du masque n’a pas amélioré à elle seule l’e�ca-
cité d’incorporation des adatomes Al au sein des pyramides, ni l’épaisseur du dépôt polycristallin
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formé sur le masque diélectrique en utilisant une croissance conventionnelle. Néanmoins, le cou-
plage du masque D100P250 avec un mode de croissance pulsée peut améliorer l’incorporation
d’Al depuis le début de la croissance à l’origine de l’obtention de pyramides 100% AlGaN avec
une réduction significative de l’épaisseur du dépôt.

Dans la partie suivante, des paramètres de la croissance pulsée seront testés pour évaluer
leur impact que ce soit sur la taille des pyramides, l’épaisseur du dépôt mais aussi sur l’e�cacité
d’incorporation de l’Al au sein des nanopyramides.

5.2 Croissance pulsée de nanopyramides AlGaN sur le masque
D100P250

5.2.1 Etude paramétrique de la croissance pulsée

Le principe de la croissance pulsée a été expliqué en première partie de ce dernier chapitre.
L’amélioration de l’incorporation d’Al au sein des pyramides AlGaN serait alors due à une
gravure du GaN par hydrogène au moment de la fermeture des lignes des précurseurs TMGa
et TMAl. Deux paramètres peuvent alors influer sur cette gravure prenant place au cours de la
croissance pulsée. Tout d’abord la température de croissance, puis la durée de l’arrêt d’apport
des précurseurs métaux. Dans les deux sous parties qui suivent, leur influence sera étudiée.

5.2.1.1 Température de croissance

Pour évaluer l’impact de la température de croissance sur la taille des pyramides et l’incor-
poration de l’Al dans leur coeur, 4 températures de croissance ont été testées en partant du
point de l’échantillon P17 précédemment présenté. Les nouvelles conditions de croissance des 4
prochains échantillons étudiés se trouvent dans le tableau 5.3.

Ech Motif
Mode de

crois-
sance

T (°C) P
(mbar)

TMAl
(sccm)

TMGa
(sccm)

NH3
(sccm)

Teneur
en Al
visée
(%)

P17 D100P250 pulsé 1060 100 200 12,5 1500 50
P18 D100P250 pulsé 940 100 200 12,5 1500 50
P19 D100P250 pulsé 1040 100 200 12,5 1500 50
P20 D100P250 pulsé 1100 100 200 12,5 1500 50

Table 5.3 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P17, P18 P19
et P20 obtenus par croissance pulsée à di�érentes températures de croissance.

Les résultats MEB et EDX des di�érents essais de croissance en fonction de la température
de croissance se trouvent sur la figure 5.9. On remarque que pour les 4 cas de figure, les pyra-
mides restent tout de même tronquées, avec un dépôt toujours présent à la surface du masque

172



5.2. Croissance pulsée de nanopyramides AlGaN sur le masque D100P250

Figure 5.9 – (a) Images MEB en vue transverse de pyramides ainsi que (b) leur cartographie
EDX leur étant associée des di�érentes échantillons étudiés en fonction de la température de
croissance utilisée au cours de la croissance pulsée .

diélectrique. Le graphe de la figure 5.10 suit l’évolution de la hauteur des pyramides en fonction
de la température ainsi que le rapport entre l’épaisseur du dépôt et la hauteur des pyramides.

Figure 5.10 – Courbes traçant l’évolution de la hauteur des pyramides (en noire) et du ratio
de l’épaisseur du dépôt par rapport à la hauteur de pyramides (en bleu) en fonction de la
température de croissance

Les points noirs de la figure 5.10 suivent l’évolution de la hauteur des pyramides en fonction
de la température de croissance. Plus la température augmente, et plus la hauteur des nano-
structures diminue, avec une légère augmentation pour la température de 1060°C. La hauteur
passe de 180 nm pour l’échantillon P18 obtenu à 940°C à 110 nm pour l’échantillon P20 à
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1100°C. La même évolution est à noter pour le rapport entre l’épaisseur du dépôt et la hauteur
des pyramides, passant de 57% à 940°C à 40% à 1060°C. Ces diminutions de hauteur mettent
en évidence le rôle de la température couplée à une croissance pulsée. En e�et, tel qu’expliqué
auparavant, l’arrêt de l’apport des précurseurs métaux, tout en gardant la ligne de NH3 ouverte,
va permettre une gravure du GaN par hydrogène. Cette gravure est d’autant plus importante à
plus haute température entrainant une réduction de la hauteur des pyramides et du dépôt éga-
lement. Les cartographies EDX, réalisées pour les di�érents échantillons montrent la présence de
l’Al depuis quasiment le début de la croissance, avec une présence tout de même d’une zone plus
riche Ga au début de la croissance, zone bien visible sur les images TEM de l’échantillon P17
sur la figure 5.6 (b). Les profils de concentration donné par une quantification EDX montrent
l’e�et de la température de croissance : plus celle ci augmente, plus la concentration en Al au
coeur des pyramides augmente.

Nous pouvons déduire de cette étude sur l’influence de la température de croissance que
le point optimal est celui de l’échantillon P17 en considérant la hauteur des pyramides,
l’épaisseur du dépôt et le taux d’Al obtenu précédemment par CL, TEM et spectroscopie Auger,
cette dernière donnant une concentration au sommet de la pyramide de 50%.

5.2.1.2 Durée de fermeture des organométalliques

La vitesse de gravure du GaN est impactée par la température de croissance du GaN, mais
peut l’être aussi par la durée durant laquelle la gravure prend place. Pour cela, le point optimal
précédent c’est à dire correspondant aux conditions de croissance de l’échantillon P17 a servi de
base pour les essais suivants. Pour une même durée de croissance simultanée d’un même cycle,
c’est à dire 15 s, le temps de fermeture des organométalliques a été augmenté pour évaluer son
impact sur la taille des pyramides, l’épaisseur du dépôt mais aussi sur l’incorporation d’Al au
sein des pyramides.

D’après la figure 5.11 (a), plus la durée de l’arrêt des apports en TMAl et TMGa augmente,
et plus la hauteur des pyramides diminue en passant de 160 nm à 120 nm puis à 100 nm pour les
échantillons P17, P21 et P22, respectivement. Cependant, cette tendance n’est pas suivie par les
épaisseurs du dépôt qui représentent 40% de la taille des pyramides des échantillons P17 et P21,
et plus de 60% pour le P22. Lorsque la durée de fermeture des organométalliques augmente, la
vitesse de gravure devrait augmenter, diminuant la taille des pyramides. Nous observons bien
cette tendance concernant les hauteurs des pyramides. Cependant ceci ne s’applique pas pour les
épaisseurs de dépôt qui sont d’épaisseur importante pour le cas de l’échantillon P22, c’est à dire
pour lequel la durée de la gravure de GaN est équivalente à celle de la croissance, confirmant ainsi
l’hypothèse énoncée dans le cas de l’étude en température, stipulant que le dépôt polycristallin
serait plus riche en Al que les pyramides, la gravure impactant de manière moins significative
ce dépôt par rapport aux pyramides AlGaN. Une quantification EDX relative en teneur d’Al a
été faite pour les 3 échantillons montrant que l’incorporation d’Al est plus importante lorsque le
temps de gravure est important, mais entraine néanmoins une hauteur de pyramide très réduite.

A l’issue de ces deux études présentées ci dessus, nous avons décidé d’utiliser une température
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Figure 5.11 – (a) Images MEB en vue transverse de pyramides ainsi que (b) leur cartographie
EDX leur étant associée des di�érents échantillons étudiés en fonction du temps de fermeture des
organométalliques utilisé au cours de la croissance pulsée pour une température fixe de 1060°C
et (c) le type de cycle utilisé.

de croissance de 1060°C, avec un cycle de croissance pulsée de 20 s, défini par 15 s de croissance
suivie de 5 s de gravure.

L’étude faite précédemment sur le temps de croissance des pyramides sur le masque D200P2
nous a permis de voir que l’aspect pyramidal est obtenu pour de faibles temps de croissance.
Pour cela, nous allons mener cette même étude en fonction du temps de croissance mais cette
fois ci en utilisant le masque D100P250 pour cibler la bonne durée de croissance permettant
d’obtenur une pyramide complète avec un moindre dépôt sur le masque.

5.2.1.3 Influence du temps de croissance sur l’incorporation d’Al

Par analogie à l’étude sur le temps de croissance faite pour les pyramides sur masque D200P2,
le même type d’étude a été réalisé en utilisant cette fois ci le masque D100P250 dans l’objectif
de cibler la durée nécessaire pour obtenir une pyramide complète AlGaN avec un moindre
dépôt. Pour cela, nous avons repris les mêmes conditions de croissance que celles de l’échantillon
référence P17, mais le temps de croissance total a été réduit, et ainsi donc le nombre de cycles
utilisés lors de la croissance pulsée. 5 cycles (P23), puis 8 cycles (P24), puis 10 cycles (P25)
ont été testés et comparés aux résultats de l’échantillon P17 obtenu en utilisant 20 cycles. La
croissance progressive des pyramides ainsi que l’incorporation d’Al au cours de la croissance ont
été suivies. Les conditions de croissance sont résumées dans le tableau 5.4.

L’échantillon P23 présente une forme pyramidale avec des facettes semi-polaires se formant au
fur et à mesure que la croissance se poursuit, pour être bien visibles pour un temps de croissance
de 120 s (8 cycles). Nous observons, d’après les cartographies EDX des échantillons P23 et P24,
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Ech Motif Mode de
croissance T (°C) Nombre de

cycles
tcroissancetotal

(s)

Teneur en
Al visée

(%)

P17 D100P250 pulsé 1060 20 300 50
P23 D100P250 pulsé 1060 5 75 50
P24 D100P250 pulsé 1060 8 120 50
P25 D100P250 pulsé 1060 10 150 50

Table 5.4 – Tableau récapitulatif des conditions de croissance des échantillons P17, P23, P24
et P25 obtenus par croissance pulsée à di�érentes temps de croissance.

Figure 5.12 – (a) Images MEB en vue transverse de pyramides ainsi que (b) leur cartographie
EDX leur étant associée des di�érentes échantillons étudiés en fonction du temps de croissance
en se basant sur les conditions de croissance de l’échantillon P17.

que l’Al est à peine présent au sommet des pyramides tronquées pour les deux cas, les hauteurs
des pyramides étant de 90 nm et 96 nm pour P23 et P24, respectivement. En augmentant le
nombre de cycles de croissance à 10 (150 s de croissance), une diminution de la hauteur des
pyramides est à noter : elle est désormais de 90 nm, avec une augmentation de l’épaisseur
du dépôt à la surface du masque (30 nm pour P25 alors qu’il était quasi inexistant pour les
deux échantillons précédents). Néanmoins, en fonction de la qualité du masque diélectrique,
nous pouvons avoir un dépôt plus prononcé entre les pyramides pouvant entrainer des hauteurs
de pyramides plus faibles. Cependant, sur la cartographie EDX de P25, on remarque que l’Al
commence à être un peu plus présent au coeur des pyramides tronquées. Enfin en doublant le
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temps de croissance par rapport à celui de l’échantillon P25, on remarque la présence de facettes
semi polaires bien définies, avec une incorporation d’Al depuis quasi le début de la croissance,
mais celles ci restent tout de même tronquées.

Ces évolutions des hauteurs des pyramides tronquées et d’incorporation d’Al mettent en
lumière la dépendance de la gravure du GaN avec le temps de croissance. En e�et, dès les premiers
instants de croissance des pyramides, malgré un apport en TMAl, les pyramides commencent
par une croissance de GaN au niveau des ouvertures. Plus le temps de croissance augmente, plus
la gravure par hydrogène du GaN prend place, enrichissant donc les pyramides en Al. Ensuite,
plus le temps augmente, plus la gravure du GaN prend place, enrichissant progressivement les
pyramides en Al.

Cette étude en fonction du temps de croissance a mis en évidence le lien entre enrichissement
en Al des pyramides du à la gravure progressive du GaN par hydrogène et le temps de croissance.

5.2.2 Premiers essais de croissance de puits quantiques AlGaN sur des py-
ramides AlGaN

5.2.2.1 Conditions de croissance non optimisées

Un premier essai de croissance de puits quantiques sur des pyramides AlGaN a été réalisé
au début de cette thèse. Pour cela, le masque NFG1 avec le motif D1,5P4 a été utilisé pour
la croissance sélective de pyramides AlGaN à 30% d’Al théorique, suivie d’une croissance de 5
puits quantiques Al0.2Ga0.8N / Al0.3Ga0.7N d’épaisseur visée de 2 nm et 8 nm, pour les puits
et barrières, respectivement.

Figure 5.13 – (a) Images MEB en vue de dessus et (b) tiltée à 45° des pyramides AlGaN avec
puits quantiques.

La figure 5.13 montre les images MEB résultant de la croissance de puits quantiques AlGaN
sur pyramides tronquées : celles ci sont toujours tronquées, avec un dépôt assez important à la
surface du masque entre les pyramides. Des cartographies de CL ont été faites pour se rendre
compte de l’intensité et de la longueur d’onde d’émission de ces pyramides.

Au vue de la morphologie des platelettes, la croissance des puits s’est probablement faite selon
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Figure 5.14 – (a) Cartographies de CL en intensité intégrée (échelle logarithmique)et (b) la
cartographie de CL en longueur d’onde sur la plage 295 - 360 nm obtenues à 5K .

le plan c. La cartographie d’intensité intégrée se trouvant sur la figure 5.14 (a) met en évidence
une intensité d’émission plus importante au niveau du dépôt sur le masque en comparaison avec
celle des platelettes. Des mesures de PL ont aussi été réalisées sur cet échantillon.

Figure 5.15 – Spectre de PL des puits quantiques crus sur des pyramides tronquées AlGaN
sur masque D1,5P4.

Le spectre de PL de cet échantillon se trouve sur la figure 5.15 et indique la présence de
deux pics : un pic prédominant à 331 nm, puis un autre d’intensité plus faible à 302 nm. En
mettant en regard ces résultats avec les cartographies de CL présentes sur la figure 5.14, nous en
déduisons que l’émission des puits quantiques se trouvant sur la face c des pyramides tronquées
est de 300 nm et celle du dépôt est de 330 nm. L’émission des puits quantiques est néanmoins
de très faible intensité en comparaison avec celle du dépôt entre les pyramides. D’où la nécessité
d’utiliser des masques de dimensions adéquates pour la croissance de nannopyramides à base
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d’AlGaN.
Ce premier travail de croissance de puits quantiques a été fait avant les études menées pour

déterminer les bonnes dimensions de masques, les bons paramètres de croissance mais aussi le
mode de croissance.

A la fin de la thèse, après avoir obtenu de bons résultats sur le masque D100P250 en croissance
pulsée, nous avons décidé d’étudier la croissance des puits quantiques à la surface des pyramides
AlGaN optimisées.

5.2.2.2 Optimisation des conditions de croissance

Deux essais de croissance de puits quantiques ont été réalisés à partir des pyramides AlGaN
obtenues par croissance pulsée. Pour le premier échantillon P26, toute la structure a été faite en
utilisant un mode de croissance pulsée. Pour cela, nous avons utilisé les conditions de croissance
de l’échantillon P17, puis nous avons épitaxié 5 puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.5Ga0.5N

d’épaisseur visée de 2 nm et 8 nm, pour les puits et barrières, respectivement, en utilisant un
mode de croissance pulsée. La température, la pression et le flux d’ammoniac ont été maintenus
constants tout le long de la croissance et le temps de croissance a été fixé à 300 s (20 cycles).
Des mesures TEM ont été faites sur les pyramides obtenues pour visualiser les puits quantiques.

Figure 5.16 – Images TEM HAADF de pyramides AlGaN avec puits quantiques de l’échantillon
P26 et mise en évidence de deux zones permettant de mieux visualiser les puits quantiques.

Nous retrouvons sur la figure 5.16 la présence de paliers caractéristiques des cycles de la
croissance pulsée comme observé précédemment avec l’échantillon P17, que ce soit pour le coeur
en AlGaN mais aussi pour les puits quantiques. De plus, les pyramides étant tronquées, la
croissance des puits quantiques s’est faite selon le plan c (0001). Des épaisseurs moyennes de 1.5
nm et 5 nm ont été relevées pour les puits et les barrières respectivement.

L’émission de ces structures UV pyramidales a été recherchée. Pour cela, cet échantillon P26
a aussi été caractérisé par CL.

La cartographie de CL en intensité intégrée dans la bande spectrale 280 nm - 300 nm se trouve
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Figure 5.17 – (a) Cartographies de CL en intensité intégrée dans la gamme 280 nm - 300
nm et (b) en longueur d’onde, ainsi que (c) le spectre de CL associé à une nanopyramide de
l’échantillon P26 à 5K.

sur la figure 5.17 (a). L’intensité de chacune des pyramides n’est pas uniforme pour toutes les
pyramides observées, certaines n’émettant pas du tout dans la bande spectrale étudiée, tandis
que d’autres atteignent de plus fortes intensités (en relatif). Sur la figure 5.17 (b) représentant
la cartographie de CL en longueur d’onde, les pyramides émettent en moyenne aux alentours
de 289 nm avec un faible pic à 276 nm. Des zones ont été entourées sur les deux cartographies
pour pouvoir localiser les mêmes pyramides sur les deux cartographies sur les figures 5.17 (a) et
(b). Comme précédemment, di�érentes contributions en longueur d’onde sont présentes, dues à
la di�usion des électrons du faisceau d’électrons au sein des pyramides, la concentration en Al
au coeur des pyramides n’étant pas uniformes.

La deuxième étude menée en parallèle que celle présentée ci dessus consiste en la croissance
conventionnelle de 5 puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.5Ga0.5N pour lesquels le temps de
croissance a été divisé par 2 par rapport à celui utilisé pour l’échantillon P26 dans le but
d’essayer de limiter le dépôt sur la masque. Il s’agit de l’échantillon P27.

La présence de 5 puits quantiques similaires à ceux pouvant être obtenus sur des couches
planaires est mise en évidence sur la figure 5.18 . Leur croissance a été faite selon le plan c
de croissance comme ceci fut le cas pour l’échantillon P26. Les épaisseurs relevées de puits et
barrières sont de 1 nm et 2 nm, respectivement. Ces faibles épaisseurs peuvent être expliquées
par la réduction du temps de croissance des puits et des barrières par rapport à l’échantillon
P26. Les images TEM témoignent aussi d’une bonne qualité cristalline des pyramides qu’il n’y
a pas eu de défauts étendus supplémentaires au cours de la croissance.

L’émission de ces puits quantiques a été recherchée. Pour cela, des cartographies CL ont été
réalisées sur cet échantillon.

Contrairement à l’échantillon précédent (P26), toutes les pyramides de l’échantillon P27
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Figure 5.18 – Images TEM HAADF de pyramides AlGaN avec puits quantiques de l’échantillon
P27 et mise en évidence de deux zones permettant de mieux visualier les puits quantiques.

Figure 5.19 – (a) Cartographies de CL en intensité intégrée dans la gamme 280 nm - 300 nm et
(b) en longueur d’onde ainsi que (c) le spectre de CL associé à une nanopyramide de l’échantillon
P27 à 5K .

émettent des photons dans la bande spectrale 280 nm - 300 nm (figure 5.19 (a)). La cartographie
CL en longueur d’onde (figure 5.19 (b)) ainsi que le spectre de CL associé à une nanopyramide
indiquent que les pyramides AlGaN émettent en moyenne autour de 287 nm avec un très faible
pic à 275 nm comme pour l’échantillon P26. Dans ce cas aussi, nous retrouvons sur la figure
5.19 (c) di�érentes contributions liées au gradient de concentration en Al au sein de la pyramide
étudiée.

La di�érence d’intensité de CL des "pyramides" des échantillons P26 et P27 montre qu’une
optimisation des conditions de croissances des puits quantiques obtenus par croissance pulsée est
nécessaire pour pouvoir être au même niveau que ceux obtenus par croissance conventionnelle.
Cette étude, ayant été faite à la fin de la thèse, n’a pas pu être menée au bout, mais témoigne
tout de même que des améliorations de conditions de croissance (épaisseurs des puits/barrières,
gaz porteurs, dopage, rapport V/III,...) peuvent être faites afin de pouvoir profiter des avantages
liés à la croissance des puits quantiques AlGaN/AlGaN sur les facettes semi-polaires.

Des structures planaires UV à puits quantiques AlGaN ont été épitaxiées sur des templates
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AlN sur saphir pour comparer leur intensité d’émission et leur longueur d’onde d’émission avec
celles des puits quantiques sur pyramides (échantillon P26 et P27).

Pour cela, une couche d’Al0,5Ga0,5N d’épaisseur 1 µm a été crue sur un template AlN sur
saphir. Par dessus celle ci, 5 puits quantiques Al0.4Ga0.6N / Al0.5Ga0.5N ont été déposés dans
les mêmes conditions de croissance que les puits quantiques sur pyramides pour l’échantillon
P28 (même température, pression, flux d’ammoniac), puis dans les conditions de puits quan-
tiques utilisés pour les structures planaires présentées au début du 3ème chapitre de cette thèse
(échantillon P29). Les structures des 2 échantillons planaires P28 et P29 avec les di�érences de
conditions de croissance des puits quantiques se trouvent sur la figure 5.20. Toute la croissance
des 2 structures s’est faite en utilisant un mode de croissance conventionnelle.

Figure 5.20 – Structures des échantillons P28 et P29 planaires utilisés pour comparaison avec
les puits quantiques sur pyramides : (a) conditions pyramides et (b) conditions 2D.

Figure 5.21 – Spectres d’intensité de CL pour l’échantillon P28 (mêmes conditions de croissance
des puits quantiques 2D et sur pyramides) et P29 (utilisation des conditions usuelles de croissance
de puits quantiques planaires.

Une émission centrée autour de 285 nm pour les 2 plaques analysées (figure 5.21), émissions
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qui concordent avec celles obtenues pour les puits quantiques sur pyramides. Cependant une dif-
férence d’intensité est à relever entre l’échantillon pyramidale P27 et les échantillons planaires
(les conditions de mesure étant identiques pour tous ces échantillons, les intensités d’émission
peuvent être comparées) : les intensités d’émission des puits quantiques sur pyramides sont plus
importantes, traduisant d’une meilleure qualité cristalline due à une présence moins importante
de défauts et donc de centres de recombinaisons non radiatifs. La diminution des défauts, et no-
tamment les dislocations, très problématiques pour les couches d’AlGaN, provient tout d’abord
de la croissance des nanopyramides sur des templates GaN de meilleure qualité que les tem-
plates AlN mais aussi à la relaxation de contraintes dans les pyramides se faisant dans les trois
dimensions dans l’espace sans génération de dislocations.

5.2.3 Conclusion

Ce dernier chapitre a porté intégralement sur l’étude d’une croissance pulsée pour contourner
les problématiques posées par les atomes Al dans le but d’améliorer l’incorporation des atomes
Al au sein des pyramides avec une concentration en Al visée de 50%. La combinaison d’une
croissance pulsée avec une réduction des dimensions de masque (D100P250) a permis une incor-
poration d’Al depuis quasiment le début de la croissance grâce à la désorption des atomes de Ga.
La gravure du GaN prend place durant l’arrêt de l’apport des précurseurs métaux, sous l’e�et
de la présence d’hydrogène. Le rapport Al/Ga augmente au fur et à mesure de la croissance.

Enfin, des premiers essais de croissance de puits quantiques sur pyramides ont été menées au
début et à la fin de la thèse. Grâce aux optimisations du design du masque pour déterminer les
dimensions adéquates pour la croissance de nanostructures AlGaN, l’utilisation d’un mode de
croissance pulsée en ciblant les bons paramètres de croissance, et enfin en augmentant le taux
d’Al dans les puits quantiques pour atteindre de plus faibles longueurs d’onde, des pyramides
quasi complètes émettant à 285 nm, à la limite des UV-C, ont pu être obtenues.
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Conclusion générale et perspectives

Cette thèse avait pour objectif d’étudier la croissance de LEDs UV qui permettraient, à
terme, de remplacer les lampes à mercure pour la purification de l’eau et la stérilisation de
surface/endroits publiques, notamment pour la lutte contre le virus COVID-19 qui touche le
monde depuis 2019.

A cet e�et, et dans le but d’améliorer les performances des LEDs émettant dans la gamme
des UV-C, deux solutions ont été choisies pour adresser une partie des problématiques posées
par la fabrication des LEDs UV-C e�caces comme cela a été exposé dans le premier chapitre.
La première consiste en l’étude de couches planaires d’AlGaN à fort taux d’Al (>70%) ainsi
que des puits quantiques AlGaN/AlGaN permettant une émission dans l’UV-C à 265 nm. La
seconde solution apportée par cette thèse est la croissance de nanopyramides à base d’AlGaN
comme base pour la croissance de la structure UV.

Dans le cas de la première solution, une étude approfondie sur la croissance de couches bu�er
AlGaN crues sur des templates AlN sur saphir a mis en évidence l’influence des paramètres de
croissance cinétiques tels que : la vitesse de croissance, la température de croissance, l’incorpo-
ration d’impuretés type carbone, et la morphologie de surface. Les résultats obtenus sont alignés
avec la théorie BCF (Burton, Cabrera et Frank) stipulant qu’à haute température de croissance
et à faible vitesse de croissance, une morphologie en avancée de bord de marche est possible,
permettant une meilleure interface avec les couches crues à sa surface. Les mécanismes de relaxa-
tion dans les couches AlGaN se faisant par le biais de l’inclinaison de dislocations traversantes
ont aussi été présentées.

Ensuite, des puits quantiques Al0.4Ga0.6N/Al0.7Ga0.3N ont été épitaxiés sur ces couches
tampon Al0.7Ga0.3N optimisées. L’utilisation au cours de cette thèse de templates AlN sur saphir
présentant une forte densité de dislocations a fortement limité l’e�cacité radiative de nos puits
quantiques, étant donné que les dislocations se comportent comme des centres de recombinaison
non radiatifs. De plus, la présence d’une bande bleue (équivalente à la bande jaune pour les
LEDs bleues) sur nos spectres de PL montre la présence de défauts ponctuels dans la structure
UV, notamment des impuretés carbone et des lacunes d’Al. Un IQE de 8% à 284 nm a été obtenu
pour des puits quantiques dont les conditions n’avaient pas encore été optimisés. En se basant
sur les optimisations des conditions de croissance des couches bu�er AlGaN, un IQE de 20% à
268 nm a pu être obtenu remplissant ainsi un des objectifs de cette thèse. Des LEDs complètes
ont été épitaxiées en début de thèse, c’est à dire sans optimisation des conditions de croissance,
démontrant des émissions à 350 nm et 285 nm. Les performances obtenues sont loin d’égaler
celles des LEDs UV à l’état de l’art, démontrant que des études approfondies sur les conditions
de croissance des couches AlGaN dopées de type p sont nécessaires.
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Les avantages apportés par la seconde solution apportée, à savoir l’utilisation de nanopyra-
mides AlGaN comme base pour la croissance de la structure LED UV sont : une amélioration de
la qualité cristalline à travers la filtration des dislocations par le masque utilisé, la réduction du
QCSE dans les puits quantiques par la croissance de ces derniers sur les facettes semi-polaires
des pyramides, ainsi qu’une amélioration de l’e�cacité d’extraction. Ce dernier point n’a pas pu
être abordé au cours de cette thèse. La croissance de nanopyramides AlGaN s’est avérée compli-
quée de part la nature des atomes d’Al qui présentent une forte a�nité électronique avec l’azote,
un coe�cient de collage élevé dans le cas de nos conditions de croissance, ce qui conduit à une
très faible longueur de di�usion des atomes d’Al. Malgré la réduction pas à pas des diamètres
des ouvertures et des distances entre elles, il a été montré que la croissance n’était pas sélective,
et qu’un important dépôt à base d’Al et d’azote entre les ouvertures en résultait. Grâce à des
mesures EDX, nous avons pu observé que, malgré le fait que la ligne de TMAl était ouverte
dès le début de la croissance, le coeur des pyramides était composée de GaN avec une très
faible proportion d’Al. Pour augmenter le taux d’incorporation d’Al au sein de la pyramide, un
mode de croissance pulsée couplé à de faibles dimensions de masque, a été adopté. Ainsi, lorsque
l’apport des précurseurs TMGa et TMAl est arrêté pendant un certain laps de temps, tout
en gardant la ligne de l’ammoniac toujours ouverte, la gravure du GaN par l’hydrogène prend
place, permettant un enrichissement des pyramides en Al au fur et à mesure de la croissance. Des
nanopyramides 100% AlGaN ont ainsi pu être réalisées, ouvrant la voie à un nouveau type de
LEDs UV pouvant être cru par MOCVD. Une teneur en Al au sommet des pyramides tronquées
de 50% a pu être déterminée par EDX et par spectroscopie Auger. Enfin, cette thèse se clôture
par les premiers essais de croissance de puits quantiques AlGaN/AlGaN sur les nanopyramides
AlGaN. Une émission à 285 nm a pu être mesurée par cathodoluminescence.

Ces travaux de thèse montrent la complexité de la croissance de LEDs UV mais prouvent
qu’une grande marge d’amélioration est possible pour pouvoir atteindre les mêmes performances
que les LEDs bleues dans la gamme des UV-C. Pour cela, le choix du template de départ pour
la croissance des structures planaires est primordial pour limiter la densité de dislocations dans
la zone active. De plus, des optimisations de croissance des puits quantiques peuvent encore
être faites, en étudiant par exemple les épaisseurs des puits, des barrières, leur température de
croissance ainsi que leur vitesse de croissance. L’un des points les plus bloquants reste tout de
même le dopage de type p ainsi que la couche de contact p-GaN, qui n’ont pas du tout été
abordés au cours de cette thèse.

Les nanopyramides présentent théoriquement des avantages par rapport aux structures pla-
naires, une comparaison plus complète entre ces deux types de structures doit être faite pour
valider les hypothèses énoncées, à travers la continuité des études portant sur la croissance des
puits quantiques sur les facettes semi polaires. L’e�cacité d’extraction devrait aussi être étudiée
puis comparée à celle des structures planaires. Même si beaucoup de travail reste à faire pour
rendre viable ces structures UV à base de nanopyramides AlGaN, cette thèse a pu montrer que
la réalisation de ces nanostructures organisées et 100% AlGaN était possible, ouvrant ainsi de
nouvelles perspectives pour l’élaboration de LEDs UV.
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Abstract
Planar UV-C light emitting diodes still suffer from low efficiency, mainly due to substrate
crystalline quality, p doped conductivity and extraction efficiency. One possible way to
overcome partly these issues is to realize the whole UV structure on AlGaN pyramids by
selective area growth in order to benefit from the advantages of such structures, i.e. the
dislocation filtering and the semi polar planes. We present here a detailed study about the epitaxy
of AlGaN nano-sized pyramids by metal organic vapor phase epitaxy on patterned templates
presenting different holes apertures and pitches as 1.5 μm and 4 μm or 100 nm and 250 nm
respectively. While increasing the Al content, their height decreases while the thickness of the
deposition on the mask increases whatever the design of the mask. Those changes of the pyramid
shapes and deposition are directly linked to the properties of Al adatoms, i.e. low Al diffusion
length. Using the conventional growth mode for the epitaxy of those pyramids did not permit the
incorporation of Al from the base of the pyramids to their truncated apex. Its presence was
concentrated on the edges and top of the pyramids. On the contrary, a pulsed growth mode,
coupled with a strongly reduced pitch, allowed an incorporation of Al since the base of the
nanopyramid, and a decrease of the deposition height on the mask. These results can be
explained by the desorption of Ga species, due to the presence of H2 in the reactor chamber
during the step without the metal precursors, leading to a higher Al/Ga ratio. It is even enhanced
inside the holes by the reduced pitch.

Keywords: UV LEDs, selective area growth, AlGaN pyramids, pulsed growth mode, AlGaN
alloy, MOVPE

(Some figures may appear in colour only in the online journal)

1. Introduction

In recent years, great efforts have been made to develop
AlGaN based light emitting diodes (LEDs). They have been
identified as promising candidates to replace mercury lamps
[1] while being environmentally friendly with a longer life-
time. Their tunable band gap can cover the wide range of the
UV spectrum and so they can be used in a large variety of

applications such as photolithography, polymer curing as well
as surface disinfection from viruses as SRAS-COV-19
(covid-19) due to the action of the UV radiation on their DNA
[2]. For the near UV (400 nm to 365 nm), InGaN based UV
LEDs can still be used. They benefit from the blue LEDs
technology. Their external quantum efficiency (EQE) can
vary from 46% to 76% [3]. But while using the AlGaN alloy
to achieve lower wavelengths, a drop in the EQE can be
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observed below 365 nm. Recently, an EQE of 20% has been
reported for UV LED emitting near 275 nm [4], but for the
deep UV (less than 265 nm), the EQE is still limited to less
than 10% [5]. This can be caused by several factors like the
high threading dislocations density of AlN template and the
low conductivity of p-doped AlGaN layers, while increasing
the Al content needed to reach the deep UV range. Further-
more, the growth of those UV structures along the c-plane
(0001) by planar heteroepitaxy is at the origin of the presence
of a strong internal electric field in the quantum wells and of a
low light extraction efficiency due to the critical angle at the
interface with air [6]. For those reasons, the commercializa-
tion of UV-C based AlGaN LEDs for application such as
water disinfection that requires an emission wavelength of
265 nm is still restricted and toxic mercury lamps with short
lifetimes are still used in today UV-C technologies supplying
most of the market needs [7]. One possible way to overcome
those issues induced by the planar structures is to fabricate the
entire UV LED on nano-sized pyramids by selective area
growth (SAG). Recently, the growth of nanostructures has
attracted great attention in both the academic and industrial
research [8, 9]. This can be explained by the advantages of
such structures. Indeed, the hexagonal pyramids grown on
patterned templates can notably improve the material quality
by the filtering of dislocations through the mask layer, limit
the internal electric field in the quantum wells grown on semi
polar planes, thus providing a better optical confinement, and
improving the light extraction through the semi-polar facets
[10–12]. High quality GaN pyramids have been successfully
obtained by SAG on patterned templates using a metal
organic vapor phase epitaxy (MOVPE) system [13]. How-
ever, this method does not work in a satisfactory manner for
AlGaN nanopyramids due to the low surface diffusion of Al
adatoms and to a high sticking coefficient leading to
the formation of (Al, Ga)N based nuclei on the surface of the
dielectric mask [14]. Furthermore, the high energy of the
Al–N bond accentuates this phenomenon [15]. For these
reasons, it is difficult to obtain AlGaN pyramids specially
those having a high Al content. Many groups were interested
in the growth of AlGaN pyramids. Yingdong Tian et al [16]
report the growth of Al0,15Ga0,85N/Al0,5Ga0,5N quantum
wells by MOVPE on AlN nanorods obtained by a wet etching
process. They demonstrate the reduction of the electric field
on the semi polar planes in comparison with planar structures
[16]. Other studies were done on patterned graphene tem-
plates; unfortunately, Al was barely present on those pyr-
amids [17]. In this paper, we demonstrate the role of the
design of the SAG mask on the improvement of the Al
incorporation into the nanopyramids, associated with a pulsed
growth mode by MOVPE. The growths were at first con-
ducted on patterned GaN and AlN templates in order to
evaluate their influence on the morphology and size of the
pyramids. The impact of the pitch and hole dimensions on the
Al incorporation rate into the pyramids were studied. Finally,
a pulsed growth mode was used during the growth of AlGaN
pyramids to further improve the Al incorporation.

2. Experiments

The growth of AlGaN pyramids starts from patterned tem-
plates. A 30 nm thick silicon nitride layer is used as a mask
layer. Then, two types of lithography are employed depend-
ing on the dimensions of the mask patterning: a conventional
UV lithography to give a hole diameter of 1.5 μm and a pitch
of 4 μm (D1.5P4) , and an e-beam lithography needed to
obtain smaller patterns with a hole aperture and pitch of
200 nm and 2 μm (D200P2) or 100 nm and 250 nm
D100P250, respectively. The AlGaN nano-sized pyramids are
grown by MOVPE in a H2/N2 atmosphere, using tri-
methylgallium (TMGa), trimethylaluminum (TMAl) and
ammonia (NH3) as precursors for groups III and V, respec-
tively. The growth temperature and the ammonia flow are
kept constant for all the samples and are 1060 °C and
1.5 l min−1, respectively. Chamber pressure is maintained at
100 mbar. In the first batch of experiments, two samples of
AlxGa1−xN pyramids are grown on a c-plane GaN template
using the mask D1.5P4. For the samples A and B, the nominal
Al content is varied from 30% to 50%, respectively. The same
kinds of tests are realized on the e-beam mask referred as
D200P2 done on GaN and AlN templates. For this second set
of experiments, 6 samples are realized on GaN (AlN) tem-
plate: samples C (resp. C′), D (resp. D′) and E (resp. E′) by
varying their nominal AlN molar fraction x from 0,3 to
0,4 to 0,5 using different TMAl flow: 13,5 μmol min−1,
34 μmol min−1 and 68 μmol min−1 respectively. The purpose
of those two sets is to understand the problematics of the
growth of AlGaN nanostructures with high Al content and see
the influence of the template used. Then, a pulsed growth
mode is experimented on the sample F using the mask
D200P2. For the final set, conventional and pulsed growth
mode are compared using the mask D100P250 on GaN tem-
plate (samples G and H, respectively). In the pulsed growth
mode, the NH3 line is always opened and the TMAl and TMGa
precursors are supplied at the same time in short and separate
pulses. The aim of this final batch is to point out the useful
growth mode to obtain an Al incorporation since the base of
the AlxGa1−xN pyramids. Table 1 summarizes the samples
described above. The structures used for those investigations
are characterized by scanning electron microscopy (SEM) to
image the AlGaN pyramids. Cathodoluminescence (CL) and
energy dispersive x-ray spectroscopy (EDX) are used to
highlight the presence of Al in the pyramids. The EDX mea-
surements are done in the same conditions in order to compare
the samples between them and especially the relative Al con-
tent present in the pyramids; note that the AlN molar fraction
given by EDX does not represent the absolute values. Finally,
scanning Auger microscopy is conducted on the sample H to
determine the effective value of the Al content present at the
top of its pyramids.

3. Results and discussion

The truncated AlGaN pyramids shown on figure 1 are grown on
the mask referred as D1.5P4 on GaN-templates and their
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nominal Al content is varied from 30% to 50% by only chan-
ging the TMAl flow. On the SEM images of figure 1, one can
notice that their size decreases with increasing Al content and so
does their shape, from quasi complete pyramids for sample A to
flat platelets, corresponding to the early stage of the pyramid
growth (sample B). The surface between them becomes rougher
also and the thickness of the deposited layer on the mask is
enhanced for the case of the sample B with higher AlN molar
fraction (figure 1(b)). Indeed, Al adatoms have a high sticking
coefficient and a low surface diffusion [10]. Thus, the higher the
Al/Ga ratio, the more the deposition on the mask increases,
leading to smaller truncated pyramids. Increasing the growth
time does not lead to a higher pyramid height, again because of
the properties of Al adatoms. Also, a common way to enhance
the surface diffusion is to increase the growth temperature. At
1100 °C (the limit of our AIXTRON MOVPE system), the

height of the pyramids decreases because of the desorption of Ga
species. For this reason, the growth temperature is kept for all
the samples done during this study at 1060 °C. The CL map-
pings from figure 1(c) represent the evolution of the emission
wavelength along the AlGaN pyramid. It shows a gradient of Al
content from the base up to the top of the pyramid, with a
maximum of Al incorporation on the periphery. It allows, in
addition, to know approximately the effective Al content at the
surface of each pyramid by considering that the band gap cor-
responds to the emission of the band edges: 20% and 40% for
nominal Al contents of 30% and 50%, respectively. For the
growth of nanostructures, two main paths can be considered
[13]: the first one corresponds to the ‘vertical vapor phase dif-
fusion (VVPD)’. For this case, the molecules are directly sup-
plied from the showerhead to the substrate. The second one is
the ‘lateral surface diffusion from the mask region’. For this

Figure 1. (a) SEM image at 45°, (b) SEM in cross section, and (c) CL wavelength mapping in cross section (wavelength scale in nm), in the
cases of samples A and B, representing the effect of increasing Al nominal content on pyramid shape and Al incorporation.

Table 1. Details of the samples used during this study.

Sample Template Type of mask
TMAl flow (μmol

min−1)
TMGa flow (μmol

min−1)
Al nominal
content (%) Type of growth

A GaN D1.5P4 13.5 56 30 Conventional
B GaN D1.5P4 68 56 50 Conventional
C GaN D200P2 13.5 56 30 Conventional
C′ AlN D200P2 13.5 56 30 Conventional
D GaN D200P2 34 56 40 Conventional
D′ AlN D200P2 34 56 40 Conventional
E GaN D200P2 68 56 50 Conventional
E′ AlN D200P2 68 56 50 Conventional
F GaN D200P2 68 56 50 Pulsed
G GaN D100P250 68 56 50 Conventional
H GaN D100P250 68 56 50 Pulsed
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growth path, the molecules laterally migrate from the surface of
the dielectric mask to the growth region. For the case of GaN
pyramids, both channels are participating to the growth, never
leading to formation of any polycrystalline nucleus on the sur-
face of the dielectric mask because of the high surface diffusion
of Ga adatoms and the weaker energy bond of Ga–N. But
contrary to GaN pyramids, the growth of AlGaN nano-sized
structures is challenging because of the low surface diffusion of
Al atoms and the high bond energy of Al–N, leading to a low Al
adatom mobility on the mask [18]. The dielectric material is then
covered by (Al,Ga)N nucleus islands, propably Al rich,
corresponding to a waste of precursors, and blocking the growth
to be supplied from the mask. In this case, the Al adatoms can
only migrate freely by VVPD process. This explains the weak
presence of Al inside the pyramids. Their presence is never-
theless more marked on the edges of the truncated pyramids as
shown on figure 1(c), because the Ga species escape from the
corner due to their important diffusion length estimated to few
microns [11]: in the edges a Ga atom depletion, and not an Al
enrichment, is observed. Those studies imply that smaller pit-
ches are needed with smaller hole aperture to obtain complete
pyramids with less deposition on the mask to compensate the
low diffusion length of Al species and then to promote the lateral
migration from the mask.

In the perspective of enhancing such migration, the same
kind of samples are grown with the same growth conditions on
the first e-beam mask D200P2 on both GaN and AlN templates,
with nominal Al content of 30%, 40% and 50% (samples C, C′,
D, D′, E, E′), respectively. Figure 2 shows the SEM images of
those nanopyramids on the two templates. For samples C and C′,
the AlGaN pyramids are completed with well-defined semi polar
facets. However increasing the Al content leads to decrease the
sizes of pyramids, until leading to incomplete pyramids for

samples E and E′ (nominal Al content of 50%). This reduction
of the pyramid height shows perfectly the problematic of AlGaN
nanostructures: usually, for planar structures, when the total flow
of the species is increased (in this case by enhancing the TMAl
flow to reach higher Al content), the growth rate is raised while
keeping the same growth time, leading to higher layer thickness.
This is not consistent with our results but one can remark that in
the case of nanostructures, H2 can passivate the sidewalls, here
the semi-polar planes, leading to a saturation of the nanos-
tructure size [19]. Here, it could be also due to the low surface
diffusion of Al adatoms. The transition from the mask D1.5P4 to
D200P2 did not improve the selectivity of the growth. It is
difficult at that point to conclude on the respective impact of
these two masks as both the pitch and the hole diameter have
changed. Further complementary studies will be realized to
understand the influence of the hole aperture while keeping the
same pitch/diameter ratio. However, contrary to sample A on
figure 1, complete pyramids are obtained for a nominal Al
content of 30% by decreasing the distance between the apertures
and the diameter of the growth region.

If we compare the pyramids grown in the same condi-
tions on the GaN and AlN templates, whatever the Al content
is, their size is the same and it evolves in the same way while
increasing the TMAl flow. For the case of AlGaN nanos-
tructures, using an AlN template is thus not mandatory; a
GaN template can be sufficient. It is indeed known that, for
nanostructures, the strain relaxes on the three space dimen-
sions, contrary to planar structures [20]. For that reason, the
growths were realized on GaN templates only in the next
experiments. However, one should know that for complete
UV devices, AlN templates are necessary because of the
absorbance of GaN materials in the UV range.

Figure 2. Scanning electron microscopy (SEM) images at 45° of AlGaN pyramids with, (a) 30% Al, (b) 40% Al, (c) 50% Al on GaN and AlN
templates respectively on D200P2 mask. The values of Al content are nominal.
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To further investigate the effect of using the e-beam mask
D200P2 on the Al incorporation rate into the pyramids, EDX
mapping was performed on sample E.

The EDX mapping shown on figure 3 reveals the pre-
sence of Al in the AlGaN nanopyramids (indicated by the
blue color). The Al atoms are mostly located on the periphery
of the pyramid, as was the case for samples A and B on
figure 1(c). The Al content obtained by the EDX quantifica-
tion at the top of the pyramid is 25±5%. We would also like
to point out here that the compositions of the outer edges are
not uniform due to the low lateral migration of adatoms on the
mask, which are hindered by the polycrystalline nucleus
instantly formed when the growth begins [12]. At this stage, it
is interesting to note the role of the reduction of the dimen-
sions of the mask: indeed, quasi complete pyramids can be
obtained with well defined semi polar facets. However, this is
neither enough to improve the incorporation rate of Al start-
ing from the base of the AlGaN nanostructures, nor to reduce
the polycrystalline deposition on the mask.

Our approach to incorporate possibly the Al adatoms
directly in the early stage of the pyramid growth consists on
using a pulsed growth mode instead of the conventional mode
applied until now for our experiments. Many ways of mod-
ulating the pulses can be considered, as well as the right
combination of injection and interruption of fluxes of each
precursor. For example, by alternating the pulses of NH3 and
the metal precursors, the diffusion lengths of the species can
be enhanced by reducing the V/III ratio [21]. After different
trials as closing the NH3 line for few seconds while keeping
the precursors lines opened or closing both the NH3 line and
those of metal precursors, the results obtained are not satis-
factory for the case of the AlGaN nanopyramids in our
growth conditions: the increase of the Al surface diffusion
was not sufficient to incorporate Al throughout the pyramids.
This is why we have decided to keep the NH3 line opened
during the whole growth time. Each cycle will be defined by
15 s where the TMGa and TMAl lines are opened, followed
by 5 s where they are shut down. The duration of each cycle is
20 s as shown on figure 4. By doing so, the enhancement of
the Al incorporation rate inside the pyramid will be possible
through a preponderant mechanism: the desorption of Ga
atoms during each pulse.

At first, both group III elements and nitride precursor
lines are opened at the same time for 15 s. During this time,
the growth of the pyramids by SAG begins in the patterned
templates (figure 5(a)). Meanwhile, parasitic reactions occur
between TMAl and NH3 in the vapor phase due to the strong
reactivity of the Al precursor with ammonia [22], but they are
limited because of the low chamber pressure (100 mbar). This
phenomenon is not represented in figure 5(a) for simplifica-
tion. The pyramidal structure is related to the low growth rate
of the {1-101} semi-polar facets under a continuous supply of
the precursors (constant conventional growth mode). Those
facets are stabilized due to the hydrogen passivation effects
[19]. In addition to that, the low surface diffusion of Al atoms
induces poor Al content AlGaN pyramids. But, during the
shut down of the TMAl and TMGa lines, while keeping the
ammonia line opened, even less parasitic reactions take place
in the vapour phase. At this stage of the process, the com-
petition between the growth and etching is no longer taking
place. Hence, the hydrogen present in the growth chamber
resulting from the carrier gas and the decomposition of
ammonia will permit the etching of the GaN material grown
previously at high temperature (1060 °C in this case). This
etching process shown in figure 5(b) occurs via N–H and
Ga–H formations and it induces an impoverishment of Ga on
the mask and interestingly inside the hole [21]. This means
that the ratio Al/Ga is higher during this step and conse-
quently more Al adatoms are present inside the pyramids
(figure 5(c)). Note that the steps represented in figure 5 are
very schematic and simplified by comparison to the real
growth processes. To verify this theory, AlGaN pyramids

Figure 3. Cross section (a) SEM image, and (b) EDX mappings of a single AlGaN based pyramid from sample E (conventional
growth mode).

Figure 4. Schematic diagram of each cycle used during the pulsed
MOVPE growth mode.
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with a nominal Al content of 50% (sample F) are grown on a
c-plane GaN template on the mask D200P2 using this pulsed
growth mode (figure 6).

Figure 6(b) reveals the presence of Al atoms in the AlGaN
based nanopyramids grown by the pulsed mode. As it was the
case for the pyramids grown by the conventional mode
(figure 3), Al atoms are mostly present on the periphery of the
pyramids. But the Al content present in the pyramid sidewalls
is higher than before (35% for this case and 25% previously).
Those EDX quantifications do not represent absolute values
but, considering that the characterizations were done in the
same conditions, we can safely compare both of them.

While looking at the heights of the pyramids grown by
conventional and pulsed mode in the context of the same
growth conditions (by adjusting the time growth in order to
obtain the same growth time), we find out that the height of
the pyramids of the sample F are smaller than the ones of the

sample E. This is coherent with our previous explanations and
it can be explained by the GaN etching while the precursor
lines are closed. Moreover, the proportion of AlGaN present
in the pyramid of the sample F is around 40% whereas it is
around 33% for sample E, meaning that the Al incorporation
has been improved with the pulsed growth mode. Yet, this
enhancement is not significant and meaningful enough. We
believe that the e-beam mask D200P2 is still not adequate for
the growth of AlGaN nano-sized pyramids.

Within this framework, and to further investigate the
limits of the pulsed growth mode presented above, the same
experiments as samples E and F are conducted on the e-beam
mask D100P250, using the conventional and pulsed growth
mode (samples G and H respectively). The SEM and EDX
mappings of those two samples are presented in figure 7.

In the case of the conventional growth mode, our
hypothesis was that, by reducing the pitch, more Al adatoms

Figure 5. Schematic growth model of the AlGaN nanopyramids using a pulsed MOVPE growth mode: (a) both group III and V lines are
opened, (b) etching of GaN by H2 while the TMAl and TMGa lines are closed and (c) Al-rich AlGaN obtained after n-pulses.

Figure 6. Cross section (a) SEM image and (b) EDX mappings of a single pyramid from sample F (pulsed growth mode).
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could migrate to the growth region implying fully AlGaN
pyramids. However, as shown in figures 7(a) and (b) in the
case of the sample G, Al is more present in the core of the
pyramids, but still in the upper part as presented on figure 8:
the Al content at the top of the pyramid is around 40%
whereas it reaches 3% in the bottom. This may be explained
by the important surface diffusion length of Ga adatoms
which diffuse easily to the aperture, limiting thus the pro-
portion of the few Al adatoms inside the pyramids. On the
contrary, while looking at the EDX mapping of the sample H
in figure 7(d) for which we have used the pulsed growth

mode, Al is now present since the beginning of the pyramid
growth inside the hole: indeed, the Al content increases from
15% in the base of the pyramid to 60% at it upper part.
(figure 8).

This is mainly due to the etching process of GaN which
takes place during the closure of the precursor lines. By
repeating several times those pulses, GaN is progressively
etched leading to an increase in the proportion of Al since the
base of the pyramids, simultaneously with an impoverishment
of Ga. Scanning Auger microscopy was carried out on those
pyramids grown by the pulsed growth mode. The Al molar
fraction obtained on all the pyramids analysed is 50%±5%.
This means that we succeeded to reach the targeted Al con-
tent, but also that the pyramids are homogeneous, since their
composition of Al is nearly the same from one to another.

Another advantage of the pulsed growth mode concerns
the thickness of the deposition on the dielectric mask between
the pyramids. Indeed, this deposition represents 50% of the
height of the pyramids of sample G, whereas it represents
30% of the pyramids of sample H.

Figure 9(a) represents the top view CL intensity mapping
of the nanopyramids of sample H in the 265–275 nm wave-
length range performed at low temperature (6 K). We can
remark that all the pyramids studied emit light in the UV-C
range. In addition to that, the intensity emission comes only
from the pyramids, not from the deposition. The CL spectrum
associated to a single nanopyramid is shown on figure 9(b).
One can notice the presence of different wavelength con-
tributions in the UV-C range, but also in the UV-B range
centred around 290 nm. The acceleration voltage of the elec-
tron beam used during this characterization was 3 keV, which

Figure 7. Cross section (a) (c) SEM image and (b) (d) EDX mappings of a single pyramid from sample G and H respectively.

Figure 8. Relative Al content profile from EDX measurements for
samples G and H. The profiles start from the top of the pyramids
until their bottom as shown in the inset.
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corresponds to an electron beam depth of 60 nm approxi-
mately. We have seen in figure 8 that the Al content inside the
pyramids is not uniform and decreases from the apex to the
base. This can explain the different emission wavelengths
represented in figure 9(b). The range of 265–275 nm is asso-
ciated to an Al content between 40% and 50% [23], which
corresponds to the Al content of the upper part of the pyramid
and match well with the AlN molar fraction determined by the
scanning Auger microscopy.

For both cases presented here, the pyramids remain
truncated. It may be due to the weak selectivity of this type of
mask in comparison with those presented earlier. These
results show the complexity of the SAG of AlGaN nanos-
tructures on patterned templates. The reduction of the pitch
did not improve alone the incorporation rate of Al adatoms or
the thickness of the polycrystalline nucleus formed on the
mask when using the conventional growth mode. However
coupling the D100P250 mask with the pulsed growth mode
can enhance the Al incorporation since the beginning of the
pyramid growth, with a significant reduction of the thickness
of the deposit.

4. Conclusion

In conclusion, this study, which focuses on the growth of
AlGaN nanopyramids on patterned templates, allowed to
point out the challenges of the growth of such structures
because of the properties of Al adatoms. The very low surface
diffusion length and the high sticking coefficient of Al make
difficult the epitaxy of Al-rich AlGaN nanostructures. The
pyramids grown while using the conventional growth mode
on patterned templates contain a weak proportion of Al in
their core, with no real impact of the type of mask pattern. In
addition to that, as soon as the TMAl line is opened, a strong
deposition on the mask appears. A pulsed growth mode was
then tested to overcome the issues posed by Al atoms, in

order to improve the Al incorporation rate inside the AlGaN
pyramids grown with a nominal Al content of 50%. Using
this type of growth mode, coupled with reduced mask
dimensions (D100P250) permitted an Al incorporation
through the whole pyramids, i.e. from the base to the apex of
the pyramids. Those results are explained by the use of both
small patterns and the desorption of Ga species through the
pulsed growth mode. The etching process of GaN is realized
by H2 during the closing of the organometallics, gas which is
present in the growth chamber, given that the NH3 line is
opened during the whole growth time. The Al/Ga ratio is
then increased during this phase, and Al is progressively
incorporated inside the pyramids. In addition, this process
impacts positively the deposition on the mask by decreasing
its thickness.
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Croissance de l’alliage AlGaN en configurations planaire et nanopyramidale pour la réalisation de
LEDs UV-C e�caces

Ce travail de thèse porte sur l’amélioration des performances des LEDs émettant dans la gamme des UV-
C. Celles-ci attirent de plus en plus l’attention, notamment depuis 2 ans avec l’apparition du COVID-19, grâce au
pouvoir germicide du rayonnement ultraviolet. Cependant, les LEDs UV connaissent une forte chute de performances
à mesure que leur longueur d’onde d’émission diminue pour atteindre la gamme des UV-C. Pour cela, une étude
détaillée est proposée dans la première partie de cette thèse, visant à améliorer la morphologie de surface et la qualité
cristalline des couches d’AlGaN à fort taux d’Al (supérieur à 70%) à travers une étude paramétrique. Ensuite, des
multi puits quantiques (MQWs) sont épitaxiés sur cette couche d’AlGaN et une première optimisation des conditions
de croissances des MQWs a conduit à un IQE de 20% à 268 nm. Néanmoins, l’e�cacité radiative des puits quantiques
AlGaN peut encore être améliorée en réduisant la densité de dislocations provenant des templates AlN sur saphir
utilisés. Une des manières pour contourner certaines des problématiques des LEDs UV est la réalisation de l’ensemble
de la structure de la LED UV sur des nanopyramides AlGaN par croissance sélective. Cette approche est abordée
dans la seconde partie de ce manuscrit.

Grâce à la croissance sélective de nanopyramides d’AlGaN, les dislocations provenant du substrat peuvent être
filtrées à travers le masque diélectrique et le champ électrique interne est réduit dans les puits quantiques crus sur
les facettes semi-polaires. Une étude détaillée est présentée dans les deux derniers chapitres portant sur la croissance
sélective de nanopyramides d’AlGaN, mettant en évidence l’influence du design du masque de croissance sur la mor-
phologie des pyramides ainsi que le dépôt à la surface du masque, dû à la faible longueur de di�usion des atomes
d’Al. En utilisant un mode de croissance conventionnel, les pyramides tronquées obtenues ont une composition très
faible en Al en leur coeur, les atomes d’Al se concentrant sur le pourtour des pyramides. En revanche, dans le
cas d’un mode de croissance pulsé, l’incorporation d’Al débute dès lors que la croissance commence : ces résultats
peuvent être expliqués par la gravure du GaN par l’hydrogène lors des arrêts de croissance. Des nanopyramides
100% AlGaN ont ainsi pu être obtenues. Des premiers tests de MQWs AlGaN/AlGaN crus sur ces nanopyramides
présentent une émission à 285 nm.

Mots-clés : AlGaN, LEDs UV planaires, MOCVD, croissance sélective, nanopyramides AlGaN, croissance pulsée

Growth of the AlGaN alloy in planar and nanopyramid configuration for the realization of e�cient
UV-C LEDs

This thesis focuses on the improvement of the performances of LEDs emitting in the UV-C range. They are
attracting more and more attention, especially since 2 years with the appearance of COVID-19, thanks to the
germicidal power of ultraviolet radiation. However, the performances of UV LEDs strongly drops as their emission
wavelength decreases to reach the UV-C range. For this reason, a detailed study is proposed on the first part of
this thesis, aiming at improving the surface morphology and the crystalline quality of the AlGaN bu�er layers with
high Al content (70%) through a parametric study. Then, multiple quantum wells (MQWs) are grown on top of
this AlGaN bu�er layer and first optimizations of the MQW growth conditions lead to an IQE of 20% at 268 nm.
Nevertheless, the radiative e�ciency of AlGaN quantum wells can be improved by reducing the dislocations density
coming from the AlN/sapphire template used. One way to overcome some of these problems is to perform the
growth of the whole UV LED structure on AlGaN nanopyramids. This approach is discussed in the second part of
this manuscript.

Thanks to the selective area growth of AlGaN nanopyramids, the dislocations coming from the substrate can
be filtered through the dielectic mask, and the internal electric field in the quantum wells grown on the semi polar
facets can be reduced. A detailed study is presented in the last two chapters on the selective area growth of AlGaN
nanopyramids, highlighting the influence of the mask design on the pyramid morphology as well as the deposition
on the mask surface, due to the short di�usion length of Al atoms. Using a conventional growth method, the AlGaN
truncated pyramids have a very low Al composition in their core, the Al atoms being concentrated on the pyramid
edges. In contrast, using a pulsed growth mode, the Al incorporation can start as soon as the growth begins : these
results can be explained by the hydrogen etching of GaN taking place when the growth is stopped. 100% AlGaN
nanopyramids have been thus obtained. First trials on AlGaN/AlGaN MQWs grown on these nanopyramids present
an emission at 285 nm.

Keywords : AlGaN, planar UV LEDs, MOCVD, selective area growth, AlGaN nanopyramids, pulsed growth mode
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