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Introduction

Dans le contexte actuel de changement climatique, la réduction de l’émission
de gaz à effet de serre, la promotion du développement durable ainsi que l’écono-
mie d’énergie deviennent primordiales. Ces résolutions ont été adoptées par les
Nations Unies à la suite des négociations tenues lors de la COP21 à Paris en 2015
[1]. L’utilisation de dispositifs d’éclairage à basse consommation peut contribuer
à atteindre ces objectifs. En France, l’article 30 de la loi n◦ 2015-992 du 17 août
2015 relative à la transition énergétique pour la croissance verte soutient l’utilisa-
tion de lampes LED [2]. L’office de l’efficacité énergétique et d’énergie renouve-
lable des États-Unis (Office of Energy Efficiency & Renewable Energy, EERE) prévoit
pour l’année 2030 une réduction de la consommation d’énergie pour l’éclairage
de 40% grâce à une part du marché des LEDs de 84% (voir figure 1), et indique
qu’encore plus d’économies d’énergie seraient possibles en accélérant les inves-
tissements dans l’amélioration du coût et du rendement des LEDs [3]. C’est ainsi
que de nombreuses recherches actuelles se penchent sur l’amélioration de leur
rendement, et si possible l’affranchissement de matériaux rares pour leur élabo-
ration [4].

FIGURE 1 – Pronostic de la consommation d’énergie pour l’éclairage pour les
États-Unis jusqu’en 2030, pour un scénario de large mise en place
de LEDs, en comparaison avec un scénario sans LEDs (ligne noire).
La consommation d’énergie baisse, que ce soit chez les particuliers,
commerces, industriels ou en extérieur. Graphique issu de [5].
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Le prix Nobel en Physique fut décerné en 2014 à Isamu Akasaki, Hiroshi Amano
et Shuji Nakamura pour l’invention de diodes électroluminescentes (Light Emit-
ting Diode, LED) bleues efficaces [6]. Cette invention a permis la création et la
commercialisation de dispositifs à émission de lumière blanche économiques en
énergie, révolutionnant ainsi l’éclairage au quotidien depuis les années 1990.

L’ampleur de cette avancée technologique peut être visualisée sur la figure 2.
Elle représente l’efficacité des différents types de lampes qui ont été développées
depuis le 19è siècle, depuis l’ampoule à incandescence classique jusqu’à la LED
blanche. L’efficacité lumineuse de ces différents dispositifs d’éclairage, exprimée
en lumens par watt, augmente peu au cours des décennies. Ce n’est qu’avec l’ar-
rivée de la LED blanche au milieu des années 1990 que l’on observe une très forte
amélioration de l’efficacité.

FIGURE 2 – Évolution au cours des dernières décennies de l’efficacité des dif-
férentes sources de lumière. Même si les tubes fluorescents ou les
lampes à vapeur de sodium ont gagné en efficacité au cours du temps,
les LEDs font preuve d’une amélioration très rapide de leur efficacité
en une quinzaine d’années seulement. Graphe issu de [7].

Les travaux de Isamu Akasaki, Hiroshi Amano et Shuji Nakamura ont abouti
non seulement à l’élaboration de GaN de haute qualité, mais également au do-
page p du GaN, permettant l’élaboration d’une homojonction p-n et la création
de la première LED bleue. Des travaux complémentaires sur le matériau InGaN
ont permis l’optimisation de la zone active de la LED, dernière étape pour la réa-
lisation d’une LED bleue de haute luminosité, efficace et commercialisable [8]. Ce
fut le point de départ des technologies de fabrication des LEDs blanches. La ra-
diation bleue émise par la LED GaN combinée à l’émission jaune de substances
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luminophores (également qualifiées de phosphores) permet d’obtenir la "cou-
leur" blanche. Le phosphore jaune communément utilisé dans les LEDs commer-
cialisées depuis 1996 est le YAG ((Y1−aGda)3 (Al1−bGab)5 O2, Ce3+) [7]. Il est placé
à proximité de la LED et convertit par phosphorescence une partie de la lumière
bleue en rayonnement jaune, voir figure 3. La superposition des rayonnements
bleus et jaunes forme un spectre d’émission présenté sur la figure 4 et produit
ainsi de la lumière qui apparaît comme blanche à l’œil humain.

FIGURE 3 – Représentation schématique de la conversion d’une partie de la lu-
mière bleue émise par la LED en rayonnement jaune issu de la lumi-
nescence du phosphore. La combinaison des deux couleurs est perçue
comme une lumière blanche par l’œil humain. Schéma issu de [8].

FIGURE 4 – Spectre d’émission typique pour une LED émettant dans le bleu, avec
un phosphore YAG qui convertit une partie de cette lumière bleue
dans le jaune. La superposition des deux couleurs permet d’obtenir
de la lumière blanche. Graphe issu de [7].

L’élaboration de LEDs efficaces émettant dans le bleu est à ce jour bien maî-
trisée grâce à l’utilisation de semi-conducteurs nitrures à base de GaN (GaN et
ses alliages contenant de l’indium et de l’aluminium). Ces matériaux présentent
de nombreux avantages dans le domaine d’application des micro-écrans que l’on
peut trouver dans les dispositifs portatifs [9] (par exemple dans les casques de
réalité virtuelle ou augmentée). Day et al. [10] rapportent ainsi la réalisation d’un
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micro-écran constitué de micro LEDs (µLED) à base de multiples puits quan-
tiques (multiple quantum well, MQW) d’InGaN, permettant l’affichage d’images
graphiques vidéos à haute résolution et haute luminance, voir figure 5. Ce micro-
écran est cependant limité à une émission de lumière à 517 nm et l’affichage ne
se fait ainsi qu’en couleur verte. Pour un écran polychrome chaque pixel néces-
site cependant une source de lumière rouge, verte et bleue. La longueur d’onde
d’émission est ajustable avec la teneur en indium dans l’alliage InGaN [9]. Tandis
que les LEDs bleues nécessitent ≈ 10% d’indium et ont une efficacité d’émission
très élevée (environ 80%) avec une forte luminance, les LEDs vertes qui néces-
sitent ≈ 25% d’indium présentent une chute importante d’efficacité et une lu-
minance plus faible, car l’insertion d’indium génère des défauts et impacte ainsi
l’efficacité de la LED [9]. On observe ainsi une chute de l’efficacité des LEDs ni-
trures dans le domaine de l’émission verte et au-delà (voir figure 6) connue sous
le nom de green gap. Aujourd’hui, la réalisation de LEDs rouges efficaces utilise
des semi-conducteurs à base de phosphore et d’arsenic. Cela signifie que la réali-
sation d’un micro-écran polychrome émettant dans le rouge, vert et bleu requiert
l’intégration de deux familles différentes de semi-conducteurs (les nitrures et les
phosphures) ce qui représente cependant un réel défi technologique [9].

FIGURE 5 – Micro-écran à base d’InGaN à émission verte. Chaque pixel fait
12 µm. Figure issue de [10].
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FIGURE 6 – Spectre de rendement quantique de différentes sources de couleur
émises par des LEDs. Spectre issu de [11].

C’est ainsi qu’à ce jour, de nombreux axes de recherche visent à améliorer
l’efficacité des LEDs nitrures émettant à grande longueur d’onde au-delà d’une
émission bleue (voir chapitre 1). Parmi ces différents axes, des travaux théoriques
montrent que l’incorporation de nitrures d’éléments II-IV et en particulier le
ZnGeN2 dans des structures LEDs à base de GaN pourrait contribuer à améliorer
les propriétés d’émission dans le vert et au-delà [12, 13].

Le travail de cette thèse porte ainsi sur l’étude expérimentale du matériau
ZnGeN2, d’un point de vue de son élaboration et de ses propriétés physiques
et structurales. Après une présentation théorique et bibliographique du matériau
(chapitre 1), nous décrirons les méthodes expérimentales mises en œuvre dans
cette étude (chapitre 2), le matériau étant étudié sous forme de couches minces
élaborées par co-pulvérisation cathodique magnétron réactive. Nous étudierons
dans un premier temps les propriétés optiques et vibrationnelles du ZnGeN2 sous
une forme amorphe (chapitre 3) avant de l’élaborer et de l’étudier sous forme
cristalline (chapitre 4). Sa structure sera étudiée principalement au moyen de dif-
fraction des rayons X et d’imagerie en microscopie électronique à transmission.
Ceci nous conduira à évaluer son potentiel lors de son élaboration en couches
nanométriques, en vue d’une intégration dans la zone active d’une LED à base
de GaN. Le dernier chapitre (chapitre 5) sera dédié à l’évaluation du potentiel de
l’alliage semi-conducteur Zn(Sn,Ge)N2 et de l’évolution de ces propriétés struc-
turales, électriques et optiques lors de la substitution progressive du germanium
par de l’étain.
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1 ZnGeN2 : étude bibliographique

1.1 Présentation succincte du matériau

Le ZnGeN2 est un semi-conducteur de type II-IV-N2 qui présente de fortes res-
semblances avec le GaN (III-N) [14]. Il s’obtient par construction lorsque l’on
remplace l’élément III (Ga) alternativement par un élément II (Zn) puis par un
élément IV (Ge), ses voisins de gauche et de droite dans le tableau périodique.
Le ZnGeN2 a donc une structure pseudo-wurtzite proche de celle du GaN (voir
figure 7). Le désaccord de paramètre de maille a entre le ZnGeN2 et le GaN est
inférieur à 1%. Sa maille est constituée de l’arrangement de tétraèdres formés par
un atome de zinc ou de germanium au centre, et par 4 atomes d’azote aux extré-
mités.

(a) (b)

FIGURE 7 – (a) : Vue du dessus schématique de l’interface GaN - ZnGeN2. (b) : Re-
présentation schématique de la maille de ZnGeN2. (figures dessinées
avec VESTA [15]).

Nous pouvons différencier deux cas de figure concernant la structure cristal-
line. Si le sous-réseau formé des atomes de zinc et de germanium est parfaitement
ordonné, c’est-à-dire qu’il y a toujours alternativement un atome de zinc, puis un
atome de germanium, la maille est orthorhombique, comme on peut le voir sur
la figure 8(a). Si, en revanche, le discernement entre le zinc et le germanium n’est
pas possible, la maille est hexagonale, telle que représentée sur le schéma en fi-
gure 8(b). La nature de la structure cristalline est donc dépendante de l’ordre du
sous-réseau cationique.
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FIGURE 8 – Représentation schématique (a) d’un sous-réseau ordonné (maille or-
thorhombique) et (b) d’un sous-réseau désordonné (maille hexago-
nale) du cristal ZnGeN2 (schéma partiellement issu de [16]).

Le ZnGeN2 n’a pas uniquement un paramètre de maille proche de celui du
GaN, mais également une bande interdite directe autour de ≈ 3 eV, voir figure 9.
Cette figure représente les familles de semi-conducteurs III-N et Zn-IV-N2 dont
font partie le ZnSiN2, le ZnGeN2 et le ZnSnN2. Le ZnSiN2 a une grande bande
interdite indirecte [17] tandis que le ZnSnN2 est intéressant pour les applications
photovoltaïques grâce à sa faible bande interdite directe et sa densité de porteurs
très élevée [18, 19].

FIGURE 9 – Évolution des paramètres de maille et bandes interdites pour les fa-
milles III-N et Zn-IV-N2. Graphe issu de [20], modifié.
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De la même manière que pour l’alliage InGaN, il est possible d’étudier l’al-
liage Zn(Sn,Ge)N2. Les premières études expérimentales de cet alliage indiquent
qu’il peut être élaboré sans séparation de phase, contrairement au système In-
GaN. En effet, la grande différence de paramètre de maille entre le GaN et le InN
mène rapidement à de la ségrégation [21–23]. De plus, la formation de l’alliage
ZnSnxGe1−xN2 est facilitée par une enthalpie de formation moins élevée que celle
du InxGa1−xN (voir figure 10). L’élaboration de cet alliage Zn(Sn,Ge)N2 permet
ainsi l’élaboration d’un matériau semi-conducteur dont les propriétés sont modu-
lables [4]. L’ajustement du paramètre de maille et de la bande interdite est d’un
grand intérêt pour la conception et l’optimisation des dispositifs de type diode.

FIGURE 10 – Enthalpie de formation calculée pour les alliages InxGa1−xN et
ZnSnxGe1−xN2 (issu de [24]).
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1.2 Hétérostructures et puits quantiques

Une hétérostructure est une structure constituée de la juxtaposition de maté-
riaux semi-conducteurs à paramètres de maille semblables mais à bandes inter-
dites différentes. De façon générale, on distingue 3 types d’hétérostructures en
fonction des offsets de bandes de valence (BV) et de conduction (BC) (voir figure
11). Le prix Nobel en Physique fut décerné à ce sujet en 2000 à Zhores I. Alferov
et Herbert Kroemer pour le développement d’hétérostructures semi-conductrices
pour l’électronique rapide et l’optoélectronique [25].

FIGURE 11 – Schéma représentatif des trois différents types d’hétérostructures à
la jonction entre deux matériaux.

Les différents types d’hétérostructures permettent d’imaginer des architectures
de puits quantiques variées. Ces structures sont de l’ordre de quelques dizaines
d’ångströms d’épaisseur et sont constituées de la croissance successive de couches
ultra-minces des différents matériaux. La figure 12 représente d’une part une
jonction p-n classique, composée d’une homojonction d’un matériau dopé p et
du même matériau dopé n, et d’autre part une double hétérostructure de type I
avec une zone active constituée d’un matériau différent.

FIGURE 12 – Représentation schématique des électrons et trous (a) dans une ho-
mostructure et (b) dans une hétérostructure. Schémas issus de [8].
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Dans cette zone active, les électrons et trous sont piégés, d’où le nom de puits
quantique. Les fonctions d’onde de l’électron Ψe et du trou Ψh ont ainsi un taux
de recouvrement important (voir figure 13) et favorisent de cette manière les re-
combinaisons radiatives. Le taux d’émission spontanée de photons de cette LED
à hétérostructure est beaucoup plus élevé que celui d’une simple LED à homo-
jonction.

FIGURE 13 – Représentation schématique des fonctions d’onde des électrons
(en rouge) et des trous (en bleu) dans la zone active d’un puits
quantique.

Dans le cas des LEDs à base de GaN, l’alliage InGaN constitue le puits quan-
tique. Ces deux matériaux présentent des désaccords de paramètres de maille :
pour une concentration d’indium de 15% (émission de la LED dans le bleu [26]),
le désaccord de maille (parallèle au plan) entre la couche d’InGaN et de GaN est
de 1.5%. Pour accéder à des longueurs d’onde d’émission verte ou rouge, il est
nécessaire d’incorporer plus de 25% d’indium dans le puits quantique [26]. Il est
aujourd’hui bien connu que l’efficacité des LEDs nitrures chute drastiquement du
bleu au rouge. Cette chute est connue sous le nom de green gap [11] (voir figure
6). Plusieurs raisons peuvent expliquer cette perte d’efficacité :

— Les alliages InGaN riches en indium ont une mauvaise qualité cristalline
qui se répercute sur l’efficacité de la LED. L’incorporation d’indium dans
le GaN est en effet difficile car il y a une faible miscibilité [27]. Ceci est dû
d’une part à la différence de taille entre les atomes de gallium (rayon co-
valent de 126 pm) et d’indium (rayon covalent de 144 pm) et à la faible
énergie de liaison entre l’indium et l’azote. D’autre part, l’intégration d’in-
dium fait apparaître des défauts ponctuels et structuraux (inhomogénéité
de composition, formation de clusters) [28, 29].

— L’absence de centre de symétrie dans les mailles de type wurtzite fait ap-
paraître dans ces matériaux une polarisation spontanée ainsi qu’une pola-
risation piézoélectrique sous l’effet d’une contrainte [30]. Le champ élec-
trique issu de cette polarisation modifie la forme des bandes d’énergie dans
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le puits et les fonctions d’onde des électrons et des trous se décalent, voir
figure 14 à gauche. Leur recouvrement est plus faible et le taux de recombi-
naisons radiatives diminue.
Ce même champ électrique est également à l’origine d’un décalage de la
longueur d’onde d’émission du puits quantique. Ce phénomène est quali-
fié d’effet Stark confiné quantique (QCSE, quantum confined Stark effect [31]).
Il représente la limitation la plus importante des LEDs polaires émettant
dans le vert et dans le rouge, car c’est en augmentant la teneur en indium
que les contraintes et le champ électrique interne s’amplifient.

Une des solutions pour dépasser ce green gap est donc de réduire l’effet piézo-
électrique dans le puits (et donc améliorer le taux de recouvrement) en utilisant
la croissance sur des plans non-polaires ou semi-polaires [30]. Ceci pourrait atté-
nuer l’effet Stark et augmenter à nouveau le recouvrement des fonctions d’onde
des électrons et des trous (figure 14). Les substrats potentiels manquent cepen-
dant à la réalisation de tels dispositifs car ils sont à ce jour trop chers et de mau-
vaise qualité [30, 32]. Ainsi, la plupart des LEDs GaN/InGaN sont aujourd’hui
fabriquées selon le plan polaire c {0001} [33] et représentent à ce jour la technolo-
gie la plus avancée des LEDs émettant dans le bleu et vert.

FIGURE 14 – Représentation schématique des bandes d’énergie d’un puits quan-
tique élaboré sur plan polaire (à gauche) et sur plan non-polaire ou
semi-polaire (à droite). Ψe et Ψh se recouvrent mieux dans la confi-
guration non-polaire ou semi-polaire, la recombinaison radiative est
favorisée. Schéma issu de [33].
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Des recherches portent également sur l’élaboration de LEDs nanostructurées.
On peut par exemple citer l’étude d’une élaboration de LED en architecture 3D
(voir figure 15). Un telle élaboration sous forme de colonnes permet non seule-
ment de croître les puits quantiques selon des directions non-polaires ou semi-
polaires mais également d’augmenter considérablement la surface active.

FIGURE 15 – Représentation schématique d’une LED 2D classique et d’une LED
3D. Schémas issus de [34].

Une approche différente est de travailler sur la structure interne du puits quan-
tique, on parle d’ingénierie des puits quantiques. Elle vise à améliorer le taux de
recouvrement des fonctions d’onde des électrons et des trous, permettant ainsi
l’augmentation de l’émission spontanée du dispositif. L’insertion de nouveaux
matériaux dans l’hétérostructure est une des voies possibles.

Le dopage du ZnGeN2 et du ZnSnN2 n’étant pas encore maîtrisé à ce jour, il
n’est pas possible d’élaborer des jonctions p-n avec ces matériaux. Des études
théoriques sont cependant proposées à ce jour pour intégrer ces matériaux (non-
dopés) dans des structures existantes, comme par exemple dans les zones actives
de LEDs nitrures à base de puits quantiques GaN/InGaN.

Dès 1998, alors que très peu d’études concernant le ZnGeN2 étaient publiées,
Van de Walle [35] déposa un brevet (US006121639A) sur des dispositifs optoélec-
troniques émettant dans le bleu ou bleu-vert à base d’une hétérostructure de
GaN-ZnGeN2-GaN [35]. Van de Walle considérait alors une double hétérostruc-
ture GaN-ZnGeN2-GaN de type I (voir figure 16). Or, il a été démontré en 2013
par Punya et al. [36, 37] que cette hétérostructure est de type II, comme l’indiquent
les calculs d’alignements de bande entre le GaN, le ZnGeN2 et le ZnSnN2 (voir
figure 17).
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FIGURE 16 – Schéma de bandes de l’hétérostructure GaN-ZnGeN2-GaN suppo-
sée de type I présentée dans le brevet n◦ US006121639A (Schéma
extrait de [35], allégé pour une meilleure lisibilité).

FIGURE 17 – Alignement de bande calculé pour les semi-conducteurs ZnO, GaN,
ZnGeN2 et ZnSnN2 (extrait de [37]).
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De nombreuses études théoriques et simulations concernant le ZnGeN2 ont
depuis été publiées [17, 20, 36, 38–54] et indiquent que ce matériau présente du
potentiel pour le photovoltaïque [36], mais est particulièrement prometteur dans
la recherche d’optimisation de l’efficacité de LEDs émettant dans le vert [52, 53].
En effet, puisqu’il possède des paramètres cristallins et une bande interdite très
proches du GaN, c’est un candidat idéal pour son intégration dans des struc-
tures à puits quantique de type GaN/InGaN conventionnelles. Un tel exemple se
trouve en figure 18.

FIGURE 18 – Représentation schématique d’une structure à puits quantique
conventionnelle GaN-InGaN-GaN (a) et d’une structure GaN-
InGaN-ZnGeN2-InGaN-AlGaN-GaN (b). La couche d’AlGaN sert à
compenser les contraintes. Schéma issu de [53].
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1.3 Nouvelles architectures incluant du ZnGeN2

L’effet de l’intégration de ZnGeN2 dans une structure GaN/InGaN telle qu’elle
est représentée en figure 18 va maintenant être analysé. Han et al. [53] présentent
dans les figures 19(a) et 20(a) deux exemples de puits quantiques conventionnels
de type I (où la couche de InxGa1−xN est située entre deux couches de GaN) pour
des longueurs d’onde d’émission de λ = 485 nm et λ = 530 nm (émission bleue et
verte). Les figures 19(b) et 20(b) représentent les structures de type II contenant
du ZnGeN2 correspondant aux mêmes longueurs d’onde d’émission.

Nous remarquons tout d’abord que l’insertion de la couche de ZnGeN2 permet
de localiser fortement la fonction d’onde des trous sur cette dernière. La compa-
raison des caractéristiques théoriques de ce puits avec un puits classique d’InGaN
émettant à la même longueur d’onde montre une nette amélioration du taux de
recouvrement Γ des fonctions d’onde des électrons (Ψe1) et des trous (Ψhh1), ce qui
signifie une augmentation des recombinaisons radiatives et donc une efficacité
d’émission plus élevée. Nous remarquons ensuite que, pour les puits classiques,
il est nécessaire d’introduire plus d’indium dans l’InGaN (de 19% à 23%) pour
décaler la longueur d’onde d’émission de 485 nm à 530 nm alors que les puits
de type II InGaN/ZnGeN2 permettent d’atteindre une émission verte avec seule-
ment 10% d’indium. Cette caractéristique est très intéressante car la qualité cris-
talline des couches d’InGaN à faible concentration d’indium (< 20%) est très bien
maîtrisée.

FIGURE 19 – Diagrammes de bandes et fonctions d’onde des électrons (Ψe1) et des
trous (Ψhh1) d’un (a) puits quantique standard d’In0.19Ga0.81N et (b)
d’un puits de type II In0.16Ga0.84N/ZnGeN2. Ces structures émettent
toutes les deux à λ = 485 nm (émission bleue) mais le recouvrement
des fonctions d’onde est de Γ = 13.9% pour la structure GaN/InGaN
conventionnelle, et de Γ = 40.7% pour la structure avec le ZnGeN2.
Graphes issus de [53].
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FIGURE 20 – Diagrammes de bandes et fonctions d’onde des électrons (Ψe1) et des
trous (Ψhh1) d’un (a) puits quantique standard d’In0.23Ga0.77N et (b)
d’un puits de type II In0.1Ga0.9N/ZnGeN2. Ces structures émettent
toutes les deux à λ = 530 nm (émission verte) mais le recouvrement
des fonctions d’onde est de Γ = 11.2% pour la structure GaN/InGaN
conventionnelle, et de Γ = 26.2% pour la structure avec le ZnGeN2.
Graphes issus de [53].

L’étude de Han et al. modélise cependant uniquement les caractéristiques op-
tiques de ces structures LED (longueur d’onde d’émission, taux de recouvrement
des fonctions d’onde, taux de recombinaisons spontanées...) et une étude com-
plémentaire est donc menée en interne afin d’aller plus loin et de modéliser éga-
lement les propriétés électriques et les performances de ces LEDs [12, 13]. Les
comportements optiques et électriques d’une LED y sont étudiés, en fonction
de l’épaisseur ∆ et la position X de la couche de ZnGeN2 à l’intérieur du puits
GaN/InGaN (voir figure 21).

FIGURE 21 – Schéma de la structure LED simulée avec pour zone active un puits
quantique de type II InGaN/ZnGeN2. Issu de [13].
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La figure 22 nous permet de constater, qu’en faisant varier l’épaisseur et la
position de la couche ultra-mince de ZnGeN2, il est non seulement possible de
concevoir une structure qui émet dans le bleu (460 nm, ligne en pointillés bleus)
et dans le vert (520 nm, ligne en pointillés verts), mais surtout également dans le
rouge (650 nm, ligne en pointillés rouges). Ce résultat présente un grand intérêt
car il serait possible d’obtenir les trois couleurs natives avec la même famille de
matériaux. La totalité du spectre visible peut être balayée avec de l’InGaN à 16%
d’indium. C’est ce qui fait tout l’intérêt du matériau ZnGeN2 car il permettrait
de dépasser le green gap tout en surmontant les problèmes liés au taux d’indium
élevé évoqués précédemment.

FIGURE 22 – Longueurs d’onde d’émission pour différentes positions et épais-
seurs de la couche de ZnGeN2. Les courbes en orange - marron in-
diquent les longueurs d’onde d’émission pour différentes positions
de la couche ZnGeN2 (axe des abscisses) et pour des épaisseurs ∆ de
2, 4, 6 et 8 Å. La longueur d’onde d’émission d’une LED standard de
type I en fonction de la concentration en indium est représentée par
la courbe bleue (liée à l’axe des abscisses bleu). Issu de [13].
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Exemple d'une LED verte

Une LED standard à base d’InGaN doit contenir 22% d’indium pour émettre à
une longueur d’onde de λ ≈ 530 nm (couleur verte). L’insertion d’une couche de
ZnGeN2 d’épaisseur ∆ = 2 Å à une position X = 14 Å dans une structure à base de
16% d’indium permet d’également émettre à λ ≈ 530 nm [13]. Un schéma d’une
telle architecture est représenté en figure 23. Les fonctions d’onde des électrons
(Ψe) et des trous (Ψh) ont un meilleur recouvrement dans la structure de type II.

La comparaison de l’émission spontanée entre une LED standard et une LED
de type II nous indique qu’elle est bien plus élevée pour celle de type II (d’un
facteur 3.5 environ), voir figure 24. Le calcul de la densité de courant en fonc-
tion de la tension nous permet de constater que la tension de seuil est semblable
(≈ 3 eV) pour les deux LEDs considérées, voir figure 25(a). La puissance lumi-
neuse est plus élevée pour la LED de type II quelle que soit la densité de courant,
voir figure 25(b). Par exemple à 200 A/cm2, elle est plus de 4 fois supérieure.

Ces résultats nous montrent qu’il serait possible de concevoir une LED conte-
nant seulement 16% d’indium et émettant dans le vert avec une meilleure effica-
cité que les LEDs standard de type I.

FIGURE 23 – Diagramme de bandes et fonctions d’onde des électrons et des trous
dans une LED standard (a) et de type II (b) émettant à 530 nm. Issu
de [13].
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FIGURE 24 – Émissions spontanées pour une LED verte standard (en gris) et une
LED de type II (en vert). Issu de [13].

(a) (b)

FIGURE 25 – Densités de courant (a) et puissances lumineuses (b) pour une LED
verte standard (en pointillés noirs) et une LED de type II (en vert).
Issu de [13].
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Exemple de LEDs rouges

Trois configurations permettent d’obtenir de l’émission à λ ≈ 630 nm (lumière
rouge) avec une architecture de type II et 16% d’indium, à savoir une première
configuration constituée d’une couche de ZnGeN2 de ∆ = 4 Å d’épaisseur à une
position X = 4 Å dans le puits quantique d’In0.16Ga0.84N, une deuxième configu-
ration constituée d’une couche de ZnGeN2 de ∆ = 6 Å d’épaisseur à une position
de X = 12 Å et une troisième configuration constituée d’une couche de ZnGeN2

de ∆ = 8 Å d’épaisseur et à une position de X = 16 Å [13]. La figure 26(a) repré-
sente les émissions spontanées calculées pour ces trois configurations et la figure
26(b) leurs puissances lumineuses. La troisième configuration a la puissance lu-
mineuse la plus élevée, ce qui est en accord avec les valeurs du recouvrement des
fonctions d’onde des électrons et des trous qui sont calculées à Γ = 5% pour la pre-
mière configuration, Γ = 10% pour la deuxième configuration et Γ = 14% pour la
troisième configuration. C’est cette dernière configuration qui présente les com-
portements électro-optiques les plus intéressants avec une efficacité quantique
externe calculée de plus de 50% [13]. Cette caractéristique est à comparer à l’état
de l’art des LEDs rouges à base d’InGaN où Hwang et al. rapportent une efficacité
quantique mesurée maximale de 2.9% pour λ = 629 nm [55].

Ces résultats témoignent de la possibilité de concevoir également une LED de
type II avec seulement 16% d’indium émettant jusque dans le rouge.

(a) (b)

FIGURE 26 – Émissions spontanées (a) et puissances lumineuses (b) des trois
LEDs rouges présentées. Issu de [13].
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Intégration d'étain

Comme nous l’avons vu dans le paragraphe 1.1 (figure 9), les alliages per-
mettent de modifier la bande interdite ainsi que le paramètre de maille du semi-
conducteur. Une étude supplémentaire a donc été menée [13] afin d’étudier les
caractéristiques théoriques d’une LED de type II à base de ZnSnxGe1−xN2 qui est
un alliage de la famille des nitrures Zn-IV-N2. Dans le cas de la modélisation pro-
posée, une couche de ZnSnxGe1−xN2 de 6 Å est insérée dans un puits d’InGaN à
16% d’indium (figure 27).

FIGURE 27 – Intégration de ZnSnxGe1−xN2 (en vert) dans une structure
GaN/InGaN. Source : communication interne.

Les longueurs d’onde d’émission simulées d’un tel dispositif sont représentées
en figure 28, en fonction de la composition x de l’alliage ZnSnxGe1−xN2. La lon-
gueur d’onde d’émission passe de 590 nm pour x = 0 (ZnGeN2) à 800 nm pour
x = 1 (ZnSnN2). Il serait ainsi potentiellement possible d’émettre jusqu’au proche
infrarouge avec une structure LED contenant seulement 16% d’indium.
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FIGURE 28 – Longueurs d’onde d’émission d’une LED de type II contenant du
ZnSnxGe1−xN2 telle que présentée en figure 27. Source : communica-
tion interne.

Ces calculs permettent de définir des architectures LED à base de puits quan-
tiques d’In0.16Ga0.84N émettant dans le bleu, le vert et surtout le rouge grâce à
l’intégration de ZnGeN2 et de ZnSnxGe1−xN2 dans ces puits d’InGaN. Comme
nous l’avons vu dans l’introduction, ceci représenterait une grande avancée tech-
nologique pour les applications telles que l’éclairage et les écrans d’affichage.

Puisque le ZnGeN2 présente un grand intérêt pour les applications nommées
ci-dessus, il est à présent important d’étudier les propriétés de ce matériau au
moyen de son étude expérimentale, de manière à envisager la réalisation des
structures que nous venons de décrire. Dans la partie suivante nous établirons
tout d’abord l’état de l’art en ce qui concerne l’élaboration de ce matériau, et ce
qui en est connu (propriétés et caractéristiques mesurées et publiées à ce jour).
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1.4 ZnGeN2 dans la littérature

Cette partie est destinée à fournir un aperçu des publications connues traitant
de la synthèse de ZnGeN2 et de ses caractéristiques mesurées.

1.4.1 Méthodes de synthèse

La première synthèse publiée de ZnGeN2 date de 1970 par Maunaye et al. [56].
Elle est issue des réactions chimiques suivantes :
soit

2Zn+Ge3N4 −→ 2ZnGeN2 +Ge

à 750◦C (le Ge3N4 provenant de la nitruration du corps simple),
soit

3Zn2GeO4 + 8NH3 −→ 3ZnGeN2 +N2 + 3Zn+ 12H2O

entre 800◦C et 810◦C (il y a alors évaporation des composés N2, Zn et H2O). À
une température de réaction inférieure à 800◦C se forme un oxynitrure, et au-delà
de 810◦C se forme simultanément du Ge3N4. Le résultat de ces réactions est un
« produit jaunâtre » et les réactivités chimiques de ce composé sont étudiées sous
différentes conditions.

Wintenberger et al. [57] effectuent une analyse cristalline du matériau ainsi ob-
tenu par diffraction neutronique et mettent en évidence la surstructure ortho-
rhombique du matériau qui s’apparente à une maille monoclinique aux rayons
X.

Larson et al. [14] rapportent en 1974 la croissance de couches minces de ZnGeN2

par croissance en phase vapeur, où un flux d’un mélange de HCl et N2 passe
de manière successive au-dessus de zinc chauffé à ≈ 550◦C puis de germanium
chauffé à ≈ 950◦C. La vapeur résultante est ajoutée à un mélange de NH3 et N2

dans l’enceinte de réaction où le produit est déposé sur un substrat de saphir
maintenu à 850◦C. Les films ainsi obtenus sont jaunes et polycristallins, d’envi-
ron 1 à 2 µm d’épaisseur avec des tailles de cristallites de l’ordre de 0.1 à 0.5 µm.
L’étude structurale indique une structure wurtzite qui est comparée à la structure
monoclinique de Maunaye et al. [56]. Ils étudient le comportement électrique et les
propriétés optiques du ZnGeN2 et trouvent une bande interdite de 2.67 eV. La pu-
blication se termine sur le constat que les similarités entre le ZnGeN2 et le GaN
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sont tout à fait dignes d’intérêt, en particulier au niveau de la structure cristalline
et de la densité de porteurs de charge.

Ce n’est qu’en 1992 qu’Endo et al. [58] synthétisent à nouveau le matériau
ZnGeN2. Une synthèse à haute pression est mise en place : du Zn3N2 et du Ge3N4

sont mélangés de manière à ce que le ratio Zn/Ge soit de 1 et sont introduits
dans une capsule de h-BN. Successivement, une pression de 4.0 à 6.5 GPa est
appliquée, à des températures allant de 1000◦C à 1600◦C pendant 1 à 3 heures.
Cette méthode fournit un échantillon opaque et noir, de structure cristalline
orthorhombique. L’étude du comportement de sa résistivité électrique indique
qu’il est semi-conducteur.

En 1999, Kikkawa et al. [59] élaborent des couches minces de ZnGeN2 par pul-
vérisation cathodique en radiofréquence. Le gaz utilisé pour la pulvérisation est
de l’azote et les substrats utilisés sont du verre ou du silicium. Avant de croître le
ternaire, une étude sur les binaires est menée. La croissance de Zn3N2 résulte en
une couche mince noire après une pulvérisation à 0.5 - 1.3 Pa, et la croissance de
Ge3N4 donne un film jaune pâle isolant après une pulvérisation à 1.3 Pa.

La croissance du ternaire est réalisée à une pression de 1.3 Pa et le ratio Zn/Ge
est contrôlé à l’aide de pastilles de germanium posées sur la cible de zinc. Cette
méthode fournit un film jaune pâle verdâtre de structure cristalline hexagonale.
Des mesures d’absorption optique indiquent une bande interdite de 3.1 eV.

En 1999, Zhu et al. [60] travaillent sur la croissance épitaxiale par MOCVD et
la caractérisation structurale de ZnGeN2. L’élaboration se fait à des températures
comprises entre 650◦C et 800◦C sur des substrats en saphir et en SiC, avec une fine
couche buffer de GaN servant de couche de nucléation pour permettre un dépôt
épitaxial. Les précurseurs sont du germane (GeH4), du disilane (Si2H6), de l’am-
moniac (NH3) et du tétraethyl de zinc (TEZ : (CH3CH2)2Zn). Les couches minces
ainsi obtenues sont d’une épaisseur de 0.6 à 1.0 µm, miroitantes et lisses. Le ma-
tériau est épitaxié, monocristallin et présente une structure cristalline hexagonale
de type wurtzite.

En 2000, Osinsky et al. [61] exploitent les couches minces de ZnGexSi1−xN2,
avec x allant de 0 à 1, élaborées par MOCVD à basse pression de la même ma-
nière que Zhu et al. [60] dans une étude visant l’intégration du matériau dans
des hétérojonctions. Des analyses de diffraction de rayons X indiquent une struc-
ture orthorhombique et la transmittance optique indique une bande interdite de
3.2 eV.
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Par la suite, Pearton et al. [62] travaillent sur ce matériau et analysent les pro-
priétés magnétiques de ZnGeSiN2 implanté au manganèse. Muth et al. [63] rap-
portent l’étude des propriétés optiques de films minces de ZnGexSi1−xN2 tou-
jours élaborés de la même manière en MOCVD. La croissance des films épitaxiés
se fait sur 50 nm de GaN sur substrat saphir. Les dépôts sont d’une épaisseur
d’environ 1 µm, transparents dans le visible et d’une morphologie lisse. La bande
interdite est de 3.16 eV.

En 2001, Viennois et al. [64] produisent du ZnGeN2 en effectuant les réactions
chimiques suivantes :

GeO2 + 2ZnO −→ Zn2GeO4

à 1200◦C, pour ensuite soumettre le Zn2GeO4 à un flux de NH3 de 5 l/h pendant
12 heures à 810◦C, formant ainsi du ZnGeN2 pur. Des échantillons monophasés
orthorhombiques sont obtenus. Des mesures en réflectance indiquent une forte
absorption de la lumière autour de 3 eV, le spectre de photoluminescence est re-
porté comme étant semblable à celui du GaN de l’époque.

Misaki et al. [65–67] rapportent dans plusieurs publications de 2002 à 2004 la
croissance de couches minces monocristallines sur saphir par RPE-MOVPE (remote-
plasma enhanced metalorganic vapour phase epitaxy). Les sources sont du diéthyl de
zinc ((C2H5)2Zn) et du monométhyl de germane ((CH3)GeH3), dans un gaz por-
teur d’azote excité par une radiation micro-ondes de 2.45 GHz à des températures
comprises entre 500◦C et 775◦C. La vitesse de croissance de ce procédé étant de
100 nm/h, la couche mince atteint une épaisseur de 200 nm après 120 min de
dépôt. La structure cristalline est orthorhombique et des mesures optiques in-
diquent une bande interdite directe comprise entre 3.0 et 3.3 eV. En relation avec
les mesures en photoluminescence en température, la bande interdite est estimée
à 3.3 eV.

Le groupe de Kathleen Kash travaille depuis 2008 sur la synthèse de ZnGeN2

par croissance en phase vapeur sous flux d’ammoniac (Du et al. [68], Peshek at
al. [69, 70], Dyck et al. [71], Blanton et al. [72–74]). Le matériau se dépose sur les
parois du réacteur. On obtient par cette méthode des aiguilles monocristallines
de quelques dizaines de micromètres de long et quelques micromètres de large
accompagnées de plaquettes polycristallines. Le spectre de photoluminescence à
4 K présente une "bande jaune" autour de 2.6 eV et un pic à 3.4 eV. L’effet de la
température de croissance sur l’ordre du sous-réseau est étudié. Une augmen-
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tation de la température entraîne un sous-réseau plus ordonné en observant la
transformation de la maille hexagonale en maille orthorhombique. Une étude ex-
périmentale et théorique est menée sur la spectroscopie Raman, avec modélisa-
tion des modes de vibration et calcul de la densité d’états du matériau.

Zhang et al. [75] synthétisent en 2010 du ZnGeN2 et du ZnGeN2:Mn2+ par ré-
action de réduction/nitruration en phase gazeuse en mélangeant du GeO2 et du
ZnO (ainsi que du MnCO3 pour le matériau dopé) dans un creuset et en le chauf-
fant à 880◦C pendant 13 heures sous un flux d’ammoniac. La structure cristalline
de la poudre ainsi obtenue est orthorhombique. Des mesures en réflexion diffuse
indiquent que l’absorption de bord de bande est à 3.3 eV. Le ZnGeN2 présente une
émission orange jaunâtre en cathodoluminescence, le ZnGeN2:Mn2+ une émis-
sion orange rougeâtre.

Shang et al. [76] synthétisent également du ZnGeN2 et du ZnGeN2:Mn2+, par
ammonolyse hydrothermale. Les substances

GeO2 + Zn(CH3COO)2 ·H2O

fournissent le produit hydrothermal Zn2GeO4, qui est ensuite chauffé dans un
creuset à une température de 800◦C à 900◦C sous flux d’ammoniac (étape am-
monolyse). La structure cristalline est orthorhombique, des mesures en réflexion
indiquent une bande interdite estimée à 3.5 eV. La poudre de ZnGeN2 est grise,
et apparaît jaune sous illumination UV à 300 nm (orange pour le ZnGeN2:Mn2+).
Le ZnGeN2 présente un pic d’émission à 595 nm en photoluminescence.

En 2017, Häusler et al. [77] élaborent du ZnGeN2 par synthèse ammonother-
male. Pour cela, du germanium broyé, du zinc et du KN3 sont introduits dans un
autoclave purgé à l’argon et refroidi à 198 K. De l’ammoniac est condensé dans
l’enceinte puis celle-ci est chauffée à 570 K pendant 15 heures puis à 870 K pen-
dant 75 heures, sous une pression maintenue entre 150 MPa et 230 MPa. Après
refroidissement, tous les produits de la réaction sont rincés à l’eau et à l’HCl de
manière à enlever les résidus de minéralisants et d’intermédiaires. De la poudre
jaune clair cristallisée est obtenue et le matériau présente une structure cristalline
orthorhombique. Des mesures en réflexion diffuse fournissent une bande inter-
dite de 3.2 eV.
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Le groupe de Harry Atwater travaille à ce jour sur l’élaboration de films minces
de ZnSnxGe1−xN2 en copulvérisation cathodique radiofréquence (Coronel et al.
[4, 78], Narang et al. [24], Shing et al. [79, 80]). Le gaz de pulvérisation est un mé-
lange d’argon et d’azote, avec un rapport Ar/N2 de 1:3. Le substrat est en saphir
et est maintenu à la température de 270◦C. Les puissances appliquées aux cibles
de zinc, étain et germanium sont de 44 W, 74 W et 104 W respectivement. Ils ont
élaboré des quaternaires de compositions variables. Shing et al. [79, 80] complètent
l’étude de ce matériau avec une analyse des propriétés optiques et électriques et
élaborent également le ZnSnxGe1−xN2 par MBE [81], présentant en imagerie TEM
en ultra-haute résolution (HRTEM) l’interface du ZnSn0.3Ge0.7N2 sur le substrat
GaN, voir figure 29.

FIGURE 29 – Image HRTEM de l’épitaxie de ZnSn0.3Ge0.7N2 obtenue par MBE sur
GaN (image issue de [81]).
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1.4.2 Récapitulatif des caractéristiques mesurées

Dans les articles précédemment cités sur les différentes méthodes d’élaboration
du composé ZnGeN2 nous retrouvons principalement des analyses de structure
cristalline, de comportement optique ainsi que certaines mesures FTIR ou Raman
pour lesquelles la synthèse est présentée ci-dessous.

Analyse de la structure cristalline et paramètre de maille

Comme nous l’avons vu au chapitre 1.1, la maille cristalline du ZnGeN2 peut
être soit orthorhombique, soit hexagonale (de type wurtzite) en fonction de l’ordre
du sous-réseau formé par les atomes de zinc et de germanium. On trouve dans la
littérature ces deux structures, ainsi qu’une structure monoclinique, dont l’angle
γ est de presque 120◦, et qui se rapproche donc d’une maille hexagonale. L’ob-
servation d’une maille monoclinique viendrait de la différence entre les rayons
atomiques du zinc et du germanium, qui entraîne une légère distorsion de la
maille hexagonale en formant ainsi une maille monoclinique. Les tableaux 1 et 2
récapitulent les valeurs de paramètres de maille du cristal ZnGeN2 que l’on peut
trouver dans la littérature.

publication forme structure γ a (Å) c (Å)

[82] GaN wurtzite 3.189 5.186

[56] Maunaye et al. poudre monoclinique 118◦53’ 3.167 5.194

[14] Larson et al. film wurtzite 3.193 5.187

[59] Kikkawa et al. film hexagonale 3.213 5.191

[60] Zhu et al. film wurtzite 3.186 5.174

[68] Du et al. aiguille monoclinique 119◦30’ 3.157 5.137

monoclinique 119◦30’ 3.19 5.12

[69] Peshek aiguille wurtzite 3.213 5.20

[72] Blanton et al. aiguille wurtzite 3.194 5.196

TABLE 1 – Paramètres de maille référencés dans la littérature pour une maille
hexagonale ou monoclinique. La première entrée pour Du et al. est is-
sue d’analyses en diffraction X, la deuxième est issue d’analyses en
diffraction électronique. L’échantillon de Blanton et al. qui figure dans
ce tableau a été élaboré à 750◦C.
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publication forme a (Å) b (Å) c (Å)

[57] Wintenberger et al. poudre 5.454 6.441 5.194

[58] Endo et al. bulk 5.4715 6.4580 5.2004

[64] Viennois et al. poudre 5.454 6.441 5.124

[67] Misaki et al. film 5.50 6.44 5.14

[75] Zhang et al. poudre 5.4461 6.4355 5.1889

[78] Coronel et al. film 5.24

[72] Blanton et al. aiguille 5.476 6.441 5.194

[76] Shang et al. poudre 5.4638 6.4447 5.1816

[4] Coronel film 5.25

[77] Haeusler et al. poudre 5.46677 6.44640 5.19080

TABLE 2 – Paramètres de maille référencés dans la littérature pour la maille or-
thorhombique. L’échantillon de Blanton et al. qui figure dans ce tableau
a été élaboré à 840◦C.

L’ordre dans le sous-réseau métallique formé par le zinc et le germanium, et par
extension la structure cristalline du composé, dépend fortement de la méthode
l’élaboration (voire même des conditions d’élaboration, cf. Blanton et al. dans les
tableaux 1 et 2). Nous pouvons observer que les synthèses par voie chimique for-
mant de la poudre sont généralement plus favorables à une cristallisation selon
la maille orthorhombique que les dépôts sous forme de couches minces.

Propriétés optiques

Le tableau 3 récapitule les bandes interdites déterminées expérimentalement
dans la littérature pour le matériau ZnGeN2, ainsi que la méthode utilisée. Les
publications du tableau 3 étant reportées chronologiquement, nous constatons
une évolution croissante progressive en fonction du temps du gap mesuré du
ZnGeN2 (voir également figure 30). Cette évolution pourrait s’expliquer par une
amélioration des procédés d’élaboration avec le temps et une meilleure qualité
cristalline du matériau synthétisé.
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publication Eg (eV) méthode

[82] GaN 3.39

[14] Larson et al. 2.67 absorption optique

[59] Kikkawa et al. 3.1 absorption optique

[61] Osinsky et al. 3.2 absorption optique

[64] Viennois et al. 3.25 photoluminescence

[65] Misaki et al. 3.0-3.3 absorption optique

3.3 photoluminescence

[63] Muth et al. 3.16 absorption optique

[68] Du et al. 3.4 photoluminescence

[75] Zhang et al. 3.3 réflexion diffuse

[76] Shang et al. 3.5 réflexion diffuse

3.6 photoluminescence

[4] Coronel 3.1 absorption optique

[77] Häusler et al. 3.2 réflexion diffuse

TABLE 3 – Bande interdite mesurée dans la littérature.

FIGURE 30 – Évolution dans le temps de la détermination de la bande interdite du
ZnGeN2 dans la littérature. Les données représentées correspondent
à celles du tableau 3. Les symboles pleins correspondent à des me-
sures en spectroscopie UV-Vis, les symboles vides sont issus de me-
sures de photoluminescence (PL). Il n’y a pas d’informations sur la
structure cristalline des échantillons associés aux points bleus.
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Pour illustration, les spectres de photoluminescence qu’on peut trouver dans la
littérature sont représentés sur la figure 31. Sur l’ensemble de ces spectres, nous
pouvons identifier un pic autour de 3.3 eV qui correspond au bord de bande. De
plus, nous observons une large composante très intense vers 2 eV. Cette allure est
semblable aux spectres de photoluminescence du GaN, qui présentent un pic très
marqué vers 3.3 eV ainsi qu’une large "bande jaune" autour de 2 eV qui peut être
associée à des défauts de structure [83].

(a) (b)

(c)

FIGURE 31 – Spectres de photoluminescence du ZnGeN2 dans la littérature. (a) :
Misaki et al. [67], (b) : Viennois et al. [64] et (c) : Du et al. [68].
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Analyse des liaisons : spectroscopies Raman et FTIR

Plusieurs études présentent des résultats en spectroscopie Raman [64, 70, 72,
73, 81], voir figures 32(a) et 32(b). Nous observons globalement 3 modes à envi-
ron 300 cm−1, 600 cm−1 et 800 cm−1. Le spectre de la figure 32(a) en noir, réalisé
sur une aiguille, présente un pic très intense à ≈ 600 cm−1. En effet, les aiguilles
sont monocristallines et peuvent répondre de manière très intense à des modes
de vibration particuliers.

(a)

(b)

FIGURE 32 – (a) : Spectres Raman des aiguilles monocristallines de ZnGeN2 (en
noir) et des plaquettes polycristallines (en bleu) de Peshek et al.
[70]. En rouge, le spectre Raman de Viennois et al. [64]. (b) : Com-
paraison du spectre Raman entre le substrat GaN (en rouge), du
ZnSn0.3Ge0.7N2 élaboré par MBE (en bleu) et élaboré par PVD (en
vert) (issu de [81]).
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Peu d’informations sont disponibles dans la littérature concernant le FTIR.
Seuls Shang et al. [76] présentent un spectre expérimental (figure 33) où 3 familles
de pics peuvent être observées vers 500 cm−1, 600 cm−1 et 750 cm−1.

FIGURE 33 – Spectre FTIR d’une poudre de ZnGeN2 (issu de [76], adapté).

1.5 Conclusion

Nous avons présenté dans cette partie le matériau ZnGeN2 et l’intérêt qu’ap-
portent ses similitudes avec le GaN. La conception d’architectures LED inno-
vantes intégrant ce matériau promet une meilleure efficacité des LEDs vertes ainsi
que le franchissement du green gap avec la réalisation de LEDs rouges à base de
GaN/ZnGeN2.

Nous avons également fait le point sur les synthèses expérimentales du ma-
tériau qui ont été publiées à ce jour et les caractéristiques qui en sont connues.
Nous allons présenter dans la partie suivante les méthodes expérimentales mises
en œuvre dans le cadre de ces travaux à l’élaboration et à la caractérisation de
couches minces de ZnGeN2 et de Zn(Sn,Ge)N2.
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2 Méthodes expérimentales

2.1 Croissance des �lms minces par pulvérisation cathodique

Au cours de ces travaux, les films minces sont élaborés par pulvérisation catho-
dique magnétron réactive sur un bâti neuf construit par Vinci Technologies. Cette
enceinte de dépôt fait partie des équipements implantés sur le TUBE de l’IJL que
l’on peut voir à l’arrière-plan de la figure 34. L’instrument TUBE (inTerconnection
under Ultra-high vacuum of chamBers for Elaboration and characterization for novel ma-
terial) de 70 mètres de long est un tube sous ultra-vide à 10−11 mbar, sur lequel
sont connectés de nombreux équipements d’élaboration et de caractérisation de
couches minces. Le vide à l’intérieur du TUBE est maintenu au moyen de pompes
ioniques et est identique à celui des sas qui le connectent aux différents équipe-
ments. Ce concept permet d’élaborer des couches minces et de procéder à leurs
analyses sans les exposer à l’atmosphère, via leur transport sous vide depuis le
bâti d’élaboration vers celui de caractérisation.

FIGURE 34 – Photo de l’enceinte de pulvérisation cathodique implantée sur le
TUBE qu’on peut voir en arrière-plan (pointillés roses).
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L’enceinte de pulvérisation de ces travaux est équipée d’un sas d’introduction
dans lequel le vide est assuré par des pompes turbomoléculaires. Les transferts
du molyblock en inconel sur lequel sont fixés les échantillons se font au moyen
d’une canne de transfert. La figure 35 représente la disposition des différents com-
posants décrits ci-dessus. Un temps important a été investi durant ce travail pour
la prise en main de l’enceinte de pulvérisation et le débogage de son logiciel d’uti-
lisation car cet équipement était une première réalisation pour le fournisseur.

FIGURE 35 – Représentation schématique de l’implantation de l’enceinte de dépôt
sur le TUBE. Chaque composante est isolée de ses voisins par une
vanne.

Une représentation schématique du bâti de pulvérisation qui a servi à l’élabora-
tion des échantillons se trouve en figure 36. Il s’agit d’une enceinte au vide limite
de l’ordre de 10−8 à 10−7 mbar et qui offre la possibilité de charger/décharger les
échantillons sans remise à l’air grâce à son sas d’introduction. Les cathodes sont
en configuration confocale. La cible de zinc est montée sur une cathode connectée
à un générateur de courant continu MAXIMTM 1000 de la marque MeiVac, celle
de germanium à un générateur de courant en radiofréquence R301 de SEREN
Industrial Power Systems. L’enceinte possède une arrivée d’argon ALPHAGAZTM

2 et une arrivée d’azote ALPHAGAZTM 2. La pression du gaz dans l’enceinte
est fixée par la position d’une vanne tiroir de VAT située en amont du groupe de
pompage. Cette position est contrôlée par le logiciel d’utilisation de la machine, et
est soit ajustée automatiquement avec une pression de consigne, soit renseignée
manuellement. Le porte-substrat est rotatif (de l’ordre de la trentaine de tours
par minute), chauffant (jusqu’à 600◦C) et peut être polarisé (en radiofréquence
jusqu’à 300 W).

En dehors des points mentionnés ci-dessus, les croissances se font de la même
manière que sur tout autre bâti de pulvérisation. La mise sous tension du système
entraîne une décharge plasma. Les atomes du gaz s’ionisent et viennent frapper
les cathodes en pulvérisant la cible. Les atomes éjectés de la cible viennent ensuite
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se condenser sur le substrat pour former la couche mince. La présence de gaz ré-
actif, dans notre cas l’azote, permet de former le nitrure (dépôt en mode réactif).

FIGURE 36 – Représentation schématique de l’enceinte de pulvérisation catho-
dique. Les cathodes sont en configuration confocale vers le porte-
substrat.

Le dépôt peut se faire sur tout type de substrat, qui est choisi en fonction des
méthodes d’analyse envisagées. Les substrats de verre sont principalement uti-
lisés pour les mesures électriques ainsi que pour les mesures de spectroscopie
optique en transmission. Les substrats de saphir (Al2O3 monocristallin, orienté
c, poli double face) sont également utilisés pour les mesures de spectroscopie
optique en transmission, mais sont particulièrement adaptés à la diffraction des
rayons X car le pic de diffraction du saphir ne se superpose pas à ceux du ZnGeN2.
Pour les analyses de spectroscopie infrarouge en transmission, il est nécessaire
d’élaborer l’échantillon sur du silicium poli double face qui est transparent dans
l’infrarouge. Il s’agit de "morceaux" de substrats de silicium orientés [100] non
dopés intentionnellement et ayant une épaisseur de ≈ 700 µm. Pour l’analyse de
l’interface entre le ZnGeN2 et le GaN, des dépôts sont également élaborés sur des
substrats de GaN qui consistent en une couche de 4 µm ± 1 µm de GaN orientée
c déposée sur saphir (commandés chez Xiamen Powerway Advanced Materials Co.).
Un traitement à l’acide fluorhydrique (HF) est effectué pour enlever la couche
d’oxyde natif et les substrats traités sont ensuite conservés sous vide pour éviter
au maximum toute réoxydation avant le dépôt de ZnGeN2.
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2.2 Méthodes de caractérisation

2.2.1 Détermination de la composition

Différentes méthodes ont été utilisées pour déterminer la composition des échan-
tillons. On peut tout d’abord mentionner la microsonde de Castaing qui est un
microscope électronique à balayage optimisé pour la WDS (Wavelength-Dispersive
X-ray Spectroscopy). L’échantillon est bombardé par des électrons qui vont exciter
les niveaux profonds des atomes constitutifs du matériau. Ces derniers émettent
en réponse des rayons X caractéristiques lors de leur désexcitation. Les éner-
gies de ces rayons X sont détectées par diffraction sur un monochromateur à
des longueurs d’onde données propres aux éléments. On peut ainsi identifier
les éléments avec une très bonne résolution (de l’ordre de quelques dizaines
d’électrons-volts). On travaille avec des standards, ce qui permet une quantifi-
cation absolue. Il est par contre nécessaire d’avoir des échantillons assez épais, de
manière à ne pas sonder le substrat, ce qui empêcherait la quantification absolue
des éléments de la couche mince. Pour des tensions d’accélération de 15 kV (né-
cessaires pour observer les raies pertinentes de notre matériau), il faut compter
au moins un micromètre d’épaisseur. Malheureusement ceci représente déjà une
épaisseur considérable et ne convient pas toujours aux applications visées.

Le microscope électronique à balayage (MEB) donne également accès à de l’ana-
lyse EDX (Energy-Dispersive X-ray spectroscopy). Cette analyse repose sur le même
principe que la WDS, mais le détecteur collecte dans ce cas toutes les énergies
à la fois. Sans standards, elle conduit à une évaluation seulement qualitative de
la composition des échantillons. Avec des épaisseurs de quelques centaines de
nanomètres, le substrat est également sondé. De plus, l’analyse des éléments lé-
gers est peu fiable en EDX. En effet, dans ce cas, on ne mesure pas directement
le fond continu (Bremsstrahlung) comme en WDS, et la modélisation de ce fond
est délicate en début de spectre, c’est-à-dire pour les éléments légers. Il se trouve
également à l’entrée du détecteur EDX une fenêtre en polymères qui absorbe une
partie du rayonnement des éléments légers, ce qui fausse l’information collec-
tée. Cette méthode est néanmoins la plus utilisée au cours de ces travaux car elle
est rapide (quelques minutes par échantillon contre plusieurs heures en WDS) et
facilement accessible (manipulations de l’équipement en autonomie). Pour per-
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mettre une étude comparative des échantillons malgré les désavantages nommés
ci-dessus, une méthodologie systématique a été choisie. Dans un MEB quanta 600
de FEI, on utilise un détecteur EDX AXS 100 mm2 de Bruker pour l’analyse EDX.
Nous utilisons la méthode Pb-ZAF pour quantifier les éléments zinc, germanium
et azote à 10 kV et à 20 kV, à différents endroits de l’échantillon. Nous devons
inclure dans les calculs de quantification également les éléments oxygène et sili-
cium en fonction de leur présence sur le spectre 1. L’intérêt de travailler à 10 kV
est de minimiser l’influence du substrat sur le résultat de l’analyse. Par contre,
dans ces conditions, nous sommes obligés d’utiliser les raies L du zinc et du ger-
manium où les coefficients d’absorption sont moins bien connus que pour les
raies K ce qui introduit une erreur sur le dosage de ces éléments. C’est pourquoi
nous travaillons également à 20 kV en utilisant les raies K de ces éléments. À cette
énergie, l’influence du substrat est plus grande et la quantification par la méthode
Pb-ZAF est moins fiable. Suite à ces deux quantifications, l’information que nous
en extrayons est la teneur en zinc et en germanium, moyennée sur les énergies et
aux différents endroits, exprimée en at% de teneur métallique.

Le tableau 4 présente les résultats de quantification de teneur en zinc sur une
série d’échantillons, déterminée par microsonde de Castaing et par analyse EDX.
Nous voyons que la différence n’est que de quelques at%, ce qui nous semble ac-
ceptable dans le cadre de cette étude.

at% Zn at% Zn

# microsonde analyse EDX

1 49 40

2 55 53

3 59 58

4 65 65

5 69 67

6 72 71

TABLE 4 – Comparaison de la teneur en zinc sur une série d’échantillons de
ZnGeN2, déterminée par microsonde et par analyse EDX. La teneur
est exprimée en at% de teneur métallique.

1. L’intensité du silicium sur le spectre EDX dépend de l’épaisseur du film mince et de l’éner-
gie d’accélération des électrons. La présence d’oxygène est variable selon les échantillons mais ne
dépasse jamais les quelques pourcents massiques.
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Il est important de garder à l’esprit que la méthode décrite ci-dessus ne repré-
sente pas une quantification absolue mais une estimation qualitative de la teneur
en éléments lourds dans la couche mince. Elle permet cependant de se repérer
lors de l’élaboration des dépôts.

2.2.2 Détermination de l'épaisseur

La détermination de l’épaisseur des films déposés peut se faire de plusieurs
manières. Deux méthodes directes et deux méthodes indirectes ont été utilisées
pour ces travaux. La première méthode directe est à l’aide d’un profilomètre de la
marque TaylorHobson. Il donne accès à une hauteur de marche lorsqu’un morceau
de ruban adhésif de type Kapton R© a recouvert une partie du substrat pendant le
dépôt. Il n’est donc adapté qu’à des dépôts élaborés à température ambiante et il
faut s’assurer que le ruban adhésif donne accès à une hauteur de marche nette.

La deuxième méthode directe est beaucoup plus précise que la mesure profilo-
métrique. Elle se base sur une mesure de l’épaisseur en coupe transverse au MEB.
Le désavantage de cette méthode est qu’il faut couper l’échantillon, et qu’elle est
assez chronophage, ce qui empêche d’envisager de le faire de manière systéma-
tique. Elle est ainsi réservée à une sélection d’échantillons dont nous souhaitons
connaître l’épaisseur très précisément.

Les méthodes indirectes passent par un ajustement de modèles spécifiques aux
données expérimentales. On peut accéder par exemple à l’épaisseur grâce aux
mesures ellipsométriques, car elle est un paramètre d’ajustement des modèles
utilisés. Il est également possible d’extraire l’épaisseur en ajustant la figure d’in-
terférences obtenue en spectroscopie UV-Vis-NIR (ultra-violet - visible - proche
infrarouge) sur un spectre en transmittance ou réflectance avec une équation du
type [84] :

f (λ) = A + B× cos2
(

2πnd
λ

)
, (1)

où A et B sont des constantes d’ajustement, n(λ) l’indice de réfraction du film
mince déterminé par mesures optiques, λ la longueur d’onde et d l’épaisseur du
film. Celle-ci est ajustée dans la zone de faible absorption, de manière à ce que les
franges de la courbe f (λ) calculée et celles du spectre expérimental de transmis-
sion (ou réflexion) se superposent, voir figure 37.
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FIGURE 37 – Ajustement des franges d’interférence sur un spectre en transmit-
tance d’un échantillon de ZnGeN2 pour la détermination de son
épaisseur. L’ajustement ne se fait que dans la zone de faible absorp-
tion, au-delà de 750 nm.

À titre d’exemple, les résultats obtenus pour une série d’échantillons avec cha-
cune de ces méthodes sont représentés sur la figure 38.

FIGURE 38 – Différences entre la détermination de l’épaisseur obtenue avec le
profilomètre, le MEB, l’ajustement en ellipsométrie et l’ajustement
des franges d’interférences en UV/Vis sur une série d’échantillons
de nitrures de zinc germanium amorphes.
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La mesure MEB en coupe transverse étant prise comme référence, on observe
que la détermination au profilomètre est affectée d’une erreur d’une centaine de
nanomètres. La valeur déterminée lors de l’ajustement en ellipsométrie est la plus
proche de celle déterminée au MEB, mais l’ajustement des franges en UV/Vis
fournit également une valeur acceptable.

La méthode de détermination de l’épaisseur est choisie en fonction du substrat
disponible et des caractérisations prévues sur chaque échantillon.

2.2.3 Étude structurale et microstructurale

La structure cristalline des échantillons est analysée par diffraction de rayons
X (X-ray diffraction, XRD). Les mesures sont faites avec un diffractomètre D8 Ad-
vance de Bruker en configuration Bragg-Brentano (géométrie θ − 2θ, voir figure
39a). Ce diffractomètre est équipé d’un monochromateur qui permet de discri-
miner la raie Kα1 du cuivre (λ = 1.54060 Å) et de focaliser le faisceau au niveau
du détecteur. La résolution angulaire est ainsi plus élevée qu’avec un faisceau
parallèle.

Une mesure de détexturation permettant de visualiser les textures du maté-
riau est, quant à elle, faite avec un diffractomètre D8 Discover de Bruker avec
un faisceau parallèle obtenu grâce à une lentille polycapillaire, en configuration
θ − θ (voir figure 39b). Ce diffractomètre fonctionne avec la raie Kα du cobalt (λ
= 1.79026 Å). L’inclinaison de l’échantillon est variée selon l’angle χ, et un dif-
fractogramme est acquis à chaque valeur de χ de manière à pouvoir observer
les textures qui ne seraient pas parallèles à la surface de l’échantillon. Le porte-
échantillon effectue en outre des rotations autour de la normale pendant toute la
durée des mesures sur les deux diffractomètres.

Les diffractogrammes peuvent être acquis également en mesure dite asymé-
trique (ou non-spéculaire). L’échantillon est incliné de quelques degrés, de ma-
nière à ce que la bissectrice entre le rayon incident et le rayon diffracté ne soit plus
parallèle à la normale. On se trouve ainsi en configuration ω− 2θ avec ω 6= θ. Ceci
permet de supprimer la contribution des plans parallèles à la surface du substrat,
qui sont très fins et ne se trouvent plus en condition de diffraction. On ne perd
cependant pas de signal de l’échantillon, car ses pics de diffraction sont généra-
lement plutôt larges. Cette méthode d’acquisition permet de s’affranchir d’effets
de superposition entre les pics du substrat et les pics de l’échantillon.
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(a) (b)

FIGURE 39 – (a) : Configuration du D8 Advance. (b) : Configuration du D8 Dis-
cover, avec représentation de l’angle χ varié lors d’une analyse par
détexturation. Les détecteurs sont des PSD (Position Sensitive Detec-
tor) LYNXEYE de Bruker.

2.2.4 Analyse des propriétés optiques

Les propriétés optiques sont étudiées à l’aide de deux méthodes. La première
méthode est l’ellipsométrie qui permet de déterminer les constantes optiques n et
k. Les mesures en ellipsométrie sont effectuées avec le CEA-LETI et le LCPA2MC.
Les caractéristiques des spectromètres et les paramètres de mesure seront spéci-
fiés dans les parties dédiées. L’autre méthode est la spectroscopie UV-Vis-NIR
qui permet de mesurer les coefficients d’absorption de nos matériaux. Nous tra-
vaillons en transmission. Celle-ci est mesurée sur des films déposés sur un sub-
strat transparent. Les mesures sont effectuées depuis l’UV jusqu’au proche infra-
rouge (200 à 3300 nm) au moyen du spectrophotomètre UV-Vis-NIR Cary 5000 de
VARIAN. Cet appareil fait les mesures en double faisceau, c’est-à-dire que la lu-
mière émise est séparée en deux. Un premier faisceau est directement mené vers
le détecteur et le deuxième faisceau parcourt le même trajet en parallèle, en tra-
versant le porte-échantillon. Pour la calibration, une ligne de base est acquise avec
un porte-échantillon vide (arrivée du deuxième faisceau directement au détec-
teur). Une courbe "zéro" est acquise en bloquant le deuxième faisceau. La trans-
mittance du substrat Tsubs est mesurée en plaçant un substrat vierge sur le porte-
échantillon et la transmittance de l’échantillon (couche mince + substrat) Texp est
mesurée en y plaçant l’échantillon. Plusieurs méthodes sont utilisées pour sépa-
rer l’effet du substrat, de manière à extraire la transmittance propre à la couche
mince Tf ilm. Nous pouvons citer par exemple l’équation Tf ilm ≈ Texp/

√
Tsubs pour

laquelle un certain nombre d’approximations sont faites [85, 86]. Nous avons pré-
féré approximer Tf ilm plus directement par l’équation Tf ilm ≈ Texp/Tsubs. Une
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étude de la variation des propriétés optiques des films minces étudiées ici (coeffi-
cient d’absorption, bande interdite) en fonction de la méthode de calcul du Tf ilm

indique qu’elles n’y sont pas sensibles.

Suivant la loi de Beer-Lambert, l’intensité I du faisceau à la sortie du système
optique s’écrit [87] :

I = I0e−αX , (2)

avec I0 l’intensité incidente, α le coefficient d’absorption et X la longueur du tra-
jet optique. La grandeur mesurée est la transmittance expérimentale Texp = I/I0

à partir de laquelle nous déterminons Tf ilm comme expliqué ci-dessus. On en dé-
duit l’expression du coefficient d’absorption α de la couche mince :

α = −1
d

ln(Tf ilm) , (3)

avec d l’épaisseur du film.
Lorsque le coefficient d’absorption α est déterminé, on peut alors évaluer la

bande interdite optique Eg (optical band gap) du matériau. On utilise pour cela la
méthode du tracé de Tauc [88, 89]. Dans la zone de Tauc, l’absorption s’exprime
[87] :

α =
B
hν

(
hν− Eg

)r (4)

avec B une valeur qualifiée d’énergie de Tauc. On accède alors à une droite en
traçant la grandeur (αhν)1/r en fonction de hν, où r dépend de la nature du gap :

r = 1/2 pour une transition autorisée directe [90],
r = 2 pour une transition autorisée indirecte [88, 90],
r = 3/2 pour une transition interdite directe [90], et
r = 3 pour une transition interdite indirecte [90].

Une extrapolation de la partie linéaire de la courbe ainsi obtenue jusqu’au croi-
sement avec l’axe des abscisses fournit une valeur du seuil d’absorption [88] (un
exemple se trouve en figure 40). Dans le cas du semi-conducteur ZnGeN2, la tran-
sition est directe et autorisée [17]. Le tracé de Tauc consiste donc en la représen-
tation de (αhν)2 en fonction de hν.
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FIGURE 40 – Exemple d’un tracé de Tauc pour du a-Si:H dont la bande interdite
est indirecte. Graphe issu de [87].

On peut également définir une bande interdite optique E04. Cette valeur est
définie comme étant l’énergie pour laquelle le coefficient d’absorption α vaut
1×104 cm−1 [91]. Cette définition est semblable à celle du pseudogap optique
E∗g = E03 défini comme étant l’énergie pour laquelle α = 1×103 cm−1 [92, 93] (voir
la représentation en figure 41).

Lorsqu’un matériau n’est pas parfaitement cristallin, et plus particulièrement
pour les matériaux amorphes, des états localisés apparaissent dans le gap, à cause
de défauts ou de désordre à grande distance. Ces états localisés forment une
bande d’énergie dite d’Urbach, voir figure 41. La largeur de cette bande est quan-
tifiée par l’énergie d’Urbach EU qui s’écrit empiriquement dans cette zone selon
l’équation [92, 94] :

α = α0 exp
(

hν

EU

)
. (5)

Le tracé de ln (α) en fonction de hν permet d’ajuster la partie linéaire dont la
pente correspond à l’inverse de EU, voir figure 42.

Il est ainsi pertinent de déterminer à la fois la bande interdite optique d’un
matériau et l’énergie d’Urbach dès lors que sa structure cristalline présente des
défauts. Cela permet d’évaluer l’allure des bandes d’énergies et des transitions
optiques dans le matériau.
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FIGURE 41 – Bande d’Urbach dans un matériau amorphe (représentée en vert).

FIGURE 42 – Représentation schématique des 3 zones d’absorption d’un semi-
conducteur amorphe. Dans la zone B, le coefficient d’absorption suit
la règle d’Urbach. Graphe issu de [87], modifié.
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Détermination de l'indice de réfraction avec la méthode de Swanepoel

En dehors des mesures en ellipsométrie, il est également possible de détermi-
ner l’indice de réfraction n(λ) avec des mesures en transmittance en utilisant la
méthode des enveloppes de Swanepoel. Les calculs qui permettent de déterminer
les constantes optiques de couches minces à partir d’un spectre de transmittance
ont été présentés par Manifacier et al. pour une couche mince sur un substrat in-
fini [95], puis Swanepoel a adapté les calculs pour un substrat fini [96]. On parle de
méthode des enveloppes car on détermine deux fonctions TMax et Tmin qui cor-
respondent aux fonctions enveloppant la transmittance expérimentale selon les
maxima d’interférences pour TMax et selon les minima d’interférences pour Tmin,
voir figure 43.

FIGURE 43 – Représentation des fonctions enveloppes TMax et Tmin de la transmit-
tance expérimentale Texp. Schéma issu de [96], retravaillé.

Nous voyons qu’il faut distinguer différentes zones d’absorption sur un spectre
de transmission : les zones de forte absorption, puis de moyenne et de faible ab-
sorption avant que le matériau soit considéré comme transparent. Il n’est pas pos-
sible de calculer n et k indépendamment dans la zone de forte absorption [96, 97].
La détermination de n(λ) dans la zone de moyenne et faible absorption par la
méthode des enveloppes est cependant robuste et nous permet de procéder par
la suite à la détermination de l’épaisseur de la couche mince par l’ajustement des
franges d’interférences (voir l’équation 1 dans la partie 2.2.2).
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Suivant [96], nous calculons tout d’abord l’indice de réfraction du substrat s(λ)
de la manière suivante :

s(λ) =
1

Tsubs
+

(
1

T2
subs
− 1

)1/2

(6)

avec Tsubs la transmittance expérimentale du substrat mesurée dans les mêmes
conditions que l’échantillon. On en déduit l’indice de réfraction n(λ) du matériau
analysé suivant l’équation :

n(λ) =
[

N +
(

N2 − s2
)1/2

]1/2

(7)

avec N un paramètre pour faciliter les calculs qui s’écrit :

N =
s2 + 1

2
+ 2s

TMax − Tmin

TMaxTmin
. (8)

TMax et Tmin sont les enveloppes présentées sur la figure 43.
Cette méthode est rapide et simple à mettre en œuvre et nous fournit l’indice

de réfraction de la couche mince n(λ) dans la zone de moyenne et faible absorp-
tion, nous permettant de déterminer l’épaisseur d’une couche mince à l’aide de
son spectre en transmittance. Nous privilégierons cependant les mesures en ellip-
sométrie pour la détermination des constantes optiques aux plus hautes énergies.

2.2.5 Analyse des vibrations interatomiques

Les méthodes de spectroscopie Raman et FTIR (Fourier Transform Infrared Spec-
troscopy) permettent d’étudier les vibrations interatomiques de l’échantillon et
d’en déduire les différents types de liaisons. Tandis qu’en FTIR, la source électro-
magnétique se situe dans l’infrarouge et que l’on sonde directement les vibrations
interatomiques via la variation du moment dipolaire, en spectroscopie Raman
l’échantillon est excité avec un laser visible et les modes observés correspondent
aux variations de polarisabilité du matériau.

Les mesures FTIR sont effectuées en collaboration avec le CEA-LETI et le
LCPME. Les caractéristiques des spectromètres et les paramètres de mesure pour
les différentes séries d’échantillons seront spécifiés dans les parties concernées.
La spectroscopie Raman est faite sur un spectromètre Labram HR de la marque
HORIBA Jobin Yvon. La focale est de 80 cm, le réseau est de 1800 ou 1200 tr/µm et
la source est un laser d’une longueur d’onde de 532 nm ou 633 nm. Le détecteur
CCD est refroidi à l’azote liquide.
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2.3 Études expérimentales en amont

2.3.1 Température du porte-substrat

La température de consigne du porte-substrat chauffant est bridée à 800◦C
dans le logiciel d’utilisation de la machine, pour des raisons de robustesse limitée
du bras manipulateur. L’élément chauffant est une résistance SiC placée derrière
le molyblock. Le thermocouple qui communique avec le logiciel se trouve entre
cette résistance et un écran thermique placé à l’arrière, voir figure 44. Puisqu’il
n’y a pas de contact entre la résistance SiC et le molyblock, il est probable que
la température réelle à la surface du molyblock n’atteigne pas la température de
consigne. Il est donc nécessaire de faire une calibration de la température afin de
savoir à quelle température sont réellement soumis les substrats pendant le dé-
pôt.

FIGURE 44 – Représentation schématique du système de chauffage du molyblock.
La position du thermocouple n’est pas fixe.

Une calibration de la température réelle à la surface du molyblock en fonction
de la température de consigne dans le logiciel d’utilisation est effectuée avec des
étiquettes thermosensibles de RS Pro collées sur le molyblock. Ces étiquettes sont
graduées et noircissent irréversiblement dès que la température de la gradua-
tion en question est atteinte. Une première calibration est réalisée en collant des
étiquettes sur le molyblock et en observant leur couleur à travers le hublot de
l’enceinte pendant le chauffage du porte-substrats. Les résultats se trouvent dans
le tableau 5. On constate qu’il faut compter environ 15 minutes avant d’observer
un changement de consigne sur l’étiquette et que la température à la surface du
molyblock est toujours inférieure à la consigne.

Le thermocouple n’étant pas fixé de manière particulière, sa position dans le
système de chauffage change légèrement à chaque intervention de maintenance
sur le bras manipulateur de l’enceinte de pulvérisation. Cependant, si le thermo-
couple est placé plus ou moins loin de la résistance SiC, la température mesurée
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et communiquée au logiciel n’est pas la même et la puissance appliquée à la ré-
sistance est modifée en conséquence. La température réelle à la surface du moly-
block est donc également différente. Il est donc nécessaire de refaire une calibra-
tion de température après chaque intervention de maintenance sur le bras mani-
pulateur. Une nouvelle calibration de température est présentée dans le tableau
6. Nous observons à nouveau qu’il faut une quinzaine de minutes pour obser-
ver un changement de température de consigne sur l’étiquette thermosensible et,
avec cette calibration-ci, on peut estimer la température réelle à ≈ 75% de la tem-
pérature de consigne. Dans la suite de ce manuscrit, on ne mentionnera que les
températures réelles auxquelles les échantillons sont soumis, la conversion étant
faite au préalable en fonction de la calibration pertinente.

La température maximale d’utilisation des étiquettes thermosensibles étant à
seulement 260◦C, il est arbitrairement admis que le décalage de température reste
le même jusqu’aux températures plus élevées.

heure consigne étiquette

14:42 100 –

14:47 71

14:52 71

14:57 71

15:02 71

15:07 150 99

15:12 99

15:17 99

15:22 127

15:27 200 127

15:32 127

15:37 154

15:42 250 154

15:47 154

15:52 154

heure consigne étiquette

10:09 250 –

10:14 –

10:19 160

10:24 171

10:29 171

10:34 300 193

10:39 199

10:44 199

10:49 350 216

10:54 241

10:59 241

11:04 400 254

11:09 260

11:14 260

TABLE 5 – Première calibration de la température réelle en fonction de la
température de consigne par coloration de graduations d’étiquettes
thermosensibles.

50



heure consigne étiquette

08:45 80 –

08:50 –

08:55 –

09:00 100 –

09:05 88

09:10 93

09:15 120 93

09:20 99

09:25 99

09:30 140 99

09:35 104

09:40 110

09:45 160 110

09:50 127

09:55 127

10:00 180 143

10:05 143

10:10 143

10:15 200 143

10:20 154

10:25 154

10:30 154

heure consigne étiquette

9:18 240 –

9:23 –

9:28 –

9:33 260 –

9:38 210

9:43 210

9:48 280 210

9:53 210

9:58 210

10:03 300 210

10:08 232

10:13 232

10:18 320 232

10:23 241

10:28 241

10:33 340 241

10:38 260

10:43 260

10:48 260

TABLE 6 – Seconde calibration de la température réelle en fonction de la tem-
pérature de consigne par coloration de graduations d’étiquettes
thermosensibles.
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2.3.2 E�et de la température sur la composition

En chauffant le porte-substrat, il peut y avoir une modification de la compo-
sition de l’alliage déposé. Afin d’étudier la variation de composition des films
déposés en fonction de la température, plusieurs dépôts avec des paramètres de
croissance identiques et dont seulement la température de consigne varie sont
élaborés. Les teneurs en zinc et en germanium varient linéairement avec la tem-
pérature, voir figure 45. L’effet global observé est que la teneur en zinc diminue
de ≈ 7 at% par rapport à celle du germanium par tranche de 100◦C. Cette infor-
mation est un moyen d’ajuster les paramètres électriques appliqués à la cible de
zinc lorsqu’on varie la température de croissance.

FIGURE 45 – Variation de la teneur métallique en fonction de la température réelle
du substrat.

2.3.3 Atmosphère réactive

Puisque le bâti n’est pas indépendant et qu’il est connecté sur le TUBE, quelques
précautions ont dû être respectées. En effet, la méthode de pulvérisation fonc-
tionne plutôt à "haute pression", comparativement à l’ultra-vide du TUBE et des
autres équipements qui y sont connectés. Leur pression est à quelques 10−11 mbar,
alors que les croissances en pulvérisation se font à des pressions de l’ordre de
10−2 mbar.

En pulvérisation réactive, il est habituellement nécessaire de procéder à l’enre-
gistrement de courbes RPE/RPC (régime de pulvérisation élémentaire / régime
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de pulvérisation composé) afin d’identifier le régime de pulvérisation du com-
posé et de déterminer les conditions stables d’oxydation ou de nitruration des
cibles [98]. On procède pour cela à la mesure de la pression à l’intérieur de l’en-
ceinte en fonction du débit de gaz réactif en gardant le débit de gaz inerte constant.
Une partie importante de cette manipulation se passe en régime de pulvérisation
élémentaire, ce qui signifie que, pendant plusieurs minutes, l’élément simple et
non-nitruré (ou non-oxydé) est pulvérisé.

La mesure de ces courbes RPE/RPC de notre système n’a pas pu être réalisée,
pour des raisons de propreté de l’enceinte mais aussi afin d’éviter une potentielle
contamination au zinc métallique dans les bâtis connectés au TUBE. Le zinc mé-
tallique est en effet très volatile : sa pression de vapeur est de 8 × 10−10 mbar
à seulement 100◦C [99], ce qui est plus élevé que la pression dans le TUBE et la
plupart des bâtis qui y sont connectés.

Une étude a cependant pu être menée sur le germanium afin d’évaluer son
point de nitruration. 9 dépôts sont élaborés dans les mêmes conditions, en variant
uniquement le mélange de gaz argon + azote. La pression de travail est de 1.3 Pa
et la puissance appliquée sur le germanium de 100 W. Tous les dépôts ont une
durée de 20 minutes. Au moment de ces expériences, l’enceinte de pulvérisation
est équipée d’un débimètre d’azote limité à 18 sccm et d’un débimètre d’argon li-
mité à 98 sccm. Le mélange des gaz est donc varié comme indiqué dans le tableau
7. Les épaisseurs sont déterminées par profilométrie et les résultats présentés sur
la figure 46.

débit d’argon débit d’azote fN2/(fN2 + fAr)

(sccm) (sccm)

20 0 0

20 5 0.2

20 10 0.33

20 15 0.43

20 18 0.47

15 18 0.55

10 18 0.64

5 18 0.78

0 18 1

TABLE 7 – Débits de gaz choisis afin de varier le mélange de gaz argon + azote.
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FIGURE 46 – Variation de l’épaisseur des dépôts de germanium en fonction du
mélange de gaz de pulvérisation argon + azote.

On observe tout d’abord un plateau, qui correspond à la pulvérisation de ger-
manium métallique. La cible est métallique, le rendement de pulvérisation est
celui de l’élément et reste constant. Les couches minces déposées ont un aspect
métallique comme le germanium. Lorsque l’on atteint la fin du plateau, l’aspect
des échantillons se modifie vers le brun foncé à peine transparent. Les films com-
mencent donc à se nitrurer vers fN2/(fN2 + fAr) ≈ 0.64. Puis l’épaisseur diminue
car la cible se nitrure de plus en plus, ce qui signifie que le rendement de pulvé-
risation chute. L’aspect des films minces est orange transparent.

On en déduit qu’il faut un ratio azote/argon très élevé pour que la cible de
germanium se nitrure et nous admettrons qu’il en est de même pour le zinc. La
plupart des dépôts seront élaborés par précaution en atmosphère d’azote pur.

Avant chaque série de dépôts, lorsque les cibles de zinc, de germanium et
d’étain sont montées sur les cathodes de l’enceinte, nous procédons à un déca-
page plasma de ces cibles. Ce décapage permet d’enlever la couche d’oxyde qui a
pu se former pendant le stockage des cibles. On applique pour cela aux cathodes,
sous atmosphère d’azote, les paramètres électriques qui vont servir pendant les
dépôts pendant une dizaine de minutes. Ce décapage permet également d’avoir
les cibles en état nitruré au départ de la campagne de dépôt.
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2.4 Conclusion

Nous avons présenté dans cette partie les méthodes expérimentales qui ont
servi à l’exécution de ces travaux. Nous avons tout d’abord présenté le bâti de
pulvérisation cathodique implanté sur le TUBE, puis les différentes méthodes de
caractérisation utilisées. Nous avons discuté des contraintes extérieures et diffi-
cultés rencontrées pour l’élaboration et la caractériation de ce matériau, et avons
présenté les approches qui ont été adoptées pour les solutionner au mieux.

Nous présenterons dans les chapitres suivants les 3 études principales menées :
tout d’abord celle sur la première série d’échantillons amorphes, puis sur la cris-
tallisation du matériau et son optimisation en vue de son intégration dans un
dispositif avant de finir sur l’étude de l’alliage quaternaire en intégrant de l’étain
pour l’élaboration de semi-conducteurs Zn(Sn,Ge)N2 aux propriétés modulables.
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3 ZnGeN2 amorphe

Ce chapitre est dédié à l’étude de couches minces amorphes de nitrure de zinc
germanium. En effet, les premières tentatives de croissance n’ont pas permis
d’élaborer le matériau sous une forme cristallisée. Néanmoins, nous proposons
d’analyser l’évolution des propriétés physiques et chimiques de ces échantillons
en fonction du ratio zinc/germanium car le sujet du ZnGeN2 amorphe est peu
traité dans la littérature. Cette étude a été publiée dans Journal of Non-Crystalline
Solids chez Elsevier [100].

Nous présenterons dans une première partie les études préliminaires qui ont
été menées sur un bâti de pulvérisation provisoire, avant de détailler l’étude des
échantillons élaborés sur le nouveau bâti et ayant mené à la publication nommée
ci-dessus.

3.1 Études préliminaires

Les premiers mois des travaux ont été menés sur un bâti de pulvérisation pro-
visoire (voir figure 47), permettant de se familiariser avec le procédé de pulvé-
risation cathodique. Ce bâti est constitué d’une enceinte qui peut atteindre un
vide limite de l’ordre de quelques 10−5 à 10−6 mbar et de deux cathodes, l’une
branchée à un générateur DC pour la cible de zinc et l’autre à un générateur de
DC pulsé pour la cible de germanium. Le porte-substrat n’est pas chauffant mais
rotatif.

FIGURE 47 – Photo du bâti de pulvérisation provisoire qui a servi aux premiers
mois de l’étude.
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L’étanchéité relative de la machine lors du dépôt ne permet pas un bon contrôle
de l’atmosphère à l’intérieur de l’enceinte, et la reproductibilité des caractéris-
tiques des échantillons nitrurés a été un point difficile à solutionner. Un point
d’importance notable qu’il a fallu identifier et corriger était le joint au niveau
de l’axe de rotation du porte-échantillons. Celui-ci assurait une étanchéité tant
que la rotation était en arrêt (pendant le pompage nocturne de l’enceinte) mais
fuyait dès la mise en route de la rotation. Les premiers dépôts de ternaire ont
été peu reproductibles dans ces conditions. Nous avons tenté de reproduire trois
fois un même dépôt du binaire nitrure de zinc. Les paramètres choisis étaient
un courant de 0.08 A sur la cible de zinc, une pression de travail de 1.3 Pa et
un flux d’azote de 30 sccm sans apport d’argon. Les substrats choisis étaient du
verre et du silicium sans traitement de surface particulier. La pression de départ
était de 6.8×10−5 mbar pour le dépôt A, de 8.9×10−5 mbar pour le dépôt B et de
1.1×10−5 mbar pour le dépôt C. Ces dépôts A, B et C ont été élaborés à un jour
d’intervalle chacun.

À l’issue des 60 minutes de pulvérisation, A était totalement transparent tandis
que B et C étaient de couleur brune très foncée. La détermination de l’épaisseur
au profilomètre a fourni les valeurs suivantes :

A : 170 nm,
B : 800 nm et
C : 1400 nm.

Malgré les incertitudes qu’il faut considérer lors des mesures au profilomètre,
nous observons une grande différence entre ces épaisseurs, ce qui est un premier
indice sur les difficultés rencontrées concernant la maîtrise et reproductibilité du
procédé.

Comme on peut le voir sur la figure 48, les diffractogrammes de ces échan-
tillons indiquent une structure ZnO pour A, une structure Zn3N2 mal définie
pour B et une structure Zn3N2 mieux définie pour C.
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(a)

(b)

FIGURE 48 – Diffractogrammes des échantillons obtenus lors de la tentative d’éla-
boration de nitrures de zinc. (a) : A cristallise selon l’orientation
(002) (parallèle au plan) du ZnO, (b) : B et C cristallisent selon une
structure Zn3N2. Le petit pic à 2θ ≈ 33◦ correspond au substrat de
silicium.
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De plus, un drastique changement d’apparence des échantillons B et C a été
observé dans le temps. En effet, après quelques jours B est devenu complètement
noir opaque et C également uniformément noir. Au bout d’un mois supplémen-
taire, B et C sont devenus totalement transparents, à l’image de A. Un diffracto-
gramme acquis à ce moment là révèle une structure cristalline de type ZnO (voir
figure 49), B et C se sont donc complètement oxydés.

FIGURE 49 – Diffractogramme de l’échantillon B un peu plus d’un mois après son
élaboration.

Bien qu’a priori les conditions d’élaboration étaient les mêmes, ces différentes
observations nous indiquent que ces trois échantillons sont différents. Ces résul-
tats témoignent des difficultés rencontrées lors de l’élaboration, notamment du
fait de la non-étanchéité de l’enceinte de dépôt ainsi que de la non-reproductibilité
des manipulations effectuées sur celle-ci. La période d’expériences sur ce bâti a
cependant permis de se familiariser avec la technique de pulvérisation catho-
dique (estimation entre autres des paramètres électriques à appliquer aux cibles
de zinc et de germanium). Des échantillons étaient ainsi disponibles pour se for-
mer aux méthodes de caractérisations en s’adaptant aux spécificités du matériau.
Il a été possible à l’issue de cette période de basculer les plans d’expérience vers
l’enceinte de pulvérisation implantée sur le TUBE, travaux présentés à la suite.
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3.2 Élaboration

Pour la croissance de cette première série d’échantillons de nitrures de zinc ger-
manium sur la nouvelle enceinte de pulvérisation (présentée dans la partie 2), un
substrat de verre et un morceau de silicium poli double face de 500 µm d’épais-
seur sont fixés sur le porte-échantillon. Pour cette série-ci, aucun traitement ther-
mique ni de décapage chimique ou plasma du substrat n’est fait au préalable dans
le but d’enlever la couche d’oxyde natif du silicium. Le flux d’azote est de 18 sccm
et la pression est gardée constante à 1.3 Pa via le logiciel d’utilisation de la ma-
chine qui régule automatiquement le pourcentage d’ouverture de la vanne tiroir.
La puissance sur la cathode de germanium est maintenue constante à 100 W et
le courant sur la cathode de zinc est augmenté graduellement de 0.05 A à 0.1 A.
Les croissances sont faites à température ambiante et sont d’une durée de 45 mi-
nutes. Nous obtenons ainsi 6 couches minces transparentes avec une teneur en
zinc (et également une épaisseur) croissante, dont la couleur varie du jaune pâle
à l’orange foncé.

Nous présenterons dans la partie suivante les résultats obtenus pour cette série
d’échantillons, et proposerons une interprétation des résultats.
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3.3 Résultats et discussion

La composition chimique de cette série d’échantillons est déterminée par mi-
crosonde de Castaing. L’équipement utilisé pour cela est un JXA-8520F de Jeol.
Les standards utilisés sont du zinc pur, du germanium pur, du Fe4N pour l’azote
et MgO pour l’oxygène. La quantification est faite sur une moyenne de 100 points
de mesure selon la méthode Phi-Rho-Z et les résultats sont présentés en figure 50.

FIGURE 50 – Composition des échantillons amorphes déterminée par microsonde
de Castaing.

Nous observons une variation linéaire des compositions en zinc et en germanium
du composé ZnxGe2−xN2 allant de x = 0.97 à x = 1.44, ce qui est cohérent avec la
variation de courant appliquée à la cathode de zinc. La quantité d’azote étant
constante, nous voyons qu’il est ainsi possible de varier la concentration en zinc
et de germanium et que cette variation est linéaire avec le courant appliqué.

Des images MEB en coupe transverse (réalisées avec un MEB HITACHI S-5500
au CEA-LETI) permettent de déterminer l’épaisseur des échantillons. Confor-
mément aux attentes, on observe une évolution linéaire de l’épaisseur allant de
800 nm à 1360 nm en fonction du courant appliqué à la cathode de zinc (voir
figure 51). En effet, un courant plus élevé correspond généralement à plus de ma-
tériau pulvérisé et donc déposé sur le substrat. On obtient des vitesses de crois-
sance comprises entre 20 et 30 nm par minute. L’imagerie en coupe transverse
fournit également une vue de la structure de croissance (figure 52). Les films sont
denses, sans porosité apparente et de structure colonnaire.
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FIGURE 51 – Évolution de l’épaisseur déterminée par imagerie MEB en coupe
transverse, et vitesses de croissance associées.

FIGURE 52 – Imagerie transverse des échantillons. La valeur en rouge indique le
courant appliqué à la cathode de zinc pour le dépôt de l’échantillon.
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Les analyses en diffraction des rayons X sont réalisées sur le diffractomètre D8
Advance décrit en partie 2.2.3. Comme l’indique le diffractogramme de la figure
53, les échantillons élaborés à température ambiante ne présentent pas de pics
de diffraction mis à part ceux associés au substrat de silicium. Un pic très peu
intense et très élargi (≈ 10◦ de large) autour de 35◦ apparaît cependant sur les
différents échantillons et correspond à un signal caractéristique des amorphes.
Des échantillons élaborés à une température de substrat plus élevée en chauffant
le porte-substrat à 70◦C, 140◦C et 200◦C présentent le même type de diffracto-
gramme. Des recuits post-élaboration à successivement 440◦C, 510◦C et 545◦C ne
permettent pas non plus d’observer une modification de la cristallinité des échan-
tillons. On peut faire le lien entre ce comportement amorphe et le fait que des
couches minces de nitrure de germanium élaborées par pulvérisation cathodique
en radiofréquence cristallisent très faiblement, indépendamment des paramètres
de dépôt [101]. Leur réponse en XRD est une large bande comprise entre 20◦ et
45◦, ce qui est similaire aux diffractogrammes obtenus dans cette étude (ainsi
qu’aux diffractogrammes publiés pour du GaN amorphe [102, 103]).

FIGURE 53 – Diffractogramme d’un échantillon de ZnxGe2−xN2 avec x = 0.97
avant et après recuits. Les pics à 33◦ et 69.3◦ sont propres au sub-
strat de silicium.
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Les analyses FTIR permettent l’étude des liaisons chimiques du matériau, no-
tamment leur nature et leur quantité relative. Les mesures sont faites sur Bruker
IFS55 au LETI à Grenoble, sous flux d’azote pour éviter toute contribution atmo-
sphérique. Le porte-échantillons est rotatif et permet d’orienter les échantillons
déposés sur silicium de manière à ce que l’angle d’incidence du rayon polarisé P
soit celui de Brewster (65◦ dans ce cas). Dans cette configuration, tout effet d’in-
terférences disparaît et un traitement de ligne de base n’est pas nécessaire. Un
substrat de silicium vierge est utilisé comme référence. Les spectres d’absorbance
FTIR normalisés à l’épaisseur des échantillons sont représentés sur la figure 54(a).
Très peu d’études concernant l’analyse FTIR du ZnGeN2 sont disponibles dans
la littérature. Seulement Shang et al. [76] publient un spectre expérimental de leur
poudre cristalline et rapportent alors 3 familles de pics. L’élargissement des pics
que nous observons sur nos échantillons peut être dû à leur caractère amorphe,
les oscillateurs se retrouvant légèrement modifiés par rapport à leur mode de vi-
bration dans une structure cristalline. Le petit pic à 605 cm−1 nettement moins
large que les autres pics observés se trouve à la même position pour chacun des
spectres. Il probablement dû à la présence de carbone de substitution dans la
maille du substrat en silicium [104]. En effet, il est possible que le silicium témoin
ne soit pas issu du même wafer de départ que le silicium des substrats et que les
deux wafers en question n’aient pas exactement la même substitution en atomes
de carbone.

Aucune identification des différents pics observés n’est proposée à ce jour.
Nous ajustons nos spectres avec 3 gaussiennes centrées aux mêmes positions que
les familles de pics rapportées par Shang et al. et proposons ci-dessous une iden-
tification possible des modes de vibration. Le pic à ≈ 500 cm−1 peut être attribué
à la liaison Zn-N [105], et le pic à ≈ 750 cm−1 à la liaison Ge-N [106]. Le pic
à ≈ 600 cm−1 pourrait être attribué à une liaison de type Zn-N-Ge. En effet, la
littérature prédit la présence théorique de pics infrarouges pour le ZnGeN2 à ces
nombres d’onde [40]. La figure 54(b) représente l’évolution des aires ajustées sous
chacun de ces 3 pics. On observe tout d’abord que le pic à≈ 600 cm−1 semble res-
ter constant. On observe également que l’aire du pic à≈ 500 cm−1 correspondant
à la liaison Zn-N croît, et celle du pic à ≈ 750 cm−1, correspondant à la liaison
Ge-N, décroît lorsqu’on augmente la teneur en zinc. Ceci est bien en accord avec
l’évolution de la composition en zinc et germanium déterminée par les mesures
de microsonde de Castaing.
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(a)

(b)

FIGURE 54 – (a) : Résultats des mesures FTIR. Le spectre correspondant à du
ZnGeN2 cristallin (en vert) est issu de Shang et al. [76]. La courbe
en bleu (trait continu) montre l’ajustement obtenu pour x = 0.97 en
utilisant les 3 gaussiennes aux positions définies par Shang et al..
(b) : Évolution de l’aire sous chacun des 3 pics en fonction de la
composition.
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Nous avons jusqu’ici étudié les propriétés cristallographiques et chimiques du
matériau, et proposons maintenant l’étude de ses propriétés optiques. Les me-
sures d’ellipsométrie sont faites en utilisant un ellipsomètre M2000 de Woollam
au LETI à Grenoble sur les échantillons déposés sur silicium. L’angle d’incidence
est varié de 65◦ à 75◦ avec un pas de 5◦ et les données sont acquises dans le do-
maine 0.73 - 6.48 eV. L’indice de réfraction est modélisé en utilisant une somme
de 3 oscillateurs de Tauc-Lorentz et les données sont ajustées en considérant un
système de bi-couche incluant la rugosité de surface. Ces mesures effectuées sur
les échantillons déposés sur silicium nous permettent d’accéder aux constantes
optiques et en particulier à l’indice de réfraction n et au coefficient d’extinction k
en fonction de l’énergie, voir figure 55(a).

(a)

(b)

FIGURE 55 – (a) : Indice de réfraction n et coefficient d’extinction k des échan-
tillons de ZnxGe2−xN2 (b) : Comparaison du coefficient d’absorp-
tion α de ces échantillons avec l’évolution publiée pour du GaN
amorphe, issu de Bittar et al. [107].
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Nous observons que l’indice de réfraction n et le coefficient d’extinction k évo-
luent de façon très importante en fonction de la composition. En considérant les
valeurs à 3.4 eV (la bande interdite de GaN [82]), les variations de k et n vont
respectivement de 0.1 à 0.4 et de 2.3 à ≈ 2.6. Un telle variation est importante et
a déjà été observée dans d’autres nitrures amorphes [108–110] et cristallins [111].
On note cependant que les valeurs de k varient entre 0 et 1.2, sur une gamme
légèrement moins importante que les valeurs reportées par Misaki et al. pour du
ZnGeN2 cristallin [66]. Ces résultats témoignent de la possibilité de facilement
moduler les propriétés optiques de l’alliage amorphe de ZnGeN2 en jouant sur
sa composition, ce qui peut être utile pour différentes applications optiques.

Nous observons également qu’un épaulement apparaît vers ≈ 2.8 eV pour
x = 1.37 et x = 1.44 (indiqué par la flèche bleue). Ceci semble illustrer un léger
changement dans la structure de bande du matériau [112, 113]. Un tel change-
ment peut être lié à une microstructure moins désordonnée pour ces échantillons,
apparaissant lorsque la teneur en germanium décroît.

Le coefficient d’absorption α est déduit des résultats d’ellipsométrie en utilisant
l’équation α = 4πk/λ et son évolution est représentée sur la figure 55(b). Celle-ci
se situe dans la même gamme que celle rapportée pour le GaN amorphe [107],
particulièrement pour les échantillons avec x = 0.97 et x = 1.09.

À partir des données expérimentales obtenues en ellipsométrie et en spectro-
scopie UV-Visible, nous déterminons l’énergie de la bande interdite optique E04,
voir figure 56. Quelle que soit la méthode utilisée, nous observons que la bande
interdite optique dépend linéairement de la composition de l’alliage. Cette évo-
lution de la bande interdite peut évidemment être due au changement de com-
position, mais également à des modifications de la microstructure de l’alliage.
On voit que l’échantillon avec x = 0.97 (c’est-à-dire Zn/Ge ≈ 1) a une bande in-
terdite légèrement inférieure à celle que l’on trouve dans la littérature pour du
ZnGeN2 cristallin, ce qui peut être dû à l’existence de zones d’Urbach dans la
structure de bande du matériau [114]. Nous étudions pour cela le comportement
de la bande d’Urbach afin de clarifier ce point. Les énergies d’Urbach déterminées
pour cette série d’échantillons sont représentées sur la figure 57, et sont consi-
dérablement plus basses que les valeurs rapportées pour des couches minces
de GaN amorphes déposées en pulvérisation cathodique qui sont de l’ordre de
1.44 - 1.89 eV [102]. Une baisse de l’énergie d’Urbach est observée lorsque la te-
neur en germanium diminue. Ceci indique que la zone d’Urbach devient moins
large et que la structure du matériau tend vers un état moins désordonné lors-
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qu’il y a moins de germanium, ce qui est en cohérence avec l’observation de l’ap-
parition d’un épaulement sur l’indice de réfraction n (figure 55). Ce résultat est
également en accord avec l’interprétation des résultats de diffraction X et le fait
que le nitrure de germanium est identifié comme étant probablement responsable
de la mauvaise cristallinité des échantillons.

FIGURE 56 – Évolution de E04 en fonction de la composition issue des deux mé-
thodes (transmittance optique et ellipsométrie). La zone marquée
en rouge correspond aux valeurs de la littérature de Eg pour du
ZnGeN2 cristallin [4, 59, 61, 63, 65]. La ligne pointillée sert à guider
l’œil.
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FIGURE 57 – Évolution de l’énergie d’Urbach en fonction de la teneur en zinc.
Insert : Fit de la partie linéaire (en vert) de ln (α) pour l’échantillon
avec x = 0.97 permettant de déterminer son énergie d’Urbach EU. Les
oscillations entre 0.5 et 3 eV sont dues aux effets d’interférence dans
les données de transmittance lorsque α = 0, ainsi qu’aux singularités
puisque ln (0) n’est pas défini. Les valeurs chutent à partir de 3.8 eV,
lorsque la limite du détecteur du spectromètre est atteinte.

3.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié l’évolution des propriétés de couches min-
ces de nitrure de zinc germanium amorphes en fonction de leur composition.
Comme nous l’indiquent les analyses en diffraction X, le matériau est amorphe
et nous mesurons une valeur de bande interdite réduite par rapport à sa forme
cristalline probablement due à la présence de queues de bande. La structure du
matériau semble néanmoins s’améliorer vers un état moins désordonné lorsque
l’on augmente la teneur en zinc, comme en témoignent l’apparition d’un épau-
lement sur l’indice de réfraction n et la décroissance de l’énergie d’Urbach EU à
partir de x = 1.3.

Nous allons voir dans la partie suivante comment le changement de certains
paramètres expérimentaux d’élaboration a permis d’obtenir des échantillons cris-
tallins. Une étude de leurs propriétés sera également proposée.
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4 ZnGeN2 cristallin

4.1 Démarche expérimentale

Le changement de certains paramètres méthodologiques ainsi que certaines
modifications sur l’équipement d’élaboration ont permis de mieux maîtriser le
procédé et d’obtenir des films cristallisés. Le premier changement a été le dépla-
cement de la jauge de pression Baratron R© qui est la jauge principale de mesure
de pression à l’intérieur de l’enceinte. En effet, au début des travaux, sa position
était en haut de l’enceinte de dépôt, voir figure 58. Les valeurs de pression mesu-
rées à cet endroit (et donc communiquées au logiciel de contrôle de la machine)
n’étaient pas pertinentes pour le processus de dépôt du fait de la distance de la
jauge à l’arrivée du flux de gaz et du groupe de pompage. C’est pourquoi il a été
décidé de rapprocher la jauge des cathodes et de l’arrivée et évacuation du flux
de gaz. Ceci permet une lecture plus pertinente de la pression.

FIGURE 58 – Représentation schématique des positions de la jauge de pression
Baratron R© sur l’enceinte de dépôt.

Un changement de méthode qui a eu lieu au même moment que le déplacement
de la jauge Baratron R© a été d’ajuster la pression à l’intérieur de l’enceinte en fixant
une position de la vanne, au lieu d’imposer une consigne au logiciel. En effet, en
mode automatique, la position d’ouverture de la vanne est mal ajustée par le
logiciel et elle varie ainsi plusieurs fois par seconde (par exemple de 40% à 60%
d’ouverture). Le logiciel n’arrive pas à stabiliser le processus et la pression varie
ainsi sans cesse par exemple de 1.2 à 1.4 Pa lorsque la consigne est de 1.3 Pa.
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Le changement de position de la jauge de pression Baratron R© a également été
accompagné du remplacement du débitmètre d’azote. Le débitmètre d’origine
avait une capacité de 0 à 18 sccm, et a été remplacé par un débitmètre dont la
capacité varie entre 0 et 95 sccm. En effet, les dépôts amorphes présentés au cha-
pitre 3 ont été élaborés avec le premier débitmètre et un flux maximum d’azote de
18 sccm car il était nécessaire d’avoir un débit suffisant de gaz de pulvérisation.
Or un débitmètre utilisé aux limites de sa capacité n’assure pas un flux de gaz
constant. La régulation de la pression était donc non seulement compromise par
le mode automatique mal ajusté du logiciel, mais également par un flux instable
de gaz.

Après les changements de débitmètre, de position de jauge et de mode de ges-
tion de la pression, il est à présent possible d’élaborer des échantillons cristal-
lins. En effet, l’élaboration de deux échantillons dans des conditions identiques
de consigne (température, pression de travail et paramètres électriques) a permis
d’élaborer un échantillon amorphe avant les changements décrits ci-dessus, et un
échantillon cristallin après ces changements.
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4.2 Étude structurale du ZnGeN2

4.2.1 Di�raction des rayons X

Le ZnGeN2 de cette étude cristallise selon une structure hexagonale. Les 3 pics
(100), (002) et (101) autour de 2θ = 35◦ sont caractéristiques de cette structure, voir
figure 59. Le matériau est polycristallin et ne présente pas systématiquement la
même orientation préférentielle.

FIGURE 59 – Diffractogramme θ − 2θ typique du ZnGeN2 obtenu dans ces tra-
vaux. Nous pouvons procéder à une indexation hexagonale des pics
observés (barres bleues).

La figure 60 représente le résultat d’analyse de détexturation d’un échantillon
de ZnGeN2 déposé sur un substrat de GaN, réalisée sur le D8 Discover présenté
au chapitre 2. Cette analyse permet d’observer que l’orientation du film n’est pas
complètement aléatoire. Nous voyons par exemple que le pic (100) a une intensité
plus élevée que les autres pics et qu’elle varie avec l’angle χ. Il n’y a cependant
pas d’orientation préférentielle pour autant. Dans le cas d’une orientation préfé-
rentielle, l’élargissement du pic en χ serait très faible, comme c’est le cas pour les
pics du substrat. Au contraire, nous voyons, toujours pour l’exemple du pic (100),
que son élargissement selon χ est très étendu. Le matériau est donc texturé sans
être pour autant monocristallin.
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FIGURE 60 – Détexturation d’un échantillon de ZnGeN2 sur GaN (diffracto-
grammes en asymétrique). Les deux pics très intenses et fins sont
liés au substrat. Les pics (100), (002) et (101) appartiennent à l’échan-
tillon de ZnGeN2.

La figure 61 représente le diffractogramme du seul échantillon de l’étude pré-
sentant une allure différente que celle caractéristique avec 3 pics autour de 2θ = 35◦.
Un quatrième pic apparaît en effet dans cette zone (voir figure 61) et l’indexation
permet de déterminer que sa structure cristalline n’est pas hexagonale mais or-
thorhombique.

FIGURE 61 – Diffractogramme d’un échantillon orthorhombique. Les paramètres
de cette maille cristalline sont a = 5.35 Å, b = 6.59 Å et c = 5.28 Å.
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L’unique différence de conditions d’élaboration entre cet échantillon et celui
dont le diffractogramme est présenté en figure 59 est le flux de gaz. Il est de
30 sccm d’azote pour ce dernier et de 18 sccm d’azote pour l’échantillon qui appa-
raît en structure orthorhombique. Les autres conditions d’élaboration, communes
aux deux dépôts, sont les suivantes : une pression de 1.3 Pa, une température du
porte-substrat s’élevant à 220◦C, un courant appliqué à la cible de zinc de 0.07 A
et une puissance appliquée à la cible de germanium de 115 W. Une autre dif-
férence révélée lors de la caractérisation EDX est une légère pollution au zirco-
nium 2.

Une variation du flux de gaz de pulvérisation peut avoir une influence sur les
mécanismes de dépôt et donc possiblement sur la structure, car c’est le flux qui
détermine la durée de présence du gaz réactif à l’intérieur de l’enceinte au cours
du dépôt. À une même pression, un flux plus élevé signifie que plus de gaz circule
dans l’enceinte et que les espèces ionisées sont rapidement renouvelées. Un flux
plus bas résulte ainsi en une présence plus longue du gaz réactif dans l’enceinte.

Pour étayer cette hypothèse, une étude est menée concernant l’influence du
flux d’azote sur la cristallinité du dépôt dans des conditions par ailleurs iden-
tiques. Les dépôts sont élaborés à une température de substrat de 220◦C, avec un
courant de 0.07 A sur le zinc et une puissance de 115 W sur le germanium. On
élabore 3 dépôts dans des conditions identiques en modifiant uniquement le flux
d’azote à 10 sccm, 20 sccm et 30 sccm. Afin d’élargir l’étude, ces 3 dépôts sont
répétés à des pressions de 0.5 Pa, 1.3 Pa et 2.0 Pa. Nous obtenons ainsi 9 échan-
tillons que nous classons en fonction de la pression de travail. Leur composition
est indiquée dans le tableau 8. La composition évolue avec la pression, puisque le
rendement de pulvérisation de chaque élément varie entre autres en fonction de
la pression, mais la composition reste constante lorsque l’on varie le flux.

Pression Zn/(Zn+Ge) Ge/(Zn+Ge)

0.5 Pa 60 at% 40 at%

1.3 Pa 51 at% 49 at%

2.0 Pa 35 at% 65 at%

TABLE 8 – Teneur en éléments métalliques des échantillons élaborés à différentes
pressions. Le changement du flux n’a pas d’impact sur la composition.

2. Le zirconium et le molybdène étant également utilisés dans l’enceinte de dépôt pour
d’autres études, une attention particulière a été apportée à la présence ou absence de pics de
ces éléments dans les spectres EDX. Pour cet échantillon, un petit pic de zirconium est observé,
bien qu’il soit de trop faible intensité pour permettre sa quantification.
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L’étude des diffractogrammes de ces échantillons indique que la nature de leur
structure cristalline ne dépend pas de la variation du flux de gaz. Nous obtenons
uniquement des échantillons que nous pouvons indexer selon une maille hexa-
gonale, voir figures 62 et 63. Les paramètres de maille varient légèrement avec la
variation de composition : à Zn/Ge = 60/40, ils sont de a = 3.23 Å et c = 5.23 Å
et diminuent pour Zn/Ge = 51/49 à a = 3.22 Å et c = 5.21 Å. À 2.0 Pa, les échan-
tillons ne sont pas cristallisés (figure 64). Il se peut que les flux soient trop faibles
pour atteindre 2.0 Pa avec stabilité. Il est également possible que la teneur élevée
en germanium rende plus difficile la cristallisation du matériau, puisque nous sa-
vons que le nitrure de germanium cristallise très difficilement [101].

Des tentatives de reproduction de l’échantillon orthorhombique dans des condi-
tions d’élaboration identiques n’ont pas abouti, ce qui laisse penser que la struc-
ture orthorhombique observée est peut-être favorisée par le dopage en zirconium.
Une étude structurale plus approfondie de cet échantillon est prévue au synchro-
tron.

FIGURE 62 – Diffractogrammes d’échantillons élaborés à une pression de 0.5 Pa,
à 3 flux d’azote différents. Les autres conditions de dépôt sont
identiques.
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FIGURE 63 – Diffractogrammes d’échantillons élaborés à une pression de 1.3 Pa,
à 3 flux d’azote différents. Les autres conditions de dépôt sont iden-
tiques. Ces diffractogrammes ont été acquis en asymétrique sur un
diffractomètre Empyrean de Panalytical au CEA-LETI avec un fais-
ceau Cu Kα.

FIGURE 64 – Diffractogrammes d’échantillons élaborés à une pression de 2.0 Pa,
à 3 flux d’azote différents. Les autres conditions de dépôt sont iden-
tiques. Une indexation cristalline ne semble pas pertinente et nous
ne fournissons donc pas de paramètres de maille.
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4.2.2 E�et du mélange de gaz, de la température et du substrat

Mélange de gaz

Une approche qui peut avoir un impact sur la structure cristalline est l’ajout
d’une faible quantité d’argon dans le gaz de pulvérisation. Le mélange de gaz
peut modifier la composition des ions rétrodiffusés. L’introduction d’argon plus
lourd (mAr = 39.95 u contre mN = 14.01 u) devrait générer a priori une fraction
d’ions réfléchis moins importante qu’en travaillant à l’azote pur et apporter ainsi
moins d’énergie extérieure sur le substrat. Afin de s’assurer de la nitruration du
matériau et éviter la pulvérisation d’éléments métalliques (problématique évo-
quée en 2.3.3), le mélange argon/azote est choisi en fonction de l’observation
faite sur la figure 46. Pour rappel, un mélange de fN2/(fN2 + fAr) = 0.78 permettait
de nitrurer le germanium, alors qu’un mélange avec fN2/(fN2 + fAr) = 0.64 était à
la limite de la nitruration. En toute sécurité, un mélange de 10 sccm Ar + 30 sccm
N2 (fN2/(fN2 + fAr) = 0.75) a ainsi été choisi pour les dépôts qui ne sont pas faits
uniquement à l’azote. Ce ratio Ar:N2 de 1:3 est analogue à celui utilisé par Coronel
et al. [78] pour leur élaboration par pulvérisation cathodique du ZnGeN2.

Aucune modification de la structure cristalline ni même pour les ratios d’inten-
sité des pics (100), (002) et (101) n’a cependant été observée en diffraction X avec
ce changement de gaz de pulvérisation.

E�et de la température

L’effet de la température sur la cristallinité du matériau est également étudié.
Nous élaborons pour cela 3 dépôts dans des conditions identiques mais à des
températures de porte-substrat différentes qui sont 270 ◦C, 380◦C et 450◦C. Le
mélange de gaz est de 10 sccm d’argon et 30 sccm d’azote, la pression est de
0.5 Pa et la puissance appliquée à la cible de germanium est de 100 W. Le cou-
rant de zinc est adapté de manière à obtenir un échantillon stœchiométrique, voir
tableau 9. Cela peut paraître surprenant d’obtenir approximativement la même
composition à deux températures différentes (270◦C et 380◦C) sans avoir à adap-
ter le courant sur la cible de zinc, mais l’échantillon élaboré à 270◦C n’est pas issu
de la même campagne d’élaboration que les deux autres. En effet, les paramètres
extérieurs tels que les interventions sur l’enceinte de pulvérisation ou l’usure des
cibles modifient le procédé d’élaboration et donc la composition des échantillons
d’une campagne à l’autre.

78



Température courant zinc Zn/(Zn+Ge)

270◦C 0.07 A 52 at%

380◦C 0.07 A 49 at%

450◦C 0.11 A 50 at%

TABLE 9 – Ajustement du courant sur la cible de zinc pour élaborer du ZnGeN2
stœchiométrique en température.

La figure 65 représente les diffractogrammes de ces échantillons. Le paramètre
a augmente légèrement pour le dépôt à 450◦C. L’augmentation de la tempéra-
ture ne semble pas améliorer la cristallinité des dépôts (la largeur des pics étant
sensiblement la même), si ce n’est que les pics (100) et (101) deviennent moins
intenses en faveur du pic (002) qui semble devenir l’orientation préférentielle de
croissance.

FIGURE 65 – Diffractogrammes d’échantillons de ZnGeN2 élaborés à 270◦C,
380◦C et 450◦C. Les intensités des 3 courbes ont été ajustées au pic
(100) de manière à pouvoir comparer les intensités des pics. Le rap-
port signal sur bruit est particulièrement faible pour la courbe verte
car cette mesure a été réalisée avec une source de rayons X plus an-
cienne et émettant avec un signal moins intense. Cet effet est d’ordre
uniquement expérimental.
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E�et du substrat

Comme les dépôts sont élaborés sur différents substrats, il est possible d’étu-
dier l’effet du substrat sur la structure cristalline du matériau. Il ne semble ce-
pendant pas y en avoir, comme nous pouvons le constater à titre d’exemple sur
les figures 66(a) et (b). Elles représentent les diffractogrammes d’un même échan-
tillon déposé sur substrat de silicium et substrat de saphir et d’un autre échan-
tillon déposé sur substrat de saphir et de GaN. Les conditions d’élaboration de
ces échantillons sont les suivantes : un courant de 0.07 A est appliqué sur la cible
de zinc et une puissance de 115 W sur la cible de germanium. La pression de
travail est de 1.3 Pa et la température du porte-substrat est de 220◦C.

Alors que les conditions d’élaboration sont les mêmes, les diffractogrammes
des échantillons sur saphir en figure 66(a) et (b) ne présentent pas les mêmes
rapports d’intensité des pics (100), (002) et (101). En effet, comme nous le ver-
rons dans la partie 5.2 en évaluant le coefficient de texture de Harris TChkl, deux
dépôts de ZnGeN2 élaborés dans des conditions identiques semblent ne pas né-
cessairement cristalliser de la même manière.

Un seul échantillon de cette étude semble présenter une différence d’orienta-
tion cristalline en fonction du substrat. Ses conditions d’élaboration sont les sui-
vantes : un courant de 0.09 A est appliqué sur la cible de zinc et une puissance de
100 W sur la cible de germanium. La pression de travail est de 0.5 Pa et la tem-
pérature du porte-substrat est de 380◦C. Les diffractogrammes de cet échantillon
sur deux substrats différents sont représentés en figure 67(a). Tandis que sur sa-
phir, seuls les pics (100) et (101) sont présents, on voit apparaître sur l’échantillon
déposé sur GaN un pic (002) correspondant au ZnGeN2 qui se superpose avec le
pic (002) du GaN. La contribution du pic (002) du ZnGeN2 est obtenue par dé-
convolution des deux pics et est reportée en figure 67(b). Ce pic est très intense
par rapport aux pics (100) et (101). Ce pic n’apparaissant pas sur l’échantillon dé-
posé sur substrat de saphir, il est possible que le GaN favorise la croissance du
ZnGeN2 selon l’orientation [002] grâce au très faible désaccord de maille entre
le GaN et le ZnGeN2 présenté en partie 1.1. C’est la raison pour laquelle dans
la partie suivante, nous allons observer l’interface entre ces deux matériaux au
moyen d’imagerie en ultra-haute résolution dans un microscope électronique à
transmission.
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(a)

(b)

FIGURE 66 – Diffractogrammes d’échantillons déposés sur silicium (en rouge),
sur saphir (en noir) et sur GaN (en vert). Les positions des pics de
diffraction et leurs intensités sont identiques pour un même dépôt
sur différents substrats. Pour l’échantillon déposé sur GaN, le pic
(002) du ZnGeN2 n’est pas visible car il se confond entièrement dans
le pic du substrat.
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(a)

(b)

FIGURE 67 – (a) : Diffractogrammes d’un même dépôt sur saphir et sur GaN.
L’échantillon sur substrat de GaN présente une contribution (002).
(L’échelle est logarithmique afin de mieux visualiser les pics dont
les intensités sont très différentes.) (b) : Pic (002) de l’échantillon, ob-
tenu par déconvolution des pics (002) du GaN et de l’échantillon.
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4.2.3 Microscopie électronique à transmission

La microscopie électronique à transmission (MET) est effectuée dans un micro-
scope ARM200 doublement corrigé de la marque Jeol. Ce microscope permet de
faire de l’imagerie en ultra-haute résolution. Les échantillons sélectionnés pour
cette analyse sont tous déposés sur substrat de GaN afin d’observer plus particu-
lièrement l’interface entre le GaN et le ZnGeN2.

Les trois premiers échantillons observés ont été réalisés dans des conditions
très proches (voir tableau 10) ; seule la durée d’élaboration et donc l’épaisseur
varie.

courant Zn 0.07 A

puissance Ge 100 W

pression 0.5 Pa

mélange de gaz 10 sccm Ar + 30 sccm N2

température 230◦C 260◦C 260◦C

durée 45 min 22 min 1 min

épaisseur ≈ 950 nm ≈ 450 nm ≈ 20 nm

TABLE 10 – Conditions d’élaboration des trois premiers échantillons analysés en
microscopie électronique à transmission.

La préparation des échantillons pour le MET est réalisée par FIB (Focused Ion
Beam, sonde ionique focalisée). Ces lames sont préparées dans un MEB Helios Na-
nolab 600i FIB de FEI Company. Avant introduction dans le MEB, les échantillons
sont d’abord métallisés au carbone de manière à améliorer leur conductivité et
permettre une meilleure évacuation des charges. Puis, dans le MEB FIB, un pre-
mier dépôt de platine assisté électroniquement est réalisé afin de protéger la zone
de l’échantillon à découper. Cette méthode permet de procéder avec précaution
et sans abîmer l’échantillon mais elle est très lente. C’est la raison pour laquelle,
après quelques nanomètres, le dépôt de platine est assisté par les ions gallium.
La zone à découper étant à présent protégée, il est possible de commencer à gra-
ver l’échantillon avec le faisceau d’ions de manière à former la lame. Cette lame
fait environ 3 µm de long pour moins de 100 nm d’épaisseur. Cette épaisseur
est suffisamment faible pour qu’un flux d’électrons énergétiques puisse traverser
l’échantillon et permette une analyse en microscopie électronique à transmission.
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La figure 68 montre une telle lame FIB, plus particulièrement le bord de lame qui
est l’endroit le plus mince.

FIGURE 68 – Bord d’une lame FIB pour un échantillon de ZnGeN2 de 950 nm.
On observe tout d’abord le substrat GaN, puis la couche de ZnGeN2
marquée par la flèche blanche. La couche plus claire et très fine cor-
respond à la couche de carbone. La zone au-delà correspond au pla-
tine déposé pour protéger le matériau au moment de la découpe de
la lame FIB.

Échantillon de ZnGeN2 "épais" (≈ 1 µm)

Le premier échantillon étudié (lame FIB représentée en figure 68) a une épais-
seur de ≈ 950 nm; ses conditions d’élaboration se trouvent dans le tableau 10.
L’analyse de détexturation aux rayons X de cet échantillon est représentée en fi-
gure 60. Nous pouvons voir sur la figure 68 l’apparition de colonnes de croissance
en forme de cône qui ne commencent pas pour la plupart directement à l’inter-
face avec le GaN. La coupe transverse de la lame FIB ne traverse certainement pas
tous les cônes de croissance en leur centre et c’est la raison pour laquelle nous ne
pouvons pas dire avec certitude où se fait la germination de ces colonnes. La zone
intermédiaire observée entre le substrat de GaN et le début de croissance des co-
lonnes présente une structure mélangeant amorphe et zones nanocristallines que
nous pouvons observer sur la figure 69.

84



(a) (b)

FIGURE 69 – Observation des premiers nanomètres de croissance du ZnGeN2.
Proche de l’interface avec le GaN, la structure du matériau est un
mélange d’amorphe et de zones nanocristallisées. À droite : zoom
de la zone marquée par le carré gris.

Nous voyons également sur la figure 69 que la surface du GaN n’est pas plane.
Cette observation nous indique que la préparation au HF du substrat telle que
nous l’avons faite ne permet visiblement pas de préparer une surface de GaN
adaptée à une croissance en épitaxie.

En s’éloignant du substrat mais en restant toujours dans la zone intermédiaire
entre le substrat de GaN et les colonnes de croissance en forme de cône, des cris-
tallites plus distinctes et de quelques nanomètres de diamètre se forment, sans
cependant présenter d’orientation particulière, voir figure 70(a). Une transformée
de Fourier rapide (FFT, Fast Fourier Transform) de la zone observée (figure 70(b))
permet d’obtenir une image similaire à ce que l’on aurait pu obtenir en faisant
un cliché de diffraction au même endroit. L’anneau large et diffus est caracté-
ristique de la partie amorphe de la zone. Les anneaux plus fins et constitués de
quelques spots de diffraction indiquent une structure cristallisée et polycristal-
line, sans orientation préférentielle.
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(a) (b)

FIGURE 70 – (a) : Observation de cristallites de tailles nanométriques présentes
dans la zone intermédiaire entre le substrat de GaN et les colonnes
de croissance. (b) : Transformée de Fourier rapide de cette zone.

Sur l’image de la figure 71 réalisée en champ clair, nous pouvons observer le
début de croissance d’une colonne entourée de matière amorphe et nanocristal-
line.

FIGURE 71 – Observation en champ clair du début d’une colonne. La matière qui
l’entoure semble amorphe et nanocristalline.

Les colonnes de croissance semblent être des constructions cristallines comme
l’indique l’organisation périodique des atomes de la colonne au centre de la fi-
gure 72. Cette image met également en évidence la désorientation entre colonnes
adjacentes. En effet, si la colonne du milieu (zone b) est orientée, les zones (a) et
(c) correspondant aux colonnes adjacentes ne présentent pas la même orientation
cristallographique, comme en témoignent les FFT de ces trois zones (figure 73).
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FIGURE 72 – Observation des colonnes de croissance. Une FFT est faite sur les 3
zones indiquées, voir figure 73.

(a) (b) (c)

FIGURE 73 – FFT sur les trois zones définies en figure 72.

Il est également possible de faire des clichés de diffraction in situ directement
pendant l’observation de l’échantillon. Un premier cliché est réalisé dans une
zone qui présente des débuts de colonnes (figure 74). Ce cliché présente des an-
neaux qui sont difficiles à distinguer et plutôt larges et diffus. On peut néanmoins
distinguer des spots qui s’arrangent en cercle. Nous sommes donc bien en pré-
sence de matière nanocristalline et amorphe qui se superpose à un signal de ma-
tière polycristalline. Un deuxième cliché est fait plus loin du substrat, dans une
zone uniquement colonnaire (figure 75). Les anneaux sont à présent plus distincts
et la structure des colonnes est donc bien polycristalline.
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(a) (b)

FIGURE 74 – (a) : Cliché de diffraction et (b) : imagerie de la zone observée (début
de croissance des colonnes cristallines et matière amorphe et nano-
cristalline (zone d’un gris plus clair et régulier)).

(a) (b)

FIGURE 75 – (a) : Cliché de diffraction et (b) : imagerie de la zone observée (consti-
tuée uniquement de colonnes).

Une simulation des anneaux de diffraction pour une maille hexagonale ayant
les paramètres a = 3.23 Å et c = 5.25 Å peut être effectuée, et la comparaison des
résultats expérimentaux précédents avec les résultats théoriques de cette simula-
tion est reportée en figure 76. Le très bon accord expérience/simulation indique
que l’échantillon cristallise bien selon une maille hexagonale comme l’indiquent
également les résultats de diffraction des rayons X. On observe clairement les 3
premiers anneaux qui correspondent aux plans (100), (002) et (101) et aux 3 pics
caractéristiques visibles en diffraction des rayons X.
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FIGURE 76 – Comparaison des anneaux de diffraction expérimentaux de la figure
75(a) (à gauche) et théoriques (à droite) avec les familles de plans
auxquels ils correspondent.

Échantillon de ZnGeN2 "moyen" (≈ 450 nm)

Le prochain échantillon étudié en MET a une épaisseur de≈ 450 nm; ses condi-
tions d’élaboration se trouvent dans le tableau 10. Le bord de la lame FIB de cet
échantillon est représenté en figure 77.

FIGURE 77 – Lame FIB d’un échantillon de ZnGeN2 de 450 nm (marqué par la
flèche blanche).
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La figure 78 nous permet d’observer que, proche de l’interface avec le substrat,
il y a très localement des zones assez bien cristallisées qui coexistent avec des
zones moins ordonnées.

FIGURE 78 – Observation de l’interface GaN/ZnGeN2 avec un zoom sur une zone
cristallisée et un zoom sur une zone moins ordonnée.

Ici encore, nous observons que l’interface entre le GaN et le ZnGeN2 n’est pas
plane (zone sombre sur la figure 78). La préparation au HF ne permet pas de pré-
parer une surface plane et nette et il est difficile de déterminer précisément où
s’arrête le substrat et où commence le dépôt.

La figure 79 montre le début d’une colonne de croissance cristalline qui semble
être en contact avec le substrat.

FIGURE 79 – Début de croissance sous forme de colonne à l’interface avec le sub-
strat GaN (zone marquée par le cercle gris).
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D’autres observations à des endroits différents ont également révélé un début
de croissance cristallin des colonnes directement sur le substrat de GaN (figures
80 et 81). Ces zones où le ZnGeN2 semble prendre pied sur le GaN sont très lo-
calisées et entourées le plus souvent par des zones très étendues ne présentant
aucune relation d’orientation avec le substrat de GaN (figures 80(a) et 81(a)). Les
figures 80(b) et 81 semblent cependant révéler une "quasi-épitaxie" du ZnGeN2

sur le GaN. La FFT permet de souligner cette observation. La figure 82 représente
une FFT d’une zone du substrat de GaN et une FFT d’une zone qui paraît épi-
taxiée (ces deux zones sont représentées par les carrés blancs en figure 81(a)). Les
motifs de diffraction sont très semblables même si la maille de ZnGeN2 paraît
être légèrement tournée par rapport à celle du GaN. En effet, la ligne en pointillés
gris représente la direction de la FFT du GaN et permet d’identifier une différence
d’orientation de 7◦ entre les deux motifs.

(a) (b)

FIGURE 80 – Juxtaposition d’une zone présentant un début de croissance cris-
talline du ZnGeN2 directement sur le substrat de GaN (zone enca-
drée) avec une zone beaucoup plus étendue et moins ordonnée. (b) :
Zoom sur la zone encadrée qui semble révéler la "quasi-épitaxie" du
ZnGeN2 sur le GaN.
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(a) (b)

FIGURE 81 – Deux différentes zones présentant un début de croissance cristal-
line du ZnGeN2 directement sur le substrat de GaN. L’orientation
de l’image n’est pas la même sur les deux figures. Les carrés blancs
en (a) sont les zones dont une FFT est faite en figure 82.

(a) (b)

FIGURE 82 – FFT de zones de la figure 81(a) : à gauche une FFT du substrat de
GaN et à droite une FFT de la zone cristalline de ZnGeN2. La ligne
en pointillés indique l’orientation du substrat.
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Du côté opposé, près de la surface, le matériau présente de larges zones cristal-
lisées, voir figure 83.

FIGURE 83 – Zone cristallisée à la surface du film. La zone claire tout en haut de
l’image correspond au carbone.

Un cliché de diffraction est effectué sur cette partie de l’échantillon (voir figure
84). Les points de diffraction forment des anneaux incomplets, signature que le
matériau est polycristallin sans pour autant être orienté complètement aléatoire-
ment.

(a) (b)

FIGURE 84 – (a) : Cliché de diffraction et (b) : imagerie de la zone correspondante
près de la surface de l’échantillon. On peut reconnaître des anneaux.
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Échantillon très mince (≈ 20 nm)

Nous présentons maintenant l’observation d’une couche beaucoup moins
épaisse, dont une zone de la lame FIB est représentée en figure 85. Les conditions
d’élaboration pour cet échantillon se trouvent dans le tableau 10 et son épaisseur
est de ≈ 20 nm. Cet échantillon n’est pas bien cristallisé, car sur 20 nm le
matériau n’a pas "le temps" de former les colonnes que nous avons observées
sur les échantillons précédents. En revanche, le matériau cristallise sous l’effet
du faisceau d’électrons et forme des trous, comme on peut le voir sur les
figures 86 et 87. Nous pouvons penser qu’un début d’ordre pré-existe déjà dans
le matériau déposé pour que celui-ci cristallise sous l’effet du faisceau d’électrons.

Comme cet échantillon se détériore rapidement au passage du faisceau (appa-
rition de trous ou cristallisation in situ), des analyses plus poussées, telles que
l’acquisition d’un cliché de diffraction, n’ont pas pu être réalisées.

FIGURE 85 – Observation au MET d’un couche mince de 20 nm d’épaisseur (mar-
quée par la flèche blanche). Le temps d’acquisition de l’image suffit
à endommager l’échantillon, nous observons l’apparition de trous
(marqués par les pointillés blancs).
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(a) (b)

FIGURE 86 – Observation de la cristallisation du ZnGeN2 sous l’influence du fais-
ceau d’électrons. Les images sont acquises au même endroit et direc-
tement l’une après l’autre.

(a) (b) (c)

FIGURE 87 – Cristallisation du ZnGeN2 sous l’influence du faisceau d’électrons.
Les images sont acquises au même endroit et directement l’une après
l’autre.
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Préparation de surface du substrat de GaN sous vide en température

Comme nous avons pu le voir dans les trois exemples précédents, la prépara-
tion du GaN au HF semble rugosifier la surface du substrat. Une autre prépa-
ration du substrat a donc été tentée afin de retirer la couche d’oxyde natif. Pour
cela, le substrat est introduit dans l’enceinte de pulvérisation, puis chauffé à une
température de 600◦C pendant 30 minutes sous vide (p0 = 3.3 × 10−7 mbar). Le
porte-échantillon n’étant pas équipé d’un système de refroidissement, à la fin du
traitement thermique, il est attendu jusqu’au lendemain matin avant de commen-
cer le dépôt, afin de s’assurer d’être dans les mêmes conditions de température
de départ que pour les autres dépôts.

Les conditions d’élaboration de l’échantillon observé à présent sont les sui-
vantes : le flux de gaz est de 30 sccm d’azote et la pression est de 1.3 Pa. Un
courant de 0.07 A est appliqué à la cible de zinc et une puissance de 115 W à la
cible de germanium. La température du porte-substrat est de 220◦C et la durée
du dépôt est de 45 minutes. Nous obtenons ainsi un dépôt d’une épaisseur de
≈ 800 nm.

Des images MET de l’interface GaN / ZnGeN2 sont donc acquises afin d’ob-
server l’allure de la surface du GaN après le traitement thermique, voir figures
88 et 89. La surface du GaN semble légèrement moins abîmée qu’après le trai-
tement HF (pas de zones sombres à l’interface GaN/ZnGeN2). Elle n’apparaît
cependant toujours pas lisse (défavorisant une éventuelle croissance épitaxiale)
et les zones proches de l’interface apparaissent comme dans les observations
précédentes amorphes ou nanocristallisées. Les autres observations faites sur cet
échantillon sont semblables à celles présentées précédemment pour l’échantillon
d’épaisseur ≈ 950 nm.
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(a) (b)

FIGURE 88 – Échantillon de ZnGeN2 déposé sur du GaN traité thermiquement
avant le dépôt. (b) : zoom du cadre en pointillés.

(a) (b)

FIGURE 89 – Échantillon de ZnGeN2 déposé sur du GaN traité thermiquement
avant le dépôt. (b) : zoom du cadre en pointillés.
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4.3 Couches ultra-minces de ZnGeN2

4.3.1 Objectifs de l'étude

Dans le cadre de l’étude des architectures à puits quantiques, il est nécessaire
d’évaluer le potentiel du ZnGeN2 sous forme de couches ultra-minces cristal-
lines en vue de leur intégration dans des structures GaN/InGaN. Idéalement, le
ZnGeN2 devrait se présenter sous forme d’un matériau ultra-mince monocristal-
lin et en quasi-épitaxie sur l’InGaN, avec une stœchiométrie parfaitement contro-
lée. Dans cette partie, nous allons donc essayer de valider tout d’abord l’élabora-
tion de la couche ultra-mince ainsi que sa composition.

Cette étude se structure en deux parties. Il s’agit de réussir dans un premier
temps à diminuer considérablement la vitesse de croissance de manière à pou-
voir déposer une couche ultra-mince. En effet, les couches constituant les zones
actives des puits quantiques n’excèdent pas quelques nanomètres d’épaisseur.
Dans notre cas, il n’est pas suffisant de diminuer le temps de dépôt, il faut éga-
lement "ralentir" au maximum la vitesse de croissance. Dans les conditions de
dépôt standard utilisées jusqu’à présent, celle-ci est en effet de l’ordre de 20 à 30
nanomètres par minute (voir figure 51 au chapitre 3) et ne permet pas l’élabora-
tion d’une couche de l’ordre de 1 nm d’épaisseur.

Il faut dans un deuxième temps valider la stabilité en température de la couche
ultra-mince de ZnGeN2 car la structure GaN/InGaN dans laquelle elle doit être
intégrée est élaborée à des températures comprises entre 700 et 750◦C.

4.3.2 Conditions d'élaboration

Plusieurs pistes sont envisagées pour réduire la vitesse de croissance. On peut
tout d’abord modifier la nature du gaz de pulvérisation. Le néon étant un gaz
neutre deux fois plus léger que l’argon, on peut réduire considérablement la vi-
tesse de croissance en pulvérisant avec du néon. Malheureusement, l’installation
d’une ligne de néon n’est pas possible dans la salle de l’équipement TUBE et au-
cune suite n’a été donnée à cette idée. Le choix de pulvériser à l’azote pur, pour
lequel le rendement de pulvérisation est déjà moins élevé que lors d’une pulvéri-
sation à l’argon, est ainsi retenu.
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Une autre possibilité est d’augmenter la température de substrat. Une partie
de la matière déposée peut quitter le substrat à des températures élevées. On
peut ainsi ralentir artificiellement la vitesse de dépôt en augmentant la tempéra-
ture d’élaboration. La température la plus élevée permise par l’équipement est de
600◦C.

On peut également augmenter la pression de travail. Les atomes pulvérisés
subissent ainsi plus de collisions sur leur trajet entre la cible et le substrat ; beau-
coup sont ainsi déviés et n’atteignent pas le substrat. Une pression plus élevée
signifie cependant également une augmentation de la porosité des films. Pour
l’élaboration de puits quantiques, il est nécessaire d’élaborer des couches denses.
C’est la raison pour laquelle cette piste n’est pas retenue. La pression de travail
est maintenue à 0.5 Pa.

Une augmentation de la distance entre la cible et le substrat permet également
de baisser la vitesse de dépôt. Il s’agit là du même raisonnement que pour l’aug-
mentation de la pression. Un trajet plus long signifie plus de collisions entre les
atomes pulvérisés et le gaz. Il s’agit donc de trouver la distance cible - substrat
maximale qui permet toujours l’amorçage du plasma. L’amorçage du plasma des
cibles est difficile car les cathodes se trouvent dans des cheminées. Nous détermi-
nons pour les conditions de dépôt choisies une distance cible - substrat maximale
de 14 cm.

4.3.3 Élaboration

Une première couche mince est ainsi élaborée avec les paramètres suivants : la
distance cible - substrat est de 14 cm, la température du substrat est de 600◦C et
la pression de travail est de 0.5 Pa avec un flux d’azote de 30 sccm. Les conditions
sont notées dans le tableau 11.

durée distance courant Zn puissance Ge

45 min 14 cm 0.15 A 100 W

TABLE 11 – Conditions pour l’élaboration de ZnGeN2 avec vitesse de dépôt de
≈ 4.5 nm/min.

Les paramètres électriques et la durée de ce dépôt sont volontairement élevés,
de manière à obtenir dans un premier temps une couche suffisamment épaisse
permettant de déterminer sa composition par EDX ainsi que son épaisseur. On
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détermine une composition avec Zn/Ge = 49/51 et une image transverse de cet
échantillon par microscopie électronique à balayage (XL30 Philips) fournit une
épaisseur de 200 ± 10 nm, soit une vitesse de croissance de ≈ 4.5 nm/min.

Afin de réduire davantage la vitesse de dépôt, nous élaborons maintenant un
échantillon dans les mêmes conditions, mais en divisant par 2 les paramètres
électriques, voir tableau 12. Notons que ces valeurs sont maintenant trop faibles
pour amorcer un plasma et que la distance cible - substrat doit être réduite à
13 cm.

durée distance courant Zn puissance Ge

45 min 13 cm 0.075 A 50 W

TABLE 12 – Conditions pour l’élaboration d’une couche mince de ZnGeN2 avec
une vitesse de dépôt de ≈ 2.5 nm/min.

Une analyse EDX réalisée au moment de l’imagerie transverse avec un micro-
scope HITACHI S-5500 au CEA-LETI indique une composition de Zn/Ge = 44/56
et une épaisseur de 115 nm. Ceci correspond à une vitesse de croissance de ≈ 2.5
nm/min. Nous en déduisons un temps de dépôt de 20 secondes pour la crois-
sance d’une couche ultra-mince d’épaisseur nanométrique. Cette durée est rai-
sonnable dans le sens où l’amorçage du plasma s’effectue en quelques secondes
et qu’avec une vitesse de rotation du porte-substrat de 30 tours/min, l’homogé-
néité de la couche mince devrait être assurée.

Comme la teneur en zinc est un peu faible dans le dépôt précédent, nous aug-
mentons légèrement le courant appliqué à sa cathode et élaborons un échantillon
selon les paramètres du tableau 13.

durée distance courant Zn puissance Ge

20 s 13 cm 0.08 A 50 W

TABLE 13 – Paramètres pour l’élaboration d’une couche ultra-mince de ZnGeN2.

4.3.4 Composition et stabililité thermique

Plusieurs substrats de silicium sont placés sur le molyblock au moment du dé-
pôt. Nous avons donc plusieurs exemplaires du même dépôt à notre disposition.
Nous en traitons la moitié thermiquement et l’autre sert de référence.
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Le recuit est réalisé dans un four RTA (Rapid Thermal Annealing) JetFirst 100 de
Jipelec sous flux d’argon (car il n’y avait pas d’azote disponible au moment de
l’expérience). Nous avons choisi de faire le recuit sous un gaz neutre pour éviter
au maximum l’oxydation des échantillons, même si, bien évidemment, il aurait
été préférable de faire le recuit sous azote. Le recuit consiste en une rampe de
température de 1◦C/s jusqu’à 750◦C puis un maintien à cette température pen-
dant 15 minutes.

Pour analyser la différence de composition chimique avant et après recuit d’une
couche nanométrique, une des techniques adaptées est la SIMS (Secondary Ion
Mass Spectrometry, spectroscopie de masse à ionisation secondaire). Il s’agit d’un
procédé destructif qui bombarde l’échantillon avec des ions et collecte les atomes
progressivement pulvérisés dans un spectromètre de masse. On peut ainsi obte-
nir un profil dont le temps d’acquisition correspond à la profondeur sondée de
l’échantillon. Les mesures sont faites sur un équipement IMS 7F de Cameca.

La SIMS nécessite cependant une période de stabilisation en début de mesure.
Comme la couche que nous analysons est de l’ordre de quelques nanomètres
d’épaisseur, il est nécessaire de déposer un revêtement au-dessus de notre couche
mince qui sera érodé le temps de stabilisation de la mesure. Même si la technique
s’y prête, faire un profil avec une résolution au nanomètre près est une expé-
rience délicate. Nous nous basons donc sur une problèmatique similaire déjà trai-
tée dans la littérature et décidons de faire un revêtement de silicium [115]. Cette
publication rapporte également que, dans ces conditions, l’érosion se stabilise au
bout de≈ 20 nm et nous procédons donc à un revêtement en silicium d’une ving-
taine de nanomètres. Un avantage supplémentaire du choix du silicium est qu’il
s’agit du même matériau que le substrat, ce qui facilite l’interprétation du profil
SIMS.

Le revêtement en silicium est élaboré en pulvérisation cathodique dans une
enceinte de l’équipe. Nous élaborons d’abord un dépôt de calibration pendant 30
minutes. Ceci permet de déterminer la vitesse de dépôt du silicium et d’estimer
le temps de dépôt nécessaire pour élaborer un revêtement d’une épaisseur de
20 nm. L’interféromètre optique smartWLI de GBS permet de déterminer l’épais-
seur du dépôt de calibration et indique une épaisseur d’environ 300 nm. Nous
en déduisons une vitesse de dépôt de 10 nm/min. Un dépôt de silicium d’une
durée de 2 min 30 s est donc fait recouvrement sur un échantillon ultra-mince
non-recuit et un échantillon ultra-mince recuit afin de déposer une bonne ving-
taine de nanomètres de silicium.
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La SIMS permet de travailler avec un gaz de pulvérisation qui est l’oxygène ou
l’argon. Habituellement, les matériaux nitrurés sont analysés à l’argon, de ma-
nière à ne pas confondre l’oxygène utilisé par la SIMS et l’azote du matériau.
Or, une meilleure résolution peut être atteinte avec l’oxygène qui est plus léger
et pulvérise donc moins vite. Puisque nous pouvons nous limiter pour l’analyse
de la stabilité thermique du matériau à l’évolution du zinc et du germanium, les
mesures SIMS sont réalisées exceptionnellement à l’oxygène. Les profils obtenus
sont reportés en figure 90.

FIGURE 90 – Profil SIMS d’un échantillon ultra-mince, avant et après recuit.

Même si la SIMS ne permet pas de quantifier les deux éléments lorsque les me-
sures sont faites sans standards, nous pouvons comparer l’évolution des échan-
tillons l’un par rapport à l’autre, puisque les profils sont acquis dans les mêmes
conditions. Avant recuit, nous observons un pic très intense de germanium ainsi
qu’un pic moins intense de zinc. Tous les deux perdent considérablement en in-
tensité après recuit, en particulier le zinc. Le matériau ne semble donc pas être
stable en température.

Nous complétons cette observation par de la spectroscopie Auger qui est une
méthode de détermination de composition chimique d’extrême surface. Les me-
sures sont faites au CEA-LETI sur un PHI 700Xi de la marque ULVAC-PHI et les
résultats se trouvent dans le tableau 14.
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as-dep recuit

O (at%) 45.1 56.6

Si (at%) 29.5 40.8

N (at%) 4.8 1.4

Ge (at%) 18.4 0.9

Zn (at%) 2.2 0.3

TABLE 14 – Résultats de la spectroscopie Auger sur la couche ultra-mince non-
recuite (as-dep) et recuite.

Comme en SIMS, nous observons ici une nette diminution des quantités de zinc
et de germanium après recuit. Notons également que l’échantillon n’était pas du
tout stœchiométrique avant recuit.

De plus, une mesure en réflectométrie des rayons X (XRR, X-ray reflectometry)
au CEA-LETI avec un diffractomètre Empyrean de Panalytical indique que l’épais-
seur de la couche non-recuite est de 4 à 5 nm. Elle est donc encore trop épaisse
pour l’application visée.

À ce stade, nous devons donc prioritairement améliorer le contrôle de l’élabo-
ration d’un dépôt stœchiométrique nanométrique et diminuer encore l’épaisseur
de la couche ultra-mince afin de continuer à explorer la possibilité de réaliser un
démonstrateur.

4.3.5 Tentatives d'amélioration de la st÷chiométrie

Une nouvelle couche mince est donc élaborée en augmentant le courant sur le
zinc et en baissant le temps de dépôt, voir tableau 15.

durée distance courant Zn puissance Ge

10 s 13 cm 0.1 A 50 W

TABLE 15 – Paramètres pour l’élaboration d’une couche ultra-mince de ZnGeN2.

Dans le but d’une analyse de la composition de cet échantillon in situ sur un
équipement du TUBE, ce dépôt est élaboré sur un substrat de silicium soudé
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sur une plaquette Omicron en acier. Ces plaquettes Omicron servent de porte-
échantillons sur un certain nombre de bâtis de caractérisation du TUBE et un
molyblock particulier permet de les transporter sur les chariots du TUBE entre
les différents équipements.

L’équipement de caractérisation est un XPS (X-ray Photoelectron Spectrometer,
spectromètre photoélectronique X) équipé d’un analyseur de photoémission DA30
de chez Scienta Omicron avec un tube à rayons X monochromatisé à 1486 eV en
aluminium. Cette quantification in situ fournit un ratio Zn/Ge de ≈ 7/93 ce qui
nous indique que, malgré l’augmentation du courant sur le zinc, la stœchiométrie
est toujours loin d’être atteinte.

Un nouveau dépôt est élaboré, mais cette fois-ci sur silicium et sur GaN (pré-
paration de surface du GaN en température décrite en partie 4.2.3). Il s’agit de
déterminer si le choix du substrat influence la composition du dépôt ainsi que
sa stabilité thermique. Les paramètres d’élaboration sont par ailleurs les mêmes
que ceux présentés dans le tableau 15. Compte tenu de l’écart à la stœchiométrie,
l’ordre d’ouverture des shutters de zinc et de germanium est inversé afin d’ex-
clure cette responsabilité 3. Nous procédons ensuite à deux recuits, l’un à 700◦C
et l’autre à 750◦C, dans le même four RTA que précédemment. La rampe de tem-
pérature est à nouveau de 1◦C/s et l’échantillon est maintenu 15 minutes à tem-
pérature finale. Le recuit est cette fois réalisé sous flux d’azote. Les résultats de
la spectroscopie Auger au CEA-LETI sur ces échantillons sont présentés dans le
tableau 16.

Si as-dep 700◦C 750◦C

O (at%) 30.6 53.3 55.1

Si (at%) 50.8 42.8 42.8

N (at%) 9.1 3.0 1.1

Ge (at%) 8.9 0.6 0.8

Zn (at%) 0.6 0.3 0.1

GaN as-dep 700◦C 750◦C

O (at%) 18.1 29.5 33.1

Ga (at%) 33.8 30.4 27.3

N (at%) 26.6 19.2 17.9

Ge (at%) 18.5 10.0 9.4

Zn (at%) 3.0 10.9 12.2

TABLE 16 – Résultats de la spectroscopie Auger sur les échantillons ultra-minces
sur silicium (à gauche) et sur GaN (à droite).

3. L’étape "ouverture d’un shutter" dans le logiciel d’utilisation de la machine prend approxi-
mativement 1 seconde. L’amorçage du plasma RF du germanium est facilité par l’amorçage du
plasma DC du zinc. Le shutter de germanium est ainsi habituellement ouvert en premier pour
que les amorçages aient lieu simultanément à l’ouverture du shutter de zinc.
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Nous observons que, sur silicium, le comportement est le même qu’auparavant.
L’échantillon n’est pas stœchiométrique avant recuit (avec un ratio Zn/Ge de
0.6/8.9≈ 6/94 qui est le même qu’observé en XPS in situ) et le matériau n’est pas
stable en température comme l’indique la forte perte en zinc, germanium et azote.
Sur GaN, le comportement est légèrement différent. La composition de l’échan-
tillon avant recuit n’est pas la même, le ratio Zn/Ge est de 3.0/18.5 ≈ 14/86.
Même si l’on est loin du ratio 50/50, cette tendance pourrait indiquer que le zinc
est mieux intégré dans la couche mince sur GaN et que le matériau s’y forme plus
facilement. Notons que malgré les 20% d’incertitude qu’il faut prendre en compte
lors d’une quantification en spectroscopie Auger, 3 at% sont significatifs.

L’augmentation apparente de zinc après recuit sur les échantillons sur GaN
pourrait s’expliquer par un effet d’interférences entre le signal du zinc et du gal-
lium (le gallium présentant un pic à 985 eV et le zinc à 994 eV). Une mesure com-
plémentaire en XPS est donc réalisée sur un VersaProbe II de la marque ULVAC-
PHI au CEA-LETI. Les résultats de ces mesures se trouvent en tableau 17.

GaN as-dep 700◦C 750◦C

C (at%) 25.3 23.0 19.1

N (at%) 26.3 21.6 20.3

O (at%) 22.5 24.9 27.7

Ga (at%) 6.4 7.4 7.9

Zn (at%) 6.8 17.4 18.7

Ge (at%) 12.7 5.5 6.2

TABLE 17 – Résultats XPS de la couche ultra-mince déposée sur GaN.

On observe avant recuit un ratio Zn/Ge de 6.8/12.7 ≈ 35/65 qui est plus élevé
que celui observé en Auger sur le même échantillon. Nous observons également
une perte de germanium et la même augmentation apparente de la teneur en
zinc. Cette mesure semble donc exclure la responsabilité du gallium que nous
avions évoquée dans le cas de la spectroscopie Auger. L’augmentation de la te-
neur en zinc mesurée avec les deux techniques d’analyse semble bien réelle. Nous
n’expliquons pas à ce jour cette augmentation, d’autant plus qu’elle apparaît uni-
quement sur l’échantillon déposé sur GaN.
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Quelle que soit la méthode de quantification ou le substrat utilisés, nous pou-
vons néanmoins constater que la composition du matériau n’est pas maîtrisée au
niveau des premières couches atomiques déposées, même si les mêmes condi-
tions de dépôt permettent d’élaborer des échantillons stœchiométriques à des
épaisseurs plus élevées. Cette observation peut également être faite en analyses
EDX au MET, voir figure 91.

(a) (b) (c)

FIGURE 91 – Analyses EDX au MET sur 3 zones différentes du même échantillon
(marquées en rouge). Cet échantillon a été élaboré à 230◦C selon
des conditions décrites dans la partie 4.2.3. Le ratio Zn/Ge est de
≈ 49/51 pour la zone qui prend en compte toute l’épaisseur du film
(a), de ≈ 44/56 sur la zone des premiers 40 nm de croissance (b)
et de ≈ 41/59 sur la zone de la première dizaine de nanomètres de
croissance (c).

La composition de l’échantillon dépend fortement de la zone analysée en EDX.
Tandis que l’échantillon apparaît comme stœchiométrique quand on considère la
totalité de son épaisseur, le ratio Zn/Ge diminue lorsque l’on considère une zone
plus proche de l’interface avec le GaN. La résolution de la technique ne permet
pas de réduire la zone d’analyse en deçà de 10 nm environ mais la tendance est en
accord avec les observations faites en spectroscopie Auger et en XPS. On trouve
bien de moins en moins de zinc en s’approchant de l’interface. La nucléation à
l’interface semble d’autant plus difficile pour les couches ultra-minces étudiées
dans ce chapitre, pour lesquelles la température de dépôt est de 600◦C.
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4.4 Conclusion et perspectives

Ce chapitre est dédié à l’étude structurale du ZnGeN2 cristallin. En pulvérisa-
tion cathodique, ce matériau cristallise selon une maille hexagonale sans présen-
ter d’orientation préférentielle très marquée pour les paramètres d’élaboration
étudiés.

Nous avons ensuite initié la faisabilité expérimentale de l’intégration d’une
couche ultra-mince de ZnGeN2 dans un système GaN/InGaN. Il a, pour cela,
fallu tout d’abord réussir à diminuer considérablement la vitesse de croissance,
de manière à déposer une couche ultra-mince. Il a, par la suite, fallu s’intéresser
à la composition et à la stabilité thermique de ces couches fines car les reprises de
croissance des puits quantiques d’InGaN pour l’élaboration de structures LED se
font aux alentours de 750◦C en MOCVD.

Le procédé d’élaboration que nous avons mis au point a permis de réduire
suffisamment la vitesse de dépôt de façon à ne plus déposer que quelques na-
nomètres d’épaisseur. Cependant, comme nous l’avons vu, la composition et la
stœchiométrie sur les premières couches de croissance ne sont pas pas contrôlées
avec ce procédé. Le ZnxGeyN2 semble se déposer plus facilement sur GaN que
sur silicium et y paraît plus stable en température. Ces premiers résultats encou-
rageants indiquent que la maîtrise de la stœchiométrie des premières couches de
croissance et le contrôle de l’interface avec le GaN sont très importants pour en-
visager une hétéroépitaxie. Des méthodes d’élaboration plus adaptées à ce type
d’étude sont par exemple la MBE (Molecular Beam Epitaxy, épitaxie par jet molécu-
laire) ou la MOVPE (Metalorganic Chemical Vapour Phase Epitaxy, épitaxie en phase
vapeur aux organométalliques) qui sont des techniques de croissance adaptées
aux couches ultra-minces et à l’étude des effets d’épitaxie. L’élaboration d’une
couche nanométrique stœchiométrique et cristalline voire monocristalline (épi-
taxie) est une condition nécessaire pour envisager une étude raisonnable de sta-
bilité thermique.

Nous présentons dans la partie suivante l’intégration de l’étain dans le ZnGeN2

afin d’étudier l’évolution des propriétés structurales, optiques, vibrationnelles et
électriques de l’alliage Zn(Sn,Ge)N2.
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5 Alliage Zn(Sn,Ge)N2

Nous présentons dans cette partie l’incorporation de l’étain dans le ZnGeN2

pour l’élaboration de l’alliage Zn(Sn,Ge)N2 et l’étude de ses propriétés structu-
rales, électriques et optiques.

5.1 Élaboration de l'alliage

L’enceinte de pulvérisation est équipée de 4 cathodes, ce qui permet l’élabora-
tion en co-pulvérisation de matériaux plus complexes. Pour l’élaboration de l’al-
liage Zn(Sn,Ge)N2, la configuration expérimentale reste la même que pour l’éla-
boration de ZnGeN2, mais en ajoutant une cible d’étain sur une cathode reliée à
un générateur de courant continu. Il n’est ainsi pas nécessaire de s’équiper d’une
cible constituée d’un alliage car on travaille en co-pulvérisation avec 3 cathodes.

Une planification graphique a aidé à l’élaboration de l’alliage stœchiométrique
ZnSnxGe1−xN2. Nous avons d’abord déterminé deux recettes permettant d’ob-
tenir du ZnGeN2 et du ZnSnN2 à une température de dépôt de 220◦C et à une
pression de travail de 1.3 Pa. L’atmosphère est de l’azote pur dont le flux est de
30 sccm. Ces deux procédés fournissent les points de départ à gauche et à droite
de la figure 92.

FIGURE 92 – Planification graphique pour l’élaboration stœchiométrique de
ZnSnxGe1−xN2.
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À l’aide d’une interpolation linéaire, on y lit les paramètres électriques néces-
saires pour élaborer des compositions intermédiaires avec les ratios de germa-
nium et d’étain souhaités. Une première série est ainsi élaborée pour laquelle les
paramètres électriques et la composition se trouvent dans le tableau 18.

Zn (A) Sn (A) Ge (W) at% Zn at% Sn at% Ge

0.05 0 115 39 0 61

0.05 0.05 90 41 10 49

0.05 0.09 70 44 22 34

0.05 0.14 45 43 38 19

0.05 0.19 20 40 55 5

0.05 0.23 0 35 65 0

TABLE 18 – Paramètres électriques d’une première croissance de Zn(Sn,Ge)N2
(courant pour le zinc et l’étain, et puissance pour le germanium) et
teneur métallique des éléments zinc, étain et germanium de la série
ainsi obtenue.

Après analyse EDX de cette série, nous observons qu’il est nécessaire d’ajus-
ter légèrement la quantité de zinc de manière à avoir 50 at% de zinc dans les
échantillons. Les nouveaux paramètres électriques appliqués sont reportés dans
le tableau 19.

# Zn (A) Sn (A) Ge (W) at% Zn at% Sn at% Ge x

1 0.07 0 115 51 0 49 0

2 0.07 0.05 90 52 9 39 0.2

3 0.06 0.09 70 49 22 29 0.4

4 0.06 0.14 45 49 15 36 0.7

5 0.07 0.19 20 49 4 47 0.9

6 0.08 0.23 0 47 0 53 1

TABLE 19 – Paramètres électriques appliqués aux 3 cathodes de l’enceinte pour
l’élaboration de ZnSnxGe1−xN2 (le courant pour le zinc et l’étain, et
la puissance pour le germanium) et la composition qui en découle.
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Nous élaborons ainsi 6 couches minces de ZnSnxGe1−xN2 avec x de 0 à 1 avec
une durée de dépôt de 45 minutes et dont la couleur varie du orange pâle au mar-
ron foncé. Tous les films sont transparents, mais leur aspect se modifie progressi-
vement. On observe également l’apparition d’une réflexion de type miroir pour
les échantillons les plus riches en étain : ils évoluent vers un aspect de plus en
plus "métallique". La composition de ces échantillons est représentée au moyen
de leur teneur en éléments métalliques dans le tableau 19 ainsi que sur la figure
93.

FIGURE 93 – Variation de la composition de la série de l’alliage de ZnSnxGe1−xN2.
Seule la teneur en éléments métalliques est représentée.

Pour cette série-ci, la teneur en zinc ( Zn / (Zn + Sn + Ge) ) est bien de 50 at%,
avec une variation progressive de la teneur en germanium et en étain. Toute la
gamme en composition de x = 0 à x = 1 de l’alliage ZnSnxGe1−xN2 est obtenue,
la croissance est maîtrisée d’un point de vue stœchiométrie.
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5.2 Analyse structurale du ZnSnxGe1−xN2

5.2.1 Analyse de la topographie de surface

L’épaisseur des échantillons est déterminée par imagerie en coupe transverse
sur un MEB HITACHI S-5500 au CEA-LETI de Grenoble (figure 94). Les résultats
sont reportés dans le tableau 20.

n◦ de l’échantillon 1 2 3 4 5 6

épaisseur (nm) 783 822 811 883 1035 1200

TABLE 20 – Épaisseur des échantillons de la série de ZnSnxGe1−xN2 déterminée
par imagerie en coupe transverse au MEB.

Les coupes transverses nous permettent également d’observer la structure de
croissance des films. Nous observons qu’elle est colonnaire. En inclinant les échan-
tillons, nous observons que l’aspect de leur surface évolue (figure 95). Les dômes
des colonnes de croissance du ZnGeN2 (x = 0) semblent être plus "pointus" que
ceux du ZnSnN2 (x = 1).

C’est pourquoi des mesures AFM (Atomic Force Microscopy) sont réalisées sur
ces deux échantillons avec un appareil D3100 de Bruker en mode TappingModeTM

avec une pointe RTESPA-150. Les résultats sont représentés sur la figure 96 et les
paramètres de rugosité se trouvent dans le tableau 21.

ZnGeN2 ZnSnN2

Rmax 82 nm 53.9 nm

Ra 5.6 nm 4.8 nm

Rq 7.15 nm 6.1 nm

Sk 0.5 -0.5

Ek 4.9 3.3

TABLE 21 – Paramètres de rugosité des échantillons de ZnSnxGe1−xN2 pour x = 0
et x = 1.
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FIGURE 94 – Imagerie transverse des échantillons de ZnSnxGe1−xN2.
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FIGURE 95 – Imagerie de la surface des échantillons de ZnSnxGe1−xN2 en vue
inclinée au MEB.
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(a)

(b)

FIGURE 96 – Mesures AFM sur ZnSnxGe1−xN2 pour x = 0 (a) et x = 1 (b). On
observe des différences significatives.
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Rmax est défini comme la hauteur maximale du profil Rmax = max(Z(x)). Ce
paramètre est plus élevé pour le ZnGeN2 que pour le ZnSnN2. Il en est de même
pour les paramètres Ra et Rq. Ra est l’écart moyen arithmétique du profil évalué
et se calcule par l’équation :

Ra =
1
L

∫ L

0
|Z(x)|dx , (9)

avec L la longueur de la section mesurée. Rq est l’écart moyen quadratique du
profil évalué et se calcule avec l’équation :

Rq =

√
1
L

∫ L

0
Z2(x)dx . (10)

L’altitude des dômes du ZnGeN2 est donc significativement plus élevée que celle
du ZnSnN2. Le paramètre Sk (skewness) caractérise l’asymétrie de la distribution
des hauteurs et se calcule par l’équation :

Sk =
1

Rq
3

(
1
L

∫ L

0
Z3(x)dx

)
. (11)

Sk est de signe opposé pour ZnGeN2 et ZnSnN2, ce qui signifie que la topogra-
phie de surface est plutôt "pointue" pour le ZnGeN2 et plutôt "arrondie" pour le
ZnSnN2. Le paramètre Ek (kurtosis) se calcule selon l’équation :

Ek =
1

Rq
4

(
1
L

∫ L

0
Z4(x)dx

)
, (12)

et est un paramètre qui caractérise la finesse de la distribution des hauteurs et dé-
crit ainsi la manière dont le dôme s’applatit, par rapport à une gaussienne dont la
kurtosis Ek est égale à 3. La forme des dômes de ZnSnN2 se rapproche ainsi de la
forme d’une gaussienne avec Ek = 3.3. Le ZnGeN2 présente quant à lui une valeur
de Ek plus élevée (Ek = 4.9) ce qui signifie que la forme du dôme est plus marquée.

Les paramètres de rugosité confirment ainsi l’observation faite en imagerie
MEB des surfaces d’échantillons. Les dômes du haut des colonnes de croissance
du ZnSnxGe1−xN2 sont d’autant plus "pointus" qu’il y a du germanium et plus
arrondis avec de l’étain.
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FIGURE 97 – Représentation schématique des différentes structures de croissance
par pulvérisation cathodique d’une couche mince en fonction de
l’énergie des atomes. Issue de [116], complétée.

Mahieu et al. [116] proposent une explication à ce phénomène, en considérant
différents régimes de dépôt en fonction de la température de travail, voir figure
97. On considère tout d’abord la zone Ia dans laquelle les particules n’ont pas
assez d’énergie pour franchir la barrière de diffusion. Elles n’ont ainsi pas de
mobilité et se fixent à l’endroit où elles arrivent, en formant un matériau très
poreux. Dans la zone Ib, le substrat est bombardé par des particules plus énergé-
tiques, comme par exemple des ions accélérés ou des particules pulvérisées, qui
bousculent les atomes déposés et permettent une densification de la couche. On
se déplace ensuite vers la zone Ic en chauffant le substrat. Cet apport d’énergie
thermique permet aux particules de franchir la barrière de diffusion et d’acqué-
rir une mobilité suffisante pour "nucléer" en îlots cristallins. Cet apport d’énergie
n’est cependant pas suffisant pour permettre la diffusion des atomes d’un grain
à l’autre. Chaque germe cristallin va ainsi pouvoir croître selon sa propre orien-
tation cristalline et la couche mince sera polycristalline, sa surface présentant de
multiples facettes. En augmentant la température de travail, on se déplace dans
la zone T où les particules acquièrent suffisamment d’énergie pour pouvoir dif-
fuser d’un grain à l’autre. La structure est colonnaire, facetée en surface et peut
présenter une orientation préférentielle. Ce n’est que lorsque l’on augmente en-
core davantage la température que l’on se situe dans la zone II où les atomes
chimisorbés dans la couche peuvent diffuser et permettre la restructuration et la
recristallisation de cette dernière. La couche mince entière va alors tendre vers son
état thermodynamique le plus stable. La morphologie de surface des colonnes
apparaît moins facetée et le matériau présente une nette orientation cristalline
préférentielle hors du plan.
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Le libre parcours moyen λ d’une particule de diamètre Di et de masse mi dans
un gaz de particules de diamètre Dj et de masse mj à une pression pj donnée
s’écrit :

λ =
4kBT
πpj

(
Di + Dj

)−2

(
1 +

mi

mj

)−1/2

. (13)

Ce calcul permet de déterminer le libre parcours moyen du germanium et du
zinc dans un gaz de diazote (λGe = 1.74 cm et λZn = 1.69 cm). Pour un dispo-
sitif expérimental comme le nôtre où la distance séparant la cible et le substrat
est de l’ordre d’une dizaine de centimètres, les atomes pulvérisés subissent ainsi
environ 5 collisions avant d’atteindre le substrat. Ces espèces sont ainsi thermali-
sées en se déposant sur le substrat et n’apportent aucune énergie supplémentaire.
Leur mobilité est dominée par une mobilité thermique. Ces considérations vont
aider à interpréter les résultats obtenus avec différentes méthodes de caractérisa-
tion, récapitulés dans le tableau 22.

ZnGeN2 ZnSnN2

MEB structure colonnaire structure colonnaire

XRD polycristallin
sans orientation préférentielle

polycristallin
texturé (002)

AFM surface facetée surface lisse

T∗ = TS/TM T∗ZnGeN2
T∗ZnSnN2

> T∗ZnGeN2

régime de
croissance

plutôt entre la zone Ic
et la zone T plutôt zone I I

TABLE 22 – Récapitulatif des différentes caractérisations sur ZnGeN2 et ZnSnN2.

Comme nous l’avons vu dans le chapitre 4, les résultats de diffraction X ob-
tenus sur le ZnGeN2 indiquent que notre matériau est polycristallin sans pré-
senter d’orientation préférentielle particulièrement marquée. Les résultats MEB
indiquent une croissance en structure colonnaire. L’imagerie MEB de la surface
de l’échantillon combinée à des mesures AFM indique que la surface présente
de multiples facettes. Ces facettes peuvent également être observées en imagerie
MET, voir figure 98. Tous ces éléments semblent indiquer que nous nous trouvons
pour l’élaboration du ZnGeN2 entre la zone Ic et la zone T du schéma en figure
97.
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FIGURE 98 – Observation des facettes de croissance à la surface du film de
ZnGeN2. La zone plus claire sur le dessus correspond au dépôt de
carbone (et en haut à droite un peu de platine déposé au FIB).

Pour le ZnSnN2, les résultats de diffraction X et l’évaluation du coefficient de
texture de Harris TC que nous détaillerons dans la partie suivante indiquent que
le ZnSnN2 cristallise selon une orientation préférentielle (002). Les observations
MEB montrent une croissance en structure colonnaire et les mesures AFM une
topographie de surface en forme de dômes assez arrondis. Ces éléments nous
permettent de conclure que pour l’élaboration du ZnSnN2, nous nous trouvons
plutôt dans la zone II de la figure 97.

En pulvérisation cathodique, on parle généralement de température de travail
qui est la température relative du substrat T∗. Celle-ci se calcule comme étant le
rapport entre la température appliquée au substrat TS et la température de fusion
du matériau déposé TM (T∗ = TS/TM) [117]. Nos dépôts de ZnGeN2 et de ZnSnN2

sont élaborés à une température de substrat TS identique. Or, nous venons de voir
que le ZnGeN2 correspond à une structure de croissance plutôt positionnée entre
la zone Ic et la zone T du schéma 97, alors que le ZnSnN2 correspond à une
structure de croissance plutôt positionnée dans la zone II. Nous pouvons donc en
déduire que la température de fusion du ZnSnN2 doit être bien inférieure à celle
du ZnGeN2. De plus, les calculs théoriques prédisent une énergie de formation
moins élevée pour le ZnSnN2 que pour le ZnGeN2 [17, 40] ce qui indique que la
formation du matériau ZnSnN2 est bien facilitée.
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5.2.2 Di�raction des rayons X

L’analyse structurale est réalisée sur le diffractomètre D8 Advance de Bruker
présenté au chapitre 2. Nous n’observons pas de différence de cristallinité notable
entre les échantillons déposés sur substrat de saphir et ceux déposés sur substrat
de silicium. Le substrat de silicium présente cependant un pic de diffraction à
2θ ≈ 33◦ qui se superpose avec des pics correspondant à notre matériau ; c’est
pourquoi nous choisissons d’exploiter les diffractogrammes obtenus sur saphir,
voir figure 99(a).

Nous pouvons dire de façon globale que le ZnSnN2 cristallise mieux que le
ZnGeN2 car ses pics sont beaucoup plus intenses. Nous observons de plus une
dépendance linéaire entre la position des pics et la composition (voir figure 99(b)),
en accord avec la loi de Vegard. L’indexation des pics se fait selon une maille
hexagonale et les paramètres de maille ainsi déterminés sont présentés dans le
tableau 23.

x 0 0.2 0.4 0.7 0.9 1

a (Å) 3.22 3.25 3.30 3.35 3.39 3.41

c (Å) 5.22 5.27 5.32 5.40 5.47 5.51

TABLE 23 – Paramètres de maille a et c du ZnSnxGe1−xN2 avec indexation
hexagonale.

On observe également une évolution de l’orientation préférentielle de crois-
sance en fonction de la composition. Alors que le ZnSnN2 présente une impor-
tante orientation selon l’axe c (pic (002) intense et présence du pic (004)), le ZnGeN2

ne révèle pas une orientation cristalline aussi marquée et plusieurs orientations
cristallines apparaissent. Il est à noter que l’intensité du pic (002) augmente avec
la concentration en étain. Nous avons ainsi calculé le coefficient de texture de
Harris TC afin de quantifier l’affinité du matériau à se structurer selon une orien-
tation cristalline donnée. Celui-ci se calcule de la manière suivante [118] :

TChkl =
Ihkl

I0
hkl
×
(

1
N ∑

Ihkl

I0
hkl

)−1

, (14)

avec N le nombre de pics considérés (10 dans notre cas), Ihkl l’intensité du pic
expérimental et I0

hkl l’intensité du pic théorique, que nous avons pris dans ce cas
dans la fiche PDF 01-079-4259 pour toutes les valeurs de x de l’alliage, aucun
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diagramme de poudre n’étant à ce jour disponible dans les bases de données cris-
tallographiques pour le ZnSnN2. Ce coefficient TChkl permet d’attribuer des va-
leurs de texturation aux différentes directions cristallographiques observées dans
un diffractogramme, par rapport à l’intensité théorique de cette direction.

Le coefficient TC ainsi calculé sur la série de ZnSnxGe1−xN2 est représenté sur
la figure 100(a). Le coefficient TC est également calculé pour une deuxième sé-
rie de ZnSnxGe1−xN2, élaboré dans des conditions de croissance identiques, voir
figure 100(b).

Nous observons tout d’abord que la direction préférentielle de croissance est
la direction c [002] pour les échantillons riches en étain pour les deux séries
d’échantillons, comme on peut le voir avec les valeurs élevées de TC des pics
(002) et (004). Les échantillons plus riches en germanium semblent, quant à eux,
ne pas s’orienter de manière particulière. De plus, les échantillons riches en ger-
manium ne cristallisent pas de la même manière pour les deux séries malgré des
conditions d’élaboration identiques. Ceci est en accord avec l’interprétation des
résultats de la partie 5.2.1 où nous avons identifié les zones Ic - T de la figure 97
comme étant les zones de croissance des dépôts riches en germanium. Les atomes
diffusent au mieux au sein du même germe et chaque germe croît ainsi selon
sa propre orientation cristalline. On obtient ainsi des diffractogrammes avec des
orientations cristallines qui semblent être aléatoires d’une élaboration à l’autre.
En incorporant de l’étain, on se déplace vers la zone II de la figure 97, où les
atomes peuvent diffuser de grain à grain et le matériau peut croître selon une
orientation préférentielle, qui est l’axe c dans notre cas.
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(a)

(b)

FIGURE 99 – (a) : Évolution des diffractogrammes du ZnSnxGe1−xN2. (b) : Évolu-
tion de la position des pics de diffraction (100), (002) et (101).
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(a)

(b)

FIGURE 100 – Calcul du coefficient de texture de Harris TC pour le
ZnSnxGe1−xN2, pour deux séries élaborées dans des conditions
identiques.
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5.2.3 Microscopie électronique à transmission

La lame FIB d’un échantillon de ZnSnxGe1−xN2 avec x = 0.2 est observée au
MET afin d’analyser l’effet de l’incorporation d’étain sur la structure du matériau.
Le substrat de GaN est préparé en température sous vide la veille du dépôt et les
conditions d’élaboration sont les suivantes : on applique un courant de 0.07 A aux
cibles de zinc et d’étain ainsi qu’une puissance de 80 W sur la cible de germanium.
Le flux de gaz est de 30 sccm d’azote, la pression est de 1.3 Pa et la température du
porte-substrats est de 220◦C. Avec une durée de dépôt de 20 minutes, l’épaisseur
de l’échantillon est de ≈ 400 nm.

La structure colonnaire de ce film mince peut être observée en figure 101. L’ac-
quisition d’images est difficile sur cet échantillon car il évolue (se dégrade) après
un certain temps d’exposition au faisceau d’électrons. La zone en bas à droite
de la figure 101 montre un exemple d’une telle dégradation après l’acquisition
d’images de l’interface GaN/ZnSn0.2Ge0.8N2. Cette détérioration au passage du
faisceau d’électrons a déjà été observée en interne sur des lames FIB de ZnSnN2.

FIGURE 101 – Observation au MET de la structure d’une couche mince de
ZnSn0.2Ge0.8N2. (La zone en bas à droite est dégradée par le fais-
ceau d’électrons.)

De manière globale, les sites de nucléation des colonnes de croissance semblent
être plus proches de l’interface avec le substrat (figures 101 et 102(b)) pour le
ZnSn0.2Ge0.8N2 que pour le ZnGeN2 sans ajout d’étain (figure 102(a)). En effet,
tandis que l’observation de ZnGeN2 sur la figure 102(a) indique une distance
moyenne approximative comprise entre une vingtaine et une centaine de nano-
mètres avant l’observation de la couche cristalline, le faible ajout d’étain dans le
ZnSn0.2Ge0.8N2 permettrait de nucléer après seulement 20 à 25 nm de croissance
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et d’être totalement colonnaire après une vingtaine de nanomètres de croissance.
La zone intermédiaire entre le substrat et les colonnes semble en outre être moins
amorphe et présenter des cristallites de taille plus grande.

(a) (b)

FIGURE 102 – Nucléation des colonnes de croissances cristallines, (a) : pour du
ZnGeN2 jusqu’à une distance de ≈ 100 nm de l’interface et (b) :
pour du ZnSn0.2Ge0.8N2 à ≈ 20 - 25 nm de l’interface avec le sub-
strat de GaN.

Comme pour le ZnGeN2, certaines colonnes cristallines semblent également
prendre pied directement sur la surface du GaN (voir figure 103). L’orientation
cristalline du ZnSn0.2Ge0.8N2 apparaît cependant "tiltée" par rapport à celle du
substrat. La surface non plane et rugueuse du GaN pourrait être à l’origine de
cette désorientation.

(a) (b)

FIGURE 103 – (a) : Colonne de croissance prenant pied sur la surface du GaN. (b) :
Zoom du carré en tirets blancs.
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Même si les observations faites dépendent fortement de la coupe de la lame
FIB, le nombre de colonnes nucléant à la surface du GaN semble plus élevé pour
le ZnSn0.2Ge0.8N2 que pour le ZnGeN2. La figure 104 représente ainsi la proximité
de deux colonnes.

FIGURE 104 – Deux colonnes nucléant à la surface du GaN.

Non seulement le nombre d’amorces de cristallisation à la surface du substrat
semble plus élevé, mais les zones ainsi cristallisées semblent également plus éten-
dues (voir figure 105).

FIGURE 105 – Large zone paraissant épitaxiée sur le GaN. L’interface entre le
ZnSnxGe1−xN2 et le GaN est représentée par la ligne en pointillés.

Ces résultats semblent souligner les observations faites précédemment dans
ce chapitre qui indiquent que l’ajout d’étain dans l’alliage influence fortement la
structure du matériau en facilitant sa cristallisation selon l’axe c.
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5.2.4 Spectroscopie Möÿbauer

La spectroscopie Mößbauer est mise en œuvre sur les échantillons de
ZnSnxGe1−xN2 avec x = 0.2, x = 0.7 et x = 1 avec un montage de chez WissEl
équipé d’un détecteur RiKon-5. Cette méthode repose sur l’absorption de rayons
γ par les noyaux d’étain de l’échantillon. Elle permet de déduire le degré d’oxy-
dation de l’étain ainsi que le nombre de sites cristallographiques occupés par
l’étain dans le matériau. Les mesures sont faites en réflexion avec une source de
CaSnO3 pour laquelle le degré d’oxydation de l’étain est +IV. L’énergie des rayons
γ émis est de E = 23.9 keV (λ = 51.9 pm). Une vibration de la source permet d’ob-
tenir une modulation de l’énergie incidente par un effet de Doppler. En fonction
de leur environnement chimique (différent de celui du noyau d’étain émetteur),
les noyaux d’étain absorbeurs vont absorber les rayons γ à ces énergies légère-
ment décalées et il est ainsi possible de mesurer le déplacement isomérique (IS,
isomeric shift) et l’éclatement quadrupolaire (EQ) (figure 106) des atomes d’étain
de l’échantillon.

FIGURE 106 – Représentation schématique des niveaux d’énergie du noyau
d’étain et du spectre mesuré correspondant (en bas). On mesure le
déplacement isomérique et l’éclatement quadrupolaire des noyaux
d’étain du matériau par rapport aux noyaux d’étain de la source.

Les résultats des mesures sont représentés en figure 107. L’ajustement (poin-
tillés rouges) qui est réalisé sur les données expérimentales (en noir) avec un seul
doublet est très correct. Les valeurs des déplacements isomériques et éclatements
quadrupolaires obtenues par cet ajustement sont reportées dans le tableau 24.

Un déplacement isomérique de 1.06 mm/s signifie que le degré d’oxydation
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des atomes d’étain est de +IV [119]. L’étain forme donc bien quatre liaisons avec
l’azote en formant un tétraèdre, structure présentée au chapitre 1. Le fait que les
données expérimentales peuvent être ajustées avec un seul doublet nous indique
que, dans l’ensemble du matériau, l’étain se positionne dans un seul site cristal-
lographique.

FIGURE 107 – Résultats de la spectroscopie Mößbauer des échantillons de
ZnSnxGe1−xN2 avec x = 0.2, x = 0.7 et x = 1. En noir les données
expérimentales, en pointillés rouges l’ajustement.

x IS (mm/s) EQ (mm/s)

0.2 1.06 0.97

0.7 1.06 0.93

1 1.06 0.90

TABLE 24 – Déplacement isomérique et éclatement quadrupolaire obtenus en
spectroscopie Mößbauer sur ZnSnxGe1−xN2.

Un éclatement quadrupolaire non-nul peut indiquer une déformation du té-
traèdre formé par l’atome d’étain et les atomes d’azote. Nous voyons que cet
éclatement quadrupolaire diminue avec les valeurs de x croissantes, ce qui pour-
rait signifier qu’en augmentant la teneur d’étain, la déformation du tétraèdre di-
minue. Ceci pourrait s’expliquer par la meilleure qualité cristallographique des
échantillons riches en étain observée en DRX, pour lesquels la maille cristalline
serait plus régulière et moins déformée.
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Nous observons également qu’au sein du doublet, la "bosse" de gauche est lé-
gèrement plus intense que l’autre. Ceci nous indique qu’il y a une orientation
préférentielle dans le matériau. Cet effet est d’autant plus marqué avec les va-
leurs de x croissantes, ce qui est en accord avec les observations de texturation
faites dans les parties précédentes.

Les diffractogrammes et spectres Mößbauer acquis après un recuit pendant 12
heures à 400◦C sous flux d’azote et d’hydrogène (atmosphère légèrement réduc-
trice pour éviter toute oxydation) de l’échantillon ZnSn0.7Ge0.3N2 ne présentent
aucune différence par rapport aux données acquises avant recuit. Ceci révèle
qu’aucun changement microstructural n’a lieu sous l’effet de la température dans
ces conditions.
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5.2.5 Spectroscopie FTIR

L’acquisition des spectres FTIR de cette série d’échantillon de ZnSnxGe1−xN2

est réalisée en plusieurs étapes. La première série de mesures est effectuée dans
les mêmes conditions que celles présentées au chapitre 3. Les mesures sont faites
sur un Bruker IFS55 au LETI sous flux d’azote pour éviter toute contribution at-
mosphérique. Le porte-échantillon est tournant et permet d’orienter les échan-
tillons déposés sur silicium de manière à ce que l’angle d’incidence du rayon
polarisé P soit celui de Brewster (65◦ dans ce cas). Un substrat de silicium vierge
est utilisé comme référence. La séparatrice utilisée est une KBr/Ge et le détec-
teur DTGS s’arrête à 400 cm−1. Les spectres d’absorbance FTIR ainsi obtenus et
normalisés à l’épaisseur des échantillons sont représentés sur la figure 108.

FIGURE 108 – Première série de mesures FTIR pour laquelle le détecteur s’arrête
à 400 cm−1.

Nous voyons que la gamme de nombre d’onde sondée (jusqu’à 400 cm−1) suf-
fit pour observer un spectre qui apparaît complet pour le ZnGeN2. Néanmoins,
comme les modes de vibration se décalent vers les nombres d’onde plus bas
lorsque la teneur en étain augmente, il est nécessaire de faire des mesures dans
l’infrarouge lointain sur les échantillons de ZnSnxGe1−xN2. Une deuxième série
de mesures est ainsi réalisée au LETI sur un spectromètre Bruker VERTEX70V
sous vide primaire et avec un angle d’incidence de 65◦. Un substrat vierge de si-
licium poli double face et d’épaisseur 700 µm, tel qu’il sert aux dépôts, est utilisé
comme référence. La séparatrice utilisée est en silicium et le détecteur DLaTGS
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permet d’aller jusqu’à l’infrarouge lointain. Les spectres ainsi obtenus (toujours
normalisés à l’épaisseur des échantillons) sont représentés sur la figure 109.

FIGURE 109 – Deuxième série de mesures FTIR avec un détecteur allant jusqu’à
l’infrarouge lointain.

Les perturbations observées sont liées à une perte de signal, principalement
pour les échantillons riches en étain très réfléchissants qui transmettent moins de
signal. Comme les spectres sont bruités, l’ajustement de ces courbes pour l’inter-
prétation des modes de vibration semble délicat.

C’est pourquoi des mesures supplémentaires plus poussées sont réalisées au
LCPME. Les spectres sont acquis sur un NicoletTM 8700 FT-IR de Thermo Scientific
purgé sous flux d’azote. La référence est toujours le même substrat de silicium
vierge et la résolution est fixée à 4 cm−1. Les spectres infrarouges dans la gamme
30 - 600 cm−1 en transmission sont obtenus avec une source Globar, une sépara-
trice de type "Solid Substrate" et un détecteur DTGS-PE. Les spectres infrarouges
dans la gamme 400 - 4000 cm−1 sont quant à eux enregistrés en transmission
avec une source Globar, une séparatrice KBr et un détecteur DTGS-KBr (sulfate de
triglycine deutérée) devant être refroidi à la température de l’azote liquide. Les
spectres acquis sont ensuite superposés sur la gamme commune 400 - 600 cm−1

de manière à obtenir un spectre continu de 60 - 4000 cm−1. Les résultats sont re-
présentés sur la figure 110. Le dispositif expérimental permettant de faire varier
l’angle d’incidence, des mesures sont également réalisées en angle afin de tes-
ter la possibilité d’observer une évolution des modes de vibration en fonction de
l’angle d’incidence. À l’exception d’une perte de signal aux grands angles, nous
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n’avons observé aucune sensibilité des modes en fonction de l’angle d’incidence.
Le matériau étudié est sans doute trop polycristallisé.

FIGURE 110 – Mesures FTIR jusque l’infrarouge lointain obtenues en superposant
les mesures sur deux gammes de transmission.

Les spectres obtenus peuvent, à présent, être ajustés avec des gaussiennes afin
d’identifier les modes de vibration. L’ajustement du spectre de ZnGeN2 se trouve
à titre d’exemple en figure 111. Cet ajustement est réalisé avec 5 gaussiennes pour
toutes les valeurs x de ZnSnxGe1−xN2. L’évolution de la position de ces 5 pics est
représentée sur la figure 112.
De façon globale, nous observons un décalage des modes de vibration vers les
plus petits nombres d’onde lorsque l’on substitue le germanium par l’étain. Le
mode de vibration autour de 750 cm−1 pour ZnGeN2 identifié au chapitre 3
comme étant une signature de la liaison Ge-N, diminue jusqu’à 650 cm−1 lorsque
l’on augmente la concentration en étain dans l’alliage. Ce décalage progressif du
mode de vibration vers les petits nombres d’onde pourrait être la signature de la
substitution progressive des atomes de germanium par les atomes d’étain plus
lourds et la formation de la liaison Sn-N dans l’alliage. Le mode de vibration
dans l’infrarouge lointain présente la même évolution, de 280 cm−1 à 200 cm−1.
Il pourrait lui-aussi être attribué à une liaison Ge-N évoluant progressivement
vers une liaison Sn-N.

L’évolution un peu moins marquée (< 50 cm−1) du mode de vibration à ≈
600 cm−1 dans l’alliage ZnSnxGe1−xN2 ne semble pas contredire l’hypothèse que
nous avons formulée au chapitre 3 sur le ZnGeN2 amorphe. Ce mode identifié
comme la signature d’une liaison de type Zn-N-Ge pourrait évoluer vers les plus
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FIGURE 111 – Ajustement du spectre expérimental FTIR de ZnGeN2 par 5 gaus-
siennes (en vert). Le cumul de ces gaussiennes est représenté en
orange.

FIGURE 112 – Évolution de la position des 5 pics d’ajustement en fonction de la
composition du ZnSnxGe1−xN2 pour les mesures faites à un angle
d’incidence de 15◦. Les mesures aux autres angles sont identiques.
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petits nombres d’onde pendant la formation de l’alliage quaternaire et la création
de liaisons Zn-N-Sn.

Le mode de vibration autour de 500 cm−1 a, quant à lui, été identifié précé-
demment comme appartenant à la liaison Zn-N et ne devrait donc pas évoluer
en position dans le matériau ZnSnxGe1−xN2. Cependant, ce mode de vibration
semble lui aussi se décaler vers des nombres d’onde plus petits sans pour au-
tant présenter un décalage aussi important que les autres modes liés aux liaisons
Sn-N. On peut supposer ici que l’environnement chimique différent en présence
d’étain soit à l’origine d’un décalage progressif de la vibration de la liaison Zn-N.

5.2.6 Spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman est réalisée avec une source laser à 532 nm. Les ré-
sultats avec correction de ligne de base sont reportés sur la figure 113. De façon
globale, les différents modes de vibration se décalent vers des fréquences moins
élevées lorsque la teneur en étain croît, ce qui est cohérent avec le fait que l’atome
d’étain est plus lourd que celui de germanium et que les vibrations s’en trouvent
décalées vers les basses fréquences (cette même tendance est observée en spec-
troscopie FTIR). Ces spectres sont en outre similaires au spectre Raman rapporté
dans la littérature pour du ZnSn0.3Ge0.7N2 déposé par pulvérisation cathodique
par Shing et al. [81], voir figure 114. Aucun pic Raman n’apparaît distinctement ;
nos alliages présentent plutôt la signature d’un verre de phonons correspondant
à une densité d’états élargie par de nombreux défauts.

Les densités d’états calculées pour le ZnGeN2 et le ZnSnN2 sont représentées
en figure 115, ainsi qu’un élargissement gaussien de la superposition des modes
phonons et les spectres expérimentaux issus de la littérature ainsi que ceux de
cette étude. Même si un ajustement et l’identification des modes observés n’a
pas pu être réalisé, la forme des spectres obtenus semble néanmoins assez bien
correspondre aux résultats attendus par les calculs.
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FIGURE 113 – Spectres Raman pour le ZnSnxGe1−xN2.

FIGURE 114 – Comparaison d’un spectre Raman de la littérature de
ZnSnxGe1−xN2 avec x = 0.3 (courbe verte, issue de [81]) avec
les spectres expérimentaux de cette étude pour x = 0.2 et x = 0.4
(spectres bruts sans correction de ligne de base).
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(a) (b)

FIGURE 115 – Densités d’états et spectres Raman expérimentaux pour ZnGeN2
(a) et ZnSnN2 (b) (les axes des ordonnées correspondent à des in-
tensités en unités arbitraires). Les densités d’états sont extraites de
calculs de Paudel et al. [40]. Le deuxième spectre (qualifié de "gaus-
sien") correspond à un élargissement gaussien de la superposition
des modes phonons et est extrait de calculs de Lambrecht et al. [39]
pour (a) et de Quayle et al. [120] pour (b). Le spectre expérimental
de la littérature est extrait de mesures sur des plaquettes cristallines
de ZnGeN2 par Peshek et al. [70] et de ZnSnN2 polycristallin élaboré
par une méthode de vapeur-liquide-solide par Quayle et al. [120].
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5.3 Étude des propriétés électriques et optiques

5.3.1 Comportement électrique

Les mesures électriques sont effectuées au GeePs sur les échantillons déposés
sur substrats de verre. Ils sont posés sur le doigt froid d’un cryostat d’Air Liquide
qui permet de couvrir la gamme de température 100 - 450 K. Ils peuvent être illu-
minés par un système de LED fournissant un éclairement uniforme avec un flux
lumineux de 1014 à 5×1015 photons/cm2s. Les longueurs d’onde disponibles sont
385, 450, 532, et 650 nm. Les mesures électriques sont réalisées avec un K617 Keith-
ley qui permet à la fois de polariser et de mesurer le courant jusqu’à des valeurs
de 10 fA. Une tension de 100 V est appliquée entre les deux électrodes coplanaires
en laque d’argent séparées par 1 mm. La longueur des électrodes est de 7 mm et
la surface de la tranche mesurée est ainsi de 7× d, avec d l’épaisseur de la couche
mince (voir tableau 20). La conductivité est mesurée pour chaque échantillon en
fonction de la température.

L’évolution de la conductivité électrique σ à trois températures est représentée
sur la figure 116. La résistivité ρ peut être déduite de σ par l’équation : ρ = 1/σ et
est représentée en figure 117.

FIGURE 116 – Conductivité de l’alliage ZnSnxGe1−xN2.
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FIGURE 117 – Résistivité de l’alliage ZnSnxGe1−xN2.

FIGURE 118 – Résistivité à 300 K du Zn(Sn,Ge)N2 élaboré par pulvérisation ca-
thodique. Données issues de Shing et al. [80].
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Les échantillons ZnSnxGe1−xN2 riches en germanium (0 ≤ x ≤ 0.5) présentent
un comportement semi-conducteur typique avec une diminution de la résistivité
avec la température. En effet, le ZnGeN2 présente une évolution sur plusieurs
ordres de grandeur, entre 4×1010 Ωcm et 7×105 Ωcm, lorsque la température
croît de 120 K à 420 K. En revanche, le ZnSnN2 présente un caractère plutôt "mé-
tallique" et sa résistivité ne varie presque pas avec la température et est de l’ordre
de seulement 30 Ωcm (un métal pur a cependant des résistivités très inférieures
de l’ordre de ρ ≈ 10−3 Ωcm [121]).

Cette diminution sur plusieurs ordres de grandeur de la résistivité avec la
concentration en étain pourrait être attribuée à la diminution du gap du maté-
riau (comme nous allons le voir dans la partie 5.3.5) et à une augmentation du
nombre de porteurs thermiquement activés dans la bande de conduction de l’al-
liage. De plus, la substitution du germanium par l’étain pourrait augmenter le
nombre d’électrons disponibles pour la conduction parce que le germanium est
plus électronégatif que l’étain et, par conséquent, moins bon donneur d’électrons
[80].

Les valeurs de ρ données dans la littérature pour du ZnSnxGe1−xN2 élaboré
par pulvérisation cathodique par Shing et al. [80] sont représentées en figure 118.
Pour une même concentration en étain, les échantillons élaborés par Shing et al.
présentent une résistivité de deux ordres de grandeur inférieure à nos échan-
tillons (à température ambiante, pour x = 0.4 soit 10 at% Sn, ρ ≈ 103 Ωcm dans
notre étude et ρ ≈ 101 Ωcm pour Shing et al. [80]). D’autres équipes rapportent
des mesures de résistivité de couches minces de l’ordre de ρ = 0.3 - 0.4 Ωcm pour
du ZnGeN2 élaboré par croissance en phase vapeur (Larson et al. [14]) et de l’ordre
de 300 Ωcm pour du ZnGeN2 élaboré par synthèse à haute pression (Endo et al.
[58]). Pour le ZnSnN2, Alnjiman et al. [19] rapportent des valeurs de ρ = 0.229 Ωcm
pour des couches minces hautement cristallines élaborées par pulvérisation ca-
thodique. Qin et al. [122] rapportent pour des couches minces de ZnSnN2 égale-
ment élaborées par pulvérisation cathodique des valeurs de ρ > 102 Ωcm qui di-
minuent après traitement thermique (ρ = 61.26 Ωcm pour un traitement à 200◦C,
ρ = 17.03 Ωcm pour un traitement à 300◦C et ρ = 4.61 Ωcm pour un traitement
à 350◦C). Ces différences de résistivité apparaissent très clairement dépendantes
des méthodes d’élaboration utilisées. Les échantillons élaborés par pulvérisation
cathodique présentent des structures polycristallines voire nanocristallines avec
beaucoup de défauts et la résistivité est ainsi plus élevée que dans des matériaux
présentant une qualité cristalline meilleure. Shing et al. [81] mettent en évidence
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l’influence de la microstructure en étudiant les propriétés électriques de couches
monocristallines de ZnGeN2 élaborées par MBE et de couches nanocristallines de
ZnGeN2 élaborées par pulvérisation cathodique.

La figure 119 présente les résultats de conductivité pour toutes les tempéra-
tures, avec et sans exposition lumineuse (σph et σdark). Comme les valeurs de σph

et σdark sont confondues, les échantillons ne sont donc pas photoconducteurs à
ce flux. L’évolution de la conductivité apparaît linéaire en fonction de 1/T pour
0 ≤ x ≤ 0.7, ce qui signifie que le transport des charges se fait dans les états éten-
dus (bande de conduction ou de valence). Dans ce cas, la conductivité s’écrit
[123] :

σ = σ0 exp
(
− Ea

kBT

)
, (15)

avec σ0 un facteur qui dépend de la mobilité et de la concentration en porteurs, kB

la constante de Boltzmann, T la température et Ea l’énergie d’activation. Celle-ci
correspond à la différence d’énergie entre le niveau de Fermi et l’énergie du haut
de la bande de valence ou du bas de la bande de conduction (selon si le matériau
est dopé p ou n). L’énergie d’activation Ea peut être déterminée par tracé d’Ar-
rhenius en ajustant la partie linéaire de log (σ) en fonction de 1/T pour laquelle
(-Ea) est le coefficient directeur (voir figures 119 (a), (b), (c) et (d)). Son évolution
est représentée sur la figure 120. Ea décroît ainsi pour les valeurs de x croissantes,
jusqu’à devenir difficile à déterminer à partir de x = 0.7 car la conductivité des
échantillons riches en étain augmente très rapidement. Une faible énergie d’acti-
vation signifie que les porteurs de charges remplissent des états très proches, soit
de la bande de conduction si les porteurs libres sont des électrons, soit de la bande
de valence si les porteurs libres sont des trous. Dans le cas du ZnSnxGe1−xN2

riche en étain, il semble raisonnable de penser que les porteurs majoritaires sont
les électrons.

Des mesures d’effet Hall pourraient venir compléter l’étude des propriétés
électriques du matériau, en fournissant par exemple le type de porteurs libres,
leur densité, leur masse effective et leur mobilité.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIGURE 119 – Conductivités électriques avec et sans exposition lumineuse pour
les échantillons de ZnSnxGe1−xN2.
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FIGURE 120 – Évolution de l’énergie d’activation du ZnSnxGe1−xN2.
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5.3.2 Ellipsométrie

Les mesures d’ellipsométrie ont été réalisées au moyen d’un équipement Ho-
riba UVISEL au LCP-A2MC à Metz, sur les échantillons déposés sur substrats
de silicium poli double face. L’indice de réfraction n et le coefficient d’extinction
k sont modélisés en utilisant une formule de dispersion de Tauc-Lorentz et un
modèle de Drude. Comme dans le chapitre 3, les données sont ajustées en consi-
dérant un système bi-couche en incluant la rugosité de surface. Les résultats sont
représentés sur la figure 121.

FIGURE 121 – Indice de réfraction n et coefficient d’extinction k déterminés par
ellipsométrie sur le ZnSnxGe1−xN2.

L’absorption en-dessous de 1 eV pour les échantillons riches en étain est due
aux porteurs libres. Ces porteurs génèrent également une diminution de la partie
réelle de la fonction diélectrique. Au-delà de 3 eV et pour x ≥ 0.4 apparaît une
transition qui correspond à une bande d’absorption sur k. D’après les relations de
Kramers-Kronig, une bande sur k se matérialise par une forte variation d’indice
n et c’est pourquoi nous observons cette variation d’indice au-delà de 3 eV.
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5.3.3 Spectroscopie UV-Vis-NIR

Les résultats des mesures en transmission sont représentés en figure 122(a).
La transmittance présente une forte variation du seuil d’absorption lorsque la
concentration en étain augmente. De plus, tandis que les échantillons riches en
germanium sont transparents dans l’infrarouge (au-delà de ≈ 1000 nm), le com-
portement des échantillons riches en étain est très différent, avec une diminution
de la transmittance d’autant plus importante que la concentration en étain croît.

C’est ainsi que, pour compléter les mesures en transmission, des mesures en ré-
flexion sont effectuées sur un spectrophotomètre UV-Vis-NIR Cary 7000 de Agilent.
La somme de la transmittance (T) et de la réflectance (R) est représentée sur la fi-
gure 122(b). Dans l’infrarouge (λ > 1000 nm), T+R ≈ 100% pour les échantillons
riches en germanium, il n’y a pas donc pas d’absorption en dehors du gap. Pour
les échantillons riches en étain, T+R < 100%. La perte de signal en transmission
infrarouge ne s’explique donc pas seulement par une réflexion plus importante
des échantillons riches en étain, mais bel et bien par une absorption en dessous
du gap. Cette caractéristique est en accord avec l’évolution et l’augmentation du
coefficient d’extinction k en deçà de 1 eV (= 1240 nm) obtenu en ellipsométrie.
Cette absorption pourrait être due à la présence de porteurs libres dans les échan-
tillons riches en étain et correspondre à des effets de résonance plasmonique. La
longueur d’onde plasmon est donnée par [124] :

λp = 2πc
(

ε∞ε0m∗

Ne2

)1/2

, (16)

avec N la densité de porteurs libres et m∗ la masse effective des porteurs libres,
ε∞ la constante diélectrique, ε0 la permittivité du vide, c la célérité de la lumière
et e la charge électrique de l’électron. Des mesures électriques complémentaires
aux nôtres permettraient d’accéder à la densité de porteurs (ainsi que leur masse
effective) et donc à la valeur de λp. Ceci permettrait d’analyser plus précisément
nos résultats.
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(a)

(b)

FIGURE 122 – (a) : Spectres en transmission du ZnSnxGe1−xN2. (b) : Somme de la
transmittance et de la réflectance du ZnSnxGe1−xN2.
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5.3.4 Photoluminescence

Des mesures de micro-photoluminescence (µPL) ont été réalisées au CEA-LETI
sur un équipement Horiba de type LabRAM HR (source laser à 325 nm, puissance
du laser de quelques mW, détecteur CCD visible, 5 secondes de temps d’acquisi-
tion) avec un détecteur CCD visible sur les échantillons de ZnSnxGe1−xN2 dépo-
sés sur substrat de saphir. Les résultats des mesures à 5 K sont représentés sur la
figure 123. Comme tous les échantillons semblent présenter le même profil, nous
analysons un substrat de saphir vierge. Le signal mesuré présente la même allure
que les échantillons. Il semble donc qu’aucune émission propre à nos échantillons
ne puisse être identifiée sur ces spectres. Les échantillons de ZnSnxGe1−xN2 de
cette étude ne sont donc pas photoluminescents.

FIGURE 123 – Spectres de photoluminescence du Zn(Sn,Ge)N2 et du substrat de
saphir seul à 5 K.

146



5.3.5 Évaluation de la bande interdite

L’énergie de la bande interdite Eg des échantillons de ZnSnxGe1−xN2 est déter-
minée via la méthode du plot de Tauc décrite dans le chapitre 2. Son évolution est
représentée sur la figure 124. Les valeurs sont cohérentes avec celles rapportées
dans la littérature. En effet, Kikkawa et al. [59] rapportent une valeur de Eg = 3.1 eV
pour des couches minces de ZnGeN2 (x = 0) élaborées par pulvérisation catho-
dique et Feldberg et al. [16] rapportent des valeurs de Eg = 2.12 eV et Eg = 2.38 eV
pour des couches minces de ZnSnN2 élaborées par épitaxie par jet moléculaire.

FIGURE 124 – Bande interdite Eg déterminée par plot de Tauc. Les barres d’erreur
proviennent du fait que l’épaulement dans le plot de Tauc n’est pas
très marqué et que la détermination de Eg est subjective, voir l’in-
sert. Insert : Exemple de détermination de Eg par plot de Tauc pour
x = 0.2.

La détermination de la bande interdite optique E04 à partir du coefficient d’ab-
sorption α est plus robuste et sa variation est représentée en figure 125. Cette va-
riation présente une courbure. La courbure de la bande interdite d’un alliage est
qualifiée de band gap bowing. Un ajustement de cette courbure avec une équation
du type :

Eg(x) = xEg(1) + (1− x)Eg(0)− bx(1− x) (17)

permet de déterminer le paramètre de courbure b (bowing parameter), avec Eg(1)
la valeur de la bande interdite de ZnSnN2 et Eg(0) la valeur de la bande inter-
dite de ZnGeN2. Nous déterminons b = 0.87 eV. Cette valeur est plus élevée que
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celle déterminée expérimentalement (b = 0.29 eV) et évaluée théoriquement (b
= 0.67 eV) par Narang et al. [24], mais reste néanmoins très inférieure à celle de
l’alliage InxGa1−xN (b = 1.43 eV [26]). Cette faible valeur de b signifie que la va-
riation de la bande interdite est plus linéaire et sa modulation plus simple pour le
ZnSnxGe1−xN2 que pour l’alliage InGaN correspondant. Ce résultat est encoura-
geant pour la poursuite de l’étude de l’intégration de ce matériau dans les zones
actives des LEDs GaN/InGaN.

FIGURE 125 – Évolution et détermination de la courbure b du E04 (courbe noire).
La courbe bleue et la courbe rouge correspondent aux valeurs dé-
terminées par Narang et al. [24] pour du ZnSnxGe1−xN2, la courbe
verte correspond au band gap bowing pour l’InxGa1−xN rapporté par
Wu et al. [26].
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5.4 Conclusion

Nous avons étudié dans ce chapitre l’évolution des propriétés structurales,
électriques et optiques de toute la gamme de l’alliage ZnSnxGe1−xN2 en substi-
tuant progressivement le germanium par de l’étain. L’évolution des propriétés est
cohérente tout au long des analyses effectuées. De façon avantageuse par rapport
à l’InxGa1−xN qui présente une ségrégation de phase au-delà de 20% d’indium,
le ZnSnxGe1−xN2 semble former un alliage homogène pour 0 ≤ x ≤ 1. L’évo-
lution linéaire des paramètres de maille selon une loi de Vegard ainsi que la va-
riation linéaire des positions des différentes liaisons identifiées en spectroscopie
FTIR nous indiquent que la substitution progressive du germanium par l’étain se
passe sans séparation de phase. Il est ainsi possible de moduler non seulement
les paramètres de maille a (de 3.22 Å à 3.41 Å) et c (de 5.22 Å à 5.51 Å) ainsi que
la bande interdite (de 2.1 eV à 3.0 eV), mais également ses propriétés électriques
sur plusieurs ordres de grandeur.

La maîtrise de l’élaboration d’un tel alliage présente un grand avantage et offre
de nombreuses possibilités pour la conception de dispositifs optoélectroniques
innovants, telle qu’une LED émettant jusque dans le proche infrarouge élaborée
uniquement avec des semi-conducteurs nitrures.
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Conclusion

Cette thèse a traité de l’étude expérimentale du ZnGeN2, qui est un semi-
conducteur présentant des propriétés structurales et optiques proches de celles
du GaN. Des calculs théoriques indiquent que l’intégration de ZnGeN2 (ou de
son alliage contenant de l’étain ZnSnxGe1−xN2) dans la zone active d’une LED
conventionnelle GaN/InGaN permettrait de décaler la longueur d’onde d’émis-
sion jusqu’au rouge et proche infrarouge [13] et d’améliorer l’efficacité d’émission
des LEDs nitrure à grande longueur d’onde.

Nous avons tout d’abord décrit dans le chapitre 1 «ZnGeN2 : étude bibliogra-
phique» les propriétés fondamentales du matériau connues de la littérature ainsi
que les principaux résultats des différentes élaborations de ce matériau rapportés
à ce jour. Nous avons également décrit les architectures LED pour lesquelles l’in-
tégration du ZnGeN2 améliore les propriétés d’émission lumineuse dans le vert
et dans le rouge ainsi que la modélisation de leurs principales caractéristiques
optiques et électriques.

Nous avons ensuite décrit dans le chapitre 2 «Méthodes expérimentales» le pro-
cédé d’élaboration du ZnGeN2 sous forme de couches minces déposées par co-
pulvérisation cathodique magnétron réactive dans une enceinte de dépôt implan-
tée sur l’équipement TUBE de l’Institut Jean Lamour. Les méthodes de caractéri-
sation de ces couches minces ont également été décrites et les résultats ont ensuite
été présentés dans les trois chapitres suivants.

Le chapitre 3 «ZnGeN2 amorphe» présente l’étude des propriétés de couches
minces amorphes de nitrure de zinc germanium avec une variation du ratio Zn/Ge.
La bande interdite du composé stœchiométrique apparaît réduite par rapport à la
forme cristallisée. Le désordre présent dans les couches amorphes fait probable-
ment apparaître des états localisés formés en queue de bande aux frontières de la
bande interdite. La structure du matériau semble néanmoins s’améliorer vers un
état moins désordonné lorsque la teneur en zinc augmente.

Le chapitre 4 «ZnGeN2 cristallin» est dédié à l’étude structurale du ZnGeN2

sous sa forme cristalline au moyen de diffraction des rayons X et d’imagerie
MET en ultra-haute résolution. Il apparaît que le matériau cristallise selon une
maille hexagonale sans présenter d’orientation cristallographique préférentielle
systématique. L’étude de ZnGeN2 en couche ultra-mince est ensuite menée, afin
d’initier la faisabilité de son intégration dans la zone active d’une LED InGaN
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conventionnelle. Le procédé d’élaboration que nous avons mis au point a permis
de déposer une couche de quelques nanomètres seulement. Mais la maîtrise de la
composition et de la stœchiométrie s’avère difficile par pulvérisation cathodique
magnétron. Le ZnGeN2 semble toutefois se déposer plus facilement sur GaN. Des
techniques de croissance telles que la MBE ou la MOVPE seraient plus adaptées à
l’élaboration de couches nanométriques et à l’étude de l’épitaxie du ZnGeN2 sur
le GaN. Notons toutefois que l’observation en microscopie électronique à trans-
mission de l’interface entre le ZnGeN2 (réalisé par pulvérisation cathodique avec
notre procédé d’élaboration) et le substrat de GaN a révélé localement des effets
de "quasi-épitaxie".

Le chapitre 5 «Alliage Zn(Sn,Ge)N2» présente l’ajout d’étain dans le matériau,
avec l’étude de l’évolution de ses propriétés structurales, optiques et électriques.
Le ZnSnxGe1−xN2 semble former un alliage homogène sans ségrégation de phases
pour toute la gamme 0 ≤ x ≤ 1. Il apparaît ainsi possible de moduler son para-
mètre de maille a (de 3.22 Å à 3.41 Å) ainsi que sa longueur de bande interdite
(de 2.1 eV pour le ZnSnN2 à 3.0 eV pour le ZnGeN2), mais également ses proprié-
tés électriques sur plusieurs ordres de grandeur. Ces différents résultats offrent
de nouvelles perspectives pour la conception d’architectures LED innovantes et
efficaces à base de semi-conducteurs nitrures et qui émettent sur toute la gamme
du visible.
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