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Introduction générale 
 
 

Au début des années 1990, des progrès significatifs ont été accomplis dans le domaine de 
l’épitaxie de couches semi-conductrices en nitrure de gallium (GaN, pour Gallium Nitride en anglais). 
Un verrou technologique a été levé, permettant pour la première fois la réalisation de diodes 
électroluminescentes (DEL, ou plus largement LED pour Light Emitting Diode en anglais) émettant une 
longueur d’onde bleue, à base d’alliages GaN. Cela a été reconnu par le prix Nobel de physique de 
2014, qui a récompensé les chercheurs japonais Akasaki, Amano & Nakamura pour leurs travaux. 
 
 

En raison de leur forte capacité à émettre des photons bleus, les alliages à base de GaN ont 
très vite constitué des semiconducteurs de choix pour les dispositifs d’éclairage. Un phosphore de 
conversion doit être utilisé pour produire une lumière blanche, mais l’efficacité énergétique reste 
largement supérieure à celle de l’incandescence d’un filament de tungstène. Aussi, les LED à base de 
GaN sont vite devenues le moyen d’assurer le rétroéclairage des écrans à cristaux liquides (LCD, pour 
Liquid Crystal Display), qui dominent encore largement le marché en matière d’affichage (téléviseurs, 
smartphones, ordinateurs…). Bien que les écrans à base de LED organiques (OLED) offrent des 
performances globalement meilleures (colorimétrie, contraste, dynamique de flux lumineux, 
consommation électrique…), c’est la technologie LCD qui constitue le meilleur rapport 
performances/prix pour le moment, en raison de sa maturité. Une différence majeure entre LCD et 
OLED réside notamment dans le caractère auto-émissif des pixels OLED, pouvant être contrôlés sur 
une dynamique complète individuellement : chaque pixel est une source de lumière indépendante. A 
l’inverse, pour les pixels d’un écran LCD, l’émission de lumière est assurée par les LED GaN du 
rétroéclairage. Les cristaux liquides servent alors de filtres pour laisser passer plus ou moins la lumière 
en chacun des pixels selon l’image affichée. De cette façon, un nombre de LED GaN très faible devant 
le nombre total de pixels suffit pour assurer la production de lumière, ce qui permet de réduire les 
coûts, la complexité ou encore la consommation énergétique de l’écran. Mais c’est également pour 
cette raison que la qualité d’image sera nécessairement moins bonne qu’avec les écrans OLED et leurs 
pixels auto-émissifs. Effectivement, par définition, l’activation d’un seul pixel LCD impliquera 
nécessairement le rétroéclairage de pixels voisins supposés éteints, ce qui limitera fortement le 
contraste de l’image, entre autres (le filtre induit par le cristal liquide n’étant pas parfait). Bien que la 
complexification des technologies LCD puisse permettre de pallier plus ou moins ces problématiques 
(« local dimming », « mini LED » …), il ne sera jamais question de pixels auto-émissifs, technologie qui 
reste à ce jour limitée aux écrans OLED. 
 
 

Cependant, lors de la dernière décennie, les micro-écrans (ou micro-displays) ont fait leur 
apparition. Le futur de l’interaction avec le multimédia ou de la communication passera très 
certainement par l’utilisation des nouvelles technologies offertes par les applications de réalité 
virtuelle, augmentée ou mixte. Pour ce type d’affichage proche de l’œil, la miniaturisation du dispositif 
d’affichage devient impérative. Mais la résolution des écrans ne doit pas être réduite pour autant. Il 
ne s’agit plus d’écrans sur lesquels l’image sera visible à l’œil comme pour une télévision, puisqu’un 
système optique sera généralement utilisé pour agrandir et/ou projeter l’image. Mais dans tous les 
cas, la qualité de l’image formée dépendra nécessairement de la résolution initiale du micro-écran. 
Autrement dit, la taille, et la distance entre les pixels de l’écran, initialement de l’ordre du millimètre, 
doivent être réduites à quelques micromètres. 
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Figure I-1 : à gauche, description générale des applications nécessitant une technologie d’affichage (display) avec, en rouge, 
le cercle des applications pour lesquelles un écran de très petite taille doit être utilisé (micro-display) ; la partie droite propose 
des exemples d’images de micro-écrans monochromes développés au CEA-LETI, à base de µLED GaN. 

 
Par conséquent, le développement des LED de tailles micrométriques, les µLED, est en plein 

essor (dimensions <30µm). A ce jour, des micro-écrans OLED ou LCD performants existent déjà et sont 
utilisés pour de nombreuses applications (imageurs d’appareil photos, réalité virtuelle, micro-
projecteurs, montres connectées…). Cependant, leur luminance peut s’avérer insuffisante pour 
certaines applications spécifiques, qui nécessitent par exemple un affichage dans des environnements 
à fort flux lumineux extérieur (affichage en vision tête haute dans un cockpit d’avion, lunettes de réalité 
augmentée…). 
Dans ce cadre, la µLED à base de GaN a tout à offrir. Le nitrure de gallium est très résistant 
thermiquement ou chimiquement, il est capable de supporter des champs électriques élevés, et dans 
le cas d’une LED, permet d’atteindre les plus hautes valeurs de luminance. D’autre part, dans le cas de 
micro-pixels, le nombre de composants produits par wafers étant maximisé, il est alors possible de 
réduire les coûts de production, tout en limitant l’utilisation de la matière première. Pour des métaux 
critiques comme le gallium ou l’indium, cela présente un sérieux intérêt économique (et écologique). 
Ainsi, le développement d’une technologie à base de micro-pixels auto-émissifs GaN (similairement à 
la technologie OLED) devient viable du point de vue économique, et est donc sérieusement étudié 
depuis quelques années pour les micro-écrans (voir les exemples sur la figure I-1). De plus, les µLED 
GaN supportent des densités de courants très importantes, et permettent donc de produire des flux 
lumineux pouvant rivaliser avec ceux de macro-LED. Ainsi, bien que la technologie soit encore loin 
d’être mature, la µLED GaN pourrait également trouver sa place dans une gamme bien plus large 
d’applications. 
 

La réalisation de micro-écrans à base de µLED GaN requiert une technologie complexe. Le pas 
entre les pixels est de taille micrométrique, et il faut pouvoir adresser les µLED de l’écran 
individuellement avec une bonne dynamique. Sans parler du défi technologique que constitue la 
réalisation de micro-écrans RGB (Red-Green-Blue en anglais). Ainsi, les technologies TFT1 utilisées plus 
traditionnellement pour les afficheurs de plus grandes dimensions ne sont plus adaptées. Les µLED 
doivent alors être couplées avec une matrice d’adressage utilisant des circuits CMOS, issus de la micro-
électronique. Outre les difficultés ou les contraintes que cela peut imposer, la fabrication des µLED se 

 
1 Thin Film Transistor 
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heurte en plus à une autre problématique, plus intrinsèque au composant en lui-même. Actuellement, 
deux technologies « concurrentes » existent pour la fabrication de µLED GaN : les µLED 3D de type 
nano-fils cœur-coquille, ou les LED planaires 2D. Pour la réalisation des LED planaires 2D (la technologie 
la plus répandue), la fabrication passe généralement par une approche dite « top-down ». C’est-à-dire 
que la plaque semi-conductrice utilisée pour la réalisation des µLED est gravée, de sorte à singulariser 
des micro-pixels LED. Le GaN présente l’avantage d’avoir des liaisons chimiques très fortes, mais cela 
le rend aussi très difficile à graver. De plus, la gravure de singularisation nécessite une certaine 
anisotropie. Des méthodes de gravures sèches par plasma, qui apportent un bombardement physique 
significatif doivent donc être utilisées. Cependant, ce bombardement tend à endommager les surfaces 
des semiconducteurs, notamment en section périphérique de la µLED. L’efficacité énergétique à 
émettre des photons est donc fortement atténuée dans cette région, ce qui tend à limiter l’efficacité 
globale de fonctionnement du composant. Or, comme cette section « critique » résulte de la gravure, 
sa taille n’est pas supposée varier avec les dimensions de la LED. Dans le cas d’une µLED, elle occupera 
donc une proportion de la section totale du composant largement plus grande que pour une LED 
macroscopique. Par conséquent, l’efficacité énergétique des µLED est fortement dégradée 
comparativement aux LED de plus grandes dimensions. 
 

Pour limiter cet effet, l’étape de gravure doit être optimisée, mais il devient également 
impératif de développer une ingénierie post-gravure pour passiver les surfaces latérales des µLED, afin 
de rétablir une bonne efficacité. C’est précisément cette problématique qui est adressée par cette 
thèse, effectuée au sein du Laboratoire des Composants Emissifs (LCEM) du CEA-LETI de Grenoble. 
Ainsi, après des chapitres introductifs qui présenteront le GaN, les µLED à base de GaN, ou ce que 
devrait accomplir la passivation dans le cas d’une µLED, cette thèse abordera la passivation selon trois 
perspectives différentes (chapitres 3, 4 et 5), qui mettront en lumière les mécanismes physico-
chimiques et électriques mis en jeu dans la passivation, ainsi que le changement dans l’efficacité de la 
luminescence de mésas µLED qui en résulte. 
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Chapitre 1 
 

Contexte et objectifs 
 
 

1.1 Nitrure de gallium et physique des semiconducteurs 
 

Le nitrure de gallium (GaN) est un matériau semiconducteur binaire à gap direct qui fait partie 
de la famille des semiconducteurs dits « III-V » et plus spécifiquement des III-nitrures. Cette notation 
fait référence à la classification périodique des éléments : le gallium (Ga) et l’azote (N) appartiennent 
respectivement aux colonnes III et V du tableau périodique. Certaines de ses propriétés fondamentales 
seront présentées à travers cette section, en parallèle de quelques notions importantes de la physique 
du semiconducteur. 
 

1.1.1 Propriétés cristallines 
 

Le GaN peut cristalliser selon la forme cubique zinc-blende, la forme hexagonale Wurtzite (Wz) 
ou encore sous la forme sel gemme (ou NaCl) [1]. Le type de structure cristalline obtenu dépend 
principalement des conditions de croissance du semiconducteur (épitaxie) ou de la nature du substrat 
de croissance utilisé (et notamment son orientation cristallographique). La structure NaCl n’existe 
cependant qu’à très haute pression et relève principalement de l’étude en laboratoire.  
 

 
Figure 1-1 : représentations schématiques de la maille élémentaire d’une structure GaN wurtzite [1]. 

 
Thermodynamiquement plus stable à température ambiante, la structure wurtzite (figure 1-1) 

est la plus utilisée pour l’épitaxie de couches GaN, et sera donc décrite préférentiellement ici. Sa maille 
élémentaire est hexagonale et présente donc deux paramètres de maille différents, a et c. Ils décrivent 
la structure dans le plan basal, ou sa direction perpendiculaire, respectivement. Un paramètre u 
additionnel permet de décrire la distance avec le plus proche voisin, ou anion (N3-) - cation (Ga3+), 
divisée par c. La maille élémentaire est composée de six atomes de chaque type (Ga et N), répartis 
dans deux sous-réseaux hexagonaux compacts respectifs, intercalés l’un dans l’autre, mais décalés de 
5/8e suivant l’axe c (5/8e de la hauteur de maille c). La direction +c (ou direction 〈0001〉) correspond 
par ailleurs à l’axe vertical ascendant de l’hexagone. Dans cette structure, chaque atome de gallium 
(d’azote) est coordonné à 4 atomes d’azote (de gallium). L’empilement atomique de cette phase est 
de type AaBbAa selon la direction 〈0001〉 : il s’agit d’un empilement de plans biatomiques compacts 
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(0001) avec des paires Ga et N [1]. Pour une structure wurtzite idéale avec quatre sphères dures en 

contact, le rapport 𝑐 𝑎 = √8 3⁄ ≅ 1.633⁄  et 𝑢 = 3 8 = 0.375⁄ . Expérimentalement, les valeurs pour 
le GaN sont plutôt à environ 1.634 et 0.377, respectivement. Cet écart peut être causé par les 
différences d’électronégativité entre les constituants de la maille ou encore par des imperfections liées 
à l’épitaxie (inhomogénéités, déformations, relaxations partielles de contraintes…) [1]. 
 

Les structures wurtzites des III-nitrures ne sont pas centrosymétriques selon l’axe c. Autrement 
dit, le cristal est polaire. Par convention, si la liaison gallium-azote parallèle à l’axe c s’étend selon la 
direction 〈0001〉 (〈0001̅〉), alors on parle de polarité gallium (azote), tel qu’illustré sur la figure 1-2.  
 

 
Figure 1-2 : représentation schématique des deux polarités de croissance d’une structure GaN Wz [2]. 

 
La différence significative entre l’électronégativité du gallium et celle de l’azote confère un caractère 
fortement ionique aux liaisons Ga – N. Par conséquent, la présence de l’axe polaire conduit à une forte 
séparation des barycentres des charges négatives et positives : un dipôle électrique se forme à 
l’intérieur de chaque cellule élémentaire. Le GaN en structure wurtzite présente donc un champ de 
polarisation spontanée, maximal suivant l’axe polaire c. Cette polarisation pourra d’ailleurs être 
accentuée, ou atténuée, par déformation de la maille cristalline suite à l’effet piézoélectrique. En effet, 
l’épitaxie est généralement effectuée sur un substrat de nature différente pour des raisons pratiques 
et de coût. Le substrat saphir (ou Si 111) généralement utilisé permet de minimiser les différences de 
mailles, mais des contraintes sont toujours générées. L’apparition d’une polarisation additionnelle de 
nature piézoélectrique est donc quasi-systématique. Ainsi, plusieurs plans et directions sont 

remarquables dans les III-nitrures : les plans c (0001), a (1120) ou m (1100), et leurs directions 

associées (〈0001〉, 〈1120〉 ou 〈1100〉), ce qui est illustré par la figure 1-3. Le plan c est généralement 
utilisé comme base de croissance pour l’épitaxie du GaN Wz. La croissance est donc polaire et se fait 
souvent par MOCVD (de l’anglais Metal Organic Chemical Vapor Deposition). Il est également possible 
de faire une croissance non-polaire à partir des plans a et m, parallèles à la direction du champ de 

polarisation, ou semi-polaire à partir des plans (1122), de nature intermédiaire [3]. 
 

 
Figure 1-3 : description des directions et des plans de symétrie principaux d’une structure Wurzite d’un III-nitrure [1], [3]. 
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1.1.2 Dopage 
 

Un intérêt majeur des semiconducteurs réside dans la possibilité d’y injecter volontairement 
des atomes d’impuretés (le dopage) afin de contrôler la position du niveau de Fermi (et donc les 
densités de porteurs). Plus spécifiquement, pour le silicium typiquement, si l’atome dopant présente 
un électron de valence en excès par rapport à l’atome initial, les liaisons covalentes dans le 
semiconducteur sont totalement restaurées. De plus, si l’atome dopant est facilement ionisé à 
température ambiante (i.e. 𝐸𝑖𝑜𝑛𝑖𝑠𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛~𝑘𝐵𝑇), son électron de valence excédentaire sera libéré dans la 
bande de conduction (le dopant devient par ailleurs un ion chargé positivement). On parle d’atomes 
donneurs (d’électrons) et le semiconducteur est alors dopé négativement (type n). A l’inverse, si une 
liaison covalente reste insatisfaite dans le semiconducteur (un électron de valence manque à l’atome 
dopant), une carence en électron apparait dans le réseau cristallin, plus généralement désignée par 
trou. L’atome est alors dit accepteur puisqu’il peut recevoir un électron et libérer un état d’énergie 
dans la bande de valence (l’ion dopant résultant présente cette fois ci une charge négative). On parle 
de semiconducteur dopé positivement (type p). 
Une description plus générale du dopage consiste en l’introduction d’impuretés chargées qui 
accroissent la densité de porteurs libres dans une des bandes du semi-conducteur, ce qui a pour 
conséquence de modifier la position du niveau Fermi (voir la figure 1-4). 
 

  
Figure 1-4 : comparaison des diagrammes de bandes, des densités d’états d’énergie, des distributions de Fermi-Dirac, et des 

densités énergétiques de porteurs entre un semiconducteur intrinsèque (gauche) et un semiconducteur de type n (droite) [4]. 

Le GaN peut facilement être dopé négativement à l’aide d’atomes de silicium par exemple. Le 
niveau donneur associé se situerait à environ 22meV sous la bande de conduction et serait 
principalement associé à des atomes de silicium en substitution sur des sites Ga (SiGa) [5]. Son énergie 
d’activation serait comprise entre 12 et 17meV [5]. Ainsi, les dopants sont très facilement ionisés à 
température ambiante et des valeurs de dopages effectifs de l’ordre de 1019-1020cm-3 sont possibles. 
 Le dopage p est cependant plus délicat. A température ambiante, l’énergie d’ionisation des 
dopants magnésiums utilisés est beaucoup plus importante que celle des dopants Si (entre 120 et 
200meV environ [6]). Seulement 1 à 2% des dopants sont donc ionisés à 300K [6]. De plus, certains 
dopants Mg sont désactivés en raison de la formation de complexes Mg-H [7]. Par contraste au dopage 
n du GaN, il est difficile d’obtenir des concentrations de trous supérieures à 1018cm-3 [8]. D’ailleurs, le 
dopage p du GaN a longtemps constitué un verrou technologique à la réalisation de LED. Ce n’est que 
dans les années 1990 que ce matériau a de nouveau suscité l’intérêt de la communauté scientifique, 
lorsque Akasaki, Amano & Nakamura (prix Nobel de physique 2014) ont démontré une méthode 
d’épitaxie efficace pour la croissance du GaN dopé p [9]–[11] (et donc de LED, comme on pourra le voir 
par la suite). 
 

1.1.3 Structure de bandes 
 

La structure de bandes des semiconducteurs présente une dispersion énergétique en fonction 
des directions de symétrie choisies dans le cristal. Autrement dit, elle varie en fonction du vecteur 
d’onde 𝑘 des électrons, décrivant la propagation de la fonction d’onde de ces derniers dans le milieu. 
Le gap du semiconducteur 𝐸𝑔 représente la différence d’énergie entre le minimum absolu de la bande 

de conduction et le maximum de la bande de valence et peut être de nature direct ou indirect. On 
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parle de gap direct (indirect) lorsque, dans l’espace des phases (espace des 𝑘), le minimum de la bande 
de conduction est aligné (n’est pas aligné) avec le maximum de la bande de valence (figure 1-5.a).  
 

(a) (b) 

 
 

Figure 1-5 : (a) courbes de dispersion 𝐸(𝑘) pour les électrons dans un semiconducteur à gap direct (à gauche) et à gap indirect 
(à droite) [12] et (b) structure des bandes électroniques du GaN wurtzite selon les directions de hautes symétries de la première 

zone de Brillouin dans l’espace réciproque [13]. 
 

Comme l’illustre la figure 1-5.b, le gap du GaN est direct et est  d’environ 3.42eV à 300K [1]. 
Cela correspond à une longueur d’onde d’émission de photons de l’ordre de 360nm. Ce 
semiconducteur peut donc permettre de réaliser des dispositifs optoélectroniques qui émettront dans 
la limite du bleu visible ou proche ultra-violet (UV). Il peut également être intéressant de noter sur la 
figure 1-5.b que le GaN est un semiconducteur multi-vallées : il présente une bande interdite avec 
plusieurs extrema, ce qui réduit la vitesse des porteurs sous fort champ électrique. 
 
 

Dans un semiconducteur, la longueur de diffusion permet de caractériser la longueur moyenne 
parcourue par un porteur minoritaire 𝑖 (un électron ou un trou) avant de se recombiner avec un 
porteur de signe opposé. Cette longueur dépend du coefficient de diffusion (𝐷𝑖) et du temps de vie 
des porteurs (𝜏𝑖), et peut être décrite par les équations : 
 

𝐿𝑖 = √𝐷𝑖𝜏𝑖   avec   𝐷𝑖 =
𝑘𝐵𝑇

𝑞
𝜇𝑖 (1.1) 

 
Dans cette relation, 𝑘𝐵 correspond à la constante de Boltzmann, et 𝑞 à la charge élémentaire. La 
diffusion des porteurs va évidemment dépendre de leur concentration et de la présence de défauts 
dans le semiconducteur. C’est ce que traduit la dépendance de 𝐿𝑖 au temps de vie moyen des porteurs 
minoritaires avant de se recombiner (𝜏𝑖). Le coefficient de diffusion varie avec la température (𝑇) mais 
dépend aussi de la mobilité 𝜇𝑖  des porteurs. Cette dernière décroit de façon inversement 
proportionnelle au dopage du semiconducteur, et sa dépendance à la température est plus complexe 
(c’est ce qu’illustre la partie gauche de la figure 1-6). Elle dépend en fait de la masse effective des 
porteurs2, qui va varier selon la position dans l’espace des phases (et plus précisément selon la 
courbure de la courbe de dispersion) [12]. Comme mentionnée ci-avant, elle dépend également du 
champ électrique imposé aux porteurs. 
Malgré une certaine dispersion observée dans la littérature pour le GaN, la mobilité maximale des 
électrons est beaucoup plus importante que celle des trous : l’ordre de grandeur est d’environ 1000 
cm².V-1.s-1 pour les électrons dans du GaN non intentionnellement dopé vs 20 cm².V-1.s-1 pour les trous. 
 

 
2 En physique du solide, un porteur qui évolue sous l’action d’un potentiel donné est plutôt décrit par un 
porteur libre dont la masse varie. Il est alors question de masse effective. 
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Figure 1-6 : mobilité des électrons dans du GaN Wz (à gauche) en fonction de la température pour du n-GaN plus ou moins 
dopé (1 : non intentionnellement dopé, 6 : dopage Si à 2 × 1019cm−3), et (à droite) selon la concentration d’électrons à 77K, 
pour différents niveau de compensation du dopage n (1 : pas de compensation, 7 : compensation Na/Nd = 0.9) [14]. 

 

1.1.4 Propriétés optiques 
 

Naturellement, un électron excité dans la bande de conduction peut libérer une partie de son 
énergie pour occuper un état libre moins énergétique disponible dans la bande valence du 
semiconducteur (un trou). Si cette recombinaison électron-trou s’effectue via l’émission d’un photon, 
on parle alors de recombinaison radiative. Il est plus généralement question d’émission spontanée. 
Ces transitions sont régies par la conservation de l’énergie et de la quantité de mouvement (ou 
impulsion), et par conséquent, du vecteur d’onde (voir relation 1-2). Or, pour des semiconducteurs 
dont le gap est supérieur à  1eV, le vecteur d'onde du photon est toujours négligeable devant celui de 
l'électron [12]. La condition de conservation du vecteur d'onde s’écrit (+ si absorption, - si émission) : 
 

𝑘é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛 𝑓𝑖𝑛𝑎𝑙 − 𝑘é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛 𝑖𝑛𝑖𝑡𝑖𝑎𝑙 = ±𝑘𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛 (1.2) 
 
La relation devient donc simplement : 
 

𝑘é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛 𝑓𝑖𝑛𝑎𝑙 ≈ 𝑘é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛 𝑖𝑛𝑖𝑡𝑖𝑎𝑙 (1.3) 
 

Autrement dit, les transitions radiatives sont verticales dans l’espace des 𝑘 (figure 1-7.a). Elles 
sont donc considérablement plus importantes dans les matériaux à gap direct que dans les matériaux 
à gap indirect, et s’effectuent au voisinage du gap fondamental. L’énergie d’un photon émis lors d’une 
recombinaison électron-trou correspond donc généralement au gap du semiconducteur 𝐸𝑔 = ℎ𝜈 =

ℎ𝑐/𝜆, où 𝜆 correspond à la longueur d’onde du photon émis (𝜈 la fréquence associée), ℎ à la constante 
de Planck et 𝑐 représente la célérité de la lumière dans le vide. 
 
 

 
Figure 1-7 : transitions électroniques entre les extrema des bandes de valence et de conduction [12]. 
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L’énergie des électrons peut également être dissipée thermiquement par vibration du réseau 
atomique selon un mode donné [15]. Ce dernier peut alors perdre ou gagner de l’énergie par paquets 
d’énergie ou quanta, similairement à l’électron ou au photon (voir figure 1-8). Ces quanta de vibration 
peuvent être traités comme des quasi-particules fictives qualifiées de phonons. C’est d’ailleurs par 
émission de phonons que des porteurs excités, hors équilibre thermodynamique, se relaxent 
progressivement jusqu’à atteindre les extrema de bandes de l’espace des phases : il s’agit de 
thermalisation (fig. 1-7.c). Dans un semiconducteur à gap indirect, les transitions électroniques entre 
les extrema de bandes sont obliques (figure 1-7.b). Le rendement de luminescence (ou 
d’électroluminescence) sera donc réduit puisque les transitions devront être assistées par phonons. 
 

 
Figure 1-8 : description schématique de la recombinaison d’une paires électron-trou avec (a) émission d’un photon, ou (b) 

par dissipation de l’énergie via des phonons [15]. 

 
Plus la courbure des bandes du semiconducteur est importante au niveau de ses extrema, plus 

la thermalisation des porteurs sera rapide, et plus l’émission sera monochromatique. Cela sera moins 
le cas loin de l’équilibre thermodynamique, en raison du remplissage des bandes. La largeur à mi-
hauteur3 théorique du pic de luminescence en fonction de de l’énergie d’émission est décrite par la 
figure 1-9 : 

 

 
Figure 1-9 : spectre d’émission théorique d’une LED décrivant l’intensité de luminescence en fonction de l’énergie d’émission. 

Le pic d’intensité maximale est généralement atteint pour 𝐸 = 𝐸𝑔 + 𝑘𝐵𝑇/2 [15]. 

 
 

Dans une LED, l’utilisation de semiconducteurs à gap direct comme le GaN sera donc fortement 
privilégiée pour maximiser les transitions verticales dans l’espace réciproque (qui ne nécessitent pas 
l’assistance d’un phonon). En raison de son grand gap, le GaN est typiquement transparent dans le 
spectre du visible. Il présente un indice de réfraction d’environ 2.7 pour une longueur d’onde de 360nm 
[16], très largement supérieur à celui de l’air (1) :  l’extraction des photons depuis une couche GaN 
s’avère difficile en raison de réflexions internes marquées.  

 
3 Souvent qualifiée de FWHM, pour Full Width at Half Maximum en anglais. 
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Aussi, la description présentée en début de section est relativement simplifiée et ne prend pas en 
compte l’attraction coulombienne qui peut exister entre les porteurs libres dans un semiconducteur. 
Au voisinage des extrema de bandes, des électrons et des trous peuvent notamment se lier pour 
former une quasi-particule semblable à l’atome d’hydrogène, généralement qualifiée d’exciton. Le 
couplage entre l’électron et le trou réduit localement le gap, ce qui permet d’observer des transitions 
optiques à une énergie d’émission légèrement inférieure à celle du gap théorique. L’énergie de liaison 
de l’exciton correspond à cet écart énergétique, généralement de l’ordre de 25meV dans le GaN. Cette 
valeur est valable pour un exciton libre, mais sera généralement plus importante pour un exciton lié 
localement, par exemple à un atome donneur générant un niveau d’énergie peu profond dans le gap 
(il est généralement question d’une énergie de localisation de l’exciton ~6 − 7𝑚𝑒𝑉) [17], [18]. C’est 
ce qui explique les transitions multiples que l’on peut observer sur un spectre de photoluminescence 
(PL) à très basse température du GaN, comme celui de la figure 1-10 ci-après. 
La présence des transitions excitoniques va fortement dépendre de la température ou de la densité de 
porteurs dans le matériau. Si par exemple l’énergie de liaison de l’exciton est faible devant l’énergie 
procurée par l’agitation thermique 𝑘𝐵𝑇, alors ce dernier aura de grande chance de se dissocier, et il 
sera plutôt question d’un plasma désordonné d’électrons et de trous.  
 

(a) (b) 

 

 
  

Figure 1-10 : (a) spectre basse température (2K) de PL et de réflectance à haute résolution pour les transitions en bord de 
bandes de GaN, illustrant les 3 pics excitoniques A, B et C (résultants des 3 bandes de valence du GaN Wz), ainsi que les 
transitions associées à des excitons liés à des niveaux donneurs (D0) ou accepteurs (A0) peu profonds [18] ; (b) schéma 
proposant une nomenclature de différentes transitions possibles pour de la PL en bord de bandes [19]. 

 

1.1.5 Alliages à base de GaN 
 

En fonction de la longueur d’onde d’émission souhaitée, plusieurs semiconducteurs 
inorganiques4 à gap direct peuvent être utilisés pour la réalisation de LED. Dans le cas du GaN, nous 
avons pu voir que l’émission entre les bandes est plutôt dans le proche UV. Cependant, le GaN permet 
la réalisation d’alliages ternaires tels que le nitrure de gallium indium (InGaN pour Indium Gallium 
Nitride) ou le nitrure de gallium aluminium (AlGaN pour Aluminium Gallium Nitride), dont la proportion 
en indium ou en aluminium permet de moduler le gap du semiconducteur. Il serait ainsi théoriquement 
possible d’émettre spontanément entre 200nm et 1800nm, comme l’illustre la figure 1-11 ci-après. 
Cependant, cette figure souligne également que le paramètre de maille des alliages évolue rapidement 

 
4 D’autres types de LED existent comme les OLED, à base de matériaux organiques. Cependant, elles ne font pas 

l’objet de cette étude et ne seront donc pas discutées dans cette thèse. 
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avec la proportion d’aluminium et surtout d’indium, ce qui complexifie notablement la réalisation de 
couches d’alliages riches en indium avec peu de défauts. L’intérêt de ce type de matériaux pour la 
réalisation de LED sera discuté de manière plus approfondie par la suite.  
 

 
Figure 1-11 : dépendance entre énergie de gap et paramètre a de la maille cristalline, pour des alliages entre du GaN et de 

l’InN (InGaN) ou de l’AlN (AlGaN) [15]. 

 
 

1.2 Les LED à base de GaN 
 

La première partie de ce chapitre a permis de présenter certaines propriétés fondamentales des 
semiconducteurs et du GaN, notamment concernant l’émission de lumière. Cette seconde partie aura 
quant à elle pour objectif de procurer une description générale de l’architecture des LED bleues 
GaN/InGaN actuelles, ainsi que des différents mécanismes gouvernant leur efficacité. 
 

1.2.1 Les différentes architectures de LED 
 

Indépendamment du choix de matériau5, une LED peut être de type 2D planaire (fig. 1-12.a) 
ou 3D (fig. 1-12.b). Une LED 3D est directement obtenue par épitaxie6 (il est souvent question de 

 
5 Les principaux semiconducteurs inorganiques utilisés dans les LED pour de l’émission directe sont le GaN/AlGAN 
pour l’UV, le GaN/InGaN pour le bleu-vert et l’AlInGaP/InGaP pour le rouge. 
6 L’épitaxie assure théoriquement un contrôle quasi-atomique de l’épaisseur et de l’uniformité des couches qui 
composent un empilement LED. Elle permet aussi de former les alliages et de doper spécifiquement certaines 
couches, afin d’implémenter toutes les fonctionnalités recherchées lors des études d’ingénierie de bandes. 
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procédés dits bottom-up) et présente généralement une structure de type cœur-coquille, très 
différente des empilements planaires des LED 2D. C’est typiquement le cas des LED 3D de l’entreprise 
Aledia7. Les LED planaires, qui font l’objet de ce manuscrit, sont constituées d’un empilement 2D de 
couches. En suivant une approche généralement qualifiée de top-down, des mésas sont générées par 
gravure pour singulariser localement l’empilement LED (après épitaxie de ce dernier). Cependant, il 
peut être intéressant de noter que des LED planaires par croissance bottom-up ont déjà été présentées 
dans la littérature [20]. 
 

 
Figure 1-12 : représentations schématiques des architectures de LED 2D planaires (a) ou 3D cœur-coquille (b) (crédits Aledia) 

 
L’approche top-down est majoritairement utilisée pour la fabrication de LED 2D planaires, qui 

peuvent d’ailleurs présenter différentes variantes d’architectures de composants LED finis (avec des 
contacts métalliques ; l’annexe A.1 les décrit succinctement pour les lecteurs intéressés). De manière 
très synthétique, le processus de fabrication se résume aux étapes suivantes (pas nécessairement dans 
l’ordre) : 
- Epitaxie de l’empilement LED semiconducteur. 
- Singularisation des LED par gravure partielle ou totale de l’empilement semiconducteur. 

a. A l’aide des techniques de photolithographie standards, un masque résine ou un masque 
dur est d’abord déposé sur le substrat.  

b. Le matériau est ensuite gravé selon les motifs du masque, généralement via les méthodes 
de gravure sèches de type plasma.  

c. Une étape post-gravure peut permettre d’encapsuler, d’isoler et/ou de passiver les flancs. 
- Formation des contacts électriques (pour l’architecture Vertical Thin Film, ou VTF, un des contacts 

est formé à l’issue de l’épitaxie et avant la singularisation). 
 

 
Figure 1-13 : schémas de la fabrication de LED CC (Conventional Chip) ou VTF avant report sur un autre substrat. 

 
7 aledia.com 
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1.2.2 Ingénierie de bandes des LED actuelles  
 

Afin de générer des recombinaisons radiatives de paires électron-trou, une LED requiert un 
apport d’électrons libres et de trous hors équilibre, afin que la lumière soit émise par le processus de 
retour à l’équilibre. Ainsi, la jonction p-n est à la base du fonctionnement d’une LED (annexe A.2), et 
permet de procurer une bonne description des phénomènes gouvernant le transport des porteurs vers 
la zone émissive d’une LED. Cependant, à elle seule, elle ne permet pas d’accéder à des flux lumineux 
importants, ce qui n’est pas idéal pour la réalisation de LED. 
Si maintenant une fine couche de semiconducteur intrinsèque et de gap plus faible est interposée à la 
jonction p-n, électrons et trous vont naturellement s’y relaxer pour minimiser leur énergie (par 
émission de phonons). Pour une épaisseur de couche suffisamment faible, une discrétisation localisée 
des niveaux d’énergies peut apparaitre : il s’agit alors d’un puit quantique (QW pour Quantum Well en 
anglais). Cela peut permettre un confinement très localisé et donc un fort recouvrement des densités 
de porteurs (il est généralement question de quelques nanomètres d’épaisseur). Une telle structure 
est qualifiée de double hétérojonction8 à puit quantique, ce qui est illustré par la figure 1-14, et permet 
de maximiser les recombinaisons radiatives. Le puit quantique, qui devient ainsi le lieu de la majorité 
des recombinaisons radiatives, constitue la zone active de la LED. 
 

 
Figure 1-14 : distribution des porteurs libres dans une (a) homojonction ou dans une (b) hétérojonction sous polarisation 
directe. Pour l’homojonction, la distribution des porteurs dépend de leur longueur de diffusion, alors que ces derniers sont 
confinés dans le puit quantique pour l’hétérojonction [15]. 

 
Nous avons pu voir que le GaN permet la réalisation d’un alliage ternaire InxGa1-xN par 

incorporation d’atomes d’indium. Le gap sera d’autant plus faible (par rapport à celui du GaN) que le 
taux d’indium incorporé sera important. Ainsi, il est possible de réaliser une double hétérojonction à 
puit quantique InGaN, plus efficace pour l’émission de photons, et permettant par la même occasion 
d’émettre à plus grande longueur d’onde que celle du GaN (notamment dans le bleu). 
En fait, les LED GaN optimisées actuelles utilisent généralement une structure à multi-puits quantiques 
InGaN (MQW pour Multiple Quantum Wells), qui permet de maximiser l’efficacité et la puissance 
optique délivrée par la LED (le nombre de puits est généralement compris entre 5 et 9 ; l’annexe A.3 
propose une description plus détaillée concernant l’optimisation de la zone active). En effet, une 
alternance de couches i-GaN barrières (GaN non intentionnellement dopé) et de puits quantiques 
InGaN est incorporée entre les couches p-GaN et n-GaN de transport électronique. En raison des 
différences de gap entre le GaN et l’InGaN, une succession de doubles hétérojonctions apparait : un 
puit quantique est alors généré entre chaque barrière i-GaN (si l’épaisseur d’InGaN est suffisamment 
faible9). Ainsi, après ajout de contacts métalliques sur les côtés p et n, électrons et trous peuvent être 
injectés dans la LED, puis confinés en fortes concentrations dans la zone active des multi-puits 
quantiques. La probabilité de recombinaison radiative des paires électron-trou est ainsi maximisée, et 

 
8 On parle d’hétérojonction à la jonction entre deux semiconducteurs avec des énergies de gap différentes. 
9 Pour un bon confinement des porteurs, et en raison du QCSE (Quantum Confined Stark Effect) qui tend à séparer 
les fonctions d’ondes des électrons et des trous, et donc à réduire le taux radiatif, l’épaisseur des puits InGaN est 
généralement limitée à 2.5–3nm (voir l’annexe A.3). 
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l’efficacité de fonctionnement de la LED meilleure. Un exemple d’empilement typique utilisé et la 
structure de bandes électroniques associée sont représentés sur la figure 1-15 ci-dessous. 
 

 
Figure 1-15 : représentations schématiques d’un empilement LED GaN typique à multi-puits quantiques (à gauche) et structure 
de bandes associée pour la zone active, à la jonction entre les couches de transports dopées p et n (à droite) [15]. 

 
La mobilité des électrons étant largement supérieure à celle des trous dans le GaN, la zone active est 
vite saturée en électrons qui ne trouvent pas suffisamment de trous pour se recombiner, et fuient alors 
vers le p-GaN (le terme anglais overflow est généralement utilisé pour décrire ce phénomène). C’est 
d’ailleurs partiellement10 à cause de cela que la concentration de porteurs minoritaires dans le p-GaN 
n’est pas négligeable, contrairement au n-GaN. Pour limiter cet effet et la baisse d’efficacité qui en 
résulte, une couche de blocage d’électrons est généralement ajoutée à l’empilement [15], qualifiée 
d’EBL pour Electron Blocking Layer en anglais. Sa vocation principale est de réduire le courant de fuite 
électronique, généralement majoritaire par rapport à celui des trous (car beaucoup moins mobiles). 
Cette couche est donc ajoutée après la zone active côté p-GaN, afin d’induire une barrière de potentiel 
pour les électrons (voir la figure 1-15). Un semiconducteur avec un décalage de bandes (ou offset de 
bandes) positif par rapport à la bande de conduction est donc requis. Une couche à base d’AlGaN dopé 
p est généralement utilisée, dont la proportion en aluminium (par rapport à Ga) généralement de 15-
30%[21]–[24] permet d’induire une augmentation du gap. Pour optimiser le blocage des électrons tout 
en facilitant l’injection des trous à travers l’EBL, il est parfois question d’un gradient de concentration 
[22], d’un empilement de plusieurs couches [23], voire d’un super-réseau AlGaN-InGaN [24]. 
 

1.2.3 Les différents mécanismes de recombinaison 
 

L’objectif d’une LED est d’émettre de la lumière par recombinaisons radiatives de paires 
électron-trou. Idéalement, dans une LED parfaitement optimisée, tous les électrons et les trous se 
rencontrent deux à deux dans l’espace réel (et dans l’espace des phases) et se recombinent par 
émission de photons. En réalité, d’autres phénomènes physiques permettent aux porteurs de dissiper 
ou d’échanger leur énergie sans émettre nécessairement un photon, et peuvent notamment 
permettre la compensation de différences des vecteurs d’ondes. Il est d’ailleurs d’usage de considérer 
que l’efficacité d’émission d’une LED résulte d’une compétition entre les phénomènes radiatifs, et ceux 
non radiatifs. Les principaux mécanismes de recombinaisons de porteurs sont représentés 
schématiquement sur la figure 1-16 ci-après. Outre les transitions radiatives (fig. 1-16.b), il existe deux 
autres mécanismes potentiels ne conduisant pas à l’émission d’un photon : les recombinaisons SRH 
(fig. 1-16.a), et les recombinaisons Auger (fig. 1-16.c) [25]. 

 
10 L’autre cause résidant dans la difficulté du dopage p du GaN précédemment discutée (voir partie 1.1.2), 
notamment en raison du dopage n intrinsèque du GaN. 
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Figure 1-16 : illustration des principaux mécanismes de recombinaison entre les bandes de conduction et de valence [15]. 

 

1.2.3.1 Les recombinaisons radiatives bimoléculaires  
 

Les recombinaisons radiatives correspondent aux recombinaisons de paires électrons-trous 
entre les des bandes de valence et de conduction. Par conséquent, électrons et trous doivent être à la 
même position sur le diagramme de bande (dans l’espace des k), d’où la préférence pour les 
semiconducteurs à gap direct. Pour des raisons évidentes, les porteurs doivent également être à la 
même position dans le matériau, c’est pourquoi l’ingénierie de bandes des LED actuelles permet de 
confiner les porteurs très localement dans des puits quantiques, comme vu précédemment. 
Le taux de recombinaisons radiatives par unités de temps et de volume est proportionnel au produit 
des concentrations d’électrons libres dans la bande de conduction (𝑛) et de trous dans la bande de 
valence (𝑝) : 

𝑅𝑟𝑎𝑑 = 𝐵𝑛𝑝 (1.4) 
 
La constante 𝐵 correspond au coefficient de recombinaisons bimoléculaires, et présente généralement 
des valeurs de l’ordre de 10−11 − 10−9𝑐𝑚3/𝑠 dans les semiconducteurs III-V à gap direct [15]. 
 

1.2.3.2 Les recombinaisons SRH 
 

En chacune des imperfections dans un semiconducteur (défauts structuraux, impuretés…), la 
périodicité et la symétrie du réseau cristallin sont brisées. Le potentiel périodique normalement perçu 
par les électrons est modifié, ce qui a pour conséquence d’induire l’apparition de nouveaux états 
d’énergies ponctuels, pouvant notamment appartenir à la bande interdite du semiconducteur. De 
manière analogue aux dopants, un niveau de défaut peut se comporter comme un niveau accepteur 
(de charge neutre si le niveau est vide, et négative s’il est occupé par un électron) ou donneur (neutre 
si occupé par un électron, et chargé positivement dans le cas contraire). Aussi, les transitions 
énergétiques peuvent donc potentiellement changer localement, en raison de ces nouveaux paliers 
énergétiques disponibles dans la bande interdite. En effet, un électron libre de la bande de conduction 
pourra être capturé par l’une de ces imperfections, offrant des positions énergétiques plus favorables. 
Si un trou est capté à son tour par l’impureté en question, une paire électron-trou peut même être 
consommée. Cependant, les transitions énergétiques ne seront pas nécessairement radiatives.  
L’énergie des porteurs peut notamment être dissipée thermiquement, par échanges de phonons. Ces 
types de processus sont décrits par la statistique SRH, en référence à Shockley, Read et Hall [26], [27], 
ayant proposés la première description analytique de  ces phénomènes. Ces procédés peuvent 
notamment permettre de compenser des différences de moments (c’est d’ailleurs pour cette raison 
qu’il s’agira de processus dominants dans les semiconducteurs à gaps indirects) [25]. 
 

Plus généralement, les différentes transitions possibles impliquant un niveau profond 
d’énergie 𝐸𝑇 dans le gap associé à un défaut sont schématisées sur la figure 1-17 ci-dessous : 
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Figure 1-17 : schématisation des différentes transitions impliquant un niveau d’énergie 𝐸𝑇 dans le gap [12]. 

 
Un électron libre dans la bande de conduction est d’abord capturé par le piège (il libère une partie de 
son énergie par émission d’un photon11 et/ou de multiples phonons). Si après capture, le défaut 
présente une plus grande probabilité de capturer un trou que de réémettre l’électron vers la bande de 
conduction, il peut provoquer la disparition d’une paire électron-trou par recombinaison (radiative ou 
non radiative). Il est alors question de centres de recombinaisons. 
Au contraire, si la probabilité de réémission de l’électron vers la bande de conduction est plus grande 
(faute de trous dans la bande de valence et/ou si l’agitation thermique est suffisante, ou s’il absorbe 
un photon), le défaut aura simplement piégé un électron momentanément. Il est alors plutôt question 
de pièges à électrons. Le principe est similaire avec des trous [12]. 
Ces différentes transitions seront fonction de la nature du défaut (et notamment de la position 
énergétique dans le gap de l’état associé), et elles auront évidemment un impact plus ou moins marqué 
sur les propriétés optoélectroniques du semiconducteur. Les pièges à électrons ou à trous vont réduire 
momentanément les densités de porteurs. Ils pourront donc impacter le courant dans le 
semiconducteur, mais ne seront pas responsables au premier ordre12 de recombinaisons parasites de 
paires électron-trou. Ce n’est évidemment pas le cas des centres de recombinaisons, qui pourront 
causer une extinction de la luminescence. 
 

Pour un niveau d’énergie parasite 𝐸𝑇 dans le gap du semiconducteur et 𝑁𝑇  sa densité, le taux 
de recombinaison SRH s’écrit :  

 

𝑅𝑆𝑅𝐻 =
𝑝𝑛 − 𝑛𝑖

2

𝜏𝑝0
[𝑛 + 𝑛𝑇] + 𝜏𝑛0

[𝑝 + 𝑝𝑇]
(1.5) 

 
𝑛𝑇 et 𝑝𝑇 correspondent aux concentrations d’électrons et de trous si le niveau de Fermi coïncide avec 

le niveau 𝐸𝑇 du piège [𝑛𝑇 , 𝑝𝑇 = 𝑛𝑖𝑒
±(𝐸𝑇−𝐸𝐹𝑖) 𝑘𝐵𝑇⁄ , avec 𝑛𝑖 la densité intrinsèque en porteurs libres, et 

𝐸𝐹𝑖  le niveau de Fermi intrinsèque], 𝜏𝑛0,𝑝0
= 1/(𝑁𝑇𝑐𝑛,𝑝) correspond au temps de vie des électrons 

(des trous) lorsque le niveau piège est vide (rempli par un électron), avec 𝑐𝑛,𝑝 le coefficient de capture 

des électrons ou des trous par le piège, et qui correspond à la moyenne du produit 𝑣𝑛,𝑝𝜎𝑛,𝑝 (avec 𝑣𝑛,𝑝 

les vitesses thermiques des électrons ou des trous, et 𝜎𝑛,𝑝, les sections de capture du pièges pour les 

électrons et les trous). 
Cette équation peut permettre d’illustrer que les centres de recombinaisons SRH les plus efficaces sont 
généralement associés à des niveaux pièges dits profonds (deep level trap states dans la littérature), 

 
11 Dont la longueur d’onde ne sera pas la bonne pour une LED (i.e. différente de celle associée au gap). 
12 Un niveau piège donné peut toutefois servir de palier pour la capture d’un porteur par un piège plus profond. 
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car l’énergie nécessaire pour retirer un porteur de ces pièges vers les bandes permises est très grande 
devant l’énergie d’agitation thermique 𝑘𝐵𝑇. Il s’agit typiquement de niveaux proches du milieu de la 
bande interdite. De plus, ils ont généralement des coefficients de captures similaires pour les électrons 
et les trous (dans le cas contraire et selon les différences entre les coefficients, il sera plutôt question 
de pièges à électrons ou de pièges à trous). 
 
Dans le cas de semiconducteurs dopés, par exemple de type n (𝑛0 ≫ 𝑛𝑖 ≫ 𝑝0, avec 𝑛0, 𝑝0 les 
concentrations en électrons libres et en trous), et pour un écart relativement faible à l’équilibre (𝑛 =
𝑛0 + ∆𝑛 ≈ 𝑛0 et 𝑝 = 𝑝0 + ∆𝑝 ≪ 𝑛0), il est possible de montrer que le temps de vie non radiatif des 
porteurs minoritaires est donné par : 
 

𝜏𝑝 =
1

𝑁𝑇𝑐𝑝
≈

∆𝑝

𝑅𝑆𝑅𝐻
          (𝜏𝑛 =

1

𝑁𝑇𝑐𝑛
≈

∆𝑛

𝑅𝑆𝑅𝐻
 pour le type p) (1.6) 

 
Cela permet de traduire que le taux SRH est alors limité principalement par le taux de capture des 
porteurs minoritaires (contrairement à la capture beaucoup plus probable des porteurs majoritaires). 
C’est d’ailleurs pour cela que la constante 𝐴, supposée être représentative des recombinaisons non 
radiatives dans le cadre du modèle ABC (décrit ultérieurement), est alors définie selon que les 
électrons ou les trous sont les porteurs minoritaires : 
 

𝑅𝑆𝑅𝐻 = 𝐴𝑛   ou    𝑅𝑆𝑅𝐻 = 𝐴𝑝 (1.7) 
 

1.2.3.3 Les recombinaisons Auger 
 

Lors d’une recombinaison de type Auger, un électron se recombine avec un trou mais transfère 
son énergie à un autre électron (ou un trou) sous forme d’énergie cinétique. C’est un processus 
intrinsèque ne nécessitant pas l’implication de défauts ou d’impuretés13. Cet effet impliquant trois 
particules, il est d’autant plus important que les densités d’électrons et de trous sont grandes. C’est 
typiquement le cas dans des semi-conducteurs à petit gap ou loin de l’équilibre thermodynamique 
(fort pompage optique ou régime de forte injection). Le taux de recombinaison Auger présente donc 
une dépendance cubique à la concentration de porteurs libres : 
 

𝑅𝐴𝑢𝑔𝑒𝑟 = 𝐶𝑝𝑛𝑝2 + 𝐶𝑛𝑝𝑛2 ≈ 𝐶𝑛3 (1.8) 

 
Le porteur excité par effet Auger, très énergétique, peut s’échapper d’un puit quantique, thermaliser 
vers l’extrema de bande (phonons), ou conduire à l’émission d’un photon à faible longueur d’onde. 
 

1.2.4 Le rendement d’une LED 
 

Pour évaluer les performances électro-optiques d’une LED, plusieurs grandeurs peuvent être 
définies. Le rendement quantique interne, plus généralement désigné par IQE (Internal Quantum 
Efficiency), décrit l’efficacité de la zone active de la LED à convertir électrons libres en photons : 
 

𝐼𝑄𝐸 = 𝜂𝑖𝑛𝑡 =
𝑛𝑜𝑚𝑏𝑟𝑒 𝑑𝑒 𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛𝑠 é𝑚𝑖𝑠 𝑑𝑒𝑝𝑢𝑖𝑠 𝑙𝑎 𝑧𝑜𝑛𝑒 𝑎𝑐𝑡𝑖𝑣𝑒/𝑠

𝑛𝑜𝑚𝑏𝑟𝑒 𝑑′é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛𝑠 𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡é𝑠 𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑙𝑎 𝐿𝐸𝐷/𝑠
=

𝑃𝑖𝑛𝑡/(ℎ𝜈)

𝐼/𝑞
 (1.9) 

 
Dans cette équation, 𝑃𝑖𝑛𝑡 fait référence à la puissance optique émise depuis la zone active et 𝐼 au 
courant injecté dans la LED. L’IQE peut également être défini à partir des temps de vie radiatif (𝜏𝑅) et 

 
13 L’ionisation par impact est le processus de génération associé : un électron avec assez d’énergie cinétique 
peut générer une paire électron-trou en excitant un électron de la bande de valence vers celle de conduction. 
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non radiatif (𝜏𝑁𝑅) dans la zone active. En fait, l’inverse du temps de vie est représentatif de la 
probabilité de recombinaison. L’IQE peut donc être défini comme le ratio de la probabilité de 
recombinaison radiative (1/𝜏𝑅), sur la probabilité totale de recombinaison (1/𝜏) : 
 

1

𝜏
=

1

𝜏𝑅
+

1

𝜏𝑁𝑅
      et      𝐼𝑄𝐸 =

𝜏𝑅
−1

𝜏𝑅
−1 + 𝜏𝑁𝑅

−1
(1.10) 

 
Le rendement IQE d’une LED varie en fonction de la densité de courant qui y circule. Deux régimes 
distincts sont généralement observés. L’IQE commence par croitre fortement avec la densité de 
courant, puis diminue ensuite progressivement à régime de forte injection (typiquement à haute 
tension). Ce phénomène est limitant car il est généralement atteint pour des flux lumineux modestes. 
Dans la littérature, ce phénomène est qualifié de droop et pourrait être attribué aux recombinaisons 
Auger, bien que les avis divergent globalement quant à son origine. 
Un modèle théorique simplifié s’avère être largement utilisé pour modéliser les variations d’IQE avec 
la densité de courant. Son objectif est notamment d’appréhender l’amplitude des différents 
mécanismes de recombinaison qui se produisent dans les LED. Il s’agit du modèle 𝐴𝐵𝐶, pour lequel la 
densité de courant dans la LED et l’IQE sont fonction des coefficients 𝐴, 𝐵 et 𝐶 selon les relations : 
 

𝐽 = 𝑞𝑑(𝐴𝑛 + 𝐵𝑛2 + 𝐶𝑛3)      et      𝐼𝑄𝐸 =
𝐵𝑛2

𝐴𝑛 + 𝐵𝑛2 + 𝐶𝑛3
(1.11) 

 
𝑞 fait la référence à l’unité de charge élémentaire, 𝑑 à l’épaisseur de la zone active et 𝑛 à la densité 
d’électrons libres. Ce modèle est cependant basé sur différentes approximations : seules les 
recombinaisons dans la zone active de la LED sont considérées, le coefficient 𝐴 ne varie pas avec les 
densités de porteurs… 
 

Un photon émis depuis la zone active ne sera pas toujours extrait de la LED. Il est possible qu’il 
soit absorbé par certains semiconducteurs de l’empilement, ou par un contact métallique en sortie de 
LED, notamment si des phénomènes de réflexion totale interne tendent à piéger les photons dans le 
composant. Cela constitue un réel problème pour le GaN en raison de la différence marquée d’indice 
diélectrique avec l’air. L’efficacité d’extraction 𝐿𝐸𝐸 (de l’anglais Light Extraction Efficiency) peut être 
définie par l’expression suivante (avec 𝑃, la puissance optique émise par la LED) : 
 

𝐿𝐸𝐸 = 𝜂𝑒𝑥𝑡𝑟𝑎𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 =
𝑛𝑜𝑚𝑏𝑟𝑒 𝑑𝑒 𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛𝑠 é𝑚𝑖𝑠 𝑑𝑒𝑝𝑢𝑖𝑠 𝑙𝑎 𝐿𝐸𝐷/𝑠

𝑛𝑜𝑚𝑏𝑟𝑒 𝑑𝑒 𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛𝑠 é𝑚𝑖𝑠 𝑑𝑒𝑝𝑢𝑖𝑠 𝑙𝑎 𝑧𝑜𝑛𝑒 𝑎𝑐𝑡𝑖𝑣𝑒/𝑠
=

𝑃/(ℎ𝜈)

𝑃𝑖𝑛𝑡/(ℎ𝜈)
(1.12) 

 
Les porteurs libres injectés dans la LED n’atteignent pas nécessairement la zone active (i.e. les 

puits quantiques), notamment, par exemple, en raison de phénomènes non radiatifs, ou ils peuvent 
s’en échapper avant recombinaison. Ainsi, le rendement d’injection caractérise l’efficacité des 
porteurs libres à atteindre la zone active. Il peut être défini par : 
 

𝜂𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 =
𝑛𝑜𝑚𝑏𝑟𝑒 𝑑′é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛𝑠 𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡é𝑠 𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑙𝑎 𝑧𝑜𝑛𝑒 𝑎𝑐𝑡𝑖𝑣𝑒/𝑠

𝑛𝑜𝑚𝑏𝑟𝑒 𝑑′é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛𝑠 𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡é𝑠 𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑙𝑎 𝐿𝐸𝐷/𝑠
(1.13) 

 
Le rendement quantique externe (ou EQE pour External Quantum Efficiency en anglais) est 

alors défini comme le produit de ces différents rendements : 
 

𝐸𝑄𝐸 = 𝜂𝑖𝑛𝑡. 𝜂𝑒𝑥𝑡𝑟𝑎𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 . 𝜂𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 =
𝑛𝑏. 𝑑𝑒 𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛𝑠 é𝑚𝑖𝑠 𝑑𝑒𝑝𝑢𝑖𝑠 𝑙𝑎 𝐿𝐸𝐷/𝑆

𝑛𝑏. 𝑑′é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛𝑠 𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡é𝑠 𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑙𝑎 𝐿𝐸𝐷/𝑆
=

𝑃/(ℎ𝜈)

𝐼/𝑞
(1.14) 
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Enfin, une dernière quantité généralement appréciée pour décrire le rendement des LED 
concerne le rapport entre puissance optique émise et puissance électrique fournie. Cette grandeur est 
supposée être représentative du rendement net d’une LED par rapport à la puissance électrique 
fournie par une prise électrique. Il est souvent question de WPE, pour Wall-Plug Efficiency en anglais :  
 

𝑊𝑃𝐸 =
𝑃

𝐼𝑉
(1.15) 

 
 

1.3 Défauts et flancs de LED 
 

Dans cette troisième section, seront discutés les défauts du GaN, qu’il s’agisse de défauts 
implantés lors de l’épitaxie, ou résultants de la présence d’une surface. Ensuite, une description de 
l’étape de singularisation des LED sera donnée, notamment pour souligner les défauts qu’elle peut 
introduire sur les flancs d’une LED, avant de conclure quant à l’importance de l’étalement du courant 
dans une LED polarisée. 

 

1.3.1 Les principaux défauts du GaN 
 

Introduire des défauts volontairement dans un semiconducteur peut permettre de contrôler 
son niveau de dopage. Cependant, des défauts seront  aussi introduits involontairement dans le 
semiconducteur lors de l’épitaxie (ce qui pourra avoir pour effet de limiter l’IQE des LED). Il peut être 
question de défauts structuraux ponctuels dans la maille cristalline (lacunes atomiques ou anti-sites 
par exemple) voire de dislocations, ou encore d’atomes d’impuretés incrustés dans le matériau lors de 
la fabrication (involontairement). Sans parler du cas particulier des surfaces, qui fera l’objet d’une 
description plus approfondie par la suite.  
 

La nomenclature des différents défauts qui peuvent exister dans le GaN est complexe, et cette 
partie aura donc simplement pour objectif de proposer une description de certains des principaux 
défauts14. La figure 1-18.a décrit certaines transitions causées par différentes impuretés dans le GaN. 
La figure 1-18.b propose quant à elle une description des niveaux générés par les principaux défauts 
structuraux du GaN Wz, généralement plus profonds que les défauts associés aux impuretés. De 
manière générale, les transitions d’excitons liés à des niveaux donneurs peu profonds causés par le 
dopant Si (introduit volontairement ou non) sont souvent observées [30]. Des complexes lacune azote 
(VN)-hydrogène [30] ou de l’oxygène en substitution sur des sites azotes (ON) (~𝐸𝑐 − 35𝑚𝑒𝑉) [5] 
pourraient également causer des niveaux donneurs peu profonds sous la bande de conduction. Ainsi, 
les lacunes azotes et les impuretés Si  ou O, seraient vraisemblablement à l’origine du dopage n non 
intentionnel du GaN [31] (ce qui a notamment rendu difficile le dopage p pendant de nombreuses 
années, comme discuté auparavant).  
Les défauts structuraux natifs dans le GaN induisent généralement des niveaux à charges multiples 
plus ou moins profonds dans le gap (figure 1-18.b). Il serait majoritairement question de lacunes 
gallium (VGa) dans du n-GaN, associées à l’apparition de niveaux accepteurs, et de lacunes azotes (VN) 
dans du p-GaN, générant des niveaux donneurs [28]. En raison d’une énergie de formation élevée, les 
défauts de type anti-site ou interstitiel ne seraient pas majoritaires (GaN, NGa, Gai, Ni). Les niveaux 
profonds causés par des lacunes VGa, ou des complexes VGa-ON [32] pourraient être à l’origine de la 
bande jaune de luminescence du GaN. Il pourrait également être question de complexes Mg-H ou de 
défauts structuraux, dans le cas d’empilement de plusieurs matériaux [33]. Des complexes lacune VGa-
H ou VGa-ONH pourraient également se former dans les couches GaN, ou InGaN, et introduiraient 

 
14 Pour les lecteurs intéressés, la référence [28] donne une revue de la littérature très complète à propos de la 
luminescence des défauts dans le GaN. La référence [29] propose également un état de l’art des défauts.  
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l’apparition de niveaux profonds, qui pourraient impacter significativement l’efficacité des LED 
GaN/InGaN. L’apparition de tels complexes serait facilitée par la présence d’oxygène pendant la 
croissance, et serait aussi plus marquée lorsque le taux d’indium de la couche InGaN augmente [34]. 
Les couches d’InGaN sont généralement sujettes à la présence de nombreux défauts structuraux 
comme les v-pits en raison de fortes contraintes de croissance. Cependant, il est possible qu’ils 
n’impactent pas nécessairement l’efficacité des LED GaN/InGaN au premier ordre, pour des raisons 
encore débattues par la littérature, ce qui est davantage discuté en annexe A.4 (diffusion des porteurs 
et effets de localisations, auto-passivation des dislocations...).  
 

 
Figure 1-18 : exemples de transitions possibles dans du GaN (a) pour les impuretés majeures [28] ou (b) pour les principaux 

défauts structuraux dans du GaN Wz [28]. 

 

1.3.2 Propriétés de surface du GaN 
 

A la surface d’un semiconducteur, le réseau atomique du matériau est interrompu 
brusquement. Les atomes sont alors privés d’une liaison avec un atome voisin et des liaisons 
pendantes, propices à l’adsorption de contaminants ou d’humidité (H2O), apparaissent [35]. Il peut 
également être question d’une reconstruction de surface si ces liaisons s’apparient les unes aux autres. 
Dans tous les cas, la symétrie du cristal est brisée et des états électroniques plus ou moins profonds 
peuvent être créés dans le gap du semiconducteur, similairement aux niveaux de défauts dans le 
volume de semiconducteur (bulk) précédemment décrits. Par conséquent, les surfaces sont 
généralement le lieu d’une forte concentration (très localisée spatialement) d’états parasites. Si ces 
états de surfaces sont présents en trop grande concentration, il peut d’ailleurs être question d’un 
ancrage du niveau de Fermi au centre du gap (ou pinning [36]), telle que l’illustre la figure 1-19 ci-
après. A l’équilibre thermodynamique, cela se traduit par l’apparition d’une courbure des bandes, et 
donc d’un potentiel non nul en surface. Les porteurs vont alors s’y accumuler localement, ce qui pourra 
conduire à l’apparition d’une charge, dont le signe dépendra de la nature des états de surface, du 
dopage du semiconducteur, mais également, dans le cas du GaN, de sa polarité. 
 

 
Figure 1-19 : représentation schématique de la structure de bandes en surface d’un semiconducteur de type n avec une 

concentration plus ou moins élevée d’états de surface (𝐸𝐹𝑖
 correspond au niveau de Fermi intrinsèque) [12]. 
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Comme pour les défauts de bulk, les niveaux parasites de surface peuvent aussi bien présenter 
un état de charge de type donneur que de type accepteur. L’ensemble des états de surface dans le gap 
est généralement décrit par une distribution d’états équivalente (𝐷𝑖𝑡) par souci de simplification. Les 
états seront alors considérés de type donneur sous un niveau d’énergie neutre 𝐸0, et de type accepteur 
au-dessus, comme l’illustre la figure 1-20. Hors équilibre, la position du niveau de Fermi par rapport à 
ce niveau neutre permet de définir le signe de la charge de surface. 
 

 
Figure 1-20 : description de la densité équivalente d’états aux surface (ou aux interfaces) pour des systèmes avec des niveaux 
donneurs et accepteurs. Le niveau 𝐸0 de la densité équivalente d’états est définie de sorte que la charge totale de surface est 
négative si 𝐸𝐹 > 𝐸0, et positive dans le cas contraire [37]. 

 
Dans le cas du GaN, la densité d’états de surface15 est relativement élevée (généralement de 

l’ordre de 1011 − 1013𝑒𝑉−1. 𝑐𝑚−2, comme nous pourrons le voir lors du chapitre 4).  
Il peut s’agir de niveaux de défauts intrinsèques à la surface elle-même, par exemple résultant d’une 
certaine reconstruction de la surface (sans autres défauts ou impuretés). Segev et Walle [38] 
montraient par simulation que pour des ratios Ga/N modérés, le niveau de Fermi est ancré à 0.5–0.7 
eV sous le minimum de la bande de conduction (CBM pour Conduction Band Minimum) pour les plans 
c (0001) ou les plans non polaires (a et m), principalement en raison de liaisons pendantes Ga. Dans le 
cas de surfaces riches en gallium, il serait cette fois ci ancré à 1.8eV au-dessus du maximum de la bande 
de valence (VBM), notamment en raison de la présence de liaisons métalliques Ga-Ga. Dans le cas de 
surfaces InN (0001), l’ancrage du niveau de Fermi se produirait en raison d’états de surface localisés à 
0.6eV au-dessus du CBM. Dans le cas d’InN riche en indium, cet effet se produirait que la surface soit 
polaire ou non, en raison de la présence d’une couche d’In métallique en surface (sans retrait après 
croissance, cette couche générerait une accumulation d’électrons en surface).  

Des défauts additionnels peuvent être présents en plus de la reconstruction de surface. Il 
pourra s’agir de défauts structuraux (comme les dislocations), mais également de défauts relatifs à 
l’oxydation native du GaN ou à l’adsorption d’impuretés diverses (comme le carbone ou l’hydrogène). 
En effet, une surface native de GaN plans c (0001) (la face supérieure d’une LED GaN) présenterait 
généralement des traces d’oxygène, de carbone ou d’hydrogène. Il peut être question de terminaisons 
de surface Ga-O voire Ga-OH [39], ainsi que de liaisons CO, ou –CH [40]. L’oxyde de gallium serait 
présent sous la forme Ga2O3 [41], [40], ou éventuellement GaON [40], bien qu’il semble plus probable 
qu’il s’agisse majoritairement d’une phase GaOx désordonnée à température ambiante [42]. Un tel 
oxyde aurait un gap de seulement 2eV [43], par opposition au 4.4eV d’un Ga2O3 en volume [44]. En 
fait, l’oxydation de la surface conduirait à l’apparition d’états donneurs, qui s’étendraient plus ou 
moins dans le gap selon le désordre dans l’oxyde [43]. Autrement dit, l’oxydation des surfaces conduira 
très certainement à une dégradation des performances dans les composants optoélectroniques 
(niveaux parasites dans le gap et recombinaisons SRH). 
A l’air ambiant, le GaN serait plus réactif aux molécules d’oxygène qu’aux molécules d’eau [41] (la 
couverture en espèce -OH serait seulement de 0.75 monocouche [45]). L’oxydation serait favorisée par 
la présence de liaisons pendantes de gallium, qui offriraient des sites favorables à l’adsorption 
d’oxygène (en raison d’une forte différence d’électronégativité) [41], [40]. 

 
15 Il s’agit en fait d’une densité d’états d’interface, car la 𝐷𝑖𝑡  est généralement évaluée via l’utilisation de 
structures MIS (métal-isolant-semiconducteur), ce qui sera d’avantage discuté lors du chapitre 4. 
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L’oxydation native du GaN s’étend certainement sur une profondeur très limitée, notamment si on 
considère qu’une oxydation forcée sous O2 à une température inférieure à 800°C conduit à un oxyde 
type GaOx ou Ga2O3 peu cristallin d’environ 0.9nm d’épaisseur [42], [43]. Une température plus élevée 
serait requise pour conduire à la formation d’une couche d’oxydation Ga2O3 plus épaisse polycristalline 
(<10nm à 900°C, environ 100nm à 1000°C) [42], [44]. La croissance de l’oxyde se ferait alors par grains, 
vraisemblablement à partir des sites de défauts sur la surface (il pourrait notamment être question 
d’une migration de GaOx vers les grains Ga2O3 [42]). Il est notamment possible que le gallium soit 
davantage oxydé dans des défauts de type v-pits16, dont la présence impacterait alors le niveau 
d’oxydation global de la surface [41]. Après une désoxydation (aspect discuté dans le chapitre 2), la 
surface retrouverait son état d’oxydation initial rapidement après exposition à l’air (constat observé 
après 10 jours pour la référence [46]). 

La présence et le sens de la polarisation intrinsèque (plans polaires, de polarité Ga ou N, ou 
non polaires) peuvent être à l’origine d’une réactivité plus ou moins accrue à l’oxygène, ce qui aura 
son importance dans une LED (notamment sur ses flancs). Même sous ultravide, les surfaces de GaN 

(0001) (polarité azote) seraient plus réactives et sensibles à un résidu de gaz contaminant. L’oxygène 
s’y adsorberait davantage pour former des liaisons Ga-O, comparativement aux surfaces Ga dont l’état 
d’oxydation serait plus stable en condition aqueuse [47], [48]. Alors qu’une surface type c de polarité 
Ga présenterait une certaine stabilité chimique, la réactivité pendant une gravure humide serait accrue 
dans le cas de surfaces N (notamment en raison d’une force répulsive plus faible pendant la gravure 
comparativement aux surfaces Ga) [49]. 
Sinon, selon Mishra et al. [50], une couche de GaN polaire (plans 𝑐) présenterait un niveau d’oxydation 
de type Ga-O plus important qu’une couche non polaire (plans 𝑎). La direction 𝑐 combinée à la polarité 
Ga observée sur leur surface (0001) serait plus favorable à l’adsorption d’oxygène (différence 
importante d’électronégativité entre le gallium et l’oxygène). La terminaison Ga et le niveau de Fermi 
de leur film polaire (Ec-0.7eV) seraient cohérent avec la présence de liaisons pendantes Ga ou de 
lacunes azotes, généralement associées à la présence d’états de surface à environ 0.5-0.7eV sous la 
bande de conduction [50], [41]. Un film polaire présenterait également des défauts structuraux de type 
v-pits, qui pourraient être causés par la présence d’une charge de surface qui compense la polarisation 
(et également les contraintes) [50]. On pourra toutefois noter que pour Zhong et al. [49], les plans 𝑚 
non polaires (majoritairement exposés sur les flancs de LED) seraient moins stables chimiquement face 
à l’environnement, et pourraient s’oxyder plus facilement à l’air, comparativement aux plans 𝑎. Auzelle 
al. [51] modèrent davantage leurs propos à ce sujet, puisqu’ils observent des effets similaires sur les 

plans 𝑐 (0001) ou 𝑚 (1100) après différentes étapes de traitement de surface (leur surface type 𝑚 
semble quand même légèrement plus oxydée après un plasma O2 que la surface polaire). Les plans 𝑟 
semi-polaires présenteraient par contre une grande stabilité sous une ambiance fortement acide, 
basique ou oxydante (pour des raisons encore peu claires) [49]. Autrement dit, dans une LED GaN (Wz), 
l’oxydation de la face supérieure sera peut-être différente de celle des flancs.  
 

1.3.3 L’étape de singularisation : la gravure du GaN 
 

Un fois l’épitaxie réalisée, l’empilement semiconducteur doit être gravé localement pour 
singulariser des LED unitaires. La forte énergie de liaison dans les III-nitrures (8.92eV/atome pour le 
GaN) et le manque d’anisotropie des gravures par voie humide rend l’utilisation de techniques de 
gravure sèches (plasmas) quasi-obligatoire à l’échelle industrielle [52]–[55]. Il peut être question d’une 
pulvérisation physique des couches (bombardement ionique), d’une gravure par réaction chimique 
(avec les radicaux du plasma), ou plus généralement d’une combinaison des deux. Il est par exemple 
possible de graver le GaN par CCP-RIE (Capacitively Coupled Plasma Reactive Ion Etching, souvent 
qualifié simplement de RIE), ou avec un plasma haute densité, tel que généré par un système ECR 
(Electron Cyclotron Resonance) ou ICP-RIE (Inductively Coupled Plasma RIE) [56]. Ce qui différencie 

 
16 Défauts structuraux caractérisés par une forme en V, correspondant à l’émergence d’une dislocation. 
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l’ICP-RIE de la CCP-RIE, c’est qu’il est possible de contrôler séparément la densité du plasma (puissance 
ICP RF) et l’énergie des radicaux (puissance RF cathode, qui génère une tension DC accélérant les ions 
vers le substrat à graver). Pour cette raison, la gravure ICP-RIE est très largement utilisée pour la 
singularisation des LED GaN17. Plusieurs chimies de gravure peuvent être employées. Avec des plasmas 
à base d’Ar, d’H2, de N2 ou d’He purs, il sera plutôt question d’un bombardement ionique 
(pulvérisation). Au contraire, les plasmas chlorés plus largement utilisés permettent d’introduire une 
composante chimique de gravure, en plus du bombardement ionique (dissociation du GaN en espèces 
GaClx et N2 plus ou moins volatiles). Il est très souvent question de mélange Cl2/BCl3/Ar, ou encore 
simplement Cl2/Ar (ou Cl2/BCl3). Similairement, il est également possible de graver le GaN avec des 
chimies fluorées (CHF3, CCl2F2, SF6…), voire avec d’autres alternatives à base de silicium comme SiCl4 
ou encore avec du méthane (CH4/H2). 

 
Il est globalement admis que les gravures plasmas génèrent quasi-systématiquement des 

dommages (même si les III-V nitrures seraient globalement plus résistants que les autres III-V de par 
leur plus grande stabilité mécanique et chimique [57]). En effet, le bombardement ionique conduirait 
à une augmentation du désordre structurel des couches de surfaces, comme le soulignaient Chen et 
al. [58] par mesures XRD. Une désorption préférentielle de l’azote (plus léger) est très largement 
rapportée dans la littérature, et ce, quelle que soit la chimie de gravure [53], [57]–[65]. Elle serait 
causée par le bombardement, mais également par une désorption plus limitée des sous-produits GaClx 
lors d’une gravure en plasma chloré (pression de vapeur des composés NClx ou N2 plus élevée [65]). 
Ces surfaces endommagées riches en liaisons pendantes de Ga présenteraient une réactivité accrue à 
l’atmosphère ambiante (et aux impuretés), et notamment à l’oxygène. Initialement localisé en surface, 
l’oxygène serait détecté en quantité non négligeable sur 100Å de profondeur après gravure CCP-RIE 
du GaN en BCl3 [66], ce qui se traduit (sans surprise) par l’apparition de centres SRH [59]. D’autre part, 
les lacunes d’azote seraient associées à l’introduction de pièges donneurs proche du minimum de la 
bande de conduction, conduisant à un dopage n non intentionnel des surfaces. L’ionisation de ces états 
pourrait notamment induire une modification du potentiel de surface en raison de l’apparition d’une 
charge positive [62]. Dans le cas d’une LED [63] ou d’une simple jonction p-n singularisées [53], cela 
pourrait conduire à l’apparition de lignes de courants de fuites (mésas enveloppées d’un réseau de 
pièges donneurs). Certaines études rapportent également l’apparition de niveaux pièges accepteurs 
profonds dans le gap [57], [58], [60] (ou une variation de leur distribution [58]). Ces différents effets 
se traduiraient par une augmentation de la tension de fonctionnement des LED, en raison d’une 
compensation locale du dopage effectif du p-GaN [60]. D’ailleurs, certaines études suggèrent que 
l’hydrogène devrait être exclu des plasmas de gravure [60]. En effet, il passiverait les sites accepteurs 
[61], et un plasma H2 pur générerait plus de dommages sur les flancs qu’un plasma Ar, car ils seraient 
alors exposés à un flux plus uniforme d’atomes d’hydrogène neutres causant des lacunes d’azote [60]. 
Et ce, même si les ions Ar plus lourds génèrent potentiellement plus de dommages (bombardement) 
dans le plan, comme le soulignaient Cao et al. [64].  

 
Ce qui souligne d’ailleurs la particularité de l’étape de singularisation des LED planaires : 

l’endommagement des flancs par l’étape de gravure diffère nécessairement de celui subit par une 
surface plane gravée avec une incidence normale. En effet, l’endommagent des flancs va fortement 
dépendre de la pente du flanc de gravure, mais également de la rétrodiffusion d’ions qui pourront 
heurter les flancs après une première collision, même si ces derniers sont parfaitement verticaux. 
En tout cas, dans le plan, Minami et al. [54] montrent par simulation que lors d’une gravure ICP-RIE 
Cl2/SiCl4/Ar, les dommages physiques ne pourraient excéder 2nm (les ions ne peuvent théoriquement 
pas être implantés très profondément). Toutefois, ils estiment expérimentalement une profondeur 
impactée de l’ordre de 60nm, et expliquent que les UV produits par le plasma (notamment associés 
aux espèces SiClx/GaClx, voir la figure 1-21) pénétreraient jusqu’à 100nm [54]. Des phénomènes de 

 
17 Aussi, la gravure CCP-RIE est peu utilisée pour la fabrication de LED car plus lente, comparativement à l’ECR 
ou encore à l’ICP-RIE (environ 5000 Å/min vs 1000 Å/min en CCP-RIE) [53]. 
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canalisation des ions de faibles énergies ou de diffusion rapide des défauts pourraient également 
expliquer ces profondeurs impactées de l’ordre de 100nm [53]. D’ailleurs, d’autres études confirment 
la tendance et montrent que dans le cas d’une surface plane de p-GaN gravée en BCl3, la stœchiométrie 
Ga:N serait modifiée sur 60nm d’épaisseur [62]. Pour une gravure principalement physique de couches 
GaN non intentionnellement dopé ou de p-GaN (plasmas Ar, H2 ou N2), la profondeur impactée serait 
aussi estimée à 40-60nm (par gravure humide jusqu’à rétablissement des propriétés électriques du 
matériau) [52], [64].  
 

 
Figure 1-21 : spectre d’émission d’un plasma Cl2/SiCl4/Ar, soulignant l’émission UV associée aux espèces SiClx ou GaClx [54]. 

 
Pour minimiser l’endommagement des surfaces, notamment des flancs de LED, il peut s’avérer 

important de s’intéresser plus finement aux mécanismes régissant la gravure plasma. De manière 
générale, l’endommagement va fortement dépendre du bombardement ionique des surfaces. Comme 
la littérature le rapporte souvent, ce dernier est corrélé à la tension DC d’auto-polarisation du plasma 
(puissance RF cathode), accélérant plus ou moins les ions vers le substrat [57], [58], [66], [67].  Dans le 
cas d’une gravure ICP-RIE, la puissance ICP-RF aurait également son importance, puisqu’elle contrôle 
le flux d’ions auquel la surface sera exposée [64], [68]. Yang et al. [60] observent toutefois que, dans 
le cas d’une LED, l’endommagement ne varie pas linéairement avec cette puissance et finit par saturer. 
En effet, la densité d’ions dans le plasma augmente avec la puissance ICP-RF jusqu’à écranter la tension 
DC, ce qui finit par induire une diminution de l’énergie des ions [60]. Logiquement, ces deux 
paramètres auront également une incidence sur la vitesse de gravure [55], [67], qui tendra à saturer 
pour une densité d’ions trop importante [55]. 
Il est important de noter que l’énergie procurée aux ions (puissance RF cathode) gouvernera 
l’anisotropie de la gravure, ce qui aura toute son importance pour une gravure de singularisation [55]. 
La puissance RF doit être suffisante pour permettre une bonne anisotropie, mais si l’énergie des ions 
est trop importante, ces derniers diffuseront davantage, et auront plus de chance de causer des 
collisions énergétiques sur les flancs [53], [69]. Comme dans le plan, cela va potentiellement générer 
des défauts (lacunes d’azote par exemple), et pourra causer une rugosité non souhaitable sur des 
flancs de LED (plus de surface, donc plus de défauts) [53], [69] ; bien que ce type d’endommagement 
puisse aussi permettre une meilleure extraction des photons [63] (malgré une baisse d’efficacité 
globale). Il faut donc trouver un équilibre permettant d’apporter la bonne dose de bombardement 
ionique, comme l’illustre la figure 1-22. 
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Figure 1-22 : images SEM de flancs gravés avec un procédé ICP-RIE Cl2/BCl3/Ar à différentes puissances RF (tension DC) [53]. 

 
Enfin, il peut être intéressant de s’intéresser plus spécifiquement aux mécanismes de gravure 

des chimies Cl2/BCl3(/Ar), notamment utilisées au CEA-LETI pour la singularisation des LED. Une gravure 
purement physique va induire du bombardement, et donc des défauts, et généralement une forte 
rugosité [61]. L’ajout de Cl2 à un plasma Ar prend alors tout son intérêt, puisque la composante 
chimique de gravure ainsi introduite peut permettre une auto-gravure de la couche détériorée, et donc 
une gravure globalement meilleure [61], sous réserve que la balance entre le flux d’Ar et de Cl2 soit 
bonne [70]. Rawal et al. [69] expliquent aussi que lors d’une gravure ICP-RIE, ajouter BCl3 à Cl2 induirait 
une réduction de la densité d’ions positifs et d’électrons dans le plasma, ce qui permettrait une gravure 
plus lisse avec moins de dommages (BCl3 aurait une énergie de dissociation plus grande, ce qui 
consomme de l’énergie  [71], et serait plus électronégatif que Cl2). Cela permettrait notamment de 
réduire la vitesse de gravure car le taux de radicaux Cl neutres diminuerait (espèce réactive 
principalement responsable de la gravure du GaN, mais qui requiert un bombardement ionique 
additionnel pour briser les liaisons et faciliter la désorption des sous-produits de gravure). De manière 
générale, la pression doit aussi être suffisamment élevée pour réduire le libre parcourt moyen (et 
l’énergie des ions) et éviter trop de collisions sur les flancs [53], [69]. D’ailleurs, un taux de Cl2 trop 
important ne serait pas adapté non plus, puisqu’il y aurait alors une gravure majoritairement chimique 
(érosion) [68], [71]. Une pression trop élevée ne serait pas non plus idéale car l’évacuation des sous-
produits de gravure est alors limitée. D’ailleurs, dans le cas d’une gravure lente du GaN en Cl2/BCl3, 
une étude souligne la formation d’une phase BNxCly sur la surface si le flux de BCl3 n’est pas adapté 
[68]. Aussi, la référence [71] identifie quant à elle la présence de liaisons B-N ou plus simplement de 
résidus Cl. A ce propos, graver le GaN en ICP-RIE Cl2 [65] ou Cl2/BCl3 [71] à une température plus élevée 
(400°C) permettrait d’optimiser l’évacuation des sous-produits GaClx [65], tout en s’affranchissant des 
résidus Cl ou B [71] (par ailleurs identifiés sur la surface jusqu’à 230°C). D’ailleurs, selon la référence 
[65] les photons du plasma ne causeraient des dommages qu’à partir de 500°C.  
 

Finalement, certaines équipes présentent également des méthodes de gravure alternatives, 
comme la LE4, pour Low Energy Electron Enhanced Etching in DC Plasma [72]. Cette méthode à très 
basse énergie (les espèces réactives arriveraient avec une vitesse thermique sur les surfaces) 
permettrait une gravure du GaN en chloré sans bombardements ioniques, ce qui minimiserait les 
dommages de surfaces. Malgré une vitesse de gravure plus lente que les autres méthodes plus 
traditionnelles, la LE4 permettrait de graver avec une bonne anisotropie, tout en minimisant la 
rugosité. Certaines équipes étudiaient également des solutions de singularisation sans gravure 
physique, pour la réalisation de microstructures émettrices de lumière [73]. Un traitement CCP-RIE 
CHF3 à température ambiante permettrait de singulariser des LED sans gravure physique. Selon eux, 
cela permettrait d’impacter l’extrême surface du p-GaN (sur environ 30nm) : désactivation des 
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dopants Mg par l’hydrogène et implantation d’atomes de fluor F qui entrainent une augmentation de 
barrière. Une émission de lumière localisée serait ainsi possible sans la présence de mésas. 

 

1.3.4 Injection électrique – spreading 
 

Pour fonctionner, un composant LED doit disposer de contacts électriques positif et négatif. La 
LED pourra alors être polarisée avec une différence de potentiel électrique, ce qui permettra de 
contrôler son fonctionnement en y injectant plus ou moins d’électrons et de trous, respectivement de 
son côté dopé n et de son côté dopé p. Le choix d’un contact est important pour maximiser l’efficacité 
d’injection, et doit donc se faire en fonction du semiconducteur18. 
Dans une LED GaN VTF ou CC, toutes les faces ne peuvent pas être recouvertes de métaux non 
transparents pour des raisons évidentes. Si un contact pleine plaque est déposé d’un côté de la LED 
(recouvrant totalement la surface), un contact type grille ou plot sera plutôt déposé de l’autre côté, 
pour permettre l’extraction des photons.  
Le contact restant devra donc satisfaire un compromis entre injection et recouvrement de la surface. 
En effet, une surface d’électrode faible est requise par rapport à la surface totale émissive de la LED, 
afin de limiter l’ombrage. Le courant aura donc une répartition verticale inhomogène dans la structure, 
tel qu’illustré sur la figure 1-23 ci-dessous. 
 

 
Figure 1-23 : illustration de l’étalement des lignes de courant sous un contact électrique (a) avec et (b) sans une couche 

supplémentaire permettant de mieux distribuer le courant [15]. 

 
A ce titre, la longueur de spreading est généralement définie pour évaluer l’efficacité de l’étalement 
des lignes de courant dans la structure. Cette grandeur représente la distance pour laquelle la densité 
de courant sous contact est réduite d’un facteur 1/𝑒 en s’éloignant du contact. Plus elle sera grande, 
plus la densité de courant sera distribuée de manière homogène (notamment dans la zone active). 
Cette distribution sera aussi dépendante de la taille et de la position des contacts, ainsi que du 
semiconducteur lui-même, mais elle variera évidemment avec la tension de polarisation appliquée. 
Le spreading est une notion importante à considérer, puisqu’elle permettra d’évaluer la « visibilité » 
des surfaces latérales par les lignes de courant lors d’une injection électrique. Or, nous avons pu voir 
que les surfaces latérales gravées des LED GaN présenteront certainement de nombreux défauts 
(désordre structurel, mauvaise stœchiométrie, oxydation, impuretés ioniques…). Les propriétés 
optoélectroniques de la LED seront donc altérées en périphérie (lignes de conduction parasites, 
recombinaisons SRH…). L’efficacité globale de la LED va alors fortement dépendre du positionnement 
de ses contacts, ce qui, du point de vue de la réalisation technologique, sera d’autant plus difficile à 
optimiser que la dimension de la LED sera petite. 
 
 
 
 
 

 
18 Pour les lecteurs intéressés, l’annexe A.5 présente les 2 types principaux de contacts : Schottky ou ohmique. 
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1.4 Les µLED : la problématique de la passivation 
 

La dernière partie de ce chapitre a pour objectif de présenter le cas particulier des µLED, dont 
le développement relativement récent suscite fortement l’intérêt de la communauté scientifique. Une 
revue de littérature permettra d’abord d’étudier les propriétés des µLED GaN/InGaN. Cela permettra 
notamment d’illustrer certains de leurs atouts, mais également l’importante baisse d’EQE à laquelle 
elles sont confrontées, et qui constitue le cœur de la problématique de cette thèse. 
 

1.4.1 Les µLED 
 

1.4.1.1 Etat de l’art 
 

Dans les années 2000, Jin et al. [74] étaient parmi les premiers à présenter une structure LED 
de taille micrométrique. Leur micro-disque de 12 µm de diamètre comprenait un puit quantique 
InGaN/GaN et semblait délivrer une très bonne puissance optique tout en supportant des densités de 
courant plus grandes que dans des macro-LED, ce qu’ils attribuaient à un meilleur étalement du 
courant. Ils observaient également un léger décalage du spectre d’électroluminescence (EL) vers les 
hautes énergies (blue-shift) qu’ils attribuaient au remplissage des bandes et à une relaxation partielle 
des contraintes permise par les dimensions micrométriques des structures. Ils concluaient que 
l’efficacité quantique de leur composant par unité d’aire était meilleure en raison d’une meilleure 
gestion du courant injecté et d’effets liés à la taille micrométrique.  
Peu de temps après, ils présentaient une structure avec 100 micro-disques LED à puits quantiques 
InGaN interconnectés de 9 et 12µm [75]. Là encore, ils montraient que l’efficacité quantique globale 
était 60% meilleure (par rapport à une macro-LED de taille équivalente à la structure complète). La 
puissance optique étant proportionnelle à l’IQE et à l’extraction lumineuse, ils en concluaient que ces 
2 paramètres étaient améliorés, bien que l’effet lié à l’extraction puisse être plus important. 
Un peu plus tard, ils observaient également que les caractéristiques I-V (courant-tension) des µLED se 
décalaient vers des valeurs de tension plus hautes [76]. Ils montraient également que le facteur 
d’idéalité des LED étudiées était inversement proportionnel à leur taille. Ils en concluaient que la part 
de recombinaisons non radiatives était croissante quand les diminutions des LED diminuaient, et 
qu’elles étaient principalement attribuées aux surfaces latérales des micro-disques.  
 

En 2001, Dai et al. [77] comparaient les propriétés de micro-disques de 6µm à multi-puits 
quantiques InGaN avec celles de l’empilement LED avant structuration. Ils observaient un blue-shift 
des spectres de photoluminescence (PL) obtenus à basse température pour la structure en micro-
disque, par rapport à ceux du substrat original (plus ou moins important selon le régime d’excitation 
laser). Ils observaient également une intensité de PL jusqu’à 10 fois supérieure pour les micro-disques 
(à fort régime d’excitation). Ils attribuaient en partie ces effets au remplissage des bandes, qui tend à 
entrainer une augmentation de l’énergie d’émission (d’autant plus important avec le confinement 
latéral dans des structures micro-disques). Ils supposèrent également que les contraintes dans les puits 
étaient partiellement relaxées en dessous d’une certaine dimension critique. La polarisation 
piézoélectrique intrinsèque étant alors réduite (d’autant plus que l’écrantage généré par les porteurs 
de charges à forte intensité d’excitation laser est grand). Les effets conséquents au QCSE seraient alors 
atténués (red-shift et séparation des fonctions d’ondes, voir l’annexe A.3), ce qui expliquerait, selon 
eux, le blue-shift et l’augmentation de l’intensité de PL observés.  
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Figure 1-24 : à gauche, spectre de PL à 10K à faible (a) et forte (b) excitation laser pour les micro-disques et l’épitaxie MQW 
seule ; à droite, schéma de la structure énergétique pour les électrons et les trous dans un puit avec le champ piézoélectrique 
original (a) et réduit (b) [77]. 

 
En 2003, Choi et al. [78] observaient des résultats similaires sur des structures LED en micro-

piliers, dont le diamètre varie entre 20 et 4µm (intensité lumineuse inversement proportionnelle à la 
taille, « blue-shift »…). Cependant, ils montraient par spectroscopie Raman que la position du mode 
E2 (supposé le plus sensible aux contraintes) ne variait pas avec le diamètre des micro-piliers.  Selon 
eux, il n’y aurait donc pas de relaxation de contraintes conduisant à un meilleur IQE dans les µLED pour 
ces dimensions. Ils supposaient plutôt que le blue-shift observé était uniquement causé par un 
fonctionnement des µLED à de plus hautes densités de courant (écrantage du champ de polarisation 
piézoélectrique croissant avec la concentration de porteurs confinés dans les puits). D’autre part, 
l’augmentation de l’intensité d’émission serait quant à elle induite par une meilleure efficacité 
d’extraction pour la structure en micro-piliers. En effet, ils évoquaient l’existence de modes 
raisonnants à ces dimensions, permettant une diffusion de la lumière en périphérie des micro-piliers 
(whispering gallery modes, voir partie droite de la figure 1-25).  
 

 
Figure 1-25 : à gauche, densité optique normalisée fonction du courant pour différents diamètres de micro-piliers. Au milieu, 
« blue-shift » observé avec une densité de courant croissante pour une LED de 12µm. A droite, image optique d’un micro-pilier 
de 12µm excité localement par un faisceau d’électron centré [78]. 

 
La même année, Jeon et al. [79] observaient également le décalage des caractéristiques I-V de 

µLED de 20µm vers des valeurs plus hautes de tension, ainsi qu’une densité de puissance optique plus 
élevée. Ils attribuaient cela à une augmentation de l’extraction mais également à une meilleure gestion 
de la chaleur en raison du ratio surfaces latérales/volume actif plus grand des µLED. C’est d’ailleurs 
cohérent avec l’étude de Cho et al. [80], montrant que la chaleur interne générée par la jonction d’une 
LED entrainait une baisse de l’efficacité de recombinaison radiative et un over-flow électronique. Une 
meilleure dissipation thermique dans les µLED limiterait alors la baisse d’IQE qui en résulte. En 2010, 
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Gong et al. [81] mesuraient une diminution de la puissance à forte injection qu’ils attribuaient là encore 
à une augmentation de la température de jonction. De plus, ils observaient un red-shift du spectre 
pour ces fortes densités de courant, confortant leur hypothèse (baisse du gap avec la température 
selon la loi de Varshni). Cet effet étant moins marqué pour les LED les plus petites, ils concluaient 
également à une température de jonction plus faible quand la taille des LED diminue, ce qu’ils appuient 
expérimentalement (chauffage externe et mesure d’EL en pulsé, voir graphe de droite de la figure 1-
26). Le plus grand ratio surfaces latérales/volume des µLED permettrait selon eux une meilleure 
dissipation thermique, ainsi qu’une augmentation de l’extraction lumineuse. D’autre part, ils 
estimaient également que des surchauffes localisées causées par du current crowding (saturations 
localisées du courant à forte injection) dans les pixels plus grands seraient à l’origine de températures 
de jonction plus élevées. 
 

 
Figure 1-26 : à gauche, densité de puissance émise par les LED, au milieu, variation de la longueur d’onde du pic d’émission et 
à droite, température de jonction en fonction de la densité de courant et pour différentes tailles de LED [81]. 

 
D’après les travaux de Tao et al. [82], le phénomène de droop serait atténué pour les µLED 

(notamment si leur taille est inférieure à 40µm). Malgré les arguments de Choi et al., ils pensent à une 
relaxation des contraintes liée à l’effet de taille. A forte injection, régime pendant lequel les 
événements non radiatifs sont dominés par les recombinaisons Auger, ils observent que les LED les 
plus petites semblent présenter des durées de vie non-radiatives plus longues. Le nombre de 
recombinaisons Auger serait alors plus faible quand la taille des LED diminue. Selon eux, cela doit être 
associé à un effet de relaxation des contraintes. En raison d’une séparation plus forte des populations 
d’électrons et de trous dans les puits pour les grandes LED, les densités partielles de porteurs seraient 
plus élevées que dans les puits moins contraints des µLED : le nombre de recombinaisons Auger 
augmente. Ils justifient cela avec des mesures de cathodoluminescence (CL) à différents régimes 
d’injection entre le centre et le bord de LED de 10 et 100µm. Ils observent en effet un léger blue-shift 
entre le centre et le bord de LED à régime d’injection équivalent, qui serait représentatif de différences 
de contraintes internes. Cependant, un blue-shift plus important est observé entre les deux régimes 
d’injection de CL : l’écrantage du champ de polarisation interne généré par les porteurs permettrait 
une réduction plus importante du QCSE que celui permis par la relaxation des contraintes. 
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Figure 1-27 : à gauche, EQE en fonction de la densité de courant pour différentes tailles de LED et à droite, variation de la 
position spectrale du pic du signal en CL lorsque qu’on se déplace du centre au bord d’un pixel [82]. 
 

En 2012, Tian et al. [83] mesurent eux aussi un EQE meilleur à forte densité de courant. Ils 
l’attribuent à une meilleure répartition des porteurs dans la zone active grâce à un meilleur spreading 
dans les µLED. En effet, dans des macro-LED, le moins bon spreading du courant peut parfois induire 
des saturations localisées du courant à forte injection (current crowding), ce qui tend à générer 
beaucoup de recombinaisons Auger non radiatives, de l’overflow ou de la chaleur. L’extraction serait 
également meilleure pour des LED de très faibles dimensions (modes de cavités raisonnants pour 
d<12µm). Cependant, ils observent aussi qu’à faible densité de courant, les EQE des LED les plus petites 
sont plus faibles (voir fig. 1-28). Le ratio périmètre-surfaces étant de plus en plus grand, les LED seraient 
plus sensibles aux défauts de bords qui agissent comme des centres de recombinaisons non radiatives 
de surface de type SRH. Aussi, ils ne mesurent pas de variation spectrale significative en PL pour leurs 
LED, dont le diamètre varie de 6 à 105µm. Ils considèrent donc que l’effet lié aux relaxations des 
contraintes est négligeable.  
 

 
Figure 1-28 : EQE pour différentes tailles de LED [83] 

 

Enfin, en 2017 au CEA-LETI, Olivier et al. [84], [85] étudiaient l’évolution des mécanismes de 
recombinaisons non radiatives en fonction de la taille des LED. Ils basent leur étude sur l’extraction 
des trois composantes du modèle ABC. Ils extraient le coefficient B (recombinaisons radiatives) par 
mesure du temps de vie des porteurs, corrélé majoritairement au taux de recombinaisons radiatives à 
basse température. A l’aide de mesures courant-tension-luminance (I-V-L) de LED dont la taille varie 
de 500x500 à 4x4µm², ils calculent les valeurs d’EQE afin de pouvoir déduire les valeurs des coefficients 
A et C (recombinaisons non radiatives types SRH et Auger). Pour cela, ils décorrèlent l’efficacité 
d’extraction (LEE) de l’IQE via des simulations de type tracé de rayons dans la LED. Ils obtiennent des 
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valeurs de LEE quasi-constantes pour toutes les tailles de LED et font le reste des calculs avec la valeur 
moyenne, supposant que l’extraction ne varie pas, ou très peu avec la taille. Or, il était montré par 
Choi et al. [78] que l’extraction était meilleure pour des µLED cylindriques, en raison de l’existence de 
modes résonnants à des dimensions suffisamment faibles. Bien que la géométrie carrée diffère ici, il 
pourrait être intéressant de faire la comparaison avec les résultats que donnerait une simulation 
prenant en compte les phénomènes ondulatoires auxquels les photons sont sujets, surtout à ces très 
faibles dimensions (interférences, modes résonnants…). 
Ils calculent ainsi les coefficients A et C. Contrairement à ce que montraient Tao et Al. [82], le 
coefficient C ne varierait pas avec la taille des LED dans leur cas. Selon le modèle ABC qui attribue 
principalement le droop aux recombinaisons Auger, le droop serait alors indépendant de la taille des 
LED (à condition que l’épitaxie utilisée soit la même). Ils observent cependant une dépendance quasi-
linéaire du coefficient 𝐴 au ratio périmètre-surfaces (voir figure 1-29). L’IQE dépendrait fortement de 
la taille à faible densité de courant, en raison d’une proportion croissante de sites SRH quand la taille 
des LED diminue. Ils expliquent enfin que c’est un problème important à considérer pour la fabrication 
de µLED. En effet, il pourrait être primordial de gérer les étapes de gravure des mesas de sorte à 
minimiser les liaisons pendantes ou les défauts qui peuvent être générés et ainsi limiter le nombre de 
centres de recombinaisons SRH. A ce titre, ils expliquent que les techniques de passivation de flancs 
pourraient être très utiles afin de réduire les pertes liées au recombinaisons non radiatives. 
 

 
Figure 1-29 : calculs des facteurs A (à gauche) et C (au centre) en fonction de la taille des LED ; tracé de la dépendance linéaire 
du facteur A au ratio périmètre/surfaces [84]. 

 
Aussi, différentes études par modélisation parviennent à des résultats cohérents, c’est-à-dire 

que l’IQE des LED diminue avec la baisse des dimensions en raison d’une sensibilité accrue aux 
phénomènes SRH [86], [87]. Les modélisations de la référence [87] illustrent notamment l’impact 
d’une section endommagée en périphérie de LED sur les performances. En fait, sans aucun défaut de 
bords, l’EQE augmenterait avec la baisse des dimensions en raison d’un meilleur spreading du courant. 
Cependant, dans le cas réel, cet effet sera également à l’origine d’une sensibilité accrue aux surfaces 
latérales, et conduirait donc à une forte diminution de l’efficacité. Cette étude souligne notamment la 
problématique de l’injection des trous dans les µLED, qui seraient plus susceptibles d’être capturés par 
les niveaux de défauts sur les bords. 
 

1.4.1.2 Synthèse  
 

Les µLED seraient capables de supporter des densités de courant beaucoup plus grandes que 
des LED de dimensions macroscopiques. Un meilleur spreading dans les µLED serait à l’origine d’une 
meilleure répartition des charges dans la zone active, permettant ainsi d’atteindre des densités de 
courants plus élevées. Tian et Al. [83] calculaient en effet une valeur théorique pour la longueur de 
spreading de l’ordre de 70 µm. Il est ainsi aisé d’imaginer que des LED dont les dimensions sont 
inférieures à cette valeur bénéficieront d’une répartition plus homogène du courant dans leur zone 
active. Les phénomènes de current crowding sont ainsi potentiellement limités, d’autant plus qu’en 
raison d’un périmètre-surface beaucoup plus grand, la dissipation thermique serait également plus 
efficace. Les µLED se verraient ainsi conférées d’une meilleure gestion de la chaleur générée par leur 
jonction (déjà réduite grâce à la meilleure répartition des charges). 
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Les µLED seraient également capables d’atteindre des densités de puissance optique 
largement supérieures à des LED de plus grandes dimensions. Bien que cet effet puisse résulter 
principalement, ou tout du moins en partie de la meilleure gestion du courant et des plus fortes 
densités de courant dans les µLED, d’autres phénomènes sont également à considérer. Il est 
notamment rapporté que pour des µLED cylindriques, des modes résonnants (modes de galerie) 
existaient à de très faibles dimensions (typiquement <20µm) et permettaient une meilleure extraction 
verticale. Cela serait peut-être moins le cas pour des LED de géométries différentes (cubique 
notamment) mais de plus amples investigations seraient à mener pour conclure à ce sujet. Il est 
probable également que les dimensions réduites des µLED permettent une relaxation des contraintes 
internes au semiconducteur. Ce phénomène, qui entrainerait une réduction de la polarisation 
piézoélectrique interne du GaN, aurait pour conséquence d’atténuer l’impact du QCSE à l’intérieur des 
puits quantiques et ainsi d’améliorer l’IQE des µLED. En revanche, les avis à ce sujet divergent et il n’est 
pas vraiment possible de conclure dans l’absolu pour le moment. 

 
Globalement, les propriétés électro-optiques des µLED semblent donc particulièrement 

adaptées aux nouvelles applications d’affichage qui nécessitent de fortes luminances et de bonnes 
résolutions sur des surfaces réduites. D’après Jiang et al. [88], l’angle de vue que permettent les µLED 
serait également très bon (ils mesuraient un cône d’émission assez large ~100°). 
En revanche, malgré des atouts intéressants, les µLED souffrent d’une efficacité réduite. Les avis 
concordent globalement dans la littérature à ce sujet : l’IQE des LED diminue avec leurs dimensions, et 
notamment pour les faibles densités de courant [89]. Le ratio périmètre-section des µLED étant 
beaucoup plus grand, elles seraient alors beaucoup plus sensibles aux recombinaisons de surface type 
SRH induites par les défauts de bords, ce qui entrainerait une baisse d’IQE. 
 

1.4.2 Les surfaces dans les LED & les µLED 
 

1.4.2.1 Les recombinaisons aux surfaces 
 
Dans le cas d’un modèle basé sur la diffusion, l’équation de continuité pour les électrons peut 
s’écrire [15]: 
 

𝜕∆𝑛(𝑥, 𝑡)

𝜕𝑥
= 𝐺 −

∆𝑛(𝑥, 𝑡)

𝜏𝑛
+ 𝐷𝑛

𝜕2∆𝑛(𝑥, 𝑡)

𝜕𝑥2
 

 
Avec ∆𝑛(𝑥, 𝑡) la population d’électron en excès et 𝐺 un taux de génération de porteurs libres fixe (𝐷𝑛 
est le coefficient de diffusion des électrons). En surface du semiconducteur (𝑥 = 0), les porteurs se 
recombinent plus rapidement à cause des nombreux états parasites (radiativement ou non). Il est alors 
possible d’écrire la condition aux limites suivante : 
 

𝑞𝐷𝑛

𝜕∆𝑛(𝑥, 𝑡)

𝜕𝑥
|
𝑠𝑢𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒

= 𝑞𝑆∆𝑛(𝑥, 𝑡)|𝑠𝑢𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 

 
Dans cette équation, le coefficient 𝑆 est défini comme la vitesse de recombinaison de surface. Il traduit 
la capacité des surfaces à induire des recombinaisons SRH. Typiquement de l’ordre de 5 × 104𝑐𝑚/𝑠 
pour le GaN [15], elle sera très faible dans le cas de surfaces sans état parasite, et tendra au contraire 
vers l’infini dans le cas de fortes concentrations de niveaux de défauts. 
On peut montrer par résolution de ce système d’équations que [15]: 
 

𝑛(𝑥) ∝ 1 −
𝜏𝑛𝑆. 𝑒𝑥𝑝(−𝑥 𝐿𝑛⁄ )

𝐿𝑛 + 𝜏𝑛𝑆
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Autrement dit, plus la vitesse de recombinaison en surface sera élevée, et plus la décroissance de la 
concentration de porteur proche de la surface sera rapide. C’est ce que traduit la figure 1-30 ci-après. 
Il est également important de noter que le « début » de cette décroissance sera fixé au premier ordre 
par la longueur de diffusion des porteurs, qui n’est pas négligeable dans le GaN (bien que largement 
inférieure à d’autres matériaux III-V). A titre d’exemple, la longueur de diffusion typique des porteurs 
minoritaires dans du n-GaN serait de l’ordre de 250nm [90] et varieraient entre 80 et 160nm pour du 
p-GaN selon les conditions d’épitaxie [91]. C’est plus complexe dans des puits quantiques InGaN car 
des effets additionnels de localisation sont peut-être à l’œuvre (ce qui sera davantage discuté 
ultérieurement). Selon le régime d’injection ou d’excitation, l’ordre de grandeur de 100nm pourrait 
néanmoins s’avérer valable [92], bien qu’une étude récente souligne la possibilité pour des longueurs 
de diffusion beaucoup plus grandes dans les puits InGaN (de l’ordre de la dizaine de µm) [93].  
L’intensité de luminescence dans une LED sera proportionnelle à la concentration de porteurs. Par 
conséquent, il parait plausible qu’en périphérie de LED la luminescence subisse une décroissance plus 
ou moins sévère selon l’état des surfaces, et qui débutera plus ou moins profondément dans le volume 
de semiconducteur selon la longueur moyenne de diffusion des porteurs. 
 

 
Figure 1-30 : profils de concentration de porteurs en s’éloignant de la surface (x=0) pour une semiconducteur dopé p, avec 

différentes vitesses de recombinaisons de surface (S) [15]. 

 

1.4.2.2 L’effet de taille 
 

Le ratio périmètre-section (par ailleurs égal au ratio surfaces latérales-volume) varie en 4/𝑑 
pour une mésa de géométrie carré ou circulaire. Par conséquent, la variation n’est pas linéaire et le 
ratio augmente fortement pour les dimensions les plus faibles (voir figure 1-31 ci-après). Cet effet 
purement géométrique traduit la proportion croissante de surfaces latérales présentées par l’objet, 
comparativement au volume, lorsque les dimensions diminuent fortement. Il est alors raisonnable de 
considérer qu’une LED sera davantage impactée par ses propriétés de surface lorsque ses dimensions 
diminuent. Or, nous avons pu voir en section 1.3 que les flancs de LED sont très certainement le lieu 
d’une forte concentration de défauts. En effet, la surface constitue par définition une imperfection, et 
le GaN semble systématiquement oxydé à température ambiante (et ce quels que soient les plans 
atomiques). D’autant plus que la gravure de singularisation génère très certainement de nombreux 
autres défauts, potentiellement plus profonds dans le matériau, comme discuté en 1.3.3. 
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Figure 1-31 : représentation d’une mesa LED avec une section critique périphérique et ratio périmètre-section pour une LED 

de largeur d et de géométrie carré ou cylindrique. 

 
Il est donc plutôt cohérent d’observer cette baisse d’efficacité pour les µLED, puisque quand 

les dimensions de la LED diminuent, une part proportionnellement croissante du courant effectif sera 
ponctionnée par des phénomènes non radiatifs en raison des défauts de bords. En fait, il est même 
plausible de considérer que pour une certaine dimension critique, la µLED sera impactée par ses 
surfaces en tout point de son volume. En effet, en raison d’une longueur moyenne de diffusion non 
négligeable, un porteur aura une probabilité importante d’interagir avec un piège de surface jusqu’à 
une certaine profondeur dans le composant. Une LED présenterait alors une section centrale, à travers 
laquelle circule un courant de recombinaisons majoritairement radiatives, tandis que dans une section 
périphérique « critique » la LED serait très sensible aux recombinaisons SRH (parties en rouge sur la 
figure 1-31 ci-dessous). Cette section pourrait typiquement être définie à partir du profil de 
décroissance de la concentration de porteurs (et donc de luminescence) de la partie précédente (en 
fixant un niveau seuil arbitraire). Comme discuté, la largeur de cette section critique (𝐿𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒 sur la 

figure 1-31) dépendra de la longueur de diffusion des porteurs, que l’on peut considérer constante 
pour un matériau, un régime de fonctionnement et une température donnés. D’autre part, elle 
dépendra de l’état des surfaces. Autrement dit, de la densité et de la nature des pièges de surface 
pouvant conduire à des phénomènes non radiatifs de type SRH. Ces différents aspects étant 
indépendant de la taille de la LED, cette longueur critique est vraisemblablement invariante avec les 
dimensions du composant. Ainsi, pour une LED de largeur 𝑑, une limite naturelle apparait pour 𝑑 ≤
2𝐿𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒. En effet, à partir de cette dimension, la section périphérique critique domine l’intégralité 

de la section totale. Un porteur présente alors, en tout point de la LED, une probabilité importante de 
se recombiner non radiativement sur les flancs.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



Contexte et objectifs 

36 
 

1.5 Objectif de la thèse 
 

Le récent développement des µLED à base de GaN/InGaN est confronté à la problématique 
d’une baisse sévère d’efficacité EQE de fonctionnement. Cet effet est causé par les défauts sur les 
flancs de semiconducteur, générés en grande partie par l’étape de singularisation des LED, et qui 
impactent davantage les LED micrométriques en raison d’un effet de taille. Afin de développer des 
composants plus efficaces énergétiquement, il devient impératif de trouver des solutions pour réduire 
le nombre d’états pièges de surfaces, ou encore pour atténuer l’impact qu’ils ont sur les performances 
des µLED. Le développement de solutions technologiques permettant de retravailler la surface des 
semiconducteurs après gravure, en vue d’améliorer leurs propriétés électro-optiques relève du 
domaine de la passivation de surface. Il s’agit en fait d’un besoin relativement nouveau pour les LED, 
puisque les défauts de bords ne sont pas impactant au premier ordre dans le cas de macro-LED avec 
un ratio périmètre-section très faible. D’autant plus que, dans le cas de LED suffisamment grandes, il 
est possible de positionner les contacts électriques de sorte à maintenir les lignes de courant loin de 
la section périphérique. C’est cependant beaucoup plus délicat pour une µLED à la vue des longueurs 
de spreading qui deviennent grandes devant la taille des composants. 
C’est pour cette raison que la passivation des surfaces latérales des µLED constitue la problématique 
de cette thèse : l’objectif est de comprendre les mécanismes de passivation des matériaux clés dans 
les LED GaN/InGaN, afin de proposer des solutions technologiques qui permettront de rétablir une 
efficacité de fonctionnement indépendante de la taille des LED. 
 

En premier lieu, le chapitre 2 de cette thèse définira les objectifs d’une passivation dans le cas 
d’une µLED, ainsi que les principales pistes envisageables à la vue des éléments de la littérature. Sur 
cette base, nous présenterons ensuite les perspectives de recherche que nous avons choisi de suivre 
et les différentes méthodologies d’étude associées. Une description détaillée des différentes variantes 
de passivation ainsi sélectionnées et des échantillons étudiés (et fabriqués) au cours de cette thèse 
sera également donnée. 
 

Le chapitre 3 présentera tout d’abord des résultats d’analyses de surfaces et d’interfaces, 
effectuées afin de caractériser l’effet de différentes solutions de passivation d’un point de vue physico-
chimique. L’accent sera notamment mis sur l’InGaN, le matériau des puits quantiques (constituant la 
zone active des LED), car relativement peu étudié du point de vue de la passivation dans la littérature. 
 

Ensuite, le chapitre 4 fera l’objet d’une évaluation des densités d’états parasites 
électriquement actifs dans le gap, par l’étude des propriétés électriques d’interfaces couche de 
passivation/semiconducteur. La fabrication de composants MIS (métal-isolant-semiconducteur) sera 
présentée, suivie des résultats de caractérisations effectuées par mesures de capacitances.  
 

Enfin, dans le cinquième chapitre de cette thèse, nous étudierons les propriétés de 
luminescence de mésas µLED après différents traitements de passivation. Les composants seront 
caractérisés à l’aide d’une méthodologie d’étude en cycles courts, par mesures de 
cathodoluminescence. Un comparatif assez large sera effectué entre différentes variantes, et 
permettra de faire ressortir des pistes prometteuses. Cette étude sera notamment confortée par des 
mesures complémentaires de temps de vie.



 

 

37 
 

Chapitre 2 
 

Etude, choix des solutions de passivation et 
méthodologie 

 
 

2.1 Introduction 
 
Le premier chapitre a permis de présenter certaines des propriétés du GaN, ainsi que des 

propriétés optoélectroniques des (µ)LED planaires à base de GaN-InGaN. Leur fabrication conduit 
nécessairement à la génération de défauts, à l’origine d’une baisse d’efficacité marquée lorsque les 
dimensions des composants diminuent. Pour rétablir l’efficacité des µLED GaN, il devient impératif de 
développer et d’optimiser des solutions de passivation, ce qui constitue la problématique de cette 
thèse. Dans le cas d’une (µ)LED, la passivation pourrait être définie comme l’ingénierie effectuée après 
la gravure pour produire un composant insensible à ses surfaces latérales d’un point de vue 
optoélectronique. Dans le chapitre 1, nous avions pu voir que les défauts qui génèrent des centres de 
recombinaisons non radiatifs sont les plus problématiques, puisqu’ils conduisent à la consommation 
de paires électron-trou (par opposition à un piégeage momentané de porteurs). Pour limiter ces 
recombinaisons parasites (et passiver les µLED), il est donc possible d’agir sur deux aspects principaux: 
la réduction du nombre de défauts, ou la réduction de la densité d’au moins un des deux porteurs 
proche des surfaces [35]. 

Ainsi, ce chapitre aura pour objectif de présenter les différents procédés envisageables pour 
parvenir à cet objectif, en s’appuyant sur des éléments de la littérature dont une revue spécifique au 
(µ)LED va d’abord être présentée. Comme cette problématique est relativement nouvelle, des aspects 
plus spécifiques de la passivation seront ensuite traités séparément. 

Enfin, nous présenterons les différentes méthodologies d’étude construites à partir de ces 
données, avant de terminer par la description des différents échantillons fabriqués, et caractérisés 
dans le cadre de cette thèse. 
 
 

2.2 La passivation d’une µLED : les différents axes de recherche 
 

2.2.1 La passivation des LED et µLED dans la littérature 
 

2.2.1.1 Etat de l’art général 
 
► Avant le début de la thèse 
 

En 2001, Chang et al. [94] proposent une solution pour passiver leur LED GaN avec un film SiNx 
déposé par ECR-CVD (Electron Cyclotron Resonance Chemical Vapor Deposition). Cela se révèle peu 
efficace d’un point de vue électrique, mais leur permet tout de même d’augmenter la puissance de 
sortie de leur LED de 6%, vraisemblablement grâce à une meilleure extraction induite par le film SiNx. 
Un peu plus tard, en 2006, Da et al. [95] améliorent la puissance de sortie de leurs LED bleues d’environ 
18% à l’aide d’une passivation SiON déposée en PECVD (Plasma-Enhanced CVD) basse température. Ils 
expliquent que l’indice optique du SiON peut être ajusté à 1.54, dans l’idée de réaliser une couche à la 
fois passivante et anti-réflexion. Les courants de fuites de leurs LED sont par ailleurs légèrement 
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réduits. L’année d’après, Shen et al. [96] de la même équipe démontrent qu’une température de dépôt 
égale ou inférieure à 200°C permet de maximiser la puissance de sortie. En effet, le film SiON est alors 
plus dense et les caractéristiques électriques des LED sont préservées, alors que cela n’est plus le cas 
à 300°C en raison d’une possible dégradation des contacts métalliques. Ainsi, on peut déjà noter que, 
selon le procédé de fabrication de la (µ)LED, un procédé de passivation devra souvent être choisi en 
adéquation avec les autres étapes de la réalisation technologique. 
En 2008, So et al. [97] démontrent qu’une couche de passivation en Al2O3 (ou alumine) déposée par 
RF magnetron sputtering sur la surface de LED InGaN-GaN bleues permet une amélioration d’environ 
14% de la luminosité des LED par rapport à une passivation SiO2. Encore une fois, ils attribuent cet effet 
principalement à une meilleure adaptation de l’indice optique entre le GaN et le milieu extérieur. 
 

L’année suivante, Yang et Cao [98], [99] présentent l’une des premières études traitant 
spécifiquement la problématique de la passivation des flancs des LED bleues. En fait, ils y sont 
confrontés indirectement, puisqu’ils cherchent à améliorer l’efficacité d’extraction de macro-LED de 
300x300µm² en les micro-perforant d’un cristal photonique 2D (trous de 2–10µm). La surface latérale 
des LED augmente alors d’un facteur 30, ce qui implique une dégradation de leurs propriétés 
électriques en raison de la proportion accrue de défauts de bords. Ils expliquent qu’un recuit rapide 
(30s) à 700°C sous diazote peut permettre de supprimer une partie des défauts de gravure 
profondément implantés dans les semiconducteurs des LED, mais n’est pas suffisant (augmenter 
davantage la température conduit à un endommagement des surfaces, notamment par génération de 
lacunes azotes). Ils montrent alors qu’une gravure chimique dans une solution KOH (40–60 minutes) 
permet une suppression quasi-totale des courants de fuite (plusieurs dizaines de nanomètres 
endommagés par la gravure ICP seraient supprimés). Cependant, ils montrent également qu’une telle 
solution peut endommager les contacts métalliques de leur LED, et conduire à une augmentation 
significative de la tension de fonctionnement. Ils implémentent alors une étape de traitement 
chimique (NH4)2S (potentiellement moins agressive pour leur contact) pour supprimer les défauts 
d’extrême surface. L’intérêt de cette préparation soufrée serait de supprimer l’oxyde natif par 
substitution avec des atomes de soufre, ainsi que de passiver les liaisons pendantes. Les 
caractéristiques courant-tension (I-V) sont partiellement restaurées après 30 minutes de traitement, 
mais le (NH4)2S n’a aucune action sur les défauts plus profonds dans le matériau. Ainsi, ils combinent 
finalement le premier recuit à 700°C, avec un traitement (NH4)2S d’une heure, et montrent que les 
caractéristiques I-V sont totalement restaurées. De plus, selon eux, la passivation soufrée d’une 
surface GaN serait plus stable que celle d’autres III-V comme GaAs ou InP, en raison d’une intensité 
d’énergie de liaison avec le soufre accrue : leurs LED seraient stables après un mois d’exposition à l’air. 
On pourra toutefois noter qu’ils ne discutent pas des propriétés de luminescence (ou EQE) de leur LED 
après passivation. Et contrairement aux caractéristiques I-V des LED, la puissance émise est un multiple 
de l’extraction, qui pourra fortement dépendre de l’ingénierie post-gravure de passivation. 

En 2012, Yang et al. [100] présentent un exemple de solution de passivation de macro-LED 
bleues de 430x430µm² par empilement Al2O3/SiO2 (par ordre de déposition sur toute la LED). Leurs 
LED présentent des caractéristiques électro-optiques meilleures : les courants de fuites sont réduits et 
la puissance optique de sortie est plus grande d’environ 25% (voir fig. 2-1). Ils expliquent qu’un gain 
de 10% est attribué à l’extraction, qu’ils tentent d’optimiser via l’épaisseur des couches de 
l’empilement. Selon eux, la suppression d’une partie des canaux de conduction parasites et des états 
pièges de surface conduirait également à une augmentation de l’efficacité radiative en bords de pixel. 
Ils soulignent cependant qu’une exposition trop longue au plasma de dépôt du PEALD de la couche 
Al2O3 (Plasma Enhanced Atomic Layer Deposition) tend à altérer les caractéristiques I-V de leur LED en 
inverse. Ce qui semble être accentué dans le cas du dépôt PECVD de la couche de SiO2 seule, pour 
lequel le plasma n’est pas déporté et la durée d’exposition plus longue. Ils en concluent qu’une couche 
d’alumine interstitielle suffisamment fine permettrait de limiter les défauts générés par le dépôt 
plasma du SiO2, et participerait à passiver les défauts de surface causés par la gravure. Ils montrent 
d’ailleurs par des mesures de capacitance que la densité d’états pièges d’interface est plus faible avec 
la couche d’Al2O3 comparativement à SiO2. 
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Figure 2-1 : I-V des LED en polarisation directe à gauche et inverse au milieu ; puissance de sortie en fonction du courant à 

droite, pour la référence [100] 

 
L’année suivante, Guo et al. [101] montrent également que de l’Al2O3 déposé par ALD serait 

un bon passivant pour les surfaces des LED. Les courants de fuite de leur LED de 300x700µm² sont plus 
faibles de 2 ordres de grandeur à -5V par rapport à une passivation SiO2. La passivation Al2O3 
permettrait de minimiser la densité des pièges de surface et ainsi la probabilité de recombinaisons non 
radiatives. Comme l’équipe précédente, ils ajoutent également une couche PECVD SiO2 de 500nm pour 
améliorer l’efficacité d’extraction, à laquelle ils donnent une texturation en demi-sphères 
(augmentation de l’angle de sortie des photons, réduction des réflexions totales internes).  
Il serait également possible de passiver des macro-LED avec une couche Al2O3 déposée par USP (ultra-
sonic spray) [102]. Malgré certains avantages notables (bas coût, dépôt rapide et à l’air…), 
l’amélioration de puissance optique serait là encore induite par une meilleure extraction. L’effet de 
passivation serait limité, et comparable à celui d’une couche SiO2 PECVD. D’ailleurs, tout comme la 
référence [100], Zuo et al. [103] observent une détérioration des caractéristiques I-V en direct de leur 
macro-LED après dépôt d’une couche PECDV SiO2, texturée en micro-dôme pour l’extraction. 
 

En 2016, Chen et al. [104] passivent des nano-bâtonnets19 GaN-InGaN de 500nm de diamètre 
(voir figure 2-2) par traitement KOH de 75 minutes à température ambiante. Ils observent une 
augmentation des temps de vie et de l’intensité de photoluminescence après le traitement, et en 
déduisent que cette solution permettrait la suppression des défauts de surface par gravure sélective 
des plans du cristal GaN. Le pic jaune qu’ils observent sur leur spectre de photoluminescence (PL), 
relatif aux défauts et impuretés dans GaN, serait principalement émis depuis la couche GaN de surface, 
mais également depuis les barrières GaN entre les puits InGaN, avec une contribution plus faible. Dans 
une étude similaire (certains auteurs sont communs à ces deux publications), Latzel et al. [105] 
montrent par la suite qu’un dépôt ALD d’alumine à 200°C après la gravure KOH peut permettre 
d’augmenter l’intensité de PL de 20% (déjà augmentée de 50% par le traitement KOH). La couche ALD 
permettrait de réduire davantage les canaux de conduction parasites sur les surfaces. Un peu plus tard, 
Chen et al. [106] présentent une nouvelle étude de ces nano-bâtonnets, suggérant que leur surface 
faciliterait la dissociation des excitons en électrons et en trous libres, ce qui entrainerait selon eux une 
augmentation du taux radiatif et de l’efficacité de PL (les raisons pour cette dissociation ne sont pas 
encore claires). Ainsi, la passivation KOH+ALD-Al2O3 permettrait d’optimiser d’autant plus 
l’efficacité des nanostructures: la densité de porteurs « libres » en surface (après dissociation des 
excitons) augmente car le taux SRH diminue, ce qui permettrait une augmentation plus marquée de 
l’efficacité IQE. 
 

 
19 Les nano-bâtonnets GaN/InGaN présenteraient certains intérêts comme celui d’un IQE potentiellement plus  
élevée et moins sensible au droop (matériau relaxé donc moins de QCSE : taux radiatif plus élevé). L’efficacité 
d’extraction serait également meilleure. Cependant, la proportion plus importante de surfaces conduit à un 
besoin accru pour une passivation efficace, d’où la thématique de l’article. 
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Figure 2-2 : à gauche, images SEM et description schématique des nano-bâtonnets et au centre, comparaison des 
cartographies et temps de décroissance PL avec et sans passivation KOH [104] ; à droite, temps de vie effectif et efficacité de 
PL selon la structure (planaire ou nano-bâtonnets) et la passivation (KOH ou KOH+ALD-Al2O3) [106]. 
 

En début d’année 2018, Kim et al. [107] utilisent un empilement très fin AlN/Al2O3 en PEALD 
(0.6nm/1nm) pour passiver la surface supérieure p-GaN de LED bleues de 500x500µm². Ils estiment 
par mesures XPS que le potentiel de surface du p-GaN est initialement plutôt négatif en raison de sa 
polarisation spontanée. Les trous seraient alors confinés à l’interface, ce qui limiterait leur injection 
(voir partie gauche de la figure 2-3). En revanche, avec la bicouche AlN-Al2O3, ils identifient une charge 
positive d’interface par mesures C-V (capacité-tension), qui compenserait la polarisation spontanée du 
GaN en surface, jusqu’à induire l’apparition d’un potentiel de surface positif (l’inversion du potentiel 
ne serait pas atteinte avec une couche Al2O3 seule). L’injection des trous dans la zone active serait alors 
facilitée et les recombinaisons en surface du p-GaN limitées. Leurs mesures de PL suggèrent que cela 
participerait à induire une augmentation de l’IQE : en raison d’un remplissage des bandes plus 
important, l’écrantage du champ de polarisation interne serait plus fort, et la séparation des fonctions 
d’ondes causée par le QSCE dans les puits serait réduite. Ils estiment également par mesures XPS et 
TEM que les défauts de surface et la réoxydation du p-GaN seraient limités grâce à la séquence de 
nettoyages ex-situ/in-situ qu’ils effectuent (nettoyage RCA puis utilisation d’un plasma déporté en 
séquence avec un plasma NH3-Ar-N2 utilisé pour nitrurer la surface). Et avec la couche d’interface AlN, 
cela semble empêcher efficacement l’oxydation du GaN pendant le dépôt de l’Al2O3. Les 
caractéristiques I-V-L (I-V-Luminance) de leurs LED confirment ces tendances : avec l’empilement AlN-
Al2O3, les courants de fuites sont réduits, la densité totale de courant augmente, et la puissance 
optique générée à 40 A/cm² est améliorée de plus de 50%. 
On pourra noter qu’une étude antérieure similaire proposait d’utiliser un oxyde de graphène pour 
compenser la polarisation spontanée en surface du p-GaN (meilleure injection des trous et puissance 
optique 60% plus élevée) [108]. 

Le même mois, Sheremet et al. [109] présentent une solution en deux étapes pour améliorer 
l’émission et passiver leurs LED GaN-InGaN de 1mm². Ils déposent une première couche PECVD-SiO2 
de 250nm en guise de passivation. Une seconde couche PECVD-Si3N4 de 250nm (dont l’indice optique 
permet une meilleure extraction que SiO2 ou Al2O3) est ensuite déposée sur toute la LED et est 
structurée en micro-dômes pour améliorer l’extraction (voir partie droite de la fig. 2-3). Avec une 
passivation latérale, ils mesurent des résistances séries plus grandes. Ils observent également de légers 
courants en polarisation inverse ou à faible tension. La résistance parallèle associée aux canaux de 
conduction non radiatifs parasites est plus grande d’environ un ordre de grandeur avec la passivation 
SiO2 (on souhaite une résistance parallèle infinie dans une LED). Le comparatif qu’ils effectuent suggère 
qu’une passivation efficace des flancs est prioritaire par rapport à une passivation de la surface 
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d’émission. En effet, la tendance se confirme en luminescence puisqu’à densité de courant fixée, 
l’intensité radiative est meilleure de 45% avec la couche structurée Si3N4, de 123% avec la passivation 
latérale SiO2 et de 171% avec la double passivation. L’efficacité globale des LED est presque triplée 
avec la double passivation. 
 

  
Figure 2-3 : à gauche, structure de bandes et luminescence d’échantillons sans passivation (A), avec une couche Al2O3 (B) et 
avec l’empilement AlN- Al2O3 (C) [107] ; à droite, schéma de la structure LED, résistance parallèle, intensité d’émission et 
efficacité en fonction de la densité de courant pour les LED sans passivation (A), avec uniquement la couche d’extraction 
structurée Si3N4 (A1), avec la couche de passivation SiO2 sur les flancs (B) et avec les deux (B1) [109]. 
 

A ce stade, nous sommes à l’état de l’art en matière de passivation des (µ)LED GaN-InGaN tel 
qu’il l’était au début de cette thèse. Il permet déjà de souligner plusieurs points cruciaux : 
- L’ajout d’une couche de passivation impacte l’extraction de la LED et il peut s’avérer complexe de 

discriminer entre un gain d’extraction et de passivation (𝐸𝑄𝐸 ∝ 𝜂𝑒𝑥𝑡𝑟𝑎𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 × 𝐼𝑄𝐸). 
- L’analyse des caractéristiques I-V peut permettre une bonne observation de l’effet de la 

passivation sur les différents courants circulant dans la (µ)LED. 
- Il est possible d’optimiser une passivation par l’ajout d’une couche additionnelle d’interface entre 

le (In)GaN et la couche diélectrique « principale ». 
- Enfin, le choix des méthodes de dépôt ou des prétraitements de passivation pourra fortement 

dépendre de l’intégration avec les autres étapes de la réalisation technologique. 
 

Les prochaines références concernent les différentes études publiées entre le début et la fin 
de cette thèse (avril 2018–juillet 2021). 
 
► Pendant la thèse 
 

En août 2018, Wong et al. [110] sont les premiers à présenter une solution de passivation pour 
des LED unitaires de tailles micrométriques (10–100µm²). Ils montrent qu’une amélioration 
significative d’EQE est possible avec une passivation SiO2 des flancs par dépôt ALD à 300°C. La couche 
diélectrique permet une meilleure extraction tout en passivant une partie des sites de recombinaisons 
de surface créés par les dommages de gravure. Par comparaison avec un dépôt du SiO2 en PECVD, ils 
montrent que de meilleures performances sont atteintes avec un dépôt ALD. Dans le cas du dépôt 
PECVD de SiO2, l’intensité d’émission est beaucoup plus faible pour les LED de plus petites dimensions. 
Les niveaux de fuites sont également plus grands, traduisant une augmentation du nombre de canaux 
de conduction parasites, en raison de dommages générés dans leur couche ITO (Indium Tin Oxide) de 
contact ou sur la couche p-GaN. Même avec la passivation ALD-SiO2, le courant de fuite augmente 
lorsque les dimensions des LED diminuent : la passivation des flancs n’est pas totalement efficace et 
les recombinaisons non radiatives de type SRH entrainent toujours une baisse de performances à 
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faibles dimensions. Les valeurs d’EQE qu’ils mesurent confortent ces observations. Pour les LED les 
plus grandes (100x100µm²), les valeurs maximales d’EQE sont similaires (environ 40%). Le ratio 
périmètre/surfaces reste relativement faible et l’impact des défauts de flancs est moins 
problématique. En revanche, pour les LED plus petites, les valeurs d’EQE diminuent dans tous les cas. 
De meilleurs valeurs d’EQE sont cependant atteintes pour les LED passivées par ALD. En effet, pour les 
LED de 20×20μm2, l’EQE est de 24% sans la passivation des flancs alors qu’il est de 33% avec la 
passivation ALD-SiO2.  
 

 
Figure 2-4 : à gauche, images d’EL à 1A/cm² de LED sans passivation (1), avec une passivation ALD-SiO2 + ouverture contact 
ICP (2), avec une passivation PECVD-SiO2 + ouverture contact HF (3), avec une passivation ALD-SiO2 + ouverture contact HF 
(4), pour différentes tailles de LED ; à droite, caractéristiques J-V et LOP-J pour des LED de 20x20µm²  et comparaison EQE-J 
entre des LED de 100x100µm² et 20x20µm² [110]. 
 

Au tout début 2019, Peng et al. [111] étudient la passivation de nano-fils GaN/InGaN (environ 
215nm de diamètre, fabrication top-down) par dépôt PEALD d’un film d’AlN (différentes épaisseurs). 
Ils observent un effet optimal pour 50 cycles de dépôt (soit environ 10nm) : l’intensité de PL augmente 
de 345% par rapport à la référence sans passivation, traduisant l’efficacité de la passivation à 
supprimer les états de surfaces. Ce qu’ils confirment par des mesures de temps de vie. Ils identifient 
une déviation par rapport à une décroissance exponentielle unique (donc plusieurs transitions). Une 
transition lente serait associée à des états localisés résultants des défauts de surfaces sur les flancs, 
alors qu’une transition plus rapide serait représentative des porteurs libres photo-générés dans le 
volume du nano-émetteur. Aussi, ils supposent que la réduction du temps de vie effectif après 
passivation résulterait d’une meilleure efficacité radiative dans le bulk20 (centre fig. 2-5). Selon eux, le 
décalage de bandes important entre l’AlN et l’InGaN permettrait de repousser les électrons photo-
générés vers le bulk, limitant ainsi les chances de capture dans des pièges à électrons résiduels sur les 
flancs. Ils soulignent également que dans le cas de leurs structures nanométriques, l’adaptation 
d’indice optique permise par l’AlN très fin joue très peu dans l’augmentation de PL observée (dominée 
au premier ordre par l’effet de passivation). 
 

 
20 i.e. le volume de semiconducteur loin des surfaces. 
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Figure 2-5 : intensité de PL en fonction du nombre de cycles AlN de passivation (gauche), estimation du temps de vie dans les 
puits InGaN (centre), et description schématique du raccord de bandes entre l’AlN et l’InGaN [111]. 
 

Peu après, on pourra noter l’une des premières réalisations d’un micro-écran RGB dont les 
µLED GaN/InGaN en nano-anneaux sont passivées avec une couche ALD d’alumine. La seule couche 
ALD de 1nm permettrait une augmentation de 144% de l’intensité d’émission [112].  

Au même moment, une étude souligne de nouveau l’intérêt d’un traitement KOH sur des nano-
bâtonnets GaN/InGaN, car permettant de supprimer les impuretés et les dommages de gravure, 
notamment en restaurant une bonne stœchiométrie Ga/N (suppression de lacunes azotes) [113].  
 

Wong et al. [114] présentent par la suite les premières µLED GaN/InGaN (10–100µm) dont 
l’EQE est quasi-indépendant de la taille (voir figure 2-6). Pour cela, ils passivent leur µLED en combinant 
une première gravure KOH et un dépôt ALD d’Al2O3. Cela permettrait une suppression notable des 
canaux de conduction parasites ainsi qu’une bonne passivation des surfaces. Cependant, la position 
du pic d’EQE par rapport à la densité de courant varie toujours selon les tailles de LED. Ils en concluent 
que les recombinaisons SRH impactent toujours les LED malgré la passivation. 
 

A la fin de l’année 2019, une étude se consacre aux mécanismes de gravure de nano-bâtonnets 
GaN/InGaN par KOH, toujours dans le contexte de la passivation [115]. Il est ainsi montré qu’un 
traitement de 10 minutes à température ambiante (solution AZ400K diluée à 5%) permet de restaurer 
90% de l’intensité de PL initiale. En fait, ils expliquent que graver trop longtemps n’est pas 
recommandé : le diamètre du fil diminue et l’intensité de PL varie alors en suivant une oscillation 
amortie en fonction de la durée de gravure, ce qu’illustre la figure 2-6 ci-après (les flancs alternent 
entre un état rugueux, et un état lisse, ce qui sera davantage discuté par la suite).  
 

En mai 2020, Lee et al. [116] comparent les propriétés de LED passivées avec des couches ALD 
d’alumine et/ou PECVD de SiO2. Ils soulignent l’intérêt pour les passivations à base d’alumine, puisque 
pouvant permettre un effet de champ, en raison de la présence d’une charge fixe négative21. Ils 
expliquent dans leur étude que la couche de passivation doit être suffisamment épaisse pour éviter 
l’apparition de courant de fuite et bien isoler leur composant. On pourrait souligner ici qu’il serait 
préférable de considérer séparément passivation et isolation électrique. D’ailleurs, ils montrent in-fine 
qu’une double passivation Al2O3/SiO2 permet de conduire aux meilleures propriétés électro-optiques : 
la couche ALD-Al2O3 se révèle plus efficace pour passiver l’interface, et la couche PECVD SiO2 permet 
d’assurer une bonne isolation. 

 
Par la suite, Ley et al. [117] (même équipe que Wong et al. cités précédemment) présentent 

de nouveaux résultats de passivation sur des µLED GaN/InGaN (100–2µm). Avec 30 minutes de 
traitement KOH à température ambiante, 20nm d’ALD-Al2O3 et une couche Si3N4 (PECVD) de 250nm 
pour l’isolation électrique, l’EQE de leur LED s’avère indépendant de la taille. En fait, ils observent des 
variations d’EQE, mais qu’ils attribuent à une variation de l’efficacité d’extraction en fonction de la 
taille des LED (figure 2-6).  
 

 
21 Il est important de noter qu’une telle passivation par effet de champ ne sera efficace que pour un seul des 
deux types de porteurs.  
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Figure 2-6 : à gauche, graphes d’EQE pour les µLED de la référence [114] après passivation KOH et ALD-Al2O3 ; à droite graphes 
d’EQE de µLED avec une passivation similaire, avec un pic d’EQE à une densité de courant similaire pour toutes les tailles  : 
l’écart d’EQE résiduel serait causé par des variations d’extraction [117] ; au centre, effet d’oscillation de l’intensité de PL de 
nano-bâtonnets en fonction de la durée d’une gravure KOH, identifié par la référence [115]. 
 

Début 2021, Polyakov et al. [118] présentent une caractérisation relativement complète de 
nano-bâtonnets GaN/InGaN après un premier recuit thermique (RT) rapide à 700°C (30s sous diazote), 
suivi d’une gravure chimique KOH, puis d’un traitement de sulfuration d’une heure dans du (NH4)2S. 
Ils expliquent que dans les puits quantiques InGaN, les pièges à trous majeurs (avec une section de 
capture élevée pour les trous) seraient situés à 0.7–0.8eV au-dessus de la bande de valence. Comme 
dans du n-GaN, ils seraient causés par des complexes de lacunes gallium avec des niveaux donneurs 
peu profonds (VGa-D) ou des niveaux accepteurs profonds induit par du carbone en substitution sur 
des sites azotes (CN). Ces niveaux conduiraient à l’apparition d’une bande de luminescence similaire à 
la bande jaune du GaN, mais centrée à 600nm dans le cas des puits InGaN. 
Ils montrent que KOH permet de bien restaurer l’intensité de PL, et entraine notamment la suppression 
d’une partie des niveaux accepteurs profonds à l’origine de la bande de PL à 600nm. L’effet serait 
d’autant plus fort en combinaison avec (NH4)2S. Par contre, les courants de fuites seraient significatifs. 
Ils seraient causés par des défauts peu profonds sous la bande conduction, induits par la présence de 
lacunes azotes générées par la gravure, et dont la suppression nécessiterait un recuit à des 
températures supérieures à 600°C. Ainsi, lorsque l’échantillon est passivé avec les trois étapes (incluant 
le recuit initial à 700°C), les niveaux de fuites sont équivalents, voir plus faible que pour la référence 
planaire. A l’aide de caractérisations électriques variées (I-V, C-V, DLTS, ODLTS…), ils parviennent à 
identifier les signatures énergétiques des défauts majeurs : 
- Des pièges à électrons à -0.7eV sous la bande de conduction, attribués à des niveaux accepteurs 

causés par la présence d’azote sur sites interstitiels. 
- Des pièges à trous à +0.8eV au-dessus de la bande de valence, attribués aux complexes (VGa-D). En 

effet, ils parviennent à réduire significativement la concentration de ces niveaux par recuit 
thermique à 700°C, alors que les niveaux accepteurs profonds CN (l’autre possibilité) sont réputés 
stables thermiquement. 

Cependant, ils expliquent que ces différents traitements ne sont pas suffisants pour supprimer 
significativement les pièges à électrons (EC-0.7eV) : un recuit à plus de 900°C serait nécessaire pour 
supprimer l’azote sur sites interstitiels. Selon eux, c’est pour cette raison que l’IQE de leur µLED reste 
inférieure à la structure planaire, même après cette combinaison de traitements de passivation.  
 

  
Figure 2-7 : variation de l’intensité de PL entre les bords de bandes (à gauche) et de l’IQE (à droite), selon les étapes de 

passivation des nano-bâtonnets GaN/InGaN de la référence [118]. 
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Enfin, on pourra également relever la présence d’une dernière étude relativement récente, 
impliquant encore une fois le traitement KOH [119]. Malgré un dépôt PECVD de SiO2, l’intensité de PL 
de µLED de 10µm augmente d’un facteur 10 avec un traitement KOH initial. Ils observent une 
amélioration notable avec la seule couche PECVD de 400nm, ce qui, à la vue des différents éléments 
discutés jusqu’à présent, est très certainement causé par un gain d’extraction. Cette étude présente 
notamment une comparaison entre différents traitements de surface, suggérant qu’une combinaison 
KOH, puis HCl puis dépôt SiO2 peut conduire à une bonne amélioration de l’intensité de PL (à peine 
meilleure qu’avec seulement le KOH initial). 
 
► Passivation des LED rouges & pistes alternatives de réflexions 
 

Des pistes similaires sont explorées pour la passivation des µLED rouges à base d’AlInGaP, 
réputées beaucoup plus sensibles aux défauts de bords (longueurs de diffusion des porteurs 
minoritaires et vitesses de recombinaison de surface beaucoup plus grandes). En effet, les traitements 
soufrés (NH4)2S sont utilisés par certaines études sur µLED rouges afin de passiver les liaisons Ga de 
surface avec du soufre [120]–[122], et effectués  parfois après une première étape de désoxydation 
avec une solution NH4OH [121] ou HCl [122]. Cela permettrait d’induire une augmentation significative 
du temps de vie des porteurs [121], [122], mais permettrait également de réduire les fuites [120] et de 
multiplier l’EQE par 2 (la réduction du piégeage des porteurs permettrait notamment une meilleure 
injection électrique) [122].  

La passivation ALD-Al2O3 est également utilisée pour les µLED rouges AlInGaP [123], ou 
InGaN/AlGaN [124]. En effet, après un premier traitement in-situ avec du TMA et un plasma azoté (le 
TMA permettrait une suppression de l’oxydation native, et l’azote permettrait de supprimer certains 
défauts), Wong et al. [123] (même équipe que précédemment) montrent que leur couche de 
passivation permet une amélioration de l’EQE de 150% à 100A/cm² (µLED de 20µm²). La différence 
entre PECVD et ALD existe là aussi : une couche SiO2 déposée par ALD serait plus efficace pour passiver 
des µLED AlInGaP qu’un dépôt PECVD [125]. 
 

Certaines études soulignent également que la passivation des µLED peut s’effectuer avec 
d’autres types de procédés. Par exemple, avec une méthode de gravure alternative sans 
endommagement dite NBE (Neutral Beam Etching), des µLED (40–6µm) sans chute d’efficacité sont 
présentées dans la référence [126]. Il serait également possible de réduire l’épaisseur des barrières 
dans la zone active [127], ou d’optimiser la taille du contact p [128], afin de limiter l’étalement du 
courant (spreading) et de confiner davantage le courant latéralement. Les concentrations de porteurs 
sur les flancs seraient plus limitées, tout comme l’impact des défauts de bords. Cependant, il est 
important de noter que ces considérations sont peut-être valables pour des µLED de tailles modérées 
(>10µm), mais risquent de s’avérer beaucoup moins extrapolables aux µLED les plus petites (1µm). 

Il serait également possible de passiver les défauts associés à la bande jaune ainsi que les états 
de surface par hydrogénation (via un plasma hydrogène) [129], [130]. L’hydrogène permettrait 
notamment de neutraliser certains niveaux peu profonds causés par les lacunes gallium. Ce type de 
procédé pourrait s’avérer intéressant pour des contextes d’applications particuliers (notamment pour 
des applications photo-électrochimiques de séparation de l'eau via des nanostructures GaN/InGaN). 
Cependant, cette piste de réflexion semble peu adaptée aux LED en raison de la présence de p-GaN 
(nécessaire pour l’apport des trous), car l’hydrogène va également avoir pour effet de passiver les 
dopants Mg, comme nous avions pu le voir lors du chapitre 1. 
 

2.2.1.2 Les principales voies de passivation des µLED 
 

La littérature spécifique à la problématique de passivation des µLED est relativement récente, 
et s’avérait relativement limitée au début de cette thèse. Ils existaient déjà quelques études qui 
implémentaient des couches de passivation pour des macro-LED, mais ces dernières avaient souvent 
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pour vocation principale d’améliorer l’extraction de lumière (en fait, cela peut être le double intérêt 
d’une couche de passivation : amélioration des performances électriques, et de l’extraction).  

 
A ce jour, des pistes de recherche plutôt abouties ont été proposées, permettant dans certains 

cas l’obtention d’une efficacité quasi-indépendante de la taille des LED. 
Le dépôt d’une simple couche physique de passivation peut permettre de supprimer certains niveaux 
de défauts de surface, par exemple causés par des liaisons pendantes insatisfaites. Cela présente 
également l’intérêt de permettre une isolation hermétique de l’environnement (encapsulation), ce qui 
peut s’avérer primordial pour fixer un état de surface durablement. Cependant, l’action sera très 
limitée sur les défauts de gravure plus profonds dans le cristal semiconducteur. Il est donc 
généralement question d’une combinaison de plusieurs étapes, impliquant une première phase de 
traitement de la surface. Il peut par exemple s’agir d’une première étape de recuit, et/ou d’une gravure 
chimique sélective des flancs avec une solution KOH. Les solutions soufrées pourraient également être 
utilisées pour stabiliser la surface en vue du dépôt final avec la couche physique de passivation et 
d’encapsulation (généralement de nature isolante, comme un diélectrique). 
A ce titre, l’alumine Al2O3 déposé par ALD ressort souvent dans la littérature. Ce matériau possède des 
propriétés adaptées pour le GaN et l’InGaN (grand gap, forts décalages ou offset de bandes…). 
Comparativement à d’autres couches de passivation, l’alumine semble également permettre une 
bonne passivation de certains niveaux pièges de surface. Quant à l’ALD, cette méthode permet de faire 
des dépôts avec une homogénéité quasi parfaite et un contrôle très précis de l’épaisseur déposée, et 
ce, même sur les flancs verticaux des LED. Elle présente également l’avantage d’être une méthode de 
dépôt douce pour les surfaces des semiconducteurs. C’est essentiel pour ne pas dégrader d’avantage 
les surfaces pendant le dépôt, ce qui pourrait être le cas des dépôts PECVD en raison du plasma associé 
et de son impact sur les surfaces. 
 

Finalement, les principaux procédés de passivation peuvent être décomposés selon trois 
étapes principales : 
 
► (Optimisation de la gravure) * 

 
► Traitements post-gravure et stabilisation des surfaces 

 
► Dépôt d’une couche de passivation & post-traitements 

 
*Comme nous avons pu le voir jusqu’à présent, il est globalement admis que la gravure plasma de 
singularisation peut générer beaucoup de dommages dans les semiconducteurs des LED. Son 
optimisation devrait donc être considérée au premier plan pour améliorer l’IQE des µLED. Cela 
permettrait potentiellement de relâcher les critères d’une couche de passivation efficace. Cependant, 
l’optimisation de la gravure ne relève pas du domaine de la passivation par définition. De plus, même 
une surface de GaN parfaite devrait être passivée, en raison des états de surfaces intrinsèques. Ainsi, 
dans le cadre de cette thèse axée sur la passivation, l’optimisation de la gravure ne sera pas étudiée 
expérimentalement, mais nous invitons toutefois les lecteurs à parcourir la partie gravure du chapitre 
1 qui donne quelques clés pour mieux appréhender les mécanismes de gravure du GaN.  
 

2.2.2 Le traitement des surfaces post-gravure 
 

Cette section traitera plus fondamentalement des principales étapes pouvant être 
implémentées après la gravure, et avant le dépôt de la couche physique de passivation, en vue de 
supprimer les défauts de gravure ou leurs effets. Il s’agit d’ores et déjà d’un processus de passivation, 
puisque ce type d’étape aura pour objectif de rendre les surfaces plus inertes d’un point de vue 
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électronique (mais pas nécessairement chimiquement), afin de rétablir de bonnes propriétés de 
luminescence en section périphérique des LED. 
Les traitements décrits dans la section à suivre seront classés suivant différentes catégories, pour 
lesquelles nous proposons les définitions énumérées ci-après. Une finition de gravure sera définie par 
la description suivante : 
 
- L’étape modifie ou supprime notablement les couches atomiques endommagées proche de la 

surface, dans l’optique de restaurer une symétrie davantage comparable à celle du 
semiconducteur bulk. L’objectif étant d’aboutir in fine à une structure sous la surface telle qu’elle 
serait générée s’il était possible de graver le semiconducteur sans production de défauts. Il peut 
donc s’agir d’une reconstruction majeure des couches endommagées proche de la surface, et/ou 
d’une gravure significative des couches jusqu’à restauration d’une structure cristalline proche de 
celle du semiconducteur bulk. 

 
Pour des raisons pratiques, il est possible que les surfaces des LED soient réexposées à l’environnement 
extérieur après une étape de finition de gravure, et avant le dépôt de la couche physique de 
passivation. Ainsi, même si une étape efficace de finition de gravure a pu être implémentée, il est 
possible que des contaminants divers (C, O, H…) s’adsorbent de nouveau sur la surface. Un nettoyage 
ou une désoxydation de la surface définis de la manière suivante pourront alors être implémentés : 
 
- L’étape permet de supprimer une contamination modérée située en surface du semiconducteur. 

Il peut typiquement s’agir d’un oxyde natif ou d’une pollution carbonée. L’étape n’induit pas 
nécessairement de reconstruction ou de gravure significative des couches de surface non oxydées. 

 
Enfin, un traitement de surface avant dépôt de la couche de passivation peut également permettre de 
stabiliser momentanément la surface par passivation chimique. Une étape de stabilisation (voire de 
fonctionnalisation) est définie par : 
 
- Le traitement permet de figer l’état de la surface par greffage d’une espèce spécifique, sans 

modifier ou dégrader son état initial. Il empêche par exemple une nouvelle oxydation de la surface. 
La fonction de ce greffage peut également être de faciliter la croissance de la couche physique de 
passivation (dans ce deuxième cas, la surface n’est pas nécessairement stabilisée, mais son état 
initial n’est pas dégradé par le traitement). 

 
Remarque : dans de nombreux cas, un traitement pourra avoir une double fonction (comme avec KOH 
qui grave significativement les défauts de gravure, ainsi que les impuretés de surface). Cependant, 
cette nomenclature, bien que subjective, est choisie pour faciliter le classement. 
 

2.2.2.1 Finition de gravure 
 
► Recuit thermique 
 

Une première solution de finition de gravure consiste à recuire les matériaux à plus ou moins 
haute température, par exemple sous atmosphères nitrurantes. Si suffisamment d’énergie est 
apportée aux surfaces sous forme thermique, cela peut permettre une reconstruction cristalline des 
couches endommagées, et une désorption de contaminants éventuels ou des oxydes natifs, s’ils sont 
volatils (le recuit peut donc avoir aussi une action nettoyante/désoxydante). 
Chen et al. [58] montraient qu’un recuit à 500°C pendant 30 secondes avait un impact bénéfique sur 
les propriétés de luminescence d’une surface n-GaN gravée par RIE. De même, 40 minutes de recuit 
sous N2 à 550°C semble permettre une amélioration de la caractéristique I-V de n-GaN après gravure 
ICP Cl2/Ar (réduction de résistance), mais également d’augmenter l’intensité de PL, réduite de plus de 
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80% par la gravure [131]. Après une gravure ICP, Shul et al. [53] soulignent quant à eux qu’une 
température de recuit à 500 ou 600°C a peu d’impact sur les courants de fuite d’une jonction p-n GaN. 
D’autres observent une restauration de la conduction initiale dans du InN, InGaN ou InAlN à partir de 
650°C [57]. Dans le cas de diodes Schottky à base de GaN, Cao et al. [52] montrent qu’un recuit à 750°C 
sous diazote permet de restaurer quasi complétement les propriétés initiales de leur composant. A 
une température de recuit plus élevée, elles seraient cependant détériorées, vraisemblablement en 
raison d’une désorption préférentielle de l’azote. En revanche, pour du p-GaN, certains observent un 
rétablissement des propriétés électriques initiales à partir de températures de l’ordre de 900°C, 
toujours sous N2 [64]. Choi et al. [59] observent d’ailleurs quelque chose de similaire dans le cas de n-
GaN : avec un recuit à 900°C sous N2 (pendant 3 minutes), ils détectent moins d’oxygène et plus de 
liaisons de type Ga-N en XPS. Cependant, l’énergie apportée par le recuit permettrait également aux 
atomes de carbone résiduels (pollution carbonée) de se lier au dopant silicium (Si), ce qui générerait 
des centres de recombinaisons non radiatives. Ils observent donc une détérioration plus marquée des 
propriétés de PL des semi-conducteurs après recuit. Ainsi, ils effectuent un nettoyage avec une 
solution HF22 avant le recuit (pour supprimer la contamination carbonée), et l’intensité de PL double. 
 
► Gravure chimique 

 
Des solutions de finition de gravure par voie humide existent également, et permettraient 

potentiellement de supprimer les défauts de gravure plus ou moins profonds. Typiquement, Kodama 
et al. [132] montraient en 2008 qu’une post-gravure avec une solution TMAH23 permettait de rectifier 
l’état des flancs de gravure GaN généré par une gravure ICP Cl2/BCl3. En effet, après la gravure ICP, 
leurs flancs sont rugueux et ne sont pas verticaux (ils gravent des tranchées, qui ont plutôt une forme 
en V qu’en U). Or, le TMAH permettrait de graver tous les plans du GaN, hormis les plans (0001) (plans 
perpendiculaires à la direction verticale). Ils démontrent ainsi qu’il est possible d’obtenir des tranchées 
en U, dont l’angle est quasiment à 90° après traitement TMAH (1h dans du TMAH 25% à 85°C). Les 
flancs seraient alors beaucoup plus lisses, et contrairement à la solution KOH qui permet l’obtention 
de résultats similaires, le bain TMAH n’induirait pas de contamination par des métaux alcalins pouvant 
être problématique en micro-électronique. 

Bien entendu la gravure chimique avec KOH, déjà discutée dans la première section de ce 
chapitre, reste une solution alternative potentiellement très efficace pour les applications 
optoélectroniques, comme l’illustraient plusieurs publications de l’état de l’art de la partie 2.2.1 [99], 
[104]–[106], [114], [115], [117]–[119], [133]. A ce titre, l’étude d’Hartensveld et al. [115] propose une 
description intéressante des mécanismes de gravure par les solutions à base d’hydroxyles comme KOH. 

Dans le cas des nano-bâtonnets GaN/InGaN, ils expliquent que la solution grave le plan (1101) 

rapidement, générant un motif de type escalier (fig. 2-8.a & 2-8.b), jusqu’à ce que le plan (1100) soit 
exposé (fig. 2-8.c). A ce stade, la gravure continue mais à une vitesse plus lente. La gravure va 
également laisser le plan polaire gallium (0001) intact (fig. 2-8.d), car il repousserait les groupes 
hydroxyles pendant la gravure. Ainsi, la surface supérieure du nano-fil ou de la mésa reste non gravée, 
alors que ses flancs sont gravés sélectivement. Cela résulterait de la sélectivité de gravure du KOH 
selon la polarité : seuls les plans polaires de polarité azote, les plans semi-polaires ou les plans non-
polaires seraient gravés, en raison d’une plus faible énergie des liaisons Ga-N en surface 
(comparativement au plan de polarité Ga). Aussi, ils font remarquer que dans le cas d’une LED, la zone 
p-GaN sera gravée moins vite que les zones non intentionnellement dopées ou n-GaN, en raison d’une 
déplétion des trous à l’interface entre la solution et le semiconducteur. 
Ils soulignent également que les flancs alternent entre un état rugueux et un état lisse, car la gravure 
s’effectue par marche d’escalier : les atomes sur les bords des plans atomiques sont plus facilement 
gravés, en raison d’une énergie de liaison plus faible. C’est probablement la raison pour laquelle Tanide 
et al. [71] soulignent que la gravure par KOH présente le désavantage d’induire de la rugosité. Une 

 
22 Acide Fluorhydrique. 
23 Tétraméthylammonium hydroxyde. 
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telle cinétique requiert en fait d’optimiser la concentration et la durée de gravure pour s’arrêter 
lorsque la surface est lisse. 
 

 
Figure 2-8 : mécanismes de gravure de nano-fils GaN/InGaN par une solution KOH, d’après la référence [115]. 

 
► La gravure par couches atomiques ALE (Atomic Layer Etching) 
 

Ils existent également des solutions alternatives de gravures très lentes, permettant de faire 
des finitions de gravure. Par analogie avec le dépôt ALD, l’ALE est une méthode de gravure qui 
s’effectue couche atomique par couche atomique. Un cycle ALE consiste généralement en deux 
étapes : la surface est d’abord fonctionnalisée/modifiée, puis une seconde phase permet la désorption 
de la couche en question. Cela peut être effectué par ALE thermique ou assisté par plasma. Dans le 
premier cas, il s’agit de l’inverse de l’ALD (technique décrite ultérieurement) : la couche est gravée par 
réaction chimique. Pour l’ALE plasma, la suppression de la couche fonctionnalisée/fragilisée se fait par 
les ions du plasma (l’énergie est cependant très faible comparativement à une gravure ICP, car seule 
une monocouche doit être gravée). 
Les deux techniques diffèrent donc par la directionnalité de leurs mécanismes : les ions du plasma ALE 
sont plus directifs, comparativement à l’isotropie permise par l’ALE thermique [134]. A priori l’ALE 
thermique serait donc plus adaptée pour faire une finition de gravure des flancs verticaux des µLED. 
Toutefois, pour diverses raisons, les flancs d’une LED ne sont pas, ou de ne doivent pas nécessairement 
être verticaux (contraintes expérimentales, ou problématique d’extraction24). L’ALE plasma a donc 
également un intérêt potentiel pour les µLED. 
La technique ALE est relativement récente, mais de premiers résultats ont démontré la faisabilité d’une 
gravure ALE thermique du GaN (0001) avec des composés XeFe2 et BCl3 [134]. La vitesse de gravure est 
très faible (moins d’1Å/cycle) quand des procédés ALE plasma proposés par la littérature peuvent 
permettre la gravure du GaN en Cl2 et plasma Ar à des vitesses de l’ordre de la monocouche atomique 
(entre 2 et 4 Å/cycle) [135], [136]. Au Japanese-French Laboratory for Semiconductor Physics and 
Technology (J-F AST, Tsukuba, Japan), la gravure ALE du GaN a été démontrée plus performante avec 
du Kr à la place de l’Ar [137]. Au CEA-LETI, une alternative He a pu être comparée au plasma Ar 
(toujours pour un ALE plasma avec Cl2), et semble détériorer d’avantage les propriétés électriques de 
surface du GaN, vraisemblablement en raison d’une implantation plus profonde des ions He [138]. 
 
 
 

 
24 L’optimisation d’une gravure plasma pour l’obtention de flancs à pente nulle peut s’avérer délicate, et pas 
forcément souhaitable, car comme nous pourrons le voir dans le chapitre 5 de la thèse, une pente de gravure 
non nulle peut permettre une meilleure extraction des photons. 
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2.2.2.2 Nettoyage/désoxydation de surface 
 

Même après une gravure ou une étape de finition de gravure parfaitement optimisée, les 
liaisons pendantes de surface seront propices à l’adsorption de contaminants ou d’humidité lors d’une 
remise à l’air. Et ce, d’autant plus que le GaN est sensible à l’oxydation (cf. chapitre 1). Si cette dernière 
est vraisemblablement limitée en termes de profondeur, la problématique du GaN réside dans la 
mauvaise qualité de son oxyde natif, généralement présent dans une phase désordonnée, ce qui 
conduira à l’apparition d’états parasites dans le gap. 
Il parait donc plausible que les surfaces réexposées à l’atmosphère présentent une fine couche d’oxyde 
natif plus ou moins ordonné, potentiellement combiné avec d’autres atomes contaminants (carbone, 
hydrogène…), et susceptible de faciliter l’apparition de centres non radiatifs qui limiteront l’efficacité 
des µLED. 

 
 C’est pourquoi il s’avère nécessaire d’implémenter une étape de nettoyage de la surface 
efficace avant tout autre enchainement. Elle devrait permettre la suppression des oxydes natifs 
désordonnés, des contaminants organiques, des impuretés métalliques, des contaminants 
particulaires, des molécules adsorbées ou encore d’espèces résiduelles [139].  

Globalement, la première étape d’un bain de nettoyage doit permettre de dissoudre la 
contamination organique grossière à l’aide de solvants (bain qui peut s’effectuer avec des ultra-sons) 
[139]. Ensuite, trois options ressortent de la littérature, pouvant être combinées : la désorption 
thermique, le nettoyage par voie humide et l’oxydation forcée par UV/O3 [139]. La désorption 
thermique (recuit thermique), était déjà discutée dans la section « finition de gravure », bien que les 
objectifs soient ici quelque peu différents. Il ne s’agit plus de reconstruire une surface ou de « guérir » 
des défauts structuraux profonds par recuit, mais simplement d’entrainer la désorption des impuretés 
de surface en chauffant significativement le matériau. Comme le principe reste globalement similaire, 
les recuits ne seront pas davantage discutés ici25. 
Par voie humide, dans une solution généralement acide ou basique qui réagira chimiquement avec la 
surface, les oxydes natifs de surface peuvent être gravés, provoquant ainsi la désorption des 
contaminants éventuels. Le procédé d’oxydation UV/O3 permet quant à lui d’oxyder par voie sèche le 
semiconducteur sur une certaine une profondeur, afin que l’oxygène se substitue aux contaminants 
éventuels. Il est ensuite possible de graver chimiquement l’oxyde ainsi généré, afin de supprimer les 
couches atomiques oxydées ou contaminées et de repartir d’une surface saine. 
 

L’effet du traitement d’oxydation UV/O3 de l’AlN et du GaN [139], [140] a été étudié par XPS. 
King et al. [139] estiment que l’oxydation à elle seule entrainerait la désorption de la pollution 
carbonée « grossière » en surface (résine, manipulation…). Un traitement avec un bain HCl (acide 
chlorhydrique) après traitement UV/O3 permet de réduire efficacement le niveau d’oxydation de 
surface, et de supprimer quasi-intégralement la contamination carbonée [139]–[142]. Différentes 
études soulignent également l’efficacité d’HCl seul (sans oxydation forcée préalable) pour désoxyder 
une surface GaN (ou AlGaN) [47], [50], [46], [143], [71]. Cette désoxydation permettrait notamment 
de réduire la bande jaune de luminescence [46]. En revanche, d’après Meunier et al. [143], la pollution 
carbonée serait peu réduite comparativement au procédé en deux temps (oxydation/dissolution de 
l’oxyde). Ils suggèrent également que la température du bain aurait peu d’impact, mais que la 
contamination Cl augmenterait avec sa durée. De manière générale, une couverture importante en 
atomes de chlore est généralement observée pour ces traitements HCl. Les ions Cl- de la solution 
interagiraient avec le haut de la bande de valence du GaN (fig. 2-9), ce qui interroge quant à une 
éventuelle génération de pièges à trous. Toutefois, il est souvent mentionné que ce contaminant se 

 
25 De manière générale, les différentes méthodes présentées pour les finitions de gravure peuvent être utilisées 
pour nettoyer et/ou désoxyder la surface. Cependant, l’action est relativement disproportionnée dans le cas d’un 
simple nettoyage (ou désoxydation) entre deux étapes (on cherche typiquement à supprimer un oxyde natif 
d’une surface déjà optimisée). 
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désorberait de la surface à des températures beaucoup plus faibles que le carbone ou l’oxygène. Pour 
un enchainement HCl puis HF, Zhernokletov et al.[144] soulignent que le niveau d’oxygène semble 
atteindre un minimum (quantité d’oxyde de gallium fortement réduite), bien qu’ils dénotent 
également une légère augmentation du niveau de carbone. Cependant, si le traitement est suivi d’un 
recuit in-situ à 750°C, il serait tout de même possible de supprimer totalement la contamination 
carbonée, et de réduire fortement l’oxydation [39]. 
 

 
Figure 2-9 : représentation schématique de l’alignement du maximum de la bande de valence du GaN (ou de l’AlN) avec les 
ions Cl ou F, dans des solutions HCl ou HF, d’après [139] 

 
Après l’oxydation forcé UV/O3, des solutions type HF ou BHF (Buffered HF) peuvent aussi être 

utilisées à titre alternatif, mais le niveau oxygène serait globalement plus haut que celui observée avec 
HCl, bien que le taux de carbone semble quant à lui minimal [139], [140]. De même, la vapeur BHF, ou 
encore le H3PO4  seraient peu efficaces pour diminuer le niveau oxygène, d’autant plus que des espèces 
types GaF3 et NaF3 se formeraient (ou des résidus phosphates) [139]. 
 

Enfin, les solutions dites « piranha » (H2SO4:H2O2), connues pour le silicium, permettraient de 
supprimer la contamination carbonée de surfaces GaN, mais seraient à l’origine de résidus sulfates, et 
induiraient une augmentation significative du niveau d’oxygène [139], vraisemblablement en raison 
de la génération d’une monocouche d’oxyde natif [145]. Prabhakaran et al. [40] suggèrent quant à eux 
qu’une solution NH4OH peut permettre une gravure efficace de l’oxydation native des surfaces GaN, 
selon eux sous la forme Ga2O3, voire GaON.  
 
Remarque : 

Dans le cas d’une LED, le nettoyage des flancs concerne plutôt les plans atomiques m (1100), 
comparativement aux surfaces (0001) généralement étudiée. On pourra toutefois noter que, d’après 
l’étude de Auzelle et al. [51], le taux d’oxygène après un traitement HCl serait légèrement plus faible 
sur plans m, bien qu’un plasma O2 d’oxydation (par exemple) les affecterait davantage. 
 

2.2.2.3 Stabilisation de la surface – passivation 
 

Enfin, à la différence d’un simple nettoyage, un traitement peut également avoir pour objectif 
de passiver les liaisons de surface afin de prévenir une réoxydation après un premier traitement 
(stabilisation de la surface). Cet effet est principalement étudié avec des traitements soufrés, 
largement référencés dans la littérature, comme l’illustrait déjà la section 2.2.1. 
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► (NH4)2S 
 

L’effet de passivation des solutions à base de sulfure d’ammonium (NH4)2S a été étudié sur 
différents semiconducteurs III-V, et a déjà été implémenté pour la passivation des LED [98], [99], [118], 
[120]–[122]. Sur des composants contenant de l’indium comme des transistors à base d’InP, la solution 
(NH4)2S (traitement à 40–60°C) est utilisée pour passiver la surface, généralement après une première 
étape de désoxydation (HF ou NH4OH) [146], [147]. Le soufre se lierait surtout à l’indium (pas de 
liaisons P-S). La stabilité thermique et chimique de cette passivation serait bonne, mais serait toutefois 
limitée si la surface est exposée à l’air longtemps (l’énergie de formation des liaisons In-S serait 
supérieure à celle des liaisons In-P ou P-S, mais inférieure à celle des liaisons In-O). Plus proche encore 
de notre problématique, la passivation (NH4)2S est également utilisée sur InGaP (60°C, 30 minutes) 
[148]. Comme sur InP, cette étude confirme que le soufre ne se lie pas avec le phosphore. En revanche, 
les liaisons In-S ou Ga-S prédomineraient par rapport aux oxydes respectifs.  Le soufre occuperait les 
lacunes P, et se lierait aux atomes In et Ga voisins, ce qui nous donne des premières indications sur le 
comportement des alliages InGaN après traitement soufré (puits quantiques des LED). 

Une étude s’intéresse également à la passivation de surfaces GaAs [149]. La surface est d’abord 
désoxydée avec HCl, avant de subir un traitement avec (NH4)2S (90°C, 30 minutes). La passivation 
soufrée ainsi produite ne serait pas stable à l’air (réoxydation après 2h de remise à l’air). Par mesures 
C-V, la présence des liaisons As-S et Ga-S sur la surface est associée à l’apparition de pièges accepteurs 
lents proche du VBM26: les porteurs libres y sont piégés momentanément, et induisent un décalage 
des bandes en surface vers le VBM. Ainsi, le niveau de Fermi s’éloignerait du milieu de gap, lieu d’une 
densité importante d’états de surfaces profonds, ce qui réduirait la probabilité de recombinaison SRH 
(et donc la vitesse de recombinaison de surface). Autrement dit, l’étude souligne qu’une augmentation 
de l’intensité de PL (ce qu’ils observent) est compatible avec une augmentation de la densité d’états 
d’interface.  
 Dans le cas de surfaces p-GaN, un simple traitement HCl ne permettrait pas de supprimer 
totalement l’oxydation de la surface, qui résulterait en un piégeage des trous dans des niveaux 
profonds causée par la couche d’oxyde. Cependant, il serait possible de supprimer efficacement 
l’oxydation grâce à une combinaison entre une première phase de désoxydation (HCl puis aqua regia : 
mélange HCl-acide nitrique), suivie d’un bain de sulfuration (NH4)2S (10 minutes à température 
ambiante), qui permettrait de limiter la réoxydation de la surface à l’air (passivation des liaisons de 
surface avec du soufre, comme sur InGaP ou GaAs). Cela permettrait notamment de réduire la hauteur 
de barrière pour la réalisation d’un contact ohmique, réputée sensible aux états d’interfaces [150]. 
 Une autre étude s’intéresse à la dilution de la solution (NH4)2S, cette fois-ci pour la passivation 
de surface n-GaN [151]. Toujours après une première désoxydation HCl, les surfaces sont traitées 10 
minutes à 60°C avec du sulfure d’ammonium pur [(NH4)2S 20%], ou diluée dans un alcool (t-C4H9OH). 
Dans les deux cas, une augmentation importante de l’intensité de PL est observée, d’autant plus 
marquée pour la solution diluée dans l’alcool (intensité x2.5). L’étude suggère qu’un effet analogue à 
celui observé sur GaAs ([149]) est à l’œuvre (liaisons soufrées et modification de la courbure des 
bandes en surface). Les meilleurs résultats obtenus avec la solution en phase alcoolique 
s’expliqueraient par une différence de réactivité du soufre avec les surfaces : pour la solution diluée 
dans l’alcool, la constante diélectrique de la solution diminuerait (comparativement à la solution pure), 
entrainant une augmentation de l’interaction électrostatique entre les ions sulfures et les atomes du 
n-GaN. Les quantités d’oxygène et de soufre détectées sur les surfaces, respectivement plus faibles et 
plus élevées, seraient donc représentatives d’une meilleure passivation soufrée produite par la 
solution diluée dans l’alcool (tout comme l’intensité de PL maximale).  
 La même équipe montre aussi que de tels traitements peuvent permettre la réalisation de LED 
GaN/InGaN plus performantes [152]. En cohérence avec la référence [150], l’étude souligne qu’un 
traitement (NH4)2S en phase aqueuse, ou notamment dilué dans l’alcool, permet, avant dépôt du 
contact sur p-GaN de la LED, une réduction de la résistance série et de la résistance spécifique de 

 
26 Maximum du haut de la bande de valence (Valence Band Maximum) 



2.2 La passivation d’une µLED : les différents axes de recherche 

53 
 

contact. L’EQE de la LED augmente dans les deux cas, et est plus de doublée dans le cas de la solution 
diluée dans l’alcool. Le courant de fuite en inverse réduit également significativement, ce qui est 
attribué à une passivation soufrée des défauts de gravure sur les flancs de la LED. Bien sûr, la 
problématique du contact p d’une LED n’est pas celle de la passivation des flancs, mais certains 
objectifs sont transposables (suppression de l’oxydation, des contaminants d’interfaces, de la pollution 
carbonée…). 

Lin et Lee [153] ont proposé  une étude spécifique de l’état physico-chimique des surfaces 
après traitement (NH4)2S (30 minutes à 60°C). Dans le cas de surfaces InGaN, ce type de traitement 
permettrait de briser les liaisons Ga-O, In-O ou encore C-O. Selon les déconvolutions de leurs spectres 
XPS, des liaisons type Ga-S ou In-S seraient présentes à la surface des échantillons (ce qui semble 
cohérent avec les études sur InP, InGaP ou GaAs). La solution (NH4)2S permettrait donc potentiellement 
de supprimer les oxydes types GaxOy ou InxOy, en substituant l’oxygène par du soufre. Ils ne concluent 
cependant pas à la présence de liaisons N-S, ou encore N-O, car ces dernières seraient principalement 
de type N-H. En fait, les atomes S occuperaient les lacunes azotes pour se lier avec Ga et In, empêchant 
(passivant) ainsi la surface nettoyée de s’oxyder (comme sur InGaP). Dans le cas de surfaces p-GaN 
[154], ils concluent également à la présence de Ga-S après traitement (substitution des liaisons Ga-O). 
Selon leurs interprétations, des liaisons O-Mg et O-H seraient aussi présentes. Elles existeraient 
toujours après la sulfuration car le niveau d des orbitales électroniques du soufre serait très susceptible 
de se lier au niveau d du Ga ; ce qui ne serait pas le cas entre Mg et S (d’où la persistance d’un état O-
Mg stable). Le soufre occuperait toujours les lacunes d’azote plutôt que de faire des liaisons avec lui 
(observation de liaisons N-H), ce qui participerait à générer une surface GaN plus stable. 

Enfin, l’étude de Martinez et al. [155] souligne que la passivation soufrée d’une surface n-GaN 
avec (NH4)2S permet une augmentation de l’intensité de PL d’un facteur 4 à 6 (comparativement à des 
traitements Na2S moins efficaces). En se basant sur les hauteurs de barrières Schottky, ils estiment que 
cette augmentation de PL serait associée à une réduction de la courbure des bandes en surface, 
causée, selon eux, par une réduction du nombre d’états de surface (ce qui entrainerait une réduction 
de la vitesse de recombinaison de surface). La passivation serait plus stable que sur d’autres III-V 
comme GaAs : après un traitement dans une solution (NH4)2S diluée dans un alcool isopropylique 
[CH3CH(OH)CH3], l’intensité de PL reste 3 à 4 fois supérieure à celle de la référence après plusieurs 
mois. Cela s’expliquerait par la force des liaisons formées sur les surfaces. La liaison As-O étant plus 
forte que la liaison As-S, elle la remplace facilement, et la réoxydation de la surface GaAs est rapide. 
Sur GaN cependant, la force de la liaison N-S est près de deux fois supérieure à celle de la liaison N-O 
(fig. 2-10). La réoxydation est donc plus lente, car elle sera fortement limitée par le remplacement du 
soufre des liaisons Ga-S avec de l’oxygène. 
Il serait difficile d’améliorer davantage l’effet et la stabilité de la passivation soufrée à l’aide de moyens 
additionnels (chauffage de la solution, bullage d’O2 pour générer des polysulfures…). Toutefois, la 
stabilité de la passivation soufrée serait grandement affectée par le rinçage à l’eau DI : l’intensité de 
PL retrouverait sa valeur référence après un rinçage de 5 secondes. En revanche, la stabilité serait 
meilleure si une première étape de désoxydation BOE est effectuée avant le traitement soufré : même 
après une minute de rinçage, l’intensité de PL reste supérieure à la valeur référence. 
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Figure 2-10 : tableau décrivant l’énergie des liaisons avec l’oxygène ou le soufre sur des surfaces GaN ou GaAs [155]. 

 
► Les sulfurations alternatives à (NH4)2S 
 
 Il semble possible de passiver efficacement la surface des semiconducteurs III-V avec un 
traitement soufré (NH4)2S. Toutefois, la stabilité de la terminaison soufrée produite ne serait pas 
toujours optimale. Le sulfure d’ammonium présente également le désavantage d’être peu 
industrialisable, comme le rapporte souvent la littérature. Des alternatives existent cependant. Une 
solution à base de CH3CSNH2 se révélerait efficace pour sulfurer les surfaces n-GaN, comme le 
rapportent Song et al. [156] pour la réalisation de contact ohmique Ti/Al (suppression de l’oxydation, 
et de la réoxydation, diminution de la vitesse de recombinaison de surface et des transitions non 
radiatives…). En effet, la résistance spécifique de contact serait fortement réduite, et la linéarité de la 
caractéristique I-V restaurée, effet confirmé par mesure XPS où un décalage du niveau de Fermi vers 
le CBM27 est observé, ce qui traduirait un abaissement de la barrière n-GaN. 

Il serait également possible de produire une terminaison soufrée sur n-GaN par dépôt de 
soufre à l’aide d’une cellule électrochimique, après nettoyage in-situ sous ultravide (recuit-
pulvérisation) [47]. Le niveau de Fermi serait ancré à 1.4eV sous le CBM après nettoyage (très peu 
d’oxyde et pas de carbone), alors qu’il serait plutôt question de 0.7–1.0 eV pour des surfaces 
recouvertes de soufre (ce qui est cohérent avec l’étude précédente). Aussi, une fine couche As2S3 
pourrait être déposée après traitement (NH4)2S, pour stabiliser la passivation soufrée sur GaN [155]. 

Pour les transistors à base de GaAs, une solution S2Cl2 est parfois utilisée pour produire la 
terminaison soufrée. La vitesse de recombinaison de surface serait réduite [157], et il serait même 
possible d’enchainer avec le dépôt d’une couche GaS pour stabiliser l’interface passivée (par 
évaporation d’une poudre α-Ga2S3) [158].  

 
La sulfuration des surfaces peut également se faire par d’autres procédés secs plus facilement 

industrialisables. Dans le cas des transistors à base de germanium (Ge), il est par exemple possible de 
produire une terminaison soufrée par recuit sous sulfure d’hydrogène H2S à 330°C pendant 20minutes 
(après une première désoxydation HF) [159]. Cela permet de produire une monocouche atomique avec 
du soufre (liaisons covalentes Ge-S principalement). En fait, une reconstruction de la surface est 
observée (stable jusqu’à 400°C lors d’un post-recuit), suggérant la présence de ponts disulfures à la 
surface (sous la forme Ge-S-S-Ge). La surface serait électriquement passivée.  

 
27 Minimum du bas de la bande de conduction (Conduction Band Minimum) 
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Ce type de procédé est également utilisé sur InP (30 minutes de recuit sous H2S à 200–350°C) 
[160]. Comme en bain chimique, des liaisons In-S et In-O sont identifiées, dont la répartition penche 
en faveur de In-S quand la température de traitement H2S augmente. A 300°C, la surface InP serait 
terminée avec du soufre et l’oxyde d’indium ne serait plus présent. Au-delà, le soufre aurait tendance 
à désorber. Le soufre ferait des ponts entre les atomes d’indium en occupant les lacunes de 
phosphores. Les liaisons pendantes de surface seraient alors passivées pour la plupart. Ainsi, en PL, 
l’intensité augmente, car la vitesse de recombinaisons de surfaces est réduite (moins d’oxyde et de 
défauts de surface). Pour de l’InGaN, cela pourrait suggérer que le soufre aura tendance à occuper les 
lacunes azotes, comme pour le cas des traitements humides (NH4)2S. 
 
► Autres 
 
 Enfin, la revue de littérature proposée par Zhou et al. [161], et qui traite de la passivation de 
différents III-V (à l’exception des nitrures), suggère la possibilité d’utiliser des monocouches auto-
assemblées d'alkyl-thiol à longue chaîne de type SAM (self-assembled monolayer). Contrairement à 
(NH4)2S, la passivation serait plus stable, et le procédé présenterait certain avantages (« eco-friendly », 
simple, bas coût, bon résultat…), mais nécessiterait des traitements longs, ce qui limite son utilisation 
pour la fabrication de composant. 

La revue souligne également l’intérêt potentiel des traitements plasmas pour nitrurer la 
surface avec un plasma NH3 ou N2. C’est d’ailleurs ce que mettait en avant l’article de Pankove et al. 
[162] en 1983 : soit on passive les liaisons pendantes (avec un atome avec lequel la liaison est très 
stable), soit on génère une couche de plus grand gap en surface pour repousser les porteurs, ce dont 
ils démontrent la faisabilité par nitruration de GaAs en GaN via un recuit sous NH3 à 575°C. Plus tard, 
un autre étude souligne qu’il est possible de générer une fine couche de GaN en surface du GaAs par 
exposition à un plasma N2-H2 [163]: l’hydrogène facilite le retrait des atomes As, et l’azote permet la 
nitruration de la surface (les propriétés de PL de la surface serait améliorées et stables à l’échelle d’une 
année). Nous pourrons voir par la suite que ce type de procédé peut très bien s’implémenter avant 
dépôt de couches de passivation de type nitrure. 
 

2.2.3 Choix et dépôt de la couche de passivation 
 

Dans le cas d’une µLED, l’optimisation de la passivation passe par un dépôt physique de 
passivation. Un fois les défauts de gravure supprimés, la surface désoxydée, puis stabilisée, le dépôt 
d’une couche diélectrique de nature isolante peut permettre de parfaire l’action de la passivation. 
D’autre part, l’encapsulation qui en résulte permet de figer l’état de la surface (de l’interface) 
durablement, et de le rendre insensible à l’environnement extérieur. Cette section présentera donc 
les principaux critères que devrait satisfaire la couche de passivation, afin d’identifier les 
problématiques de procédé à adresser. 

 

2.2.3.1 Critères de sélection & méthode de dépôt ALD 
 

Une couche de passivation doit satisfaire un cahier des charges, spécifique aux différents 
matériaux de l’empilement µLED devant être passivés. De manière générale, le matériau doit avant 
tout être isolant. En effet, comme il est déposé sur le flanc de la LED, sa présence ne doit pas entrainer 
un court-circuit de la jonction. Les matériaux diélectriques utilisés se caractérisent donc par une 
absence de charges électriques susceptibles de se déplacer à l’échelle macroscopique, mais peuvent 
être polarisés. C’est d’ailleurs ce que décrit leur constante diélectrique (i.e. la permittivité relative 𝜀𝑟 
ou 𝜅, plus simplement notée 𝑘 en microélectronique). Pour la passivation d’une µLED, nous jugeons 
l’importance de ce paramètre, ou encore du champ de claquage de la couche comme plus 
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secondaire28. Ainsi, le choix de la couche de passivation devrait se faire selon les considérations 
principales suivantes : 
 
 
A. Passiver une µLED revient à passiver ses flancs : le matériau doit avant tout pouvoir être déposé 

sur les surfaces verticales de la µLED de manière conforme et uniforme (potentiellement en très 
fines couches). 

 
B. Le dépôt du matériau ne devrait pas dégrader la surface des semiconducteurs, voire modifier l’état 

de surface produit par les différents prétraitements. 
 
C. Afin d’être un bon isolant, le matériau devrait présenter un grand gap par rapport à ceux des 

matériaux à passiver. 
 

D. L’alignement des bandes entre la couche de passivation et le (ou les) semiconducteurs doit 
permettre la production de barrières de potentiel suffisantes pour les deux porteurs de charges 
dans le semiconducteur. 

 
E. La courbure des bandes du semiconducteur à l’interface doit être prise en compte, car elle pourra 

dépendre du matériau déposé (la position du niveau de Fermi va varier en fonction des états 
d’interface : un potentiel non nul peut alors exister à la surface du semiconducteur, impliquant la 
génération d’un effet de champ passif qui repoussera l’un des deux types de porteurs). 

 
 

Les points A et B sont étroitement corrélés à la méthode de dépôt du diélectrique. Les 
méthodes les plus généralement utilisées font partie de la famille de la CVD. Il est souvent question de 
PECVD, ou encore d’ALD. La PECVD présente le désavantage d’utiliser un plasma qui n’est pas déporté. 
Le bombardement des surfaces peut être significatif, ce qui n’est pas optimal pour la passivation, 
comme le suggéraient les éléments de la section 2.2.1. De plus, les vitesses de dépôt sont 
généralement très rapides, et la conformité des couches limitée, ce qui rend difficile l’optimisation 
d’une passivation à l’échelle d’une couche de quelques nanomètres, contrairement à l’ALD. 

Comme son nom l’indique en anglais, l’Atomic Layer Deposition (ALD) est une méthode qui 
permet le dépôt de films minces, couches atomiques par couches atomiques. Lors d’un dépôt ALD, les 
précurseurs nécessaires ne sont jamais introduits simultanément dans la chambre (contrairement aux 
autres procédés CVD) mais par un séquençage de cycles : un premier pulse d’un précurseur A est 
injecté dans la chambre de dépôt, suivi généralement d’un temps de pause permettant au précurseur 
de s’adsorber sur la surface par réaction chimique (étape 1, fig. 2-11). Une purge avec un gaz inerte 
(typiquement de l’argon) est ensuite effectuée pour évacuer l’excès de précurseur A (étape 2, fig. 2-
11). Un deuxième pulse d’un précurseur B est injecté dans la chambre (étape 3, fig. 2-11), choisi pour 
sa réactivité spécifique avec l’adsorbat résultant de la réaction entre le précurseur A et la surface. De 
même, un temps de pause suffisant est laissé pour permettre au précurseur B de réagir avec tous les 
sites d’adsorbats (A) déjà chimisorbés. Enfin, une nouvelle purge est effectuée avec le même gaz 
inerte, pour évacuer les résiduels de précurseur B, ainsi que les sous-produits de la réaction chimique 
entre A et B (étape 4, fig. 2-11). Et ainsi de suite. Le dépôt s’effectuant purement par réactions 
chimiques en phases chimisorbées, il est autolimité et peut-être très conforme (et très fin). En régime 

 
28 La polarisation de la couche diélectrique sous champ électrique pourrait avoir son importance pour des 
structures de passivation actives plus complexes, qui ne font pas l’objet de cette thèse. De même, si une ligne de 
métal passe entre les µLED (dans le cas d’un micro-écran), un effet de champ incontrôlé peut s’avérer indésirable. 
Toutefois, l’isolation électrique d’une ligne de métal « parasite » pourrait se faire par le dépôt d’un second 
matériau (par exemple plus épais), qui ne devra pas nécessairement satisfaire les contraintes de passivation (et 
qui pourra notamment présenter un fort champ de claquage, si nécessaire). 
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ALD, et contrairement à un dépôt CVD standard, la vitesse de dépôt est constante sur une gamme de 
température plus ou moins large. Ainsi, l’ALD permet un contrôle très précis de l’épaisseur déposée, 
puisqu’une fluctuation de température sur quelques degrés n’aura que peu d’impact sur la vitesse de 
dépôt. Enfin, l’ALD présente également l’intérêt d’impacter très peu les surfaces, contrairement aux 
méthodes à base de plasma, généralement plus énergétiques et susceptibles de provoquer un 
bombardement de surface. De l’ALD assisté par plasma existe (PEALD), mais le plasma étant déporté, 
il reste (relativement) peu impactant pour les surfaces. La méthode (PE)ALD est donc tout 
particulièrement désignée pour les problématiques de passivation des surfaces latérales des µLED. 
 

 
Figure 2-11 : représentation schématique d’un cycle de dépôt ALD TMA/H2O (alumine), adaptée à partir de [164]. 

 
 

Pour les points C et D, il s’agit d’évaluer le gap, et le décalage entre les bandes du diélectrique, 
et celles du GaN (souvent qualifié « offset » de bandes) : il est doit être maximisé du côté de la bande 
de conduction (CBO29) et de la bande de valence (VBO). Ce décalage peut être pris en référence par 
rapport au GaN, car il s’agit du semiconducteur de l’empilement LED à passiver qui présente le plus 
grand gap (environ 3.4eV). Donc si le décalage est optimal par rapport au GaN, il le sera par rapport à 
l’InGaN des puits quantiques, dont le gap est plus faible (environ 2.7eV). 

Enfin, le dernier point (courbure des bandes dans le semiconducteur) dépendra 
principalement de l’état de charge à l’interface, et/ou dans le diélectrique. C’est une problématique 
complexe, car pouvant dépendre de nombreux facteurs (état de la surface avant dépôt, qualité de 
l’interface, du diélectrique…). L’interface avec le diélectrique sera davantage discutée ultérieurement. 
 

Ainsi, le diélectrique de passivation devrait pouvoir être déposé par ALD, tout en présentant 
des propriétés intrinsèques adaptées au GaN (et l’InGaN). Certaines études de la littérature concernant 
les diélectriques de grille des transistors à base de GaN rapportent des comparatifs à propos du gap et 
du raccordement des bandes : 
 

 
29 C(V)BO pour Conduction (Valence) Band Offset en anglais 
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Hashizume et al. 2018 [165] Long et McIntyre 2012 [29] (expérimental) 

  

Yatabe et al. 2016 [166] Yatabe et al. 2016 [166] (calculé) 

Figure 2-12 : comparaison des propriétés de différents diélectriques par rapport au GaN, rapportée par la littérature. 

 
Les valeurs d’offset de bandes VBO et CBO estimées dans la littérature peuvent fluctuer 

significativement, comme l’illustrent les exemples de références de la figure 2-12. Toutefois, c’est 
globalement SiO2 qui permet de maximiser les VBO et CBO par rapport au GaN (et l’InGaN), ainsi que 
Al2O3. Ces deux diélectriques présentent notamment l’avantage de pouvoir être déposés en (PE)ALD. 
L’existence de ces deux matériaux dans la sphère de l’ALD rend également possible la réalisation de 
multicouches SiO2/Al2O3, voire d’alliages AlSiO, offrant potentiellement des alternatives intéressantes 
permettant d’obtenir un compromis de leurs propriétés respectives [167], [168]. Par ailleurs, comme 
il est question de passiver des nitrures III-N, le SiNx pourrait se révéler également intéressant, 
notamment pour saturer des lacunes d’azote de surface. Toutefois, nous privilégions dans notre étude 
les matériaux qui peuvent être déposés par ALD, donc il ne sera pas amplement discuté (il est 
généralement déposé en PECVD ou Remote PECVD, i.e. RPECVD). D’autant plus qu’une alternative 
potentiellement plus intéressante existe : l’AlN. Son gap est plus grand que SiNx (environ 6.2eV vs 
5.3eV), il peut être déposé en (PE)ALD, et permettrait d’obtenir des interfaces de très bonne qualité 
avec le GaN. Pour les températures de dépôt généralement employées en ALD (<400°C), les 
diélectriques sont généralement déposés en phase amorphe. Toutefois, s’ils devaient être déposés en 
phase cristalline, l’accord entre les paramètres de mailles devrait être pris en compte dans le choix du 
matériau [169]. Ainsi, l’AlN déposé à 300°C peut être cristallin ou polycristallin, mais il présente encore 
une fois l’avantage d’offrir un bon accord avec la maille hexagonale du GaN. 

Les autres diélectriques se révèlent globalement moins adaptés. Le dépôt par les méthodes 
ALD n’est pas toujours possible [29], [166], les décalages de bandes peuvent être trop faibles, et la 
stabilité chimique est parfois mauvaise (comme pour MgO, qui nécessite par exemple un dépôt 
additionnel de Sc2O3 pour éviter une dégradation à l’air [170]). On pourra toutefois noter l’existence 
du HfO2 comme autre alternative éventuellement intéressante (contrairement aux résultats de la 
référence [29], et davantage en accord avec [166], des valeurs de 1.4eV et 1eV sont rapportés par 
[171], respectivement pour le VBO et le CBO de HfO2 sur GaN) . 

Enfin, il est important de considérer qu’une passivation efficace peut être obtenue avec une 
couche de quelques nanomètres. Si ce n’est pour les problématiques d’extraction, ou de tenue en 
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tension, le dépôt d’une couche épaisse (>20nm) ne se justifie pas pour la passivation. Comme nous 
l’évoquions, il est tout à fait possible, et souhaitable, d’optimiser ces différents aspects 
indépendamment en réalisant un (ou plusieurs) dépôt(s) additionnel(s), qui ne devront satisfaire que 
ces contraintes spécifiques (tenue en tension, adaptation d’indice optique pour l’extraction…). 
 

2.2.3.2 L’interface avec le semiconducteur 
 

D’après les éléments de la précédente section, les candidats les plus évidents pour la 
passivation des µLED à base de GaN sont : Al2O3, AlN, SiO2 (et SiNx). L’interface avec le semiconducteur 
va maintenant être discutée plus en détail. Le dépôt du diélectrique de passivation va nécessairement 
impacter la surface, qu’il s’agisse d’ALD (réactions chimiques) ou de PECVD (bombardement). Le dépôt 
de ce dernier doit notamment être étudié en regard des phases de prétraitement, puisqu’une 
corrélation forte est susceptible d’exister entre ces deux étapes du procédé. L’objectif est de ne pas 
dégrader l’interface lors du dépôt : une interface de mauvaise qualité (oxydée, désordonnée…) 
conduira nécessairement à la génération d’un nombre significatif d’états parasites, pouvant conduire 
à l’apparition de centre non radiatifs. De plus, des états peuvent apparaitre dans le volume des 
diélectriques (en raison de défauts), et pourront impacter l’interface par une charge additionnelle. 
L’accent sera mis sur l’alumine (plutôt que sur le SiO2), puisque ce diélectrique présente plusieurs 
avantages notables, comme nous pourrons le voir dans cette section. De même, l’AlN sera préféré à 
SiNx, pour les raisons précédemment évoquées. Quelques informations complémentaires concernant 
ces deux diélectriques sont toutes fois disponibles dans l’annexe A.6. 
 
► Alumine (Al2O3) 
 

Le dépôt ALD d’un oxyde comme l’alumine consiste en une alternance entre précurseur 
métallique et précurseur oxydant. Le triméthylaluminium (TMA) est généralement le précurseur 
métallique utilisé. L’oxydant le plus standard est l’eau (H2O) mais il existe également d’autres 
possibilités : ozone (O3), radicaux oxygènes générés pas un plasma O2, voire H2O2 dont l’emploi est plus 
délicat (faible stabilité dans le temps). Il serait d’ailleurs possible de combiner H2O et O3 (pulses 
successifs) pour améliorer les propriétés électriques du film (moins d’OH et de pollution carbonée dans 
le film : charge piégée réduite et moins de fuites) [172]. 
 
▪ L’effet de champ  
 

Sur silicium, une charge négative induite par le dépôt d’une couche Al2O3 permet de générer 
un effet de champ significatif, pouvant permettre de repousser les porteurs minoritaires dans le 
volume (pour Si dopé p). Cet effet serait plus fort pour des couches d’alumine PEALD 
(comparativement aux couches ALD), car la densité de charges négatives dans la couche serait plus 
importante. D’après Dingemans et al. [173], cette charge pourrait être modulée par le dépôt d’une 
couche de SiO2 d’interface, positivement chargée, et qui pourrait permettre de compenser la charge 
négative, voire d’inverser la charge nette de l’interface (et donc l’effet de champ), si l’épaisseur de SiO2 
est suffisante. D’ailleurs, des ingénieries de couches plus complexes ont été proposées par la suite 
pour contrôler le dipôle d’interface (et donc l’effet de champ), comme avec l’exemple des 
superstructures proposées par Hotta et al. [174] (ex : empilement SiO2/Y2O3/Al2O3/SiO2). 

Dans le cas de surfaces n-GaN, la référence [175] identifie la présence d’une courbure des 
bandes ascendante à l’interface avec de l’alumine (ALD). Selon l’étude, elle résulterait principalement 
d’une charge négative de surface induite par la polarisation spontanée du semiconducteur. Une autre 
étude propose de contrôler la charge d’interface via un prétraitement UV/O3 avant le dépôt ALD [176]. 
Ce dernier permettrait d’introduire des charges positives qui compensent le champ de polarisation du 
GaN, offrant la possibilité pour contrôler le potentiel de surface.  Par ailleurs, ce prétraitement 
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permettrait aussi de faire varier l’énergie de surface du GaN :  lors du premier cycle H2O du dépôt ALD-
Al2O3, l’hydroxylation de la surface serait meilleure, et par conséquent la déposition plus uniforme.  
 
▪ Le « TMA cleaning effect » 

 
Pour le système InGaAs, le TMA aurait une action réductrice sur l’oxyde As2O3 lors des premiers 

cycles de dépôt ALD d’alumine [177]. Milojevic et al. [178] montraient par analyses XPS in-situ que le 
premier pulse de TMA serait effectivement responsable d’une forte réduction de l’oxydation de As, 
mais également de Ga. En fait, ils expliquent que le TMA entrainerait la réduction préférentielle des 
oxydes trivalents (i.e. Ga2O3 par exemple) [179]. Ce qui peut sembler cohérent car l’énergie libre de 
Gibbs de formation de l’Al2O3 (-1582kJ/mol) est plus négative  que pour Ga2O3 (-998kJ/mol) [175].  Par 
contre, ils rapportent également que le TMA aurait moins d’effets sur les suboxydes (i.e. GaOx avec 
x<1.5) [179]. Aussi, dans le cas de surfaces traitées avec (NH4)2S, le TMA entrainerait la suppression 
des liaisons soufrées avec As, alors que les liaisons Ga-S persisteraient (en raison d’un manque de 
stabilité des liaisons As-S aux températures de dépôt ou face à l’humidité). 

Ainsi, le dépôt de la couche d’alumine pourrait se révéler avantageux pour la passivation des 
surfaces GaN, car son oxyde natif pourrait être réduit par le TMA. D’ailleurs, Prabhakaran et al. [40] 
observaient la transformation du Ga2O3 natif de leur surface GaN en une phase Al2O3 après dépôt d’un 
film métallique d’aluminium très fin. Toutefois, selon les observations de Duan et al. [175] sur n-GaN, 
cet effet serait surtout efficace lorsqu’une épaisseur d’oxyde natif suffisante est présente sur la surface 
avant le dépôt. En effet, pour une couche trop fine, l’action réductrice du TMA produirait une couche 
d’alumine trop faible pour empêcher une réoxydation du GaN par les autres pulses de précurseur 
oxydant (H2O ici). Ainsi, ils estiment que l’épaisseur de l’oxyde natif devrait avoir une limite basse pour 
qu’une épaisseur d’Al2O3 suffisante soit générée par les 1er cycles TMA (pour empêcher la réoxydation); 
d’un autre côté, il faut également que cette couche soit suffisamment fine pour qu’elle puisse être 
convertie intégralement en Al2O3 (et donc entrainer la suppression complète de l’oxyde natif). 
 
▪ L’effet du prétraitement 
 

Dans le cas d’un dépôt ALD, qui se fait par réactions chimiques, il est important de corréler la 
phase de prétraitement du III-N (nettoyage, suppression de l’oxydation…) à celle de dépôt de 
passivation. Zhernokletov et al. [144] observaient qu’un traitement NH4OH avant dépôt permettait de 
nettoyer la surface GaN de la pollution carbonée, tout en maintenant la présence d’un oxyde Ga2O3 en 
surface. Comparativement à une combinaison HCl puis HF, le traitement NH4OH permettrait 
l’obtention de la plus faible densité d’états d’interface (Dit) dans la partie supérieure du gap à ∼0.6 eV 
de Ec (3.2 × 1012 cm−2eV−1 et 1.2 × 1013 cm−2eV−1 pour la référence). De même, l’intensité de CL augmente 
significativement lorsque les prétraitements chimiques sont effectués avant le dépôt ALD, mais est 
maximale avec NH4OH (réduction du taux de recombinaisons non radiatives à l’interface Al2O3/GaN). 
La référence [180] rapporte une Dit légèrement plus faible (maximum à 2.5 x 1012 cm-2, estimée à deux 
températures) dans le cas d’une interface n-GaN/Al2O3 (TMA-H2O 270°C) avec un prétraitement 
NH4OH, et un recuit post-dépôt de 400°C (15 minutes). Dans le comparatif proposé par Hossain et al. 
[181], un traitement piranha permettrait de minimiser la Dit moyenne (3.7 x 1012cm-2eV-1), toujours à 
l’interface Al2O3/n-GaN (TMA-H2O 280°C). Toutefois, la tendance suivie par la distribution d’états dans 
le gap serait globalement plus faible pour un traitement (NH4)2S. Et comparativement, un traitement 
HF conduit à une Dit plus élevée (1.2x1013cm-2eV-1 vs 1.7 sur la référence). 
 
 La qualité de l’interface avec la couche ALD dépendra fortement de l’étape de nucléation 
initiale (et pas seulement de la qualité intrinsèque de la surface avant dépôt), et donc de la densité de 
sites de chimisorption (hydroxyles) présents avant le premier cycle ALD. Nous avions pu entrevoir 
qu’un prétraitement UV/O3 facilitait potentiellement cette hydroxylation de surface lors des premiers 
cycles ALD [176]. Il est possible que cela soit également le cas des prétraitements NH4OH, ce qui semble 
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plutôt cohérent (réaction du TMA avec la phase Ga2O3, hydroxylation de surface par les OH de la 
solution…). 
A l’inverse, Nepal et al. [182] observent une nucléation inhomogène dans le cas d’une surface traitée 
avec HCl : des particules de 10-30nm sont visibles sur la surface (croissance 3D). En revanche, le film 
est lisse et uniforme dans le cas de traitements piranha ou HF (pour des rugosités du n-GaN 
équivalentes avant dépôt). De plus, la quantité de charges piégées à l’interface est maximale avec HCl, 
et minimale avec le piranha (intermédiaire pour HF), ce qui est globalement cohérent avec les 
observations d’Hossain et al. (Dit minimale pour le traitement piranha, plus élevée pour le HF). Nous 
verrons dans le prochain paragraphe que les traitements soufrés constituent un cas particulier en 
termes de nucléation. 
 
▪ Le cas spécifique des interfaces sulfurées (alumine, et autres diélectriques) 
 
 Lors de la section 2.2.2, nous avons souligné l’intérêt de traitements soufrés de 
stabilisation/passivation de la surface. Toutefois, en raison des réactions chimiques inhérentes aux 
dépôts ALD, il est possible que la terminaison soufrée de surface évolue, et/ou qu’elle conduise à des 
mécanismes complexes de nucléation de l’alumine ALD. 

Sur InP, la passivation de surface produite par un recuit de sulfuration sous H2S serait efficace 
pour inhiber la réoxydation de la surface pendant un dépôt MOCVD d’alumine [160]. Dans le cas d’une 
interface HfO2/InP [183], la distribution de soufre à l’interface serait comparable à celle observée avec 
un prétraitement humide (NH4)2S, bien que la concentration soit légèrement plus faible. Toutefois, 
l’avantage du recuit est de pouvoir doser plus facilement la quantité de soufre adsorbée via les 
conditions de recuits (température, durée, concentration H2S…). La force des liaisons soufrées 
produites (In-S principalement) par voie humide serait plus faible qu’avec la sulfuration thermique H2S, 
car des liaisons S-O potentiellement indésirables se formeraient à l’interface (les propriétés électriques 
de l’interface avec le diélectrique seraient ainsi meilleures avec la sulfuration thermique). 

Cela semble plutôt cohérent avec les observations de Sioncke et al. sur germanium [184], 
[185]. Après une sulfuration thermique avec H2S (350°C), le dépôt ALD d’une couche d’alumine 
n’entraine pas la suppression des liaisons soufrées Ge-S(H) à l’interface, ce qui permettrait l’obtention 
d’une Dit plus faible. Elles seraient plutôt converties en liaisons Ge-S-Al, mais également S-O 
(notamment dans le cas d’un dépôt avec précurseur O3). Ils soulignent également qu’une réoxydation 
de l’interface se produit à l’air en dessous de 20 cycles TMA/H2O, car la couche ne serait pas encore 
totalement continue (et « fermée). D’ailleurs, dans une autre étude [186], ils observent que la 
nucléation de l’alumine sur une surface traitée avec (NH4)2S est inhibée et se fait par îlots lors des 
premières phases de croissance. En fait, la réaction du TMA avec les surfaces sulfurées serait réduite 
dès le second cycle ALD, puis la croissance retrouverait progressivement un régime nominal lors des 
20 premiers cycles [187]. Ainsi, l’état initial des surfaces soufrées serait réactif aux précurseurs ALD, 
mais les espèces chimiques formées lors du premier cycle de dépôt seraient moins réactives que l’état 
de surface initial, et que l’Al2O3 « bulk » [188], vraisemblablement en raison de mécanismes chimiques 
complexes (présence de groupement AlCH3 dans des espèces métastables empêchant la chimisorption 
du TMA lors du second cycle, entre autres). 

 
Des alternatives existent pour pallier cette problématique de nucléation de l’alumine, tout en 

offrant la possibilité d’une passivation soufrée de l’interface. Il serait par exemple possible d’améliorer 
la qualité de l’interface par l’ajout d’un bicouche ZnS/ZnO lors de la croissance ALD (précurseur H2S) 
comme montré sur InP [189]. Le ZnS présente l’avantage d’être plus stable thermo-chimiquement que 
ZnO et son gap est plus grand (environ 3.7eV vs 3.1eV). Cette couche d’interface empêcherait la 
diffusion d’indium dans le film, ainsi qu’une oxydation additionnelle du semiconducteur (moins de 
dispersion en fréquence de la caractéristique C-V, i.e. moins d’états d’interface). Une étude confirme 
d’ailleurs la possibilité de conversion de ZnO en ZnS dans le cas d’un prétraitement (NH4)2S d’une 
surface InGaAs [190]. En effet, lors du dépôt ALD-ZnO, la terminaison soufrée de surface induit la 
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formation d’une couche d’interface ZnS, qui protège la surface de l’oxydation pendant le reste du 
dépôt de la couche d’oxyde (la réponse C-V serait nettement améliorée).  

Enfin, une étude démontre également la faisabilité de passivation soufrée d’interface par 
sulfuration thermique à travers un dépôt fin d’alumine (recuit thermique à 500°C sous H2S) [191]. La 
concentration de soufre observée, dans ce cas sur substrat InGaAs, est plus faible que par sulfuration 
directe. Cependant, la diffusion du soufre à travers la couche d’alumine est démontrée, permettant 
l’obtention d’un profil de soufre qualitativement comparable à celui obtenu avec un prétraitement 
humide (NH4)2S, mais pour des conditions plus faciles à mettre en œuvre en fabrication. En revanche, 
le procédé serait moins efficace pour supprimer l’oxydation de l’interface que le prétraitement (NH4)2S. 
Une combinaison des deux procédés permettrait d’augmenter la concentration de soufre à l’interface 
et de générer une interface de meilleure qualité (forte diminution de la Dit). 
 
► AlN 

 
Il est possible d’obtenir une interface de très bonne qualité avec le GaN par dépôt ALD 

thermique d’AlN TMA/NH3  (400°C) [192]. Cependant, les procédés PEALD sont plus largement utilisés, 
d’autant plus que l’utilisation de N2 comme précurseur plasma conduirait à un film AlN plus dense avec 
moins d’oxygène comparativement à NH3 [193]. Le PEALD offre notamment la possibilité pour des 
prétraitements plasmas de nitrurations déportés in-situ (Remote Plasma Pretreatment ou RPP), pour 
supprimer l’oxydation native avant dépôt. Ainsi, après un RPP NH3–Ar–N2, le dépôt d’un film AlN en 
PEALD (N2–H2/TMA à 300°C) permettrait de supprimer l’oxydation Ga-O de l’interface avec l’AlGaN ou 
le GaN, bien que le film soit oxydé en surface [194]–[197]. Une charge positive d’interface apparaitrait 
notamment en raison de la polarisation intrinsèque du film AlN, présentant une phase monocristalline 
sur ces premiers nanomètres (ce dernier suit la cristallinité hexagonale du GaN sur environ 3nm puis 
serait plutôt de nature polycristalline sur le reste de la couche en raison de contraintes structurelles). 
Les charges négatives « miroirs » en surface du film pourraient être compensées par l’oxydation native 
de l’AlN, voire par le dépôt d’un film d’alumine. Ainsi, cette charge positive d’interface aurait pour effet 
de compenser la charge d’interface associée aux pièges non passivés (comme utilisé pour des 
transistors HEMT30 par exemple). Comme les vitesses de dépôt sont lentes en (PE)ALD, il est tout à fait 
possible de rajouter une couche SiNx en PECVD sur l’AlN, pour assurer une bonne isolation [198]. Aussi, 
l’AlN peut être utilisée comme monocouche d’interface entre de l’alumine et du GaN. Toujours après 
un RPP NH3-Ar-N2 de nitruration, le dépôt PEALD de la monocouche d’AlN permet d’induire une 
barrière à l’oxydation pendant le dépôt d’alumine. L’interface est ainsi de qualité cristalline, tout en 
limitant les niveaux pièges résultant de la présence d’oxygène : la densité d’états d’interface est 
réduite, et il serait ainsi possible de bénéficier du plus grand gap de l’Al2O3 [199], [200].  
 

Aussi, Legallais et al. (CEA-LETI/LTM) [201] appliquent une polarisation additionnelle sur le 
substrat pendant le plasma du PEALD (N2-H2/TMA à 300°C), pour contrôler l’énergie des ions qui 
arrivent sur la surface, et donc le bombardement. Ainsi, la nitruration des surfaces pourrait être 
facilitée : davantage de liaisons N-Al sont produites dans le film qui se densifie, et devient plus 
hermétique à l’oxydation. La cristallinité du film, hexagonale de type wurtzite, semble aussi gagner en 
proportion. Par ailleurs, les propriétés électriques de l’interface avec du Si sont améliorées (réduction 
du nombre de centres de recombinaisons). Ces améliorations ne varient pas linéairement avec la 
puissance de la polarisation. Un optimal semble atteint à 5W. Au-delà, notamment au-dessus de 10W, 
les caractéristiques du film sont détériorées : une compétition se produit entre la nitruration et le 
bombardement trop énergétique des ions, qui tend d’ailleurs à supprimer les sites réactifs. D’ailleurs, 
cela conduirait à l’apparition d’une porosité et de vides dans le film, facilitant notamment son 
oxydation à l’air. La cristallinité est réduite (amorphisation) et la rugosité sévèrement détériorée. De 
même, pour les propriétés électriques.  
 

 
30 High-Electron-Mobility Transistors 
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2.2.3.3 Recuit post-traitement 
 

Sur silicium, un recuit post-déposition (PDA pour Post Deposition Annealing) de la couche 
diélectrique (PE)ALD permettrait une bonne passivation de l’interface par hydrogénation des liaisons 
insatisfaites à l’interface.  En effet, un simple recuit à 400°C induirait une effusion/diffusion d’espèces 
hydrogénées vers l’interface (H principalement mais également H2 ou H2O), à partir d’espèces OH 
présentes dans la couche, qui se densifie [202], [203]. On pourra également noter que, sans recuit, une 
couche Al2O3 thermique se révèle plus efficace pour passiver la surface Si qu’une couche PEALD : il se 
peut que les radiations VUV31 du plasma O2 induisent des dommages sur la surface [204]. 

 
On peut alors s’interroger sur l’évolution de l’interface après recuit dans le cas du GaN. Il se 

trouve que la densité d’états d’interface entre l’alumine ALD et le n-GaN serait significativement 
réduite après recuit thermique à haute température. Une Dit aussi faible que 7 x 1010 cm-2eV-1 serait 
obtenue après recuit à 800°C (1012 cm-2eV-1 pour la référence), sachant qu’un nettoyage type RCA32 
était effectué avant dépôt [205].  Aussi, comparativement à SiO2, la Dit serait globalement divisée par 
2 pour une interface Al2O3/n-gaN (pour des couches ALD-Al2O3 et PECVD-SiO2 respectivement recuites 
à 700°C et 800°C) [167]. Il est possible que des états d’interface additionnels résultent d’une diffusion 
parasite de Ga dans la couche de SiO2 pendant le recuit, totalement absente dans le cas de l’alumine. 
Selon l’étude de Duan et al. [206], la quantité de liaisons Ga-O semble inchangée après ce type de 
recuit à haute température (800°C), alors qu’une réduction de Dit est observée à l’interface ALD-
Al2O3/n-GaN. Ils en concluent que le recuit induit une transformation de la phase oxydée désordonnée 
à l’interface, vraisemblablement vers une phase de type Ga2O3 plus ordonnée. 
De manière générale, les intégrations technologiques sont parfois confrontées à des budgets 
thermiques limités (de l’ordre de 450°C au CEA-LETI). Toutefois, ces études permettent d’évaluer les 
valeurs de Dit minimales qui pourraient être obtenues à l’interface alumine/GaN. 
 

Pour des températures plus modérées, on pourrait néanmoins s’interroger sur l’effet des 
espèces hydrogénées ou hydroxyles relâchées par la couche, comme observé pour le système 
alumine/silicium, et qui pourraient affecter l’état d’oxydation de l’interface (notamment dans le cas 
d’alliage à base d’indium comme l’InGaN des µLED). Au CEA-LETI, Martinez et al. [207] étudiaient l’effet 
d’un recuit à 400°C de l’interface Al2O3/(InGaAs-InAs-InP). Sur InAs, l’oxydation serait sous la forme 
InOx, mais une phase In(OH)x additionnelle se formerait pendant le recuit en raison d’une interaction 
privilégiée avec les hydroxyles dégagés par la couche d’alumine (phase non présente sur les autres 
matériaux). Cette réaction spécifique à InAs traduirait que, dans le cas de InGaAs ou InP, les atomes 
Ga et P réagissent préférentiellement avec les hydroxyles pour former leurs oxydes respectifs (via un 
dégazage de H2). L’indium, mais surtout l’arsenic seraient donc passivés par la présence de Ga ou de P 
du point de vue de l’oxydation. 
 
Remarque : dans les cas des études traitant d’AlN, des recuits post-déposition sont parfois effectués 
pour améliorer la qualité des interfaces (suppression des liaisons pendantes) [197].  
 
 
 
 
 
 
 

 
31 Vacuum Ultra-Violet (120-200nm). 
32 Enchainement de plusieurs bains utilisé pour le nettoyage du silicium (piranha, NH4OH, HCl…). 
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2.3 L’étude de la passivation dans le cadre de cette thèse 
 

2.3.1 Passivation des µLED : synthèse 
 

Une passivation optimale de µLED GaN consistera très certainement en la combinaison de 
plusieurs procédés (ici post-gravure). Certaines études proposent déjà des solutions qui permettent 
d’améliorer significativement les propriétés optoélectroniques des µLED. Cependant, le nombre 
d’études proposant une compréhension plus fine des processus de passivation des µLED est très limité. 
Notamment pour l’InGaN, assez peu étudié de ce point de vue-là, et qui pourrait constituer un 
matériau critique des µLED en termes de passivation. C’est d’ailleurs ce que cherchera à apporter cette 
thèse, puisqu’une optimisation des solutions de passivation devrait passer par une étude approfondie 
des interfaces. D’autant plus que ce type d’approche pourrait également apporter de la flexibilité, par 
l’identification de pistes alternatives (par exemple à des procédés efficaces, mais peu industrialisables). 
Ainsi, dans le cadre de cette thèse, et sur la base de l’analyse détaillée jusqu’à présent, nous avons 
décidé d’explorer les techniques suivantes : 
 
- Concernant l’étape de finition de gravure pour supprimer les couches de surfaces les plus 

endommagées (ou d’induire leur reconstruction), la gravure chimique KOH ainsi que le recuit 
thermique seront implémentés.  

 
Une fois les défauts « majeurs » supprimés, les surfaces devraient être traitées plus finement. 
L’objectif étant de parvenir à contrôler la qualité de l’interface avec le diélectrique de passivation, qui 
doit parfaire et stabiliser l’effet de la passivation sur la µLED durablement. Pour cela, l’oxydation à 
l’interface devrait être maitrisée. 
 
- Ainsi, concernant le nettoyage et la désoxydation des surfaces, nous privilégierons des traitements 

chimiques relativement standards comme HCl et NH4OH. 
 
Une étape de sulfuration pourrait ensuite permettre de réduire davantage l’oxydation, tout en 
stabilisant momentanément la surface avant dépôt. 
 
- A cet effet, nous étudierons l’effet du sulfure d’ammonium (NH4)2S. Comme les terminaisons 

soufrées produites par voie humide sont peut-être très sensibles aux conditions de procédé, nous 
étudierons également des alternatives par voie thermique. 
 

Finalement, le diélectrique de passivation devrait être déposé par les méthodes ALD, tout 
particulièrement désignées pour la problématique de passivation des flancs de µLED. Appréciée en 
microélectronique, l’ALD-Al2O3 constitue le candidat le plus évident en raison de ses propriétés 
intrinsèques (grand gap d’environ 7–9 eV, CBO et VBO avec le GaN de l’ordre de 1.5-2eV à minima, 
grande énergie libre de Gibbs de -1582 kJ.mol-1, et accessoirement un fort champ de claquage à 8–10 
MV.cm-1). Bien qu’il s’agisse d’un oxyde, ce diélectrique permettrait de générer des interfaces avec de 
faibles densités d’états parasites avec le GaN, voire de réduire (maitriser) l’oxydation grâce au 
précurseur TMA. De plus, des études suggèrent la possibilité pour contrôler la charge d’interface, et 
donc la courbure des bandes du semiconducteur (oxydation UV/O3, multicouches Al2O3/SiO2…). Le SiO2 
constitue une alternative possible en raison de ses propriétés intrinsèques, mais certains éléments de 
la littérature suggèrent que la qualité d’interface serait plus délicate à optimiser (davantage 
d’oxydation, Dit plus élevée…). L’AlN constitue également une très bonne alternative (notamment à 
SiNx). Il peut être déposé par (PE)ALD, son gap est grand, et sa phase cristalline présente un bon accord 
avec la maille hexagonale wurtzite du GaN. De plus, en raison de sa polarisation intrinsèque en phase 
cristalline (comme le GaN), l’AlN offre un autre moyen pour contrôler la courbure des bandes des 
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semiconducteurs. Une fine couche d’AlN à l’interface (In)GaN/Al2O3 pourrait notamment permettre 
d’optimiser la qualité de l’interface, tout en bénéficiant du plus grand gap de l’alumine.  
 
- Ainsi, nous avons décidé de privilégier l’étude de dépôts (PE)ALD d’alumine (au SiO2). L’AlN PEALD 

sera également étudié en bicouche avec l’alumine. Enfin, des couches AlZnO seront étudiées afin 
de tester une nouvelle voie pour la sulfuration des interfaces. En raison des contraintes 
technologiques souvent rencontrées au LETI, nous privilégierons l’étude de recuit PDA à 400°C.  

 
Remarque : La surface supérieure d’une LED (la face p-GaN émissive, selon l’architecture) présentera 
nécessairement des états de surfaces. Cependant, sa passivation est moins critique que celle des 
surfaces latérales de la LED, car la concentration en porteurs minoritaires y sera très faible (le taux de 
recombinaisons SRH devrait y être plus faible). Toutefois, l’état de surface du p-GaN pourra fortement 
impacter la courbure des bandes dans l’empilement, et donc l’injection électrique (et par conséquent, 
l’EQE). Cependant, cela ne révèle pas du cadre de la passivation défini dans le contexte de cette thèse, 
focalisé sur la passivation des flancs de µLED GaN/InGaN. 
 

2.3.2 Les méthodologies d’étude de la passivation 
 

Dans le cadre de cette thèse, il faut étudier les traitements et les couches de passivation d’un 
point de vue physico-chimique, pour appréhender l’interface avec le matériau. D’autre part, il faut 
évaluer l’effet des passivations sur les performances électro-optiques des LED. L’objectif ultime étant 
de corréler ces différentes informations, afin d’identifier les mécanismes clés de la passivation d’une 
µLED, et ainsi, l’optimiser en conséquence. Cette section a donc pour objectif de présenter les 
méthodologies mises en place durant cette thèse afin d’adresser ces deux problématiques.  

 
La première problématique concerne plusieurs matériaux distincts, car l’ensemble de 

l’empilement de l’épitaxie est exposé sur le flanc d’une LED (couches de transports, zone active, EBL…). 
Toutefois, ces différentes couches ne présentent pas le même besoin de passivation. Selon la 
caractéristique des niveaux de défauts présents sur les flancs des µLED (position dans le gap, section 
de capture, état de charge…), plusieurs cas sont possibles à la suite du piégeage d’un porteur : 
- Le porteur piégé se recombine avec un porteur de signe opposé par émission radiative, ou non.  
- Le porteur est réémis dans sa bande. 
 
Ces deux scénarios sont directement fonctions de la densité des porteurs de signe opposé et/ou de la 
profondeur du piège dans le gap. Si le recouvrement entre les concentrations de porteurs est 
important, et que le niveau est suffisamment profond, il peut se comporter comme un centre de 
recombinaison SRH, pouvant être à l’origine d’une extinction de la luminescence. Le recouvrement 
dépend du régime de fonctionnement de la LED, mais également de la localisation spatiale du piège. 
Au contraire, en l’absence de porteurs de signe opposé, et/ou si le niveau est trop peu profond, le 
premier cas devient peu probable, et le porteur reste piégé, pendant en moyenne le temps de vie du 
piège, qui varie exponentiellement avec sa position dans le gap (ensuite il est réémis dans sa bande). 
Selon le type de porteur piégé et l’état de charge du niveau, ce piégeage « momentané » pourrait 
induire un écrantage des porteurs majoritaires (i.e. une courbure des bandes ascendante dans le n-
GaN, ou descendante dans le p-GaN), les repoussant des zones de défauts. C’est plutôt souhaitable du 
point de vue de la passivation, mais il ne sera pas évident de maitriser l’état de charge à l’interface 
entre la couche de passivation (à priori identique pour l’ensemble de l’empilement LED33), et tous les 
semiconducteurs de la LED. De plus, ces niveaux peuvent également assister la thermalisation des 
porteurs vers des centres SRH plus profonds dans le gap. 

 
33 A ce titre, nous avons soumis un brevet proposant une technique « multi-passivation », qui permettrait de 
passiver chaque matériau de l’empilement LED indépendamment. 
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De même que le taux de recombinaisons SRH dans une (µ)LED varie transversalement à la 
direction de croissance (en raison de la présence des défauts de bords), il varie selon la direction 
normale, puisque les densités de porteurs dans le composant varient principalement dans cette même 
direction. Il tendra vraisemblablement à augmenter dans les zones présentant à la fois électrons et 
trous en fortes concentrations, et sera au contraire plutôt réduit dans les zones de déséquilibres. 

A ce titre, la zone active des multi-puits quantiques en InGaN présente les plus fortes 
concentrations d’électrons et de trous, puisque par principe, l’ingénierie de bandes d’une LED vise à 
concentrer les porteurs des deux signes dans un même lieu (voir chapitre 1). Idéalement, dans les 
couches de transports n-GaN et p-GaN, électrons et trous sont respectivement les porteurs 
majoritaires, et il y a très peu de porteurs minoritaires. En pratique, c’est le cas dans le n-GaN mais 
moins dans le p-GaN, qui présente en effet un nombre non négligeable de porteurs minoritaires. Le 
taux de recouvrement entre les concentrations de porteurs est donc intermédiaire entre celui de la 
zone active et celui du n-GaN. Ainsi, tel qu’illustré par l’exemple de modélisation présenté dans la 
figure 2-13 ci-dessous, il n’est pas étonnant que le nombre de recombinaisons SRH par unités de 
volume et de temps soit maximal dans les puits quantiques, plus faible dans les couches dopées p et 
largement inférieur dans les couches n. La simulation souligne aussi la dépendance à la tension 
appliquée aux bornes de la LED. En particulier, pour une tension d’environ 2.5V, le nombre de 
recombinaisons est équivalent dans le p-GaN et dans les puits quantiques. Cela traduit très 
probablement l’overflow électronique dans la LED, et souligne également l’importance de passiver les 
flancs du p-GaN. 
 

 
Figure 2-13 : exemple de simulation du nombre de recombinaisons SRH par unités de volume et de temps dans différents 

volumes d’une LED GaN, en fonction de la tension de polarisation, à l’aide d’ATLAS (Silvaco). 
 
 

La zone active d’une LED et ses puits quantiques InGaN pourraient donc constituer l’élément 
le plus critique en termes de recombinaisons SRH. Ce qui suggère que sa passivation devrait être 
considérée prioritairement. De même, le traitement de la couche p-GaN serait à prioriser par rapport 
à la couche n-GaN, qui semble présenter peu de recombinaisons SRH comparativement.  
Dans un premier temps, il serait donc utile de chercher à appréhender les mécanismes de passivation 
de l’InGaN, par exemple en étudiant ses propriétés de surfaces après différents procédés de 
passivation potentiellement efficaces. Par conséquent, dans le cadre de cette thèse, nous avons choisi 
de caractériser des surfaces InGaN après traitements de passivation, à l’aide de différentes techniques 
de caractérisation (XPS, TOFSIMS…), comme illustré par la figure 2-14.a. Cela fait l’objet du chapitre 3. 
 

Ensuite, le moyen le plus direct et le plus incontestable pour évaluer l’effet d’une passivation 
sur les performances de la µLED consisterait en la comparaison de ses caractéristiques IVL et EQE avec 
et sans traitement. Cependant, cette approche s’avère couteuse en ressources, puisque la réalisation 
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d’une plaque de (µ)LED requiert plusieurs semaines de travail, et ne permet d’accéder qu’à une 
information macroscopique. En effet, l’extraction du courant SRH et l’analyse de l’IQE, avec par 
exemple le modèle ABC, ne renseignent pas ou peu sur le comportement électronique spécifique des 
flancs de la LED. Pour cela, il serait par exemple nécessaire de moduler les dimensions de la (µ)LED. 
Mais, bien que cette thèse ne soit liée à aucun projet, la concomitance d’un contrat industriel nous 
contraint à ne pas réaliser de LED pour des raisons juridiques et de confidentialité.  
Par conséquent, cette thèse présente plutôt une méthodologie visant à traiter séparément les 
différentes informations : 

 
- Par la réalisation de condensateurs métal/couche de passivation/semiconducteur, nous cherchons 

à caractériser électriquement l’interface, afin d’identifier les niveaux pièges électriquement actifs. 
C’est ce qu’illustre la description schématique de la figure 2-14.b, et fait l’objet du chapitre 4. 
 

- En fabricant des mesas de l’empilement de semiconducteurs d’une µLED, nous évaluons l’efficacité 
de luminescence après passivation en cathodoluminescence (CL) ; cette technique ne nécessite 
pas la réalisation de contacts électriques (chapitre 5). Des analyses STEM34 permettent également 
de faire une caractérisation physico-chimique très fine de l’interface avec la couche de passivation 
sur les flancs (chapitre 3 & 5). 

 

 
Figure 2-14 : description schématique des trois axes d’étude suivis au cours de cette thèse. 

 
 

2.4 Descriptions des échantillons 
 

Cette dernière section a pour objectif de présenter les différents détails concernant les 
échantillons discutés dans cette thèse. Après une brève description des différentes épitaxies utilisées 
pour la réalisation des échantillons, les détails concernant les différents traitements de passivation 
implémentés au cours de cette thèse seront présentés. 
 

2.4.1 Les épitaxies utilisées 
 
Epitaxie 1 : plaques InGaN réalisées au CEA (analyses de surfaces) 
Les plaques InxGa1-xN (0001) utilisées (polarité Ga) présentent une concentration théorique en indium 
de l’ordre de 10% par rapport au gallium (x=0.1). L’épaisseur théorique de la couche InGaN est de 
200nm. Le substrat est en saphir, et la croissance de la couche InGaN s’effectue sur un buffer GaN non 
intentionnellement dopé d’épaisseur comprise entre 2 et 4µm.  

 
34 Il s’agit en fait d’une des seules techniques permettant de caractériser directement la passivation sur les 
flancs de la µLED. 
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Epitaxie 2 : plaques p-GaN d’origine commerciale (analyses de surfaces) 
Pour les analyses de surfaces présentées dans le chapitre 3, certains échantillons GaN ont également 
été étudiés. Ils ont été fabriqués à partir d’épitaxie avec une surface GaN (0001) p++ (polarité Ga), sur 
substrat silicium (111). 
 
Epitaxie 3 : plaques n-GaN d’origine commerciale (analyses de surfaces) 
Une autre épitaxie GaN est également utilisée. Il s’agit toujours de GaN (0001) (polarité Ga) mais avec 
une couche dopée n en surface, toujours sur substrat Si (111). 
 
Epitaxie 4 : épitaxie LED d’origine commerciale (C-V et CL) 
Enfin, une épitaxie LED bleue est également utilisée. Il s’agit d’une épitaxie (0001) avec polarité 
gallium, sur substrat saphir. Une description succincte de l’empilement est illustrée par la coupe 
transverse schématique suivante, déduite d’un recoupement entre des analyses sur coupes STEM et 
des mesures de profils de type SIMS (non présentées ici). 
 

 
Figure 2-15 : description de l’empilement pour l’épitaxie LED bleue. La composition et l’épaisseur des couches sont estimées 

grâce à des mesures de profils SIMS et des analyses sur coupe TEM (i-GaN : GaN non intentionnellement dopé). 
 

L’empilement LED présente une couche p-GaN en surface, une couche de blocage à électron (EBL), une 
zone active avec 9 puits quantiques InGaN d’environ 3nm d’épaisseur, puis une couche n-GaN. On peut 
également noter la présence d’un super-réseau AlInGaN dans le p-GaN, avant l’EBL, ainsi que de sous-
couches de croissance InGaN qui précèdent la zone active. La fonction du super-réseau pourrait être 
d’optimiser le blocage des électrons procuré par l’EBL (limitant la fuite électronique), et/ou de 
diminuer l’énergie d’activation du dopant p, afin d’optimiser l’injection des trous dans la zone active 
de la LED [208]–[210]. Les sous-couches de croissance InGaN permettraient quant à elles d’optimiser 
l’efficacité de recombinaison radiative dans la zone active effective, vraisemblablement grâce à la 
suppression de centres non radiatifs dans les puits, qui se retrouverait « enfouis » dans les sous-
couches pendant la croissance [211]. 
 
Nous n’avions pas la possibilité de déterminer les concentrations absolues en atomes d’aluminium ou 
d’indium à l’aide des mesures SIMS. Dans le cas des puits InGaN de la zone active (zone violette de la 
figure 2-15), la concentration en indium est estimée à 14% (x=0.14, dans InxGa1-xN) par mesures de 
luminescence (présentées dans le chapitre 5). Sous réserve qu’une telle estimation se révèle valable, 
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la concentration relative en indium dans les autres couches InGaN est déduite à partir du facteur de 
proportionnalité (extrait du profil SIMS), et serait très faible (<1%) dans les sous-couches InGaN de 
croissance (ou dans le super-réseau AlInGaN). 
 

2.4.2 Conditions de fabrication générales et équipements utilisés pour la 
réalisation des couches de passivation 

 
Après clivage manuel (ou découpe mécanique selon les cas), tous les échantillons sont d’abord 

nettoyés de la pollution organique grossière à l’aide de solvants standards (dans l’ordre d’utilisation) : 
acétone, éthanol puis isopropanol (IPA). Après cette étape, les échantillons sont au stade référence. 
 

Les détails concernant les solutions utilisées sont détaillés dans le tableau 2-1 ci-après. Tous 
les traitements de surface humides de cette thèse sont effectués en phase aqueuse et à température 
ambiante pour des raisons pratiques. Les échantillons sont ensuite rincés avec de l’eau ultrapure 
déionisée (eau DI), puis séchés avec une soufflette à diazote (N2).  
 

Formule Nom 
Concentration initiale 

(phase aqueuse) 
Dilution EDI pour 

traitement des échantillon (X:EDI) 

HCl Acide chlorhydrique 37% 1:10 

NH4OH Ammoniaque 28% 1:10 

(NH4)2S Sulfure d’ammonium 20% 0 

Tableau 2-1 : description des solutions utilisées pour les traitements des différents échantillons du chapitre 3. 

 
La majorité des dépôts (PE)ALD de cette thèse sont effectués à l’aide d’un équipement (PE)ALD 

Fiji 200 de Ultratech. Tous les dépôts sont réalisés à sa température de fonctionnement standard, c’est 
à dire 250°C. Cet équipement permet de faire des dépôts ALD thermiques, ou assistés par plasma 
(PEALD). Il y sera fait référence par (PE)ALD1 dans les prochains tableaux. 
Un second équipement est utilisé spécifiquement pour les échantillons ZnO de la section 3.5.1 (pour 
des raisons pratiques). Il s’agit d’un ALD Savannah200 de Cambridge Nanotech (ALD2). La température 
de fonctionnement de cet équipement était de 150°C. 
Enfin, un réacteur (PE)ALD FlexAL de Oxford35, désigné par (PE)ALD3, permet d’effectuer les dépôts de 
bicouches AlN-Al2O3 (chapitre 5, et sections 3.6 du chapitre 3) à une température nominale de 300°C. 
 

Pour les différents recuits thermiques effectués (autres que pour la sulfuration thermique), un 
RTA Jipelec est utilisé. Il permet de faire des recuits entre 100 et 1000°C, à basse pression (vide 
primaire), ou à pression atmosphérique, avec ou sans flux d’azote. Dans le cas de notre étude, la 
température des différents recuits est généralement proche de 400°C par soucis de cohérence avec 
les technologies (µ)LED du CEA-LETI. 

 
Les recuits de sulfuration sont quant à eux effectués à l’aide d’un four développé au sein du 

CEA-LETI. La sulfuration est réalisée à 450°C pendant 20 minutes (avec rampe de 20°C/minute jusqu’à 
450°C). Deux recettes de sulfuration différant par le gaz porteur sont utilisées pour les variantes du 
chapitre 3 : Ar avec 4% d’H2 (sulfuration 1) ou N2 avec 4% d’H2 (sulfuration 2). Dans les deux cas, le 
précurseur soufré est introduit lorsque le palier de température est atteint.  
La recette de sulfuration thermique utilisée pour les variantes µLED (chapitre 5, et section 3.5.2 du 
chapitre 3), et désignée par sulfuration 3, est très similaire à la première recette : sulfuration de 15 
minutes à 450°C, avec l’argon comme gaz porteur (20°C/minute jusqu’à 450°C). 

 
35 L’utilisation de cet équipement s’est faite en collaboration avec le LTM de Grenoble (ltmlab.fr), et les détails 
concernant le procédé employé sont décrits dans la référence [201]. 
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Pour les échantillons sans couche de passivation, l’enchainement entre préparation et 
caractérisation était effectué le plus rapidement possible (entre 5 et 15 minutes selon les cas). 
Globalement, l’enchainement entre les différentes étapes était effectué de sorte à minimiser le temps 
de remise à l’air (quelques minutes entre un traitement de surface et un dépôt ALD). Y compris avec 
une couche de passivation, les échantillons étaient toujours caractérisés rapidement après la 
fabrication (délais maximaux : 1 semaine). 
 
Nous avons utilisé les moyens de la « Plateforme Technologique Amont » (PTA) de Grenoble (réseau 
CNRS Renatech) pour la fabrication de la plupart des échantillons du chapitre 3, et plus généralement 
pour les différents traitements de passivation. Les moyens de la salle blanche du DOPT au CEA-LETI 
étaient utilisés pour la fabrication des condensateurs MIS ou des mésas µLED (chapitres 4 & 5). 
 

2.4.3 Les différentes variantes à l’étude dans cette thèse 
 

La démarche du chapitre 3 étant relativement exploratoire, les différentes variantes à l’étude 
seront discutées, résultats à l’appui, au cours du chapitre. 
Les conditions de fabrication des différents échantillons sont détaillées dans le tableau suivant, et 
organisées selon les sections du chapitre 3 : 
 

Section 
Surface 

(épitaxie) 
Variante Traitement de surface Dépôt ALD Recuit 

3.3.1 
p-GaN (2) p-GaN + abrasion argon Abrasions argon in-situ x x 

In0.1Ga0.9N 
(1) 

InGaN + abrasion argon Abrasions argon in-situ x x 

3.3.2 
In0.1Ga0.9N 

(1) 

HCl 10' HCl x x 

NH4OH 10' NH4OH x x 

5’ (NH4)2S 5 ' (NH4)2S x x 

30’ (NH4)2S 30’ (NH4)2S (*) x x 

30’ (NH4)2S (∅ rinçage) (B) 30’ (NH4)2S (**) x x 

10’ NH4OH + 5’ (NH4)2S (C) 
10' NH4OH (*) puis 5' 

(NH4)2S 
x x 

10’ NH4OH + 30’ (NH4)2S 
10' NH4OH (**) puis 30' 

(NH4)2S (*) 
x x 

3.3.3 
In0.1Ga0.9N 

(1) 

HCl 10' HCl x x 

NH4OH 10' NH4OH x x 

(NH4)2S 10 ' (NH4)2S (*) x x 

3.3.4 
In0.1Ga0.9N 

(1) 

(NH4)2S (EDI) 30’ (NH4)2S x x 

(NH4)2S (IPA) 
30’ (NH4)2S (*) puis 

rinçage IPA 
x x 

3.3.5 LED (4) Coupe TEM µLED traitée 
10' HCl(*) puis 15' (NH4)2S 

(*) 
x x 

3.4.1.1 
In0.1Ga0.9N 

(1) 

ALD x 

 ALD1-Al2O3: 30 cycles 
H2O/TMA à 250°C 

x 

HCl + ALD 10' HCl x 

NH4OH + ALD 10' NH4OH x 

(NH4)2S + ALD 
30’ (NH4)2S (*) et (**) 
pour la mesure SIMS 

x 

NH4OH + (NH4)2S + ALD 
10' NH4OH (**) puis 30' 

(NH4)2S (*) 
x 

PEALD x 
 PEALD1-Al2O3: 33 cycles 
TMA/plasma O2s à 250°C 

x 

HCl + PEALD 10' HCl x 

NH4OH + PEALD 10' NH4OH x 

3.4.1.2 
In0.1Ga0.9N 

(1) 

ALD + RT x 
 ALD1-Al2O3: 30 cycles 

H2O/TMA à 250°C 
15' à 400°C, 
atmosphère 
N2 (pas de 

flux/pompe) 
PEALD + RT x 

 PEALD1-Al2O3: 33 cycles 
TMA/plasma O2s à 250°C 

3.4.2.2 
In0.1Ga0.9N 

(1) 
HCl (InGaN) 15' HCl x 

NH4OH (InGaN) 15' NH4OH x 
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(NH4)2S (InGaN) 15 ' (NH4)2S (*) 
 ALD1-Al2O3: 1, 3 ou 6 

cycles TMA(1er)/H2O à 
250°C 

x 

n-GaN (3) 

HCl (GaN) 15' HCl 
 ALD1-Al2O3: 1 ou 6 cycles 

TMA(1er)/H2O à 250°C 

x 

NH4OH (GaN) 15' NH4OH x 

(NH4)2S (GaN) 15 ' (NH4)2S (*) x 

p-GaN (2) 

GaN + 15 cycles ALD-Al2O3 x 
 ALD1-Al2O3: 15 cycles 

H2O/TMA à 250°C 

x 

GaN + NH4OH + 15 cy. 
ALD-Al2O3 

10' NH4OH x 

3.5.1 

p-GaN (2) 

A1 x ALD2-ZnO: 18 cycles 
DEZ/H2O à 150°C 

x 

A2 x Sulfuration 1 

A3 x x Sulfuration 2 

In0.1Ga0.9N 
(1) 

B1 x ALD2-ZnO: 18 cycles 
DEZ/H2O à 150°C 

x 

B2 x Sulfuration 1 

B3 x x Sulfuration 2 

Tableau 2-2 : description des conditions de fabrication utilisées pour les différents échantillons à l’étude dans le chapitre 3. 
(*) : le rinçage EDI de l’échantillon après le traitement est rapide (~5s) ; (**) : l’échantillon n’est pas du tout rincé après le 
traitement (il est séché directement avec la soufflette N2). L’apostrophe fait référence à « minutes ». 
 
 

Dans le cadre du chapitre 4, l’importance de l’hydroxylation de la surface avant dépôt d’une 
couche ALD d’alumine est évaluée électriquement (estimation des densités de pièges électriquement 
actifs à l’interface diélectrique/n-GaN). Une variante référence (sans aucun prétraitement de surface) 
est donc comparée avec une variante implémentant un prétraitement NH4OH. Une épaisseur de 5nm 
d’alumine ALD est déposée en guise de couche de passivation, suivie d’environ 23nm déposé en PEALD, 
pour assurer une bonne isolation électrique et encapsulation. La durée du traitement NH4OH est 
limitée à 1 minute en raison de contraintes imposées par la fabrication des condensateurs MIS. Les 
autres conditions (concentration, température, rinçage…) sont les mêmes que pour les autres 
traitements NH4OH du chapitre. 
 

 
Dans le cadre du chapitre 5, les différentes variantes implémentées sur mésas µLED sont 

élaborées sur la base des analyses de surface et d’interface du chapitre 3, ainsi que de la littérature. 
Comme pour le chapitre 3, le choix des différentes variantes sera discuté en parallèle de l’étude.  
L’épaisseur des différentes couches de passivation est limitée à quelques nanomètres pour toutes les 
variantes (<5nm environ), pour limiter le plus possible les effets parasites lors des caractérisations de 
cathodoluminescence du chapitre 5 (extraction, injection…). 
Des traitements KOH sont implémentés dans le comparatif du chapitre 5, bien que nous n’ayons pas 
pu caractériser l’effet de cette solution directement dans le cadre des analyses du chapitre 3. Deux 
variantes sont implémentées à partir de pastilles d’hydroxyde de potassium solides. Ces dernières sont 
diluées dans de l’eau pour former une solution aqueuse de KOH. Pour l’échantillon D du comparatif, 
un traitement relativement long de 30 minutes est appliqué, pour une concentration massique de 
l’ordre du pourcent. Pour l’échantillon V, une alternative à plus forte concentration massique est 
utilisée (25%), mais pour une durée de bain plus courte (5’). Dans les deux cas, le traitement est réalisé 
à température ambiante. Le tableau 2-3 donne les détails concernant les variantes étudiées : 
 

Variante Traitement de surface Dépôt (PE)ALD Recuit 

B x ALD1-Al2O3: 30 cycles H2O/TMA à 250°C x 

C 10' NH4OH ALD1-Al2O3: 30 cycles H2O/TMA à 250°C x 

D 30' KOH (1%) ALD1-Al2O3: 30 cycles H2O/TMA à 250°C x 

E 10' HCl ALD1-Al2O3: 30 cycles H2O/TMA à 250°C x 

F 10' HCl (*) puis 20' (NH4)2S (**) ALD1-Al2O3: 30 cycles H2O/TMA à 250°C x 

G 30' (NH4)2S (**) ALD1-Al2O3: 30 cycles H2O/TMA à 250°C x 
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H 45' (NH4)2S (*) x 400°C sous flux N2 15' 

I 
Avant RT: 15' HCl. Après RT: 

45' (NH4)2S (*) 
x 400°C sous flux N2 15' 

J 30' (NH4)2S (*) x 700°C sous flux N2 1' 

K 
Avant RT: 15' HCl. Après RT: 

30' (NH4)2S (*) 
x 700°C sous flux N2 1' 

L x x Sulfuration 3 

M 

5' HCl puis 10' NH4OH 

ALD1-Al2O3: 15 cycles H2O/TMA à 250°C Sulfuration 3 

N ALD1-ZnO: 13 cycles DEZ/H2O à 250°C Sulfuration 3 

O 
ALD1-AZO:  1 cy. DEZ/H2O + (1cy. TMA/H2O +5 cy. 

DEZ/H2O)*2 à 250°C 
Sulfuration 3 

P 
ALD1-AZO: 1 cy. DEZ/H2O + (1cy. TMA/H2O +3 cy. 

DEZ/H2O)*3 à 250°C 
Sulfuration 3 

Q 
ALD1-AZO: 1 cy. DEZ/H2O + (1cy. TMA/H2O +2 cy. 

DEZ/H2O)*4 à 250°C 
Sulfuration 3 

R 
ALD1-AZO: 1 cy. TMA/H2O + (2cy. DEZ/H2O +1 cy. 

TMA/H2O)*4 à 250°C 
Sulfuration 3 

S x (PE)ALD3 : 40 cy. AlN+ 15 cy. H2O/TMA à 300°C x 

T Traitement plasma N2H2 in-situ (PE)ALD3 : 40 cy. AlN 5W + 15 cy. H2O/TMA à 300°C x 

U x (PE)ALD3 : 40 cy. AlN 5W + 15 cy. H2O/TMA à 300°C x 

V 5' KOH (25%) (PE)ALD3 : 40 cy. AlN 5W + 15 cy. H2O/TMA à 300°C x 

Tableau 2-3 : description des conditions de fabrication utilisées pour les différents échantillons à l’étude dans le chapitre 5. 
(*) : le rinçage EDI de l’échantillon après le traitement est rapide (~5s) ; (**) : l’échantillon n’est pas du tout rincé après le 
traitement (il est séché directement avec la soufflette N2). L’apostrophe fait référence à « minutes ». 
 
 

2.5 Conclusion 
 

Ce chapitre a permis de présenter les possibilités existantes en termes de passivation de µLED 
GaN dans la littérature. L’optimisation d’une passivation passera très certainement par un 
enchainement de plusieurs procédés (finition de gravure, nettoyage/désoxydation, stabilisation, dépôt 
de diélectrique, recuit post-traitement). Comme le soulignait l’étude de littérature plus large proposée 
dans un second temps, des mécanismes complexes régissent les propriétés des interfaces. Aussi, dans 
le cas des µLED, il pourrait s’avérer judicieux de chercher à dé-corréler les différentes problématiques 
à adresser, et c’est ce que cherchera à proposer cette thèse : 
- Un premier axe de recherche sera focalisé sur la caractérisation des propriétés physico-chimiques 

des couches de passivation, notamment pour l’InGaN, le semiconducteur des puits-quantiques. 
- Un second aura plutôt pour objectif la caractérisation des interfaces d’un point de vue électrique. 
- Pour le dernier, il sera question de tester des traitements de passivations sur structures µLED, afin 

d’évaluer l’efficacité de cathodoluminescence avant, et après traitement. 
L’objectif serait ensuite de corréler les différentes informations, afin de proposer les pistes les plus 
prometteuses pour passiver efficacement les µLED GaN/InGaN.
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Chapitre 3 
 

Caractérisations physico-chimiques 
 
 

3.1 Introduction 
 
Comme nous avons pu le voir dans les chapitres 1 et 2, il nous semble pertinent de considérer 

que l’InGaN constitue un matériau des µLED critique en matière de passivation. Au cours de ce 
chapitre, les propriétés de surface de ce semiconducteur seront étudiées après différents procédés de 
passivation potentiellement utilisables en salle blanche, et choisis selon les éléments de la littérature 
(chapitre 2). Différentes procédures expérimentales de passivation seront implémentées, impliquant 
notamment de l’alumine déposée par ALD. L’impact sur les propriétés de surfaces de l’InGaN sera 
évalué à l’aide de différentes méthodes de caractérisation de surface. L’objectif sera notamment 
d’évaluer le caractère potentiellement différenciant induit par la présence des atomes d’indium dans 
l’alliage. 

Ainsi, des études en XPS seront présentées, afin de discuter la stœchiométrie de surface ou 
l’oxydation. Certaines tendances seront identifiées, puis étudiées de manière complémentaire à l’aide 
d’autres techniques d’analyses comme la PP-TOF-MS. L’effet de passivations soufrées sera notamment 
évalué en XPS, ainsi qu’en WDXRF, et une technique de sulfuration alternative aux traitements 
humides sera également discutée. 

La nucléation de la couche ALD d’Al2O3 implémentée dans l’étude sera également évaluée 
qualitativement, et quantitativement. Effectivement, le dépôt d’une couche de passivation continue 
et uniforme participe à générer une interface de bonne qualité avec le semiconducteur, ce qui 
constitue un critère important que doit satisfaire une passivation optimisée. 

 
Les différentes analyses présentées dans ce chapitre ont été effectuées sur des surfaces planes 

horizontales d’InGaN (plan c d’une maille GaN wurtzite). En effet, pour des raisons pratiques, il est 
relativement difficile d’effectuer des analyses de surface directement sur des flancs de µLED. Les plans 
atomiques étudiés seront donc différents des plans m généralement révélés sur les flancs gravés (nous 
n’avions pas non plus la possibilité de travailler avec des épitaxies plans m). Cette première approche 
permettra cependant de procéder à une première différenciation entre les comportements chimiques 
du gallium et de l’indium, après un traitement de passivation, le tout dans un environnement de 
surface de type InGaN. Cependant, afin de se placer dans la configuration réelle de la µLED, des 
analyses TEM, effectuées sur des coupes de mésas µLED seront également présentées. La possibilité 
pour des passivations en bicouches AlN-Al2O3 sera notamment soulignée en fin de chapitre.  
 
 

3.2 Les techniques de caractérisations 
 

Cette première section a pour objectif de présenter brièvement les différentes techniques de 
caractérisation discutées dans ce chapitre, ainsi que certains des détails expérimentaux associés. 
 

3.2.1 La spectrométrie photoélectronique X (XPS) 
 

La spectrométrie de photoélectrons induits par rayons X, plus généralement désignée par XPS 
(X-ray Photoelectron Spectrometry en anglais), permet de caractériser les propriétés physico-
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chimiques de la surface d’un matériau (entre 1 et 10 nm de profondeur). Tous les éléments chimiques 
peuvent être détectés à l’exception de l’hydrogène et de l’hélium. Une source de photons X permet 
d’ioniser les atomes, éjectant les électrons de cœur avec une certaine énergie cinétique. L’énergie de 
la source de photons X étant connue, la mesure de l’énergie cinétique des photoélectrons permet de 
déduire l’énergie de liaison caractéristique de l’atome d’origine. Selon l’environnement chimique, un 
décalage d’énergie de liaison peut être observé, impliquant parfois le recouvrement entre deux raies 
proches. L’identification des différentes espèces chimiques en présence peut cependant s’effectuer 
par déconvolution des spectres XPS. Une quantification peut alors être faite à partir de l’aire des 
composantes obtenues. Toutefois, lorsque l’interférence entre deux raies différentes est forte (et la 
résolution insuffisante), la déconvolution peut se révéler délicate, constituant une difficulté de l’XPS. 
Pour une quantification juste, un facteur de sensibilité relative (ou RSF pour Relative Sensibility Factor 
en anglais) est utilisé pour compenser les différences d’intensité selon les raies : plus l’énergie de 
liaison est grande (davantage d’énergie est utilisée pour arracher les électrons), et moins les 
photoélectrons sont énergétiques. Ils proviennent donc surtout des couches de surface, et l’intensité 
de la raie diminue. Cette correction dépend également de l’énergie de la source de photons X utilisée. 
 

A l’exception des analyses de la section 3.5.236, j’ai réalisé et traité personnellement toutes les 
mesures XPS de ce chapitre. Le spectromètre M-XPS de Scienta Omicron installé dans la plateforme de 
nano-caractérisation du CEA Grenoble (PFNC37) était utilisé. Cet équipement offrait la possibilité 
d’utiliser une source Mg Kα (ℎ𝜈 = 1253.6 𝑒𝑉), permettant de lever les interférences du pic N1s avec 
les raies Auger du gallium (contrairement à la source aluminium généralement utilisée). Il s’est 
finalement avéré que l’utilisation d’une source Al Kα (ℎ𝜈 = 1486.6 𝑒𝑉) avec monochromateur était 
préférable, car permettant plus de résolution. Cette source a été utilisée pour l’ensemble des mesures 
présentées dans ce chapitre. 
Les mesures ont toutes été effectuées sous ultravide (𝑃 = 10−9𝑚𝑏𝑎𝑟). Les photoélectrons étaient 
collectés par un analyseur hémisphérique (angle de collecte de 80° par rapport à la surface de 
l’échantillon) avec une énergie de passage de 15eV, permettant une résolution énergétique globale de 
350meV. Une tension d’accélération du faisceau de 15kV avec une puissance de 150W est utilisée pour 
l’ensemble des mesures. Un canon à électron de 1eV (flood-gun) permet de compenser les éventuels 
effets de charge (l’ionisation des atomes a tendance à charger positivement les surfaces peu 
conductrices, ce qui entraine un décalage en énergie des spectres). Dans tous les cas, les spectres 
étaient systématiquement recalés par rapport au pic C-C de la raie C1s, alors fixé à 284.8eV (n’importe 
quelle surface réexposée à l’air présente une pollution carbonée).  
Les analyses quantitatives ont été effectuées après traitement et déconvolution des spectres avec le 
logiciel CasaXPS38. Une fonction de Voigt avec 30% de fonction lorentzienne était utilisée pour 
déconvoluer les différentes composantes (GL30 sur CasaXPS), après soustraction d’un fond de type 
Shirley ou linéaire selon les cas. Les RSF de la base de donnée Scofield disponible dans CasaXPS sont 
utilisés pour les quantifications. Pour rappel, l’XPS ne permet pas une quantification absolue. Dans ce 
chapitre, il sera donc toujours question de concentrations atomiques relatives pour l’XPS. 
Le nombre de cycles et la durée de collecte des photoélectrons étaient ajustés en fonction de la raie 
et de l’échantillon pour une résolution optimale (le nombre de photoélectrons émis pour les raies du 
substrat sera par exemple réduit à travers une couche diélectrique de 3nm). Selon les échantillons, les 
raies Al2p, C1s, Ga3d, In3d, In4d, N1s, O1s, S2p, S2s ou Zn2p étaient collectées. La séparation des 
différents doublets, résultant du couplage spin-orbite, est fixée selon la base de données XPS NIST39. 
 

 
36Les mesures AR-XPS présentées dans cette section étaient effectuées avec un spectromètre à microsonde X 
PHI500 VersaProbe II (ULVAC-PHI). Une source de rayon X Al-Kα monochromatique était utilisée (1486.6eV). La 
résolution énergétique totale est de 0.6eV. 
37https://www.minatec.org/fr/recherche/plates-formes-dediees/plate-forme-nanocaracterisation/ 
38http://www.casaxps.com/ 
39https://srdata.nist.gov/xps/ 

https://www.minatec.org/fr/recherche/plates-formes-dediees/plate-forme-nanocaracterisation/
http://www.casaxps.com/
https://srdata.nist.gov/xps/
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3.2.2 La fluorescence X à dispersion de longueur d'onde (WDXRF) 
 

La WDXRF (Wavelength Dispersive X-Ray Fluorescence en anglais) est une technique d’analyse 
qui permet de quantifier des doses d’atomes avec une très bonne précision. Une source de photons X 
est utilisée pour irradier l’échantillon, mais à la différence de l’XPS, c’est la fluorescence de l’échantillon 
qui est mesurée en fonction de l’énergie d’émission, et la profondeur sondée est quasi-infinie. Ceci 
permet de déterminer la nature des atomes présents et d’estimer leurs concentrations absolues.  

 
Les mesures WDXRF présentées dans ce chapitre ont été réalisées par les experts de la 

plateforme technologie du CEA-LETI40. Elles ont été effectuées dans la chambre à vide primaire d’un 
équipement Rigaku AZX400. Les échantillons ont été irradiés avec le rayonnement polychromatique 
d'un tube de rhodium fonctionnant à 30 kV et 100 mA. Ces conditions ont été choisies afin d'augmenter 
l'intensité des raies L du Rhodium (Lα à 2.697 keV), permettant ainsi une sensibilité accrue au soufre 
(en utilisant la raie S-Kα) et à l'aluminium (avec la raie Al-Kα).  Un cristal de Ge (111) (respectivement 
un cristal de PET) est monté sur un goniomètre à haute résolution pour sélectionner les longueurs 
d'onde liées à la raie S-Kα (respectivement à la raie Al-Kα). Les intensités de fluorescence X sont ensuite 
enregistrées avec un compteur proportionnel à flux de gaz. L'approche des paramètres fondamentaux 
[212] est utilisée pour quantifier la masse d'aluminium déposée. Le facteur de sensibilité de 
l'équipement de WDXRF est déduit d’une mesure sur une cible en aluminium pur. 

 
Après estimation d’une dose massique surfacique en WDXRF, la densité atomique surfacique 

peut être calculée à titre indicatif selon l’expression suivante : 
 

𝑛 =
𝜌𝑖𝑁𝐴

𝑀𝑖

(3.1) 

 
𝜌𝑖 correspond à la densité de masse surfacique de l’espèce 𝑖 mesurée (kg.cm-2), 𝑀𝑖 à sa masse molaire 
(kg.mol-1), 𝑁𝐴 est le nombre d’Avogadro (6.022 x 1023mol-1) et la densité atomique surfacique 𝑛 
s’exprime en atomes par centimètre carré (at.cm-2). Dans ce chapitre, cette formule sera utilisée pour 
l’aluminium ou le soufre, de masses molaires respectives 27 et 32.1 g.mol-1. 
 

3.2.3 Mesures PP-TOF-MS & TOF-SIMS 
 

La technique Plasma Profiling Time-Of-Flight Mass Spectrometry (PP-TOF-MS) développée par 
Horiba permet d’accéder au profil de composition élémentaire d’un échantillon en fonction de la 
profondeur. L’utilisation de cette technique est par exemple présentée dans la référence [213]. Elle 
est basée sur la pulvérisation de l’échantillon par un plasma d’argon radio fréquence pulsé. Les espèces 
pulvérisées sont ionisées dans le plasma puis extraites vers un spectromètre de masse à temps de vol. 
Les ions sont formés par ionisation Penning dont le rendement varie peu en fonction de l’élément 
[214]. Ceci permet d’accéder à une information semi-quantitative sans étalonnage, par la méthode de 
l’Ion Beam Ratio (IBR), qui consiste à faire le ratio des courants ioniques pondérés par l’abondance 
isotopique [215], [216]. Quelques éléments dont l’azote et l’oxygène sont néanmoins plus difficiles à 
ioniser et seront systématiquement sous évalués par la technique. 
La décharge est réalisée en vide primaire de l’ordre de la centaine de Pa. La taille de sonde est définie 
par la taille du plasma à la surface de l’échantillon, typiquement quelques millimètres. Selon les 
paramètres expérimentaux (pression d’argon, puissance appliquée et rapport cyclique des pulses) la 
vitesse de pulvérisation varie de quelques nanomètres à quelques dizaines de nanomètres par 
seconde. Les analyses présentées dans ce chapitre ont été réalisées à une pression de 180Pa, et avec 
une puissance appliquée de 50W en pulses de 200µs sur des périodes de 2ms. 

 
40 Nous remercions à ce titre la plateforme technologique du CEA-LETI. 
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Des mesures TOF-SIMS (Time Of Flight Secondary-Ion Mass Spectrometry) ont également été 
effectuées sur un équipement Ion-ToF (ToF-SIMS V). La pulvérisation était assurée par un faisceau 
d’ions Cs+ avec 500eV ou 1keV d’énergie (selon les mesures). L’analyse était effectuée grâce à une 
source d’ions primaires Bi+ de 25keV. La taille de cratère était de 300µm², et la zone analysée de 90µm². 
Les analyses étaient effectuées en polarité négative.  
 

La sensibilité et la résolution en profondeur des mesures TOF-SIMS sont très bonnes. Elles 
permettent notamment de faire de l’imagerie. Cependant, il s’agit d’analyses complexes, tant sur la 
réalisation que sur le traitement, et qui ne permettent pas de faire de quantification sans étalonnage. 
Les analyses présentées dans ce chapitre seront donc purement qualitatives.  
Les analyses PP-TOF-MS sont au contraire rapides à réaliser, et permettent d’obtenir des résultats 
semi-quantitatifs sans étalonnage, pour une sensibilité très bonne, bien qu’inférieure à celle des 
mesures TOF-SIMS (à l’exception des éléments atmosphériques et halogénés, pour lesquels la 
sensibilité est faible). La taille de sonde est cependant importante (ce qui ne permet pas les analyses 
sur échantillons structurés), et la résolution en profondeur moins bonne qu’en TOF-SIMS41. 
 
Les mesures PP-TOF-MS ou TOF-SIMS présentées dans ce chapitre ont été réalisées par les experts de 
la plateforme technologie du CEA-LETI et de la PFNC.  
 

3.2.4 Mesures de microscopie à force atomique (AFM) et d’angles de gouttes 
 

Des mesures AFM ont été effectuées pour évaluer les rugosités Rq (RMS pour Root Mean 
Square en anglais) et PV (Peak to Valley), qui correspondent respectivement à la rugosité moyenne 
quadratique de la surface, et à la profondeur maximale des vallées. Ces mesures ont été effectuées 
par la PFNC du CEA Grenoble. 
 

J’ai également effectué des mesures d’angles de gouttes pour évaluer la mouillabilité des 
surfaces. Un équipement relativement basique était utilisé, comprenant une seringue pour générer la 
goutte d’eau, et une caméra pour acquérir une image optique. L’angle de contact était déterminé 
automatiquement à l’aide d’un logiciel spécifique. 
 

3.2.5 Microscopie électronique en transmission à balayage (STEM) 
 
 Les analyses STEM effectuées sur les sections de µLED présentées dans ce chapitre ont été 
prises en charge par la PFNC du CEA Grenoble. Les échantillons ont été préparés par pulvérisation Ga+ 
dans un FIB (Focused Ion Beam) FEI Helios 450. Ils ont été recouverts d’une fine couche de feutre puis 
d’une couche de W déposée dans le FIB afin de préserver la surface de l’échantillon. Une tension de 
16kV a été utilisée au début pour l’extraction de la lame, puis une tension de l’ordre de 5 à 8kV a été 
employée pour l’amincissement final (80nm d’épaisseur environ) afin de réduire l’endommagement 
de la lame FIB, tout en conservant une lame à faces parallèles. Les images STEM HAADF (High-Angle 
Annular Dark-Field Imaging) et les cartographies EDX (Energy Dispersive X-ray spectroscopy, aussi EDS) 
ont été acquises dans un TEM FEI Titan Themis corrigé en sonde et opérant à 200kV. Ce TEM est équipé 
du système de détection EDX « Super-X » composé de quatre détecteurs SDD (Silicon Drift Detector) 
sans fenêtre, de surface 30mm2 placés à un angle d’élévation de 18° et permettant un angle solide 
total de détection de 0.64±0.06sr. Les cartographies EDX ont été acquises avec un temps de pose par 
pixel de 50µs. La quantification a été réalisée en utilisant les facteurs Cliff-Lorimer implémentés dans 
le logiciel Esprit développé par Bruker. 
 

 
41 La PP-TOF-MS est intéressante pour faire un comparatif large lors d’une phase de fabrication, et les mesures 
TOF-SIMS permettront de faire des analyses plus poussées sur les échantillons sélectionnés au préalable. 
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3.3 Analyses des propriétés physico-chimiques de surfaces InGaN 
après traitement 

 

3.3.1 Références GaN & InGaN et XPS in-situ après abrasion 
 

Cette première section a pour objectif de présenter la méthodologie employée pour les 
analyses XPS de ce chapitre, notamment du point de vue quantitatif. Des exemples de spectres XPS 
déconvolués pour l’échantillon InGaN de référence sont donnés par la figure 3-1 ci-dessous (les 
spectres sur GaN se déconvoluent similairement, sans les composantes spécifiques à l’indium). 
 

 
Figure 3-1 : exemples de spectres XPS déconvolués pour une surface InGaN à l’état référence, pour les raies (a) C1s (b) Ga3d-

In4d-N2s (c) In3d et (d) N1s. 

 
Pour le GaN et l’InGaN, la raie C1s (fig. 3-1.a) est déconvoluée en 3 composantes 

représentatives de liaisons C-C (284.8±0.1eV), C-O (ou C-H, à 286±0.5eV) et C=O (288.5±0.5eV). Malgré 
l’interférence avec les raies Auger LMM du gallium, le pic N1s représentatif des liaisons N-Ga(-In) est 
suffisamment résolu pour pouvoir faire une quantification (fig. 3-1.d). Pour une meilleure 
déconvolution du spectre, une composante additionnelle d’intensité très faible est rajoutée à plus 
haute énergie et pourrait être représentative de liaisons N-Hx [217], [50]. Comme le tracé reste correct 
sans sa présence, ces deux composantes seront additionnées sans distinction pour la quantification. 
Dans le cas de l’InGaN, la raie Ga3d interfère avec la raie In4d, tel que l’illustre la figure 3-1.b. En raison 
du couplage spin-orbite, ces deux raies correspondent aux convolutions de doublets, séparés de 
0.45eV pour la raie Ga3d42, et de 0.84eV pour la raie In4d43. Pour le GaN ou l’InGaN, le doublet principal 

 
42 La séparation énergétique étant assez faible entre les doublets de la Ga3d, on pourra noter qu’il est 
relativement équivalent de ne considérer qu’une seule composante moyenne par doublet pour la quantification. 
43 Le couplage spin-orbite impose un rapport d’aire 3d3/2 sur 3d5/2 égal à 2/3, ainsi que des FWHM égales. 
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de la raie Ga3d est attribué aux liaisons Ga-N(-In). Un doublet additionnel, représentatif de liaisons Ga-
O, peut être ajouté à environ +0.8–1eV du premier doublet. Pour le comparatif présenté dans le reste 
du chapitre, cette composante oxydée sera contrainte à +0.8eV du doublet principal pour simplifier les 
déconvolutions (les positions des autres pics seront quant à elles bornées sur des gammes d’énergie 
plus ou moins limitées selon les cas). Une composante additionnelle est également présente aux 
basses énergies de ces spectres (environ 16.5eV), et correspond à la raie N2s. 
Pour la raie In4d, comme pour la raie In3d (fig. 3-1.c), la résolution n’est pas suffisante pour distinguer 
un éventuel oxyde de ces pics assez étroits (et interférant avec la raie Ga3d pour l’In4d). De plus, l’ajout 
d’une composante additionnelle ne permet pas de mieux décrire le spectre mesuré, contrairement au 
cas du gallium (Ga3d), pour lequel l’ajout de la composante oxydée s’avère justifié pour le tracé. 
L’oxydation de l’indium ne sera donc pas évaluée directement par déconvolution, mais plutôt par 
déduction comme nous pourrons le voir par la suite. Ainsi, une seule composante (soit un doublet) 
sera utilisée pour décomposer les raies In3d44ou In4d. La raie In4d interfère avec la raie Ga3d, donc la 
raie In3d sera utilisée préférentiellement pour la quantification de l’indium. 
Enfin, la raie oxygène O1s sera utilisée pour évaluer la quantité totale d’oxygène (elle ne sera pas 
déconvoluée par soucis de simplification).  
 

Afin d’évaluer le comportement des surfaces vis-à-vis d’une gravure, des analyses XPS ont pu 
être effectuées in-situ après une abrasion avec un faisceau d’ions Argon énergétiques. Le 
bombardement physique ainsi apporté entraine la gravure des surfaces sur quelques nanomètres. Cela 
peut notamment permette de réduire fortement l’oxydation native, ainsi que la pollution carbonée. 
Ainsi, le niveau d’endommagement des surfaces après bombardement peut être évalué directement, 
avec des quantités limitées d’oxydation ou de pollution carbonée parasites.  
Le tableau 3-1 ci-après détaille les résultats des analyses quantitatives obtenues pour des surfaces p-
GaN et InGaN de référence, avant et après l’abrasion. 
 

 C% Ga% In% O% N% CO% GaO% GaO:Ga Ga:N In:Ga 

p-GaN 18 38 - 7 37 5 7 0.20 1.03 - 

p-GaN + abras. Ar 2 71 - 3 24 <1 ? - 2.96 - 

InGaN 20 32 10 16 23 5 6 0.19 1.38 0.30 

InGaN + abras. Ar 2 71 3 5 19 <1 ? - 3.75 0.05 

Tableau 3-1 : concentrations atomiques relatives des quantités totales de C (C1s), Ga (Ga3d), In (In3d), O (O1s) et N (N1s) ou 
des composantes oxydées du carbone et du gallium, et stœchiométries des liaisons Ga-O ou In par rapport au gallium (X:Ga) 
ou gallium-azote (Ga:N)  (« ? » : présence d’une composante GaO peu justifiée pour la déconvolution). 

 
Pour le p-GaN comme pour l’InGaN, la pollution carbonée initiale (~20%45) diminue à quelques 

pourcents après abrasion, confirmant qu’il s’agit majoritairement d’une pollution surfacique (et non 
de carbone incrusté dans la maille cristalline). 
Dans le cas de la référence p-GaN, la quantité d’oxygène totale est initialement estimée à 7%, pour 
une proportion de liaisons Ga-O équivalente (7%). Puisque 5% du carbone est aussi sous la forme de 
liaisons avec l’oxygène (C-O ou C=O), la quantité d’oxyde de gallium natif est sans doute surestimée 
par la déconvolution. Après abrasion du p-GaN, la quantité d’oxygène diminue d’environ 50% et les 
liaisons C-O/C=O sont supprimées. Cela suggère que les 3% d’oxygène restants sont représentatifs de 
gallium oxydé (peut-être en extrême surface), même s’il était difficile d’intégrer une composante Ga-
O dans la déconvolution de la raie Ga3d. La stœchiométrie Ga:N est également fortement dégradée 
après abrasion (1 vs 3 environ), vraisemblablement en raison d’une désorption préférentielle de l’azote 
pendant le bombardement. De plus, la largeur à mi-hauteur FWHM (pour Full Width at Half Maximum 
en anglais) de la raie Ga3d augmente également de 1.6eV à 1.85eV. Ces éléments pourraient suggérer 

 
44 Le doublet est séparé de 7.55eV pour la raie In3d. 
45 Dans ce chapitre, les quantifications XPS traiteront toujours de concentrations atomiques relatives. 
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qu’un endommagement significatif de la surface est produit par l’abrasion argon, conduisant à 
l’apparition d’une surface très riche en défauts et en liaisons pendantes Ga. 
 

Dans le cas de la surface InGaN, les tendances sont assez similaires après l’abrasion 
(suppression de la pollution carbonée, réduction de l’oxydation, appauvrissement en azote, 
élargissement des pics…). On pourra toutefois noter que le niveau d’oxygène est initialement bien 
supérieur à celui de la surface p-GaN (16% vs 7%). Comme l’oxydation du carbone ou du gallium semble 
équivalente à celle observée pour le p-GaN (voir le tableau 3-1), il est probable qu’une partie de cette 
quantité d’oxygène additionnelle résulte d’une oxydation de l’indium. Après l’abrasion, le niveau 
d’oxygène résiduel (5%), ainsi que la proportion de carbone oxydé (<1%) sont comparables à ceux de 
la surface p-GaN. La composition de la couche InGaN de surface est dominée par les atomes de gallium 
(71%), donc il parait plausible que cet oxygène soit, là encore, représentatif en majeure partie d’une 
oxydation résiduelle du gallium. 
Enfin, on pourra noter que la stœchiométrie In:Ga de la surface native est initialement supérieure à la 
stœchiométrie théorique (~0.3 vs 0.1, voir les détails du chapitre 2), puis inférieure après abrasion 
(0.05). Cela pourrait suggérer une surconcentration initiale d’indium en extrême surface, suivie d’un 
appauvrissement après abrasion, peut-être en raison de la pulvérisation préférentielle de l’azote, et 
de composés InN associés. 
 

Puisque les spectres étaient significativement modifiés par cette étape d’abrasion argon 
(élargissement des FWHM, modifications significatives des stœchiométries…), nous avons décidé de 
ne pas implémenter cette étape dans notre étude par souci de simplification (et de temps). Le 
comparatif qui suivra sera donc effectué en référence aux surface p-GaN et InGaN « natives » (i.e. 
après nettoyage solvant). 
 

3.3.2 Etude XPS de surfaces InGaN après des traitements HCl, NH4OH ou 
(NH4)2S 

 
Dans cette partie, nous cherchons à évaluer le comportement des surfaces InGaN après 

différents traitements par voie humide relativement standards, qui pourraient être utilisés pour 
nettoyer et désoxyder la surface avant dépôt de la couche de passivation. Pour cela, des analyses XPS 
ont été effectuées pour les différentes variantes, et seront étudiées quantitativement sur la base de la 
méthodologie présentée dans la section précédente.  
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Figure 3-2 : étude des spectres d’XPS (a) Ga3d-In4d-N2s et (b) O1s de surfaces InGaN après traitements de surface HCl ou 
NH4OH & analyses quantitatives (tableau). Les courbes du graphe (a) sont normalisées entre 0 et 1 pour plus de lisibilité et 
l’insert donne un tracé des courbes après calibration de l’énergie de liaisons du pic Ga3d sur celle de la référence (19.92eV) 

 
La figure 3-2 présente un comparatif XPS entre la surface InGaN de référence, et des surfaces 

traitées avec une solution HCl ou NH4OH. Malgré l’interférence notable avec la raie Ga3d, une baisse 
significative de l’intensité du pic In4d est clairement identifiable après traitement, notamment dans le 
cas d’HCl (figure 3-2.a). Après analyse quantitative, la stœchiométrie In4d:Ga3d passe de 0.28 à 0.11 
(0.24), après HCl (NH4OH), ce qui est proche du ratio théorique de 0.1. Avec la raie In3d, le ratio est 
légèrement plus élevé pour la référence ou l’échantillon traité avec NH4OH (+0.02), et au contraire 
légèrement plus faible pour HCl (-0.02), comme l’illustre le tableau de la figure 3-2. Ces résultats sont 
cohérents avec un effet d’extrême surface (surconcentration d’In ou gravure), exacerbé par la raie à 
plus haute énergie de liaison46. On pourra également noter que la surface, initialement très riche en 
gallium (vraisemblablement en raison de lacunes d’azote), semble retrouver une stœchiométrie Ga:N 
plus proche de la valeur théorique après le traitement HCl (1.24 vs 0.9 pour In0.1Ga0.9N), ce qui est un 
peu moins le cas avec NH4OH. 
Le niveau d’oxygène, initialement à 16% pour la référence, diminue jusqu’à 13% et 8%, respectivement 
après les traitements NH4OH and HCl (fig. 3-2.b). A ce titre, le niveau d’oxydation du gallium est 
comparable pour les trois échantillons (GaO:Ga~0.19, voir le tableau de la figure 3-2). Les spectres 
Ga3d-In4d de la figure 3-2.a sont légèrement décalés vers les plus basses énergies de liaisons après les 
traitements. Puisque ce décalage a été observé pour l’ensemble des raies collectées, il est possible 
qu’il soit conséquent à une inhomogénéité du matériau, un effet de charge, voire une modification de 
la courbure des bandes en surface. Lorsque les spectres sont recalés par rapport au pic Ga3d de la 
référence (insert de la figure 3-2.a), ils se superposent alors très bien au niveau du pic Ga3d. La stabilité 
de l’état d’oxydation du gallium suggérée par l’analyse quantitative parait donc cohérente. 
Après soustraction des quantités d’oxygène attribuées aux liaisons avec le gallium ou le carbone, la 
quantité résiduelle d’oxygène47 𝑂𝑟é𝑠. = 𝑂% − (𝐶𝑂% + 𝐺𝑎𝑂%) est estimée à 4% pour la référence, et 
diminue à 3% après NH4OH. Cependant, elle devient négative après HCl. Cela n’a pas de sens physique 
réel, mais traduit que la quantité d’oxygène en liaisons C-O ou Ga-O est surestimée par l’analyse 
quantitative. Aussi, cela souligne qu’il est alors difficile d’attribuer une partie de la quantité d’oxygène 
à l’indium. La concentration d’indium (potentiellement oxydé) d’extrême surface diminue plus ou 
moins après les traitements (et donc nécessairement la quantité d’oxygène associée) mais le ratio 
Orés.:In diminue quand même de 0.44 à 0.32 après NH4OH, et tend vers 0 dans  le cas de HCl. De plus, 
la largeur à mi-hauteur de la raie In3d5/2 diminue également d’environ 0.2–0.3eV après les 
traitements. Ces différents éléments suggérèrent une baisse de l’oxydation de l’indium, voire une 
suppression de cette dernière après HCl. 

 
46 Les profondeurs sondées sont d’environ 6nm et 9nm, respectivement pour les raies In3d et In4d.  
47 Il s’agit ici d’une évaluation grossière, car il est difficile de décorréler les liaisons CO/CH, et l’estimation de 
l’oxydation du gallium est également sujette à une certaine incertitude en raison du manque de résolution. 
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L’atténuation observée aux plus faibles énergies de liaison du pic O1s après traitement (fig. 3-2.b) 
pourrait donc traduire cette variation d’oxydation, d’autant plus que les basses énergies de la raie O1s 
sont généralement représentatives des liaisons metalloïdes-oxygène. 

 
A plus haute énergie de la raie O1s, il est plutôt question d’espèces carbonées ou hydrogénées 

(liaisons de type O-C ou O-H), et la variation est moins prononcée entre les différents échantillons (fig. 
3-2.b). Il est donc difficile de conclure quant à une variation éventuelle de l’hydrolyse de surface (la 
proportion d’hydroxyles ou OH en surface) induite par ces différentes préparations. D’ailleurs, il n’était 
pas non plus possible d’identifier clairement une composante type In-OH aux hautes énergies du pic 
In3d de ces échantillons, contrairement à certains résultats obtenus pour d’autres composés III-V 
[207]. Sous réserve que les alliages InGaN se comportent similairement, ceci indiquerait que l’indium 
oxydé n’est pas particulièrement en liaison avec des espèces de types OH, même après le traitement 
NH4OH (tout du moins compte tenu de la portée de l'analyse XPS). 
 

Ces premières analyses suggèrent que l’extrême surface de ces échantillons InGaN présente 
une stœchiométrie native fortement altérée, avec une surconcentration en indium notable. 
Cependant, le traitement chimique HCl semble induire une gravure ou une désorption préférentielle 
significative de l’indium, et permet de restaurer une stœchiométrie plus proche de la valeur théorique.  
L’état d’oxydation du gallium semble assez stable, et ne semble pas être impacté significativement par 
ces traitements de surface. Cela pourrait également suggérer que le gallium se ré-oxyde très vite lors 
de la remise à l’air après traitement, contrairement à l’indium, qui serait peut-être plus stable une fois 
désoxydé. Comme suggéré par Martinez et al. [207], il n’est pas non plus exclu que le gallium tende à 
passiver l’indium du point de vue de l’oxydation après traitement (formation préférentielle d’une 
phase Ga-O à partir d’hydroxyles). 
 
 

Des expérimentations similaires ont été effectuées après traitement des surfaces avec la 
solution soufrée (NH4)2S. Comme avec HCl, une diminution importante de l’intensité du pic In4d est 
observée après traitement (épaulement à basse énergie de la figure 3-3.a ci-après), mais d’amplitude 
légèrement plus grande (In3d:Ga3d~0.05 vs 0.09 pour HCl). La stœchiométrie Ga:N se rapproche 
encore davantage de la valeur idéale48. L’effet semble peu dépendant de la durée du bain (NH4)2S, ni 
d’un premier prétraitement éventuel NH4OH, comme l’illustrent les analyses quantitatives données 
par le tableau de la figure 3-3 (les différences de stœchiométrie In:Ga observées entre les variantes 
seraient surtout représentatives des inhomogénéités du matériau). 
Pour les différentes variantes, le niveau d’oxygène diminue globalement à un niveau proche de celui 
observé après HCl (9–10%), ce qui ne semble pas dépendre en premier lieu du traitement NH4OH initial 
(voir le tableau de la figure 3-3). 
Ici aussi, il est difficile d’identifier une baisse notable de l’oxydation du gallium (stœchiométrie GaO:Ga 
du tableau de la figure 3-3). Malgré des légers décalages initiaux, les différents pics Ga3d se 
superposent très bien après calibration sur la référence, comme l’illustre la figure 3-3.a. En revanche, 
la valeur 𝑂𝑟é𝑠. est négative pour toutes les variantes. De plus, la FWHM de la raie In3d5/2 diminue 
d’environ 0.4–0.5eV après ces différents traitements, avec un minimum atteint pour l’échantillon B 
[30 minutes de bain (NH4)2S sans rinçage].  Enfin, cela n’est pas montré ici, mais la raie O1s évolue 
comme suite à un traitement HCl, c’est-à-dire par une atténuation de la composante de type oxydes 
métalliques aux basses énergies de liaisons. Encore une fois, ces éléments suggèrent que l’indium n’est 
plus, ou alors très peu oxydé après ces traitements. 
 

 
48 La valeur estimée pour l’échantillon B (1.92) est sujette à incertitude, car une incohérence était observée entre 
la raie Ga3d et la raie Ga3s (Ga3s:N1s=1.33), résultant peut-être d’une anomalie pendant les acquisitions. 
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Figure 3-3 : étude des spectres d’XPS (a) Ga3d-In4d-N2s (l’insert donne la raie C1s) et (b) S2p-Ga3s de surfaces InGaN après 
différents traitements & analyses quantitatives (tableau). Les courbes du graphe (a) sont tracées après calibration de l’énergie 
de liaison du pic Ga3d sur celle de la référence (19.92eV). Toutes les courbes sont normalisées entre 0 et 1, à part pour l’insert 
de la figure (b), donnant la raie S2s pour A et B (un décalage vertical a été appliqué manuellement pour la lisibilité). 

 
Ces observations suggèrent que la solution (NH4)2S permet une gravure des couches de surface 

riches en indium, et une désoxydation de ce dernier, similairement à HCl. L’effet est peut-être un peu 
plus important, car la surface serait légèrement déficitaire en indium après (NH4)2S. 
Outre cette action sur la stœchiométrie de surface ou l’oxydation, l'intérêt des préparations soufrées 
peut résider dans la capacité des atomes de soufre à passiver les liaisons Ga pendantes de surface, en 
se substituant à l’oxygène (voir chapitre 2). Dans le cas de l’InGaN, il serait donc possible que le soufre 
se lie à l’indium, limitant ainsi sa réoxydation éventuelle après traitement. Cependant, il était difficile 
d’observer des contributions clairement représentatives des raies S2s ou S2p pour la plupart des 
variantes. C’est d’ailleurs pour cette raison qu’une variante sans rinçage avait été implémentée 
(échantillon B). Dans ce cas, un signal sort difficilement du niveau de bruit pour la raie S2s, comme 
l’illustre l’insert de la figure 3-3.b (la quantification donne alors une quantité de soufre proche du 
pourcent). Le spectre collecté au niveau de la raie Ga3s (environ 160eV) est également légèrement 
plus large (FWHM fig. 3-3.b : 2 vs 2.34eV), ce qui pourrait traduire une interférence avec la supposée 
raie S2p à plus haute énergie (+2–3eV). Aussi, l’épaulement usuellement associé aux liaisons de type 
C-O de la raie C1s semble plus marquée que sur la référence, comme l’indique l’insert de la figure 3-
3.a. Comme le soufre se substitue à l’oxygène en raison d’une électronégativité similaire, les 
composantes type X-S et X-O se situent généralement à des positions énergétique comparables, 
comme rapporté par la littérature pour les composantes oxydées et soufrées du gallium ou de l’indium 



3.3 Analyses des propriétés physico-chimiques de surfaces InGaN après traitement 

83 
 

[153]. Par conséquent, il n’est pas exclu qu’une partie des liaisons avec l’oxygène (C-O, Ga-O, In-O) ait 
été remplacée par des liaisons avec le soufre, ce qui pourrait expliquer les déficits d’oxygène résiduel. 
 

A la vue de ces premières analyses, la quantité de soufre adsorbée en surface après traitement 
est vraisemblablement très faible. Les liaisons chimiques soufrées éventuellement générées sont peut-
être très sensibles aux conditions expérimentales. D’ailleurs, la littérature suggère que le rinçage après 
traitement pourrait supprimer le soufre adsorbé sur des surfaces de GaN [155]. Il n’est pas non plus 
exclu que la mise sous ultravide pour la mesure d’XPS entraine une légère désorption du soufre.  
 

3.3.3 Analyses quantitatives des profils d’indium en extrême surface 
 

Afin de valider les tendances observées en XPS à propos de la stœchiométrie In:Ga, des 
analyses complémentaires ont été effectuées en PP-TOF-MS et TOF-SIMS. L’objectif est ici d’estimer 
les profils de concentration de l’indium et du gallium en extrême surface, après les traitements de 
surfaces HCl, NH4OH ou (NH4)2S. Des premières mesures par diffraction de rayons X (XRD) ont d’abord 
été effectuées sur les différents échantillons pour estimer les concentrations moyennes de l’indium 
dans toute l’épaisseur de couche InGaN49. Cela permet de fixer un facteur de sensibilité relative à 
l’indium plus précis pour les analyses quantitatives de PP-TOF-MS. La concentration ainsi estimée est 
donnée par le tableau 3-2 (en fin de paragraphe), et est environ égale à 9.3±1.1% en moyenne (par 
rapport au gallium). Les profils In/Ga ainsi obtenus en PP-TOF-MS (a) ou TOF-SIMS (b) sont donnés par 
la figure 3-4 ci-après. Pour les profils PP-TOF-MS, il s’agit initialement de mesures en fonction de la 
durée de pulvérisation. Afin de tracer les profils en fonction de la profondeur, la durée pour laquelle 
le signal plateau relatif à l’indium est divisé par deux est associée à la fin de la couche InGaN (et début 
du buffer GaN), d’épaisseur théorique 200nm. La vitesse de gravure est ensuite supposée constante, 
afin d’estimer la profondeur par une simple règle de trois. Cette estimation est bien sûr sujette à un 
certain niveau d’incertitude, mais permet de situer les ordres de grandeur. 
 

  
Figure 3-4 : profils (a) PP-TOF-MS et (b) TOF-SIMS de l’indium et du gallium mesurés sur l’échantillon InGaN référence ou après 
des traitements HCl, NH4OH ou (NH4)2S ; l’insert donne la moyenne sur les deux premiers points ou le maximum du profil 
d’indium, ainsi que du profil du soufre. 

 
L’information procurée par la PP-TOF-MS est semi quantitative : l’IBR effective de l’indium 

donne une approximation de la stœchiométrie In:Ga dans la couche. Conformément aux analyses XPS, 
une surconcentration notable de l’indium est clairement identifiée et confirmée pour la surface InGaN 
de référence, très riche en indium. La profondeur impactée serait de l’ordre de quelques nanomètres 
d’après l’estimation qui est faite ici, ce qui parait cohérent avec l’XPS. La valeur plateau (toujours pour 
l’indium) de 6.7±0.3% pour les différents échantillons présente un léger écart à la valeur théorique de 

 
49 L’objectif était d’étudier l’évolution des paramètres cristallographiques, et d’en déduire la concentration d’In. 
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9.3±1.1%, ce qui résulte très certainement du manque de justesse des analyses. Les profils SIMS sont 
purement qualitatifs, mais permettent de valider ces différentes tendances. 
Il s’agit très certainement d’une problématique résultante de l’épitaxie des couches InGaN de nos 
échantillons. En effet, la ségrégation de l’indium en surface des alliages InGaN est mentionnée dans la 
littérature [218]–[222]. L’indium aurait tendance à migrer verticalement le long de la direction de 
croissance, et latéralement le long du film. Cela pourrait être causé par la plus faible énergie de liaison 
entre In et N comparativement à Ga et N, et par la plus grande stabilité des liaisons In-In que In-Ga. Il 
est notamment rapporté qu’une ou plusieurs monocouches d’indium peuvent ainsi se former en 
surface d’alliages InGaN, conduisant même à l’apparition de nanostructures ou gouttelettes d’indium. 
De plus, en raison des contraintes structurelles dans la couche, les dislocations peuvent conduire à 
l’apparition de défauts en V (type v-pit), autour desquels la surface serait également plus riche en 
indium [223]–[225]. 
Dans le cas des µLED, il faudra donc s’interroger pour savoir s’il existe une ségrégation d’indium dans 
la direction normale au flanc de gravure et non dans la direction de croissance. 
 

Alors que la solution NH4OH a une action modérée sur cette surconcentration de surface, les 
solutions HCl et (NH4)2S permettent de la réduire fortement (figure 3-4), ce qui est cohérent avec l’XPS. 
D’ailleurs, par mesures AFM (tableau 3-2), la rugosité de surface semble légèrement réduite pour ces 
deux échantillons, ce qui semble aussi en accord avec une rugosité causée par cette surconcentration 
d’indium d’extrême surface (ségrégation, agrégats…). 
 

A titre purement qualitatif, nous avions également tenté une évaluation des concentrations 
de soufre en extrême surface. D’après les inserts des figures 3-4.a et 3-4.b, il semblerait que le niveau 
de soufre soit plus élevé après (NH4)2S selon l’estimation PP-TOF-MS. Cependant, en TOF-SIMS le 
niveau de soufre est comparable à celui de la surface traitée avec NH4OH. La tendance reste donc 
sujette à incertitude, car l’écart relativement modéré entre les différents échantillons suggère une fois 
de plus que la concentration surfacique de soufre est certainement assez faible après (NH4)2S. 
 

 Référence InGaN HCl NH4OH (NH4)2S 

In:Ga (XRD) 0.098 0.079 0.105 0.089 

RSFIn PP-TOF-MS 1.336 1.449 1.367 1.468 

Rq (nm) 1.87 0.368 1.12 0.447 

PV (nm) 22 3.87 6.84 3.76 

Tableau 3-2 : estimations XRD des concentrations moyennes de l’indium dans toute la couche InGaN des échantillons étudiés 
et facteurs de sensibilité relative PP-TOF-MS pour l’indium ainsi déduits ; rugosités Rq et PV évaluées par mesures AFM dans 
une zone de 0.626x0.853 µm² sur ces mêmes échantillons. 

 

3.3.4 Evaluation WDXRF de la dose de soufre sur les surfaces après (NH4)2S 
 

L’identification du soufre se révélant difficile en XPS, ou sujette à incertitude en PP-TOF-MS et 
TOF-SIMS, des analyses complémentaires ont été effectuées en WDXRF après les traitements (NH4)2S. 
En effet, la WDXRF permet de détecter des concentrations légèrement plus faibles que par XPS, et 
contrairement à l’XPS (ou le TOF-SIMS), les mesures ne sont pas effectuées sous ultravide, ce qui limite 
la désorption éventuelle. 

Les surfaces InGaN ont été traitées 30 minutes dans la solution (NH4)2S pure (concentrée à 
20%) puis rincées à l’eau désionisée (EDI) dans un cas (environ 1 minute) et à l’alcool isopropylique 
(IPA) dans l’autre (environ 1 minute, après un pré-rinçage de moins de 5s dans l’eau), afin d’identifier 
d’éventuelles différences liées à une ré-hydroxylation en milieu aqueux. L’enchaînement avec les 
mesures de WDXRF a ensuite été effectué le plus rapidement possible (de l’ordre de 20 minutes).  
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Les spectres de WDXRF obtenus après le traitement (NH4)2S de 30 minutes sont relativement 
similaires à la référence, que l’échantillon soit rincé dans l’eau ou dans l’IPA (fig. 3-5.a). En fait, un 4ème 
ordre de diffraction de la raie Ga Kα interfère avec la raie S Kα étudiée, et domine le spectre dans les 
deux cas. Un échantillon de référence ZnS a donc été utilisé pour calibrer la position de la raie soufre 
à 110.8° (fig. 3-5.b) et ainsi permettre la déconvolution de la raie gallium (fig. 3-5.c). 
Après déconvolution, la différence entre les composantes S-Kα pour les deux échantillons traités est 
relativement subtile et la dose de soufre adsorbée sur les surfaces est estimée entre 5 et 20 ng.cm-².  
Selon ces résultats, la densité atomique surfacique du soufre serait donc comprise entre 1x1014 et 
4x1014 at.cm-2

 (éq. 3.1, partie 3.2.2). Si une surface d’InGaN présente un ordre de grandeur de 
1015at.cm-2, alors cela implique que le soufre peut recouvrir près de la moitié de la surface après 
traitement (NH4)2S, ce qui n’est finalement pas négligeable. L’ordre de grandeur se situerait donc au 
niveau de la monocouche atomique de soufre. La précision de ces résultats reste cependant à 
pondérer, en raison de l’imprécision causée par l’interférence avec la raie du gallium. 
 

 
Figure 3-5 : (a) mesures WDXRF des spectres de la raie S Kα pour une surface InGaN avant/après traitement (NH4)2S de 30 
minutes avec rinçage eau DI (EDI) ou IPA, (b) calibration de la raie S Kα avec un échantillon ZnS/InGaN référence et (c) exemple 
de déconvolution du spectre entre le 4e ordre de diffraction de la raie Ga Kα et la raie S Kα, pour l’échantillon rincé à l’IPA. 

 

3.3.5 Analyses STEM de mésas µLED après traitement de surface 
 

Certains traitements de surface spécifiques semblent induire une gravure significative des 
couches de surfaces riches en indium, dans le cas d’une surconcentration initiale d’extrême surface. 
Cela soulève différentes problématiques, qu’il s’avère important de considérer dans le cas d’une µLED : 
- Si cette ségrégation de surface se produit souvent dans le cas des alliages InGaN, il reste à savoir 

si c’est le cas au niveau des plans atomiques exposés sur les flancs de µLED.  
- Si cela n’est pas le cas, il est tout de même souhaitable de savoir si les traitements HCl ou (NH4)2S 

altèrent la concentration en indium des couches de surfaces en bords de µLED, et si oui, sur quelle 
profondeur. 

 
C’est relativement primordial dans le cas d’une µLED, car c’est la concentration en indium qui 

contrôle la valeur du gap dans les puits quantiques de la zone active. Si une surconcentration en indium 
est présente dans les puits en bords de pixel, alors le gap sera plus faible, ce qui aura tendance à attirer 
les porteurs de charges vers les bords, et donc vers les zones de défauts. Auquel cas, les traitements 
HCl ou (NH4)2S peuvent se révéler particulièrement utiles pour rétablir la stœchiométrie In:Ga. Et s’ils 
permettent de réduire légèrement la concentration d’indium des couches de surfaces, cela peut même 
participer à passiver les µLED, puisqu’un effet de champ naturel sera induit par le gap légèrement plus 
élevé en bords de pixel. 
 

Afin de tenter de répondre à ces problématiques, nous avons décidé de faire des mesures 
STEM sur des coupes FIB de 80nm d’épaisseur, prélevées sur les mésas µLED carrées de l’étude de 
luminescence du chapitre 5. Deux coupes ont été comparées : une référence sans aucun traitement 
en fin de fabrication, et l’autre après un enchainement HCl et (NH4)2S, de sorte à maximiser la 
désorption éventuelle de l’indium. 
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De manière générale, aucune zone amorphe n’est observée sur ces coupes STEM, comme 

l’illustre la figure 3-6 (qu’il s’agisse du centre, de la surface supérieure, ou des flancs). Un défaut 
majeur, de type v-pit, est observé sur la coupe référence (voir la forme triangulaire qui se détache de 
la figure 3-6.b). Cependant, on pourra noter que les puits quantiques semblent relativement 
homogènes et uniformes en épaisseur à travers la mésa. Sur les figures 3-6.b et 3-6.b’, il s’agit des 9 
traits les plus clairs vers le centre des images, et pour lesquels des exemples d’images zoomées sont 
donnés par les figures 3-6.c et 3-6.c’. Les traits les plus foncés correspondent aux zones avec de 
l’aluminium : l’EBL au-dessus des puits (série de 4 couches AlGaN), et un super-réseau AlInGaN avant 
le p-GaN (série de 7 couches). 
 

 
Figure 3-6 : imageries STEM-HAADF sur la mésa référence (en haut) ou sur la mésa traitée (en bas, série prime) ; (a) et (a’) 
vues larges des coupes étudiées, (b) et (b’) observations du flanc des mésas (la couche claire qui enveloppe les surfaces 
correspond au platine de métallisation déposé pour l’évacuation des charges pendant les analyses), les carrés rouges 
représentent les positions des vues zoomées données par les images (c) et (c’). 

 
En plus d’une rugosité basse fréquence observée au MEB (ce n’est pas montré ici, mais pourra 

être observé dans le chapitre 5), les flancs des mésas semblent présenter une rugosité de fréquence 
plus élevée (ordre de grandeur : 5nm). C’est ce qui est illustré par les figures 3-6.c et 3-6.c’. En fait, une 
couche de platine avait dû être déposée sur les échantillons pour éviter les effets de charges pendant 
les analyses. C’est la couche blanchâtre que l’on distingue plus ou moins bien sur les flancs en raison 
de cette rugosité :  
- En extrême surface, il n’y a que la couche de platine, donc elle est bien visible (zones entre le trait 

vert en tirets-points et le trait en tirets rouges). 
- Lorsque la limite de la mésa est atteinte (limite estimée par les traits en tirets rouges des figures 

3-6.c et 3-6.c’), elle devient seulement visible en transmission à travers le semiconducteur, et ce 
jusqu’à la « fin » de la rugosité dans le volume de semiconducteur (traits en pointillés bleus). 
 

Cette rugosité et la présence de la couche de platine limitent la précision de l’observation, mais 
les puits quantiques InGaN semblent globalement cristallins et continus jusque sur les flancs, et ce 
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pour les deux échantillons. C’est d’ailleurs ce que corroborent les analyses chimiques données par la 
figure 3-7 suivante. 
 

 
Figure 3-7 : imageries STEM-EDS du signal représentatif de l’indium (In) ou de l’oxygène (O) pour l’échantillon référence (a) et 
l’échantillon traité avec HCl+(NH4)2S (b). Pour l’indium, l’image STEM-HAADF et l’image STEM-EDS de l’indium sont 
superposées. 

 
En effet, après superposition de l’image obtenue en STEM-EDS pour l’indium à l’image STEM-HAADF 
(figure 3-7.a et .b, parties gauches), il est très difficile d’observer une atténuation de la concentration 
en indium proche des flancs : pour les deux échantillons, l’indium semble bien présent dans les puits 
jusqu’à l’interface avec le platine. Il n’était pas non plus possible d’identifier une quelconque 
surconcentration d’indium sur les flancs, même à l’état référence. 
En revanche, la rugosité (qui se traduit par la visibilité du platine en transmission) est peut-être très 
légèrement différente entre les deux échantillons. Elle varie assez peu sur le flanc de la référence, alors 
qu’elle semble limitée aux zones avec de l’aluminium pour l’échantillon traité. C’est ce qu’illustre 
l’encadré rouge de la figure 3-7.b. A l’intérieur de ce dernier, on distingue des zones dont l’aspect est 
laiteux (le platine en transmission), alors que cela n’est quasi plus le cas sur le reste du flanc. Les 
traitements de surface ont peut-être participé à réduire la rugosité par gravure légère des couches, 
mais pas dans les zones avec de l’aluminium, peut-être en raison d’une vitesse de gravure plus limitée. 
Bien sûr, il est possible que cette observation extrêmement localisée ne soit pas représentative, mais 
la tendance pourrait s’avérer cohérente avec les précédents éléments de notre étude. 

Enfin, l’analyse STEM-EDS de l’oxygène (images de droite des figures 3-7.a et 3-7.b) n’a pas 
révélée la présence d’oxygène en quantité significative sur les flancs. En effet, en superposant les 
images HAADF et EDS (ce n’est pas montré ici car peu visuel), on peut réussir à observer que le signal 
de l’oxygène débute principalement après la couche de platine. Cela suggère que l’oxydation des flancs 
est globalement limitée. En revanche, un liseré jaune est visible sur la surface supérieure des pixels (il 
est bien visible sur l’image 3-7.b de l’échantillon traité). Cette fois ci, il est clairement situé sous la 
couche de platine : il peut s’agir d’un oxyde de gallium, voire d’indium. En effet, la couche p-GaN est 
certainement dopée à l’indium en extrême surface pour l’injection électrique dans la LED (un liseré 
violet se distingue au même endroit sur l’image STEM-EDS de l’indium).  
 

Ces différentes analyses ont révélé certaines tendances, parfois surprenantes : il est difficile 
de distinguer une zone sévèrement endommagée par la gravure (qui serait plutôt amorphe) en bords 
de pixels, l’oxydation serait limitée sur les flancs, l’effet des traitements de surfaces semble plutôt 
modéré, et il est difficile d’identifier une quelconque ségrégation en indium en bords de puits 
quantiques sur les flancs.   
En fait, nos échantillons sont à l’état référence à la fin de la fabrication (et après un nettoyage solvant). 
Or, la dernière étape consistait à retirer le masque dur SiO2 de structuration, à l’aide d’une gravure 
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humide de 10 minutes dans une solution BOE50. Il est possible que cette étape puisse avoir une action 
significative sur les couches atomiques endommagées de surface, et/ou sur l’oxydation. Il aurait donc 
pu s’avérer souhaitable de faire les analyses avant le retrait du masque dur. 
De plus, les analyses STEM-EDS de l’indium sur les flancs sont qualitatives. Elles ne permettent pas de 
visualiser une baisse modérée de la concentration en indium en bords de pixels. 

Dans tous les cas, l’oxydation semble limitée sur les flancs, alors que la remise à l’air était 
significative entre la fin de fabrication et les mesures (pour la référence). La différence d’oxydation 
avec la surface supérieure pourrait suggérer que les plans m, plutôt exposées sur les flancs, sont plus 
stables face à l’oxydation que les plans c. Cependant, cette différence d’oxydation pourrait également 
être induite par le dépôt PECVD du masque dur SiO2 sur la face supérieure. Auquel cas, il s’agirait d’une 
oxydation résiduelle (c’est d’ailleurs pour cette raison qu’il est souvent préféré de déposer le contact 
p en premier pour la fabrication des LED). 
 
 

3.4 Etude du dépôt d’une couche ALD-Al2O3 et corrélation avec les 
traitements de surface 

 
Comme nous avons pu le voir dans le chapitre 2, l’optimisation d’une passivation passera par 

une phase de traitement(s) post-gravure, suivi du dépôt d’un diélectrique de passivation. L’objectif de 
cette section sera d’étudier les surfaces après dépôt d’une fine couche (PE)ALD-Al2O3, car 
potentiellement intéressante pour la passivation du GaN et de l’InGaN (voir le chapitre 2). Les 
propriétés physico-chimiques des interfaces InGaN/alumine seront étudiées en fonction du traitement 
de surface, ainsi que la nucléation de la couche, toute aussi importante.  
 

3.4.1 Analyses XPS de l’interface Al2O3/InGaN : influences du pré- et post-
traitement 

 

3.4.1.1 Dépôt d’alumine après traitement : comparatif entre ALD et PEALD 
 

Lorsque la surface est recouverte par une fine couche d'ALD-Al2O3 (30 cycles H2O/TMA à 250°C, 
soit 3nm environ, pour rester compatible avec les mesures XPS) la raie d'énergie O2s interfère avec le 
spectre de la raie Ga3d (à environ 22-23eV), comme illustré sur la figure 3-8.a. De plus, l’intensité du 
fond continu inélastique (i.e. le niveau de bruit) augmente significativement pour les raies du matériau 
« enfoui » à haute énergie de liaison comme la raie In3d, ce qui limite la précision de l’analyse51. En 
revanche, la déconvolution de la raie In3d ne change pas (fig. 3-8.b) : cela reste difficile de justifier 
l’ajout d’une composante oxydée pour parfaire le tracé. Enfin, la raie O1s est quant à elle fortement 
dominée par le signal associé à la couche d’Al2O3 (fig. 3-8.c), ce qui rend l'identification des oxydes 
métalliques d’autant plus délicate. Une composante additionnelle est présente à plus haute énergie 
de liaison (fixée à +1.5eV de la composante principale), et pourrait être représentative de liaisons OH-
Al [226], en raison des OH résiduels dans la couche ALD, bien qu’il soit également possible que les 
liaisons O-C/O-CH y contribuent également. D’ailleurs, la raie Al2p (non montrée ici) se déconvolue 
globalement très bien avec une seule composante (moyenne du doublet 2p3/2–2p1/2), très 
certainement représentative des liaisons AlxOy majoritairement. 

 

 
50 La fabrication de ces échantillons est décrite en chapitre 5. Le BOE est une solution diluée à base d’acide 
fluorhydrique (HF), et le masque dur devait être retiré pour les caractérisations de luminescence.  
51 Pour cette raison, la stœchiométrie In:Ga sera ici évaluée à l’aide des raies In4d et Ga3d, d’énergies de liaison 
comparables. 
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Figure 3-8 : exemples de spectres XPS déconvolués sur InGaN avec le dépôt ALD-Al2O3 de 3nm de référence (pas de 
prétraitement à l’exception du nettoyage solvant, 30 cycles TMA/H2O à 250°C), pour les raies (a) Ga3d-In4d-N2s-O2s (b) In3d 
et (c) O1s. 

 
Outre ces différentes considérations, le dépôt ALD d’Al2O3 avec le précurseur H2O (procédé 

thermique) ne semble pas modifier significativement l’état de la surface InGaN. L’aspect des pics Ga3d 
est similaire à celui des précédents résultats, obtenus sans la couche d’alumine : le pic reste 
relativement étroit et asymétrique, comme l’illustre la figure 3-9.a ci-après (FWHM référence InGaN : 
1.27eV, avec ALD : 1.27eV, et avec PEALD : 1.21eV). Cela suggère qu’il n’y a pas de modification 
particulière de l’état d’oxydation du gallium, bien que la quantité de liaisons Ga-O estimée par 
déconvolution s’avère légèrement plus faible pour l’ensemble des variantes de cette étude 
(GaO:Ga~0.13–0.15 vs 0.18–0.20 pour les échantillons sans alumine). Il est possible que cela résulte 
d’une imprécision causée par l’interférence de la raie O2s avec le doublet Ga-O de la raie Ga3d, car les 
largeurs à mi-hauteur du pic Ga3d restent globalement du même ordre (environ 1.15–1.3eV). Sinon, 
cela pourrait éventuellement être causé par l’action réductrice du TMA sur l’oxyde natif de surface 
(voir le chapitre 2, partie 2.2.3.2). 

Cette dernière hypothèse serait cohérente avec les variations d’intensité des raies de l’indium 
observées après les traitements. La tendance générale reste la même (forte réduction de l’intensité 
dans le cas d’un traitement HCl ou (NH4)2S, fig. 3-9.a et 3-9.b), mais il semblerait également que le ratio 
In4d:Ga3d soit légèrement plus faible après le traitement ALD. Si le TMA a une légère action réductrice 
sur l’oxydation native des surfaces, et notamment celle de l’indium, l’aire associée à l’indium sera 
légèrement réduite, ce qui pourrait expliquer la baisse de la stœchiométrie In:Ga. 
De plus, après un dépôt Al2O3 plasma (procédé PEALD), réputé plus oxydant, la surface ayant subie le 
traitement NH4OH, donc plus riche en indium avant dépôt, présente un ratio In:Ga plus élevé que la 
surface sans dépôt (figures 3-9.a et 3-9.b). Peut-être que le plasma oxygène tend à oxyder davantage 
la surface pendant le dépôt (ce qui compense l’action réductrice du TMA). Dans le cas de la référence 
sans traitement, la surface est oxydée nativement et ne s’oxyde pas davantage. Pour la surface traitée 
avec HCl, le taux surfacique en indium est fortement réduit, ce qui limitera nécessairement l’amplitude 
de la ré-oxydation éventuelle. Dans le cas du traitement NH4OH, la surface est désoxydée à minima 
après le bain, mais comme elle reste riche en indium, elle est plus facilement ré-oxydée par le plasma 
oxygène du PEALD. 
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Figure 3-9 : (a) superposition des spectres XPS Ga3d-In4d-N2s-O2s normalisés obtenus sur des surfaces InGaN avec une couche 
de 3nm d’Al2O3 déposée par ALD ou PEALD, avec ou sans prétraitement HCl, NH4OH et/ou (NH4)2S (les spectres ont été recalés 
sur le pic Ga3d du dépôt ALD ou PEALD référence), (b) stœchiométries In4d:Ga3d de ces échantillons comparées avec celles 
des surfaces traitées sans Al2O3 et (c) estimation de la stœchiométrie Orés:Al de la couche Al2O3 (Al2p-C1s-Ga3d-In4d-N1s-O1s). 

 
Il ne s’agit ici que d’hypothèses et de pistes de réflexions qu’il est difficile de justifier avec 

d’autres éléments des analyses XPS52. En fait, il est possible que ces variations résultent simplement 
d’inhomogénéités du matériau entre les échantillons, ou de l’imprécision causée par la présence de la 
couche d’alumine. Auquel cas, la conclusion générale serait surtout que le dépôt de la couche 
d’alumine, qu’il se fasse par ALD ou PEALD, modifie vraisemblablement assez peu l’état de surface 
général produit par le prétraitement, à la vue des variations relativement limitées observées sur les 
différents spectres XPS. 
 
 Enfin, le graphique (c) de la figure 3-9 donne une estimation de la stœchiométrie de la couche 
d’alumine. Pour cela, la quantité d’oxygène 𝑂𝑟é𝑠. = 𝑂% − (𝐶𝑂% + 𝐺𝑎𝑂%) est calculée comme pour 
la section 3.3.2, afin d’estimer la quantité résiduelle d’oxygène représentative de la couche d’alumine 
(à une quantité d’oxyde InO près). Le ratio 𝑂𝑟é𝑠.: 𝐴𝑙 est ensuite calculé, afin d’évaluer si la valeur est 
proche de la valeur théorique de 3/2 pour une couche Al2O3. 
Globalement, les couches semblent légèrement déficitaires en oxygène. L’écart à la valeur idéale est 
maximal dans le cas du traitement HCl, ou (NH4)2S. Cela interroge quant à l’impact du traitement de 
surface sur la nucléation de la couche ALD, notamment si du soufre est présent sur les surfaces après 
les traitements (NH4)2S, même en faible proportion. La nucléation de la couche ALD sera donc étudiée 
plus spécifiquement par la suite. 
A ce titre, peut-être que la faible dose de soufre identifiée en WDXRF après les traitements (NH4)2S 
désorbe de la surface pendant les premiers cycles du dépôt ALD à 250°C. Pour évaluer la pertinence 
de cette hypothèse, un profil TOF-SIMS a été effectué sur un échantillon InGaN traité avec (NH4)2S 
(sans rinçage), avant dépôt de la couche ALD de 3nm d’Al2O3. Ce profil est donné par la figure 3-10 

 
52 Comme expliqué auparavant, l’indentification des oxydes de semi-conducteurs est très délicate avec la couche 
ALD additionnelle : la composante type GaxOy interfère avec la raie O2s, il est toujours difficile de justifier l’ajout 
d’une composante oxydée sur le pic In3d, et la présence des oxydes peut difficilement être validée à l’aide de la 
raie O1s, qui est dominée par le signal de l’alumine. 
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suivante, et illustre une présence claire de soufre à l’interface (courbes rouges). Autrement dit, les 
liaisons soufrées sur la surface InGaN présentent une certaine stabilité, ce qui pourra avoir un impact 
sur la nucléation de la couche ALD, comme nous pourrons le voir par la suite. 
 

 
Figure 3-10 : profil TOF-SIMS effectué sur un échantillon InGaN avec 3nm d’ALD-Al2O3 (H2O/TMA 250°C), avec un 
prétraitement (NH4)2S de 30 minutes sans rinçage EDI. 
 

3.4.1.2 Recuit thermique 
 

L’impact d’un recuit thermique sur l’interface Al2O3/InGaN, ainsi que sur les propriétés 
structurelles de la couche d’alumine va maintenant être discuté. Plusieurs études effectuées sur 
silicium mentionnent la libération d’espèces hydrogénées depuis la couche Al2O3, typiquement des 
hydroxyles, pendant des recuits thermiques à 400°C. Cet effet a déjà été documenté qualitativement 
sur silicium [203], mais ce n’est pas le cas sur InGaN à des température équivalentes. 
La figure suivante présente différents spectres collectés sur des surfaces PE(ALD)-Al2O3/InGaN, avant 
et après recuit thermique (RT) à 400°C (15 minutes). 
 

 
Figure 3-11 : spectres XPS O1s mesurés sur les échantillons (PE)ALD-Al2O3/InGaN références avant (a) et après (b) un recuit 
thermique de 15 minutes à 400°C (la chambre est remplie de N2 pendant la montée en température), et (c) superposition des 
spectres XPS Ga3d-In4d(-O2s-N1s) pour les mêmes échantillons (l’insert des figures donne la superposition pour la raie In3d). 
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Après le recuit thermique, la composante à haute énergie de la raie O1s, représentative des 
liaisons OH-Al ou O-C(H), est significativement atténuée (proportion divisée par 2 environ). L’effet est 
similaire qu’il s’agisse de couches déposées par ALD ou PEALD (figures 3-11.a et 3-11.b). Dans les deux 
cas, un décalage énergétique significatif des spectres XPS est observé (figure 3-11.c), d’environ +0.5eV 
pour les différentes raies XPS analysées, ce qui ne peut être négligé. Il parait peu probable qu’il s’agisse 
d’un effet de charge parasite, car cela a été reproduit sur deux séries d’échantillons identiques. Cela 
pourrait donc traduire une modification de la courbure des bandes à l’interface après le recuit. 
Si les spectres Ga3d-In4d(-O2s-N2s) sont recalés manuellement (non montré ici), ils se superposent 
très bien, à l’exception d’une variation très subtile au niveau de la raie O2s. Les raies In3d se 
superposent quasi-parfaitement. En premier lieu, cela ne suggère donc pas que le recuit ait causé une 
oxydation additionnelle significative du gallium ou de l’indium. 
 
Afin de mieux évaluer les variations induites dans la couche, le tableau 3-3 suivant donne des éléments 
quantitatifs extraits des mesures XPS. 
 

 1.5*Al (%) O-Al (%) 
OH-Al ou 

O-C(H) (%) 
CO (%) Orés:Al GaO:Ga 

ALD-Al2O3 44 38 8 2.8 1.44 0.13 

ALD-Al2O3 + RT 43 43 4 1.5 1.51 0.14 

PEALD-Al2O3 42 36 8 2.4 1.44 0.14 

PEALD-Al2O3 + RT 44 44 5 1.6 1.54 0.15 

Tableau 3-3 : analyses quantitatives XPS (concentrations atomiques relatives calculées à partir des raies Al2p, C1s, Ga3d, N1s, 
O1s et In3d), et analyses stœchiométriques. CO fait référence à l’ensemble des liaisons C-O(H)/C=O et 𝑂𝑟é𝑠 correspond toujours 
à la quantité totale d’oxygène après soustraction des quantités CO et GaO. 

 
La quantité d’oxygène théorique pour une couche Al2O3 de stœchiométrie parfaite est estimée 

à partir de la concentration relative en aluminium, multipliée par un facteur 3/2. Initialement, et pour 
les deux couches, un écart est observé entre cette valeur, et la concentration attribuée aux liaisons O-
Al estimée à partir de la raie O1s (44% vs 38% pour la couche ALD, et 42% vs 36% pour la couche 
PEALD). En revanche, après le recuit, cet écart est supprimé (pour les deux couches encore une fois), 
ce qui pourrait traduire que la stœchiométrie de l’alumine se rapproche de sa valeur théorique. 
D’ailleurs, le ratio Orés:Al se rapproche de 1.5 (Orés correspond toujours à la quantité d’oxygène totale 
à laquelle sont soustraites les quantités attribuées à l’ensemble des liaisons CO et GaO). Même s’il ne 
s’agit ici que d’estimations, cela permet de souligner une tendance générale (l’estimation de la 
quantité de GaO est sujette à une incertitude significative, et la quantité d’InO n’est pas prise en 
compte, car non connue). 

L’évolution des proportions entre les deux composantes de la raie O1s peut permettre 
d’appréhender le mécanisme à l’œuvre pendant le recuit, qui semble entrainer une densification de la 
couche d’alumine. En effet, la composante à haute énergie, pouvant être associée aux liaisons OH-Al 
ou O-C(H), voit sa proportion diminuée par deux (environ) pour les deux couches après recuit. En 
concentration atomique relative sur l’ensemble des raies XPS utilisées pour la quantification, cela 
correspond à environ 3–4% en moins. Or, la quantité totale d’espèces type CO (l’ensemble des liaisons 
C-O(H)/C=O) ne diminue que d’1% approximativement. De même, la quantité associée aux liaisons Ga-
O ne diminue pas mais augmente très légèrement (bien que les oxydes métalliques apparaissent plutôt 
aux faibles énergies de liaison de la raie O1s). Autrement dit, le recuit entraine une légère réduction 
de l’oxydation de la pollution carbonée, mais il entraine nécessairement une libération d’hydroxyles 
dans la couche d’alumine, à l’origine des quelques pourcents de baisse résiduelle observée sur la 
composante OH-Al/OC. 

Il parait donc plausible que l’énergie thermique apportée par le recuit favorise la formation 
préférentielle d’espèces de type AlxOy, à partir d’espèces de type Al(OH)x, et qu’une diffusion des 
espèces hydroxyles dans la couche puisse affecter l’interface. La très légère augmentation de la 
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quantité de GaO serait cohérente avec un tel phénomène, même si sa détermination est sujette à 
incertitudes. Auquel cas, en considérant les précédents éléments de ce chapitre, il parait plausible que 
l’oxydation de l’indium puisse également être modifiée par le recuit (ce qui est difficile à observer 
directement ici, pour les différentes raisons évoquées au début de la section 3.4.1). Par conséquent, 
le décalage des spectres observé après recuit résulterait peut-être d’une modification de l’état de 
charge à l’interface, induite par la densification de l’alumine53 et/ou par une très légère oxydation de 
l’interface par les espèces –OH. 
 

3.4.2 Etude de la nucléation de la couche ALD en fonction de l’état de surface 
initial 

 
Dans le chapitre 2, nous avons pu voir qu’un dépôt de passivation ne doit pas nécessairement 

être épais, puisqu’il n’a pas pour vocation principale d’isoler électriquement le composant de son 
environnement. Il peut également s’agir d’un empilement de plusieurs couches très fines. Ainsi, une 
bonne nucléation lors des premiers cycles ALD est primordiale, d’autant plus que cela participera à 
générer une interface uniforme, avec une faible densité de défauts54. Un dépôt ALD utilise une réaction 
chimique, et sera donc très dépendant de l’état de surface initial. Un traitement post-gravure de 
nettoyage peut s’avérer efficace pour désoxyder la surface (par exemple), mais il ne sera peut-être pas 
favorable à la croissance de la couche de passivation. C’est donc l’objet de cette section, qui visera à 
appréhender les mécanismes de croissance d’une couche d’alumine par ALD sur InGaN (et GaN), en 
fonction des différents traitements étudiés jusqu’à présent.  
 

3.4.2.1 Protocole expérimental de mesure et d’analyse 
 

La croissance d’alumine par ALD dépend fortement de la présence d’hydroxyles sur la surface 
des échantillons (espèces –OH). Par conséquent, le comptage des atomes d’aluminium chimisorbés 
après un premier pulse TMA peut s’avérer représentatif de l’état d’hydrolyse de surface initial (ou du 
taux de couverture OH). Dans ce cas précis, la WDXRF présente tout son intérêt, puisque cette 
méthode permet la mesure précise de la dose massique d’aluminium présent en surface. L’idée est de 
quantifier en WDXRF la présence de l’aluminium sur les surfaces InGaN après 1 cycle de dépôt ALD, en 
fonction des précédents traitements de surface [HCl, NH4OH ou (NH4)2S], afin d’évaluer l’hydroxylation 
de surface (susceptible de fournir des sites de réaction pour le TMA). Un monocycle ALD a donc été 
effectué sur les échantillons après traitement, le premier pulse étant spécifiquement du TMA afin de 
mettre en évidence son interaction avec les groupements OH. Le cycle est complété de manière 
standard par le second pulse d’eau, afin de stabiliser l’aluminium greffé par oxydation des ligands 
méthyles (voir figure 3-12). Des analyses ont également été effectuées après 3 et 6 cycles de dépôt 
ALD (toujours dans l’ordre TMA/H2O), afin d’identifier des variations éventuelles du régime de 
croissance en fonction du prétraitement. 
 

 
53 Nous pourrons voir dans le prochain chapitre que l’alumine est susceptible de se charger électriquement, très 
certainement en raison de défauts intrinsèques. Il parait donc cohérent qu’une modification de stœchiométrie 
dans la couche induise une variation de l’état de charge de cette dernière. 
54 Un défaut structural à l’interface (ou encore le désordre de cette dernière) conduira à la génération de niveaux 
d’énergies parasites dans le gap. 
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Figure 3-12 : représentation schématique du protocole d’évaluation de l’hydrolyse initiale des surfaces en WDXRF. 

 

Puisque l’aluminium du substrat saphir (Al2O3) de ces échantillons émettait un léger signal résiduel (la 
WDXRF sonde une profondeur quasi-infinie de matériau comparativement à l’XPS), l’intensité de la 
raie Al Kα a été mesurée avec précision sur la référence, quantifiée en dose surfacique, puis soustraite 
aux autres résultats (sa valeur était estimée à 4.3 ng.cm-2). Ce protocole de mesure peut induire une 
incertitude puisque le signal résiduel du substrat peut légèrement varier d’un échantillon à l’autre (il 
s’agissait d’échantillons d’un même substrat, mais nécessairement pas localisés aux mêmes endroits 
sur la plaque). L’incertitude des mesures WDXRF était quant à elle estimée à environ 1% pour les 
couches les plus épaisses (6 cycles).  
 
Remarque : 
Des essais préliminaires avaient été effectués avec un dépôt ALD DEZ/H2O (ZnO) à 150°C, afin de 
s’affranchir de la problématique du signal résiduel Al du substrat (le DEZ se greffe sur les OH comme 
le TMA). Lors de ces tests, effectués après les mêmes traitements de surfaces, aucun signal Zn n’était 
détecté sur les surfaces après les 1 ou 2 cycles effectués, traduisant un retard à la nucléation d’au 
moins 2 cycles à cette température, quels que soient les traitements.  
 

3.4.2.2 Greffage du TMA et régime de croissance d’Al2O3 
 
► Sur InGaN 
 

Comme cela est illustré sur la figure 3-13.a, l’intensité de la raie Al Kα est plus importante que 
celle de l’échantillon référence lorsqu’un prétraitement NH4OH est effectué, et ce, après 1, 3 ou 6 
cycles TMA/H2O. En utilisant la formule du paragraphe 3.2.2, la densité surfacique d’aluminium après 
1 cycle ALD TMA/H2O est estimée à 4.2 x 1014 at.cm-2 sans traitement préalable, alors qu’elle est 50% 
plus élevée (6.3 x 1014 at.cm-2) lorsqu’un traitement NH4OH est effectué (figure 3-13.b et tableau 3-4). 
L’écart avec la référence reste ensuite relativement constant à 3 et 6 cycles. 
Au contraire, la dose d’aluminium à 1 cycle est comparable à celle de la référence pour les autres 
traitements, quoique légèrement supérieure pour (NH4)2S (8% de plus, mais c’est peut-être dans la 
marge d’erreur). Cependant, elle devient plus faible après 3 et 6 cycles, et est minimale pour (NH4)2S 
(respectivement 23% et 25% plus faibles que pour la référence). 
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Figure 3-13 : (a) Intensité WDXRF de l’aluminium pour la référence InGaN après dépôt ALD TMA/H2O à 250°C et (b) 
quantification de la dose d’aluminium sur les surfaces après 1, 3 ou 6 cycles TMA(1er)/H2O ALD sans traitement de surface 
(réf.), ou avec traitement HCl, NH4OH ou (NH4)2S. 
 

Ncycles 
Dose Al estimée (ng.cm-2) – Densité atomique surfacique résultante (at.cm-2) /1015 

Référence NH4OH HCl (NH4)2S 

0           4.3   –                 –   –   – 

1 18.7* – 0.42 28.3* – 0.63 15.6* – 0.35 20.2* – 0.45 

3 44.2* – 0.99 53.7* – 1.20 35.8* – 0.80 33.9* – 0.75 

6 90.1* – 2.01      104.9* – 2.34 75.2* – 1.68 67.2* – 1.50 

Tableau 3-4 : dose d’aluminium estimée par quantification WDXRF après soustraction du signal Al résiduel lié au substrat 
saphir (*). La densité atomique surfacique associée est calculée à titre indicatif. 

 
Ainsi, alors qu’avec un traitement NH4OH le régime de croissance sur 6 cycles est comparable 

à celui de la référence, mais avec environ 1 cycle d’avance, ce dernier est au contraire réduit lorsqu’un 
traitement HCl ou (NH4)2S est effectué. Cela pourrait suggérer que l’hydrolyse initiale de la surface est 
plus importante après NH4OH. Cependant, un ou plusieurs mécanismes additionnels semblent être à 
l’origine d’une inhibition du régime de croissance à 3 et 6 cycles, avec les deux autres traitements. 

 
Les premières analyses XPS et PP-TOF-MS avaient permis d’identifier des variations de la 

concentration surfacique de l’indium, beaucoup plus faible après HCl ou (NH4)2S, ce qui pourrait avoir 
un impact sur la nucléation. D’autre part, ces résultats questionnent également quant à la 
chimisorption du TMA sur les surfaces, et l’impact éventuel d’espèces chlorées ou soufrées. La 
littérature rapporte qu’un traitement HCl peut induire l’adsorption d’ion Cl- sur les surfaces GaN [139], 
ce que nous avons d’ailleurs validé qualitativement en WDXRF (identification d’une raie Cl-Kα pour les 
échantillons avec HCl). D’ailleurs, Nepal et al. [182] observaient une croissance inhomogène sur GaN 
après traitement HCl. Il n’est pas non plus exclu que l’hydrolyse de la surface soit simplement réduite 
après HCl, et impacte la nucléation au premier ordre. 

Concernant le soufre, des effets similaires ont été observés sur du germanium sulfuré [227]. 
La réaction du TMA sur des sites de types –SH serait thermodynamiquement favorable, mais des 
espèces particulières se formeraient après le premier cycle, et induiraient une inhibition du régime de 
croissance. Aussi, cela pourrait impliquer que la croissance de la couche n’est pas planaire en début de 
dépôt, mais se fait plutôt par ilots. Le régime reprendrait une cinétique normale après coalescence des 
ilots, visiblement pas encore atteinte après 6 cycles pour nos échantillons. 
 

A titre complémentaire, des mesures d’angles de gouttes d’eau ont été effectuées, dont les 
différents clichés sont disponibles sur le tableau 3-5 ci-dessous. La surface InGaN « brute » est plutôt 
hydrophobe, mais devient hydrophile avec un simple nettoyage solvant. Après les différents 
traitements de l’étude, la goutte mouille beaucoup plus la surface, et ce même après HCl. L’angle 
minimal est cependant atteint avec le traitement (NH4)2S, par ailleurs très proche de NH4OH. 
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Sans aucun TdS 
Réf. après 

nettoyage solvants 
Après TdS HCl Après TdS NH4OH Après TdS (NH4)2S 

   

  

100° 73° 47° 35° 31° 

Tableau 3-5 : mesures d’angles de gouttes sur des surfaces InGaN après différents traitements de surface (TdS) 
 
Ainsi, l’hydrolyse de surface semble comparable après NH4OH ou (NH4)2S, malgré les différences de 
cinétiques de croissance ALD TMA/H2O observées. Cela tend à suggérer que la problématique réside 
bien dans une différence d’espèces formées lors du premier cycle ALD (en raison de la persistance du 
soufre), et/ou dans une différence d’énergie de liaisons entre les groupements –SH ou –OH. Il peut 
être intéressant de noter que les tendances sont très similaires pour une mesure effectuée sur une 
seconde goutte 15 minutes après : l’état de surface serait stable au moins une dizaine de minutes. 

Enfin, des mesures AFM ont permis d’identifier des variations de la morphologie de la couche 
déposée selon le traitement, telles qu’illustrées par les représentations 3D de la figure 3-14 ci-après. 
Après 6 cycles, les morphologies semblent visuellement similaires, bien que la présence de particules 
ait été identifiée lors de ces analyses pour la référence, ou l’échantillon traité avec HCl. La rugosité55 
semble également plus importante avec le traitement (NH4)2S. Il est possible qu’après seulement 6 
cycles, les couches ne soient pas encore très uniformes dans tous les cas, si l’on suppose que la 
nucléation se fait par îlots (présents en nombre plus ou moins important selon les traitements).  
Les différences sont cependant davantage visibles dans le cas d’un dépôt de 30 cycles : alors que le 
traitement NH4OH permet l’obtention d’une couche lisse et uniforme, la couche semble plutôt 
d’aspect granulaire dans le cas du traitement (NH4)2S. 
 

 
Figure 3-14 : cartographies AFM (1x1µm²) en 3 dimensions sur des surfaces InGaN après un dépôt ALD-Al2O3 avec ou sans 
traitement de surface préliminaire. Elles ont permis l’identification de la présence de terrasses atomiques d’épaisseurs 
importantes (2-5nm), ainsi que de particules pour l’échantillon référence ou celui avec HCl, ou d’une forte rugosité avec 
(NH4)2S. La présence de particules et la rugosité sont minimales avec NH4OH. 

 
55 Il est cependant important de noter que les valeurs de rugosités RMS (Rq) sont sujettes à des incertitudes en 
raison de l’épaisseur importante des terrasses atomiques que l’on peut observer sur les images. 
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Nous avons également pu observer que ces tendances sont peut-être modifiées (ou 
exacerbées) si les prétraitements sont effectués après une phase de gravure plasma. Dans le cadre de 
la fabrication des condensateurs MIS du chapitre 4, un suivi MEB des plaques était effectué pendant 
la fabrication. La figure 3-15 ci-après donne des exemples de clichés MEB de surfaces InGaN après un 
dépôt d’environ 30nm d’alumine effectué après une phase de gravure plasma du semiconducteur. 
Alors qu’avec un prétraitement NH4OH la surface semble lisse et uniforme, cela n’est pas du tout le cas 
avec le prétraitement (NH4)2S. Il est donc possible que l’étape de gravure tende à exacerber le 
caractère hydrophobe des surfaces. 
 

 
Figure 3-15 : clichés MEB après un dépôt ALD-Al2O3 d’environ 28nm sur des surfaces InGaN (50 cycles H2O/TMA, puis 250 
cycles PEALD TMA/plasma O2, à 250°C), pendant la fabrication de condensateurs MIS, et plus précisément, juste après une 
étape de gravure ICP au cours de laquelle l’InGaN est surgravé. 

 
► Comparaison avec le GaN 

 
Comme le flanc d’une µLED est principalement constitué de GaN, des expérimentations 

similaires ont été effectuées sur des surfaces GaN à titre comparatif. Les résultats WDXRF de la figure 
3-16 illustrent cette fois-ci une adsorption similaire de l’aluminium pour les différents traitements de 
surface. En fait, les doses d’aluminium estimées à 1 et 6 cycles sont comparables à celle observées sur 
InGaN dans le cas des traitements HCl ou (NH4)2S. Cela pourrait confirmer que la présence d’indium 
constitue un élément différenciant : 
- Dans le cas du traitement NH4OH, la surface reste riche en indium, qui offre peut-être des sites 

privilégiés aux espèces –OH pendant les pulses oxydants, exacerbant ainsi la croissance de la 
couche lors des premiers cycles. 

- Dans le cas des traitements HCl ou (NH4)2S, le taux surfacique d’indium est significativement réduit 
(ou plutôt la surconcentration). D’autre part, ces traitements pourraient induire la présence 
d’espèces chlorées ou soufrées sur les surfaces, inhibant potentiellement les réactions avec le 
TMA. Ainsi, le taux de croissance parait inhibé, et est comparable à celui observé sur GaN pour 
toutes les variantes (le traitement impacterait la cinétique de croissance au second plan sur GaN).  

 

 
Figure 3-16 : quantification WDXRF de la dose d’aluminium sur des surfaces GaN après 1 ou 6 cycles TMA(1er)/H2O ALD sans 
traitement de surface (réf.), ou avec traitement HCl, NH4OH ou (NH4)2S. 
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Ce n’est pas montré ici, mais la rugosité Rq observée après les 6 cycles est très faible et varie 
peu entre les échantillons (environ 0.35nm, pour une zone de 0.9x0.9µm²). Toutefois, un scan plus 
grand (5x5µm²) révélait quand même la présence de particules et des trous sur les terrasses atomiques 
des différents échantillons, ce qui semblait néanmoins réduit avec le traitement NH4OH. 
Dans le cas d’un autre dépôt de 15 cycles, la couche référence n’est pas homogène, et des particules 
sont clairement visibles (parfois sous la forme de nano-bâtonnets, voir figure 3-17.b). La surface 
retrouve par contre un aspect lisse avec le prétraitement NH4OH (fig. 3-17.c) : les terrasses atomiques 
sont d’ailleurs visibles comme sur la référence (fig. 3-17.a et 3-17.c). 

Cela suggère que malgré des cinétiques de croissance comparable, il peut s’avérer important 
d’effectuer un prétraitement qui permettrait une croissance lisse et uniforme de la couche ALD, ce qui 
semble être le cas avec l’ammoniaque.  
 

 

 Réf. GaN GaN+ 15 cy. Al2O3 GaN + NH4OH + 15 cy. Al2O3 
Rq (nm) 

(5x5 – 1x1µm²) 
0.86 – 0.42 1.47 – 0.56 1.22 – 0.36 

Figure 3-17 : images AFM de 5x5µm² (échelle +/-10nm) pour (a) la référence GaN, (b) après un dépôt ALD H2O/TMA de 15 
cycles à 250°C et (c) idem mais avec prétraitement NH4OH ; l’insert de l’image (b) donne un scan de 1x1µm² pour le même 
échantillon (échelle +/-5nm) ; le tableau donne les valeurs de rugosité Rq estimées dans les zones de 5x5µm² ou 1x1µm². 

 
 

3.5 Etude d’une méthode alternative de sulfuration par recuit 
thermique 

 
Lors de la partie 3.3, nous avons pu voir que le traitement (NH4)2S semble avoir une action 

relativement comparable à un nettoyage standard comme HCl sur la stœchiométrie et l’oxydation de 
surfaces InGaN. Cependant, d’un point de vue sulfuration, l’efficacité à greffer du soufre avec (NH4)2S, 
et donc à stabiliser efficacement la surface, tout en favorisant une nucléation homogène du film ALD 
d’alumine semble relativement limitée. 
Par conséquent, une solution de sulfuration à plus haute température sera étudiée dans cette section. 
L’idée est de sulfurer la surface (ou l’interface) via une étape de traitement thermique, sous une 
ambiance soufrée. L’énergie thermique fournie par la montée en température facilite alors les 
réactions éventuelles du soufre sur les surfaces (dans le cas d’une interface, sous réserve de permettre 
une diffusion d’espèces soufrées à travers une fine couche diélectrique). Comme nous avons pu le voir 
lors du chapitre 2, la gamme de température sera comprise entre 400 et 450°C. 
 

3.5.1 Sulfuration de couches ZnO et de surfaces GaN/InGaN références 
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Nous avons commencé par évaluer les possibilités de sulfuration des interfaces ZnO/InGaN et 
ZnO/GaN, car la conversion de l’oxyde de zinc ZnO en ZnS est plutôt favorable thermodynamiquement, 
ce qui permet d’envisager la pénétration de soufre jusqu’à l’interface. Ainsi, après dépôt d’une couche 
ZnO par ALD (DEZ/H2O à 150°C, 3nm d’épaisseur théorique), un recuit de sulfuration a été effectué 
pendant 20 minutes à 450°C (sulfuration 1 du chapitre 2). 

Tout d’abord, il s’est avéré que la croissance de la couche ZnO avait été limitée à cette 
température (150°C), notamment sur la surface p-GaN. Le tableau 3-6 donne les résultats de l’analyse 
quantitative XPS pour les différents échantillons à l’étude ici (contrairement aux précédentes sections, 
la raie N1s n’est pas prise en compte pour la quantification, car elle n’avait pas été collectée pour tous 
les échantillons de ce comparatif, par soucis de temps). La dose de zinc présente sur la surface après 
le dépôt semble très faible (environ 3% sur InGaN), notamment dans le cas de la surface p-GaN 
(~0.5%). C’est peut-être causé par un retard à la nucléation de la couche ZnO sur les surfaces à cette 
température, qui serait plus marqué sur la surface p-GaN56. Encore une fois, la présence de l’indium 
constitue peut-être l’élément différenciant pour les surfaces InGaN.  

En revanche, la sulfuration thermique des couches semble avoir été efficace dans les deux cas, 
car les doses de soufres sont très largement supérieures aux doses de zinc, ce qui suggèrent une 
conversion intégrale des couches ZnO en ZnS (4% de soufre sur GaN et 10% sur InGaN).  
 

 
 O% S% Zn% O:Ga O:In S:Ga 

A0 Réf. p-GaN 12 - - 0.20 - - 

A1 ZnO/p-GaN 11 - 0.6 0.19 - - 

A2 ZnO/p-GaN + sulfu. th. 10 4 0.3 0.17 - 0.07 

A3 p-GaN + sulfu. th. 6 6 - 0.09 - 0.10 

B0 Réf. InGaN 20 - - 0.49 1.63 - 

B1 ZnO/InGaN 25 - 3.3 0.69 2.44 - 

B2 ZnO/InGaN + sulfu. th. 9 10 3.4 0.21 0.73 0.24 

B3 InGaN + sulfu. th. 6 11 - 0.14 0.66 0.25 

Tableau 3-6 : concentrations atomiques relatives des quantités totales d’oxygène, de soufre et de zinc (quantification XPS 
C1s-Ga3d-In3d-O1s-S2s-Zn2p) et analyses stœchiométriques. 

 
En fait, la sulfuration des surfaces est même plus conséquente sans la couche ZnO, ou pour les 

échantillons InGaN de manière générale (sans ZnO : S à 6% sur GaN et 11% sur InGaN). En effet, 
contrairement au cas du traitement (NH4)2S de l’étude précédente (voir échantillon B de la section 
3.3.2), une raie S2s est clairement identifiée sur GaN (A3) ou InGaN (B3), comme l’illustre la figure 3-
18.a ci-après. D’ailleurs, l’insert de cette figure montre qu’après la sulfuration thermique, le signal de 
la raie O1s s’effondre significativement. L’effet de la sulfuration semble mieux visible sur l’indium, 
comparativement au gallium : la raie Ga3d évolue peu après le recuit, contrairement aux raies In4d ou 
In3d (figure 3-18.b). Par déconvolution, il est possible de montrer que la largeur à mi-hauteur du 
doublet In4d diminue de 1.31eV à 0.94eV, ce qui est directement visible sur la raie In3d donnée en 
insert de la figure 3-18.b (baisse de 1.54eV à 1.02eV). De plus, le ratio O:Ga ou O:In diminue 
notablement après le recuit (voir le tableau 3-6), alors que le ratio S:Ga augmente (à 25% pour B3). Ce 
n’est pas montré dans le tableau, mais le ratio S:In est quant à lui proche de 1. 
Il parait donc cohérent que la baisse du ratio In:Ga observée sur l’échantillon B3 (0.21 avec la raie In3d 
et 0.19 avec la raie In4d) résulte principalement de la baisse de FWHM, suite à une sulfuration efficace 
de l’indium, qui tend à limiter fortement son oxydation. Les liaisons Ga-S et Ga-O ayant des positions 
énergétiques proches, il n’est pas non plus exclu qu’une partie du gallium soit en liaison avec du soufre 
(le ratio S:Ga étant tout de même à 0.25). 

 
56 Dans le cas de l’InGaN, un retard d’au moins deux cycles avait été clairement identifié en WDXRF (mesures 
préliminaires de la section 3.4.2.2). 
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Figure 3-18 : spectres XPS pour certains des échantillons à l’étude (a) de la raie S2s, avec en insert la raie O1s et (b) des raies 
Ga3d-Ind4(-N2s), avec en insert la raie In3d ; pour rappel, l’échantillon B correspond à un traitement (NH4)2S de 30 minutes 
sans rinçage d’une surface InGaN (voir partie 3.3.2). La légende des autres échantillons est donnée dans le tableau 3-6. 

 
Sur la figure 3-18.a, deux composantes semblent convoluées sur la raie S2s collectée pour 

l’InGaN après sulfuration thermique (B3). Il est possible que cela soit le cas sur GaN (A3), mais que la 
composante à haute énergie soit atténuée. Cela pourrait être cohérent avec l’observation des raies 
S2p, donnée par la figure 3-19 ci-après. La raie S2p interfère plus ou moins avec la raie Ga3s. Sur p-
GaN, l’énergie de liaisons observée sur la raie Ga3d est beaucoup plus faible que sur l’échantillon 
InGaN, vraisemblablement en raison du dopage p (niveau de Fermi plus proche de la bande de 
valence). Cela pourrait expliquer l’écart énergétique plus important entre les raies Ga3s et S2p sur p-
GaN, facilitant la déconvolution. Ainsi, pour les deux surfaces, le spectre a pu être déconvolué selon la 
raie Ga3s, et deux composantes associées à la raie S2p (deux doublets, dont les composantes S2p3/2 
et S2p1/2 sont séparées de 1.2eV). En cohérence avec la raie S2s, la composante S2p à plus faible 
énergie de liaison (environ 162eV) serait d’intensité plus élevée sur InGaN. Il pourrait s’agir des liaisons 
soufrées avec des métalloïdes (Ga, In, Zn), en proportion légèrement plus grande sur l’InGaN. la 
référence [148] suggère notamment que ces liaisons peuvent être associés à des composés mono- ou 
disulfures. La composante à haute énergie (environ 164eV) pourrait être représentative des thiols ou 
des espèces types R-SH, où R est un composé organique (voire de soufre élémentaire). Il n’est pas exclu 
qu’une partie de ces liaisons soient aussi de type Ga-O-S ou In-O-S. 

 

 
Figure 3-19 : spectres XPS pour certains des échantillons à l’étude pour la raie S2p-Ga3s sur (a) InGaN ou sur (b) p-GaN ; les 
inserts des figures proposent une déconvolution des raies Ga3s et S2p pour les échantillons B2 et A3. 



3.5 Etude d’une méthode alternative de sulfuration par recuit thermique 

101 
 

3.5.2 Sulfuration de couches ALD Al2O3 & AZO 
 

Comme la sulfuration des couches ZnO, et des surfaces InGaN et GaN s’est révélée plutôt 
favorable, nous avons ensuite décidé d’implémenter de l’aluminium dans les couches ALD. L’objectif 
serait de réussir à sulfurer l’interface à travers une fine couche d’alumine (passivation des liaisons 
pendantes à l’interface, des lacunes, suppression de l’oxydation éventuelle de l’interface intervenue 
au début du dépôt ALD…), tout en bénéficiant du grand gap de ce diélectrique. Cette démarche 
présente également l’intérêt de pouvoir optimiser la nucléation de la couche ALD indépendamment. 
A la différence de ZnO, la conversion des liaisons Al-O en liaisons Al-S est peu favorable 
thermodynamiquement, donc la seule limitation est la diffusivité des espèces soufrées à travers la 
couche Al2O3 jusqu’à l’interface. Comme le ZnO se converti bien en ZnS, un alliage AZO (AlZnO) pourrait 
offrir le compromis nécessaire pour sulfurer la couche jusqu’à l’interface.  
 

Différentes variantes ont donc été implémentées pour cette dernière étude de sulfuration, 
dont le détail est donné dans le chapitre 2. L’épaisseur du dépôt ALD des différentes couches était 
limitée à 1.5nm57 (avec NH4OH avant dépôt pour la nucléation), afin de maximiser les chances de 
sulfuration des couches (et de l’interface), et la température était de 250°C pour toutes les variantes 
(contrairement aux 150°C du premier dépôt ZnO).  
Comme l’étude de luminescence sur structures µLED se déroulait en même temps, ces variantes ont 
été implémentées directement pour le comparatif du chapitre 5, avec fabrication de témoins sur des 
surfaces GaN non structurées en parallèle. 
 

Afin de fournir une base de compréhension pour les résultats du chapitre 5, cette section 
présentera les résultats d’analyses de surfaces effectuées sur certaines de ces variantes (toutes les 
variantes n’ont pas pu être caractérisées par contrainte de temps), et obtenus par mesures SIMS ou 
AR-XPS (XPS résolu en angle)58. Les analyses SIMS ont pu être effectuées directement sur les 
échantillons LED (dans les zones non structurées du masque, ou sur la surface supérieure des mésas 
les plus gros). Par soucis pratique, les mesures XPS ont été effectuées sur les échantillons témoins. 
L’analyse quantitative qui a pu être effectuée à partir des mesures XPS est donnée par le tableau 3-7 
suivant. 
 

 
 Al% C% Ga% N% O% S% Zn% 

O AZO 1 (~15% Al2O3) +sulfu. th. 2 23 25 24 9 5 12 

Q' AZO 3 (~30% Al2O3) 4 18 27 23 21 - 8 

Q AZO 3 (~30% Al2O3) +sulfu. th. 4 22 25 21 16 4 8 

M Al2O3 +sulfu. th. 8 15 26 20 31 <0.1 - 

Tableau 3-7 : concentrations atomiques relatives des raies XPS Al2p, C1s, Ga3d, N1s, O1s, S2s et Zn2p (avec un angle de 90°) 

 
La proportion de soufre détectée dans la couche d’alumine seule est proche de zéro. En 

revanche une quantité plus importante de soufre est détectée pour les couches AZO. D’ailleurs, cette 
fois-ci, une quantité plus significative de zinc est détectée, vraisemblablement grâce à une meilleure 
réactivité du précurseur de Zinc sur la surface GaN à 250°C. Il est difficile d’évaluer la stœchiométrie 
des couches, mais il semble cependant que leur sulfuration n’est pas intégrale, vu la différence entre 
les quantités d’oxygène et de soufre.  

 
57 A titre de comparaison, la référence [191] présentait une sulfuration d’une couche ALD d’alumine de 3nm, 
par recuit à 500°C pendant 30 secondes sous H2S. 
58 Contrairement aux autres analyses XPS du chapitre que j’ai prises en charge intégralement, ces mesures ont 
été effectuées et traitées par la PFNC du CEA-LETI Grenoble. 
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Afin d’évaluer la proportion de soufre qui a pu diffuser jusqu’à l’interface, il peut être utile d’étudier 
les profils SIMS obtenus, donnés par la figure 3-20. Afin d’être plus représentatifs, ces profils ont été 
mesurés directement sur les échantillons LED O, Q et M du chapitre 5. D’après les graphiques (a) et (b) 
de cette figure, il semblerait que le soufre ait diffusé significativement à travers les couches AZO, 
puisque le recouvrement entre le profil du soufre et ceux des espèces ZnO ou AlO est significatif. Il est 
d’ailleurs un peu moins marqué pour l’échantillon Q, ce qui est cohérent avec la quantification d’XPS, 
et la quantité accrue d’aluminium dans l’alliage AZO. Dans les deux cas, un signal significatif associé à 
des espèces GaS est détecté, ce qui pourrait traduire une sulfuration de l’interface.  
En revanche, ce recouvrement est beaucoup moins marqué dans le cas de l’échantillon M. Le profil du 
soufre suggère d’ailleurs une présence surfacique de ce dernier, mais pas, ou peu dans la couche ou à 
l’interface. C’est d’ailleurs plutôt cohérent avec les analyses XPS résolues en angle : une quantité de 
soufre de l’ordre de 1% est estimée sur l’échantillon M pour l’angle le plus rasant (20°), c’est-à-dire 
lorsque l’XPS sonde l’extrême surface (pas détaillé dans le tableau 3-7). Pour tous les autres angles, la 
profondeur sondée est plus importante et le signal du soufre devient négligeable, contrairement au 
cas des échantillons O et Q.  
 

 
Figure 3-20 : profils TOF-SIMS acquis sur le haut de grandes mésas LED après différents dépôts (il s’agit donc d’une surface p-
GaN). Il s’agit des échantillons O, Q et M du chapitre 5. 
 

 

3.6 Analyse STEM de mésas µLED : dépôt bicouche AlN/Al2O3 
 

A la fin de cette thèse, nous avons eu l’opportunité de tester une passivation en bicouche AlN-
Al2O3, grâce à une collaboration avec le Laboratoire des Technologies de la Microélectronique59 de 
Grenoble. Comme nous avions pu le voir à travers le chapitre 2, l’AlN pourrait s’avérer très intéressant 
pour la problématique des µLED : à l’interface avec un III-N comme le GaN, ce nitrure pourrait 
permettre de générer une interface de haute qualité. De plus, il est possible d’ajouter une couche ALD-
Al2O3 (de plus grand gap), qui oxydera peu le semiconducteur grâce à la couche AlN d’interface, et 
encapsulera cette dernière, très sensible à l’oxydation à l’air.  
 
 Puisque cette opportunité s’est présentée assez tardivement pendant la thèse, ce dépôt 
bicouche de passivation a été implémenté directement dans le cadre du comparatif de luminescence 
du chapitre 5, sans caractérisation préalable. Cependant, une dernière coupe STEM a permis de 
caractériser finement l’interface générée en bordure de mésa µLED. Il s’agit des mêmes structures 
µLED que pour les premières analyses. Plus précisément, c’est l’échantillon U du comparatif présenté 
dans le chapitre 5 qui a été utilisé, après les caractérisations de cathodoluminescence (la coupe TEM a 
bien sûr été prélevée dans une autre zone). Une fois à l’état référence, un dépôt PEALD-AlN d’environ 

 
59https://ltmlab.fr/ 

https://ltmlab.fr/
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4nm était effectué, suivi du dépôt d’une couche de 1.5nm d’alumine ALD60. L’échantillon choisi n’a pas 
subi de prétraitement, car l’objectif est avant tout de caractériser l’interface µLED/AlN/Al2O3 
« native ». Et de toute évidence, la qualité de l’interface GaN/AlN, c'est-à-dire une structure 
potentiellement proche d’une épitaxie III-N, susceptible de contenir peu d’états d’interface, va 
certainement dépendre du résiduel d’oxydation en surface ou sur les flancs de µLED (et bien entendu, 
des défauts de gravure). 
 

 
Figure 3-21 : imagerie STEM-HAADF en vue plus ou moins large de la coupe étudiée, prélevée sur une mésa de 3µm. 

 
La figure 3-21.a donne une vue large de la coupe ainsi réalisée. Plusieurs défauts types v-pits 

causés par les dislocations peuvent y être distingués, comme l’illustre la vue agrandie de la figure 3-
21.b. Une analyse de l’image 3-21.a permet de compter 5 v-pits (dont 2 coalescés), voire peut-être 6, 
ce qui suggère une densité non négligeable de défauts pour ces épitaxies. Au niveau du premier puit 
quantique côté p-GaN, la largeur impactée varie entre 150 et 200nm, voire 270nm dans le cas des deux 
v-pits coalescés visibles sur la figure 3-21.b. 
Outre ces défauts, les constats restent les mêmes que pour les premières observations : les puits sont 
nets et uniformes en épaisseur, et il est difficile d’identifier clairement des zones de défauts sur les 
flancs, causées par la gravure (mais la problématique de la gravure BOE pour le retrait du masque dur 
reste la même). C’est ce qu’illustre la figure 3-21.c, donnant une vue agrandie du flanc droit de 
l’échantillon. Comme pour les précédentes coupes TEM, les couches les plus claires à l’intérieur de la 
mésa correspondent aux puits InGaN, et le reste correspond aux couches barrières de GaN non 
intentionnellement dopé (i-GaN). Sur le flanc, la couche AlN/Al2O3 se distingue par une couleur plus 
foncée que le reste, et la couche blanchâtre d’extrême surface (sur laquelle on distingue des grains) 
correspond au platine de métallisation pour l’évacuation des charges.  
 

Les images de la figure 3-22 ci-après illustrent ensuite des vues agrandies de l’interface au 
niveau des flancs de la mésa. 
 

 
60 Une couche d’alumine plus épaisse aurait été souhaitable pour ces mesures STEM (en raison de la couche de 
platine), mais ce choix avait été effectué pour parasiter le moins possible les analyses de CL (injection, extraction).  
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Figure 3-22 : imagerie STEM-HAADF de l’interface entre un premier puit quantique et le bicouche AlN/Al2O3, focalisée sur le 
« volume » (a) ou sur l’interface (a’) ; l’image (b) donne un exemple d’une vue au niveau du flanc droit ; les traits en pointillés 
rouges donnent une estimation de la position de l’interface (et de la couche diélectrique). 

 
Sur le flanc gauche, l’identification de l’interface était plus délicate, vraisemblablement en raison d’une 
rugosité accrue. Sur l’image 3-22.a, l’interface avec l’AlN se situe certainement dans la zone plus foncée 
entre les traits en tirets rouges : la couche AlN/Al2O3 est visible en transmission en raison de la rugosité 
de surface, comme discuté pour les premières analyses. L’interface semble très nette et d’aspect 
cristallin. C’est d’ailleurs ce que corrobore l’image 3-22.a’, acquise avec une focalisation différente. 
Dans le premier cas (fig. 3-22.a), la focalisation est « standard », c’est-à-dire effectuée sur la partie 
bulk. En revanche, en extrême surface du flanc de la mésa, il est possible que l’épaisseur de lame, et 
donc la hauteur, fluctue très légèrement en raison de la rugosité. Une nouvelle hauteur de focalisation 
était donc recherchée afin de mettre au point sur l’extrême surface spécifiquement. L’image ainsi 
obtenue (fig. 3-22.a’) illustre le caractère cristallin de l’interface, car les plans atomiques se distinguent 
très bien jusqu’en bordure de mésa. 
Sur le flanc droit (fig. 3-22.b), la couche AlN-Al2O3 se distingue mieux. Il s’agit de la couche plus foncée 
entre les traits en tirets rouges, dont l’épaisseur d’environ 5nm correspond bien à l’épaisseur 
théorique. Là encore, les plans atomiques se distinguent très bien jusqu’à l’interface, révélant le 
caractère cristallin en bord de pixel.  
 

Enfin, les dernières figures de cette section illustrent les profils de concentrations des 
différents atomes sur le haut de la mésa, ou sur les flancs, estimés par mesures STEM-EDX. Sur la 
surface plane supérieure de la mésa, le profil peut être moyenné sur une zone plus large, donc le signal 
est moins bruité, contrairement aux flancs (c’est d’ailleurs la raison pour laquelle il n’était pas possible 
de faire un profil directement au niveau d’un puit InGaN). On pourra noter qu’il s’agit de la seule 
technique permettant de caractériser physico-chimiquement la couche de passivation directement à 
l’interface avec les flancs d’une µLED. 
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Figure 3-23 : profils de concentrations des différents atomes d’intérêt effectués à l’aide d’une imagerie STEM-EDS (a) sur le 

haut de la mésa et (b) sur le flanc à l’interface avec un zone GaN. 
 

Sur le haut de la mésa (figure 3-23.a), le profil de concentration de l’azote chute légèrement 
avant celui du gallium. Ils se recoupent tous deux en premier avec le début du profil de l’oxygène. Ces 
éléments suggèrent la présence d’une couche d’oxyde natif (en cohérence avec les premières analyses 
STEM de la section 3.3.5). La possibilité d’un oxyde InO ne peut être exclue, comme évoquée par les 
premières analyses (dopage In de l’extrême surface du p-GaN pour l’injection), mais le signal de 
l’indium sortait ici difficilement du niveau de bruit. Il parait donc plus probable qu’il s’agisse 
principalement d’un oxyde de gallium. Le décalage entre les profils Ga et N suggère une épaisseur 
d’oxyde de l’ordre de 1 à 2nm.  
Le signal de l’aluminium débute après celui de l’oxygène, et se recouvre modérément avec la fin du 
profil de l’azote. Autrement dit, la couche d’AlN est déposée sur une fine couche d’oxyde natif, et est, 
in-fine, oxydée intégralement. Il est donc possible qu’une partie de cette oxydation soit causée par les 
15 cycles du dépôt ALD-Al2O3 ultérieur, mais qu’en parallèle la couche d’AlN réduise l’oxyde natif de 
GaN(-In), et s’oxyde en début de dépôt (« TMA cleaning effect »). 
 

Sur le flanc de la mésa, les profils de concentrations du gallium et de l’azote chutent 
approximativement à la même position, et le recouvrement avec l’oxygène est plus limité. Il est donc 
plus difficile d’identifier la présence d’un oxyde natif à l’interface. 
Les profils de l’aluminium et de l’oxygène sont toujours superposés, mais le recouvrement de 
l’aluminium avec l’azote est plus marqué que pour le haut de la mésa. L’oxydation de la couche d’AlN 
est donc peut-être plus limitée comparativement à la surface supérieure de la mésa. Cela pourrait 
confirmer que la présence de l’oxyde natif sur le haut de la mésa est peut-être à l’origine d’une 
oxydation accrue de l’AlN et/ou que l’oxydation par l’alumine est plus limitée sur le flanc de la µLED. 
 
Autrement dit : 
 
- Sur la face supérieure de la µLED (p-GaN), il serait question d’une structure de type 

GaN/GaxOy/AlON/Al2O3. L’oxyde natif d’interface serait épais d’1 ou 2nm, et la couche AlN 
certainement oxydée en intégralité (phase AlON).  
 

- Sur le flanc, il serait plutôt question d’une structure (In-)GaN/AlN/AlON/Al2O3, avec une couche 
AlN d’interface vraisemblablement très fine (le recouvrement des profils N et O reste significatif). 
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3.7 Conclusions et limitations 
 

La surface de nos échantillons InGaN présente une surconcentration notable en indium, 
identifiée en XPS, et validée par d’autres techniques comme la PP-TOF-MS ou la TOF-SIMS, 
conformément à ce que rapporte la littérature scientifique. Alors que certains traitements humides 
comme NH4OH ne semblent pas avoir beaucoup d’effet sur cette surconcentration, les traitements HCl 
ou (NH4)2S permettent au contraire de la supprimer significativement, voire d’induire une légère 
déplétion d’indium en extrême surface dans le cas de la préparation soufrée. Comme la concentration 
en indium gouverne la valeur du gap des puits quantiques InGaN des (µ)LED, il s’agit d’une 
problématique importante. Cependant, les analyses TEM effectuées à cet effet n’ont pas permis 
l’identification de telles variations pour les plans atomiques exposés sur les flancs de µLED (au niveau 
de puits quantiques). 

De manière générale, le niveau d’oxydation du gallium estimé par XPS semble stable, et peu 
modifié par les traitements effectués dans cette étude par voie humide. Cela serait moins le cas de 
l’indium, dont l’oxydation native semble plus à même d’être supprimée avec un traitement HCl, ou 
soufré. Comme ces analyses étaient effectuées sur plans c, il est possible que la tendance soit 
légèrement différente sur des flancs de µLED, comme suggéré par les analyses TEM. En effet, ces 
analyses très résolues ont permis l’observation de flancs de mésas µLED natifs sans zone amorphe 
significative (résultant des dommages de gravure), et sans oxydation notable. Bien sûr, il est possible 
que la gravure BOE (solution à base de HF) en fin de fabrication (retrait du masque dur) se soit révélée 
efficace pour supprimer les éventuelles zones amorphes générées par la gravure en bord de pixel, ou 
encore l’oxydation native. 

En ce qui concerne l’étape de dépôt ALD effectuée après le traitement de surface, le dépôt d’une 
couche d’alumine par ALD ne semble pas modifier significativement l’état d’oxydation de la surface 
InGaN produit par les différentes préparations. Une attention particulière devrait cependant être 
accordée à une oxydation légère éventuelle par des dépôts assistés par plasma (PEALD), ou encore par 
une montée en température, pouvant induire la diffusion d’hydroxyles vers l’interface.  

Par ailleurs, la qualité de nucléation de la couche ALD est dépendante des traitements, et semble 
inhibée par la présence de soufre sur les surfaces, même en faible proportion. A ce titre, nous 
proposons également une méthode de sulfuration alternative par recuit thermique. La sulfuration des 
surfaces a été clairement identifiée en XPS, contrairement aux effets moins contrastés des traitements 
plus « standards » par voie humide. Cette voie offre la possibilité de sulfurer l’interface à travers de 
fines couches AZO après dépôt. Cette approche permettrait potentiellement de passiver les liaisons 
insatisfaites à l’interface, et également d’optimiser la nucléation de la couche ALD indépendamment, 
au préalable avec la préparation de surface la plus favorable à la croissance d’un dépôt continu.  
 Enfin, une dernière possibilité de passivation est présentée, basée sur l’utilisation d’une 
bicouche AlN-Al2O3 déposée par une méthode PEALD optimisée. Les analyses TEM effectuées sur mésa 
µLED ont révélé une interface de grande qualité cristalline avec l’AlN, avec une présence d’oxygène 
extrêmement limitée, ce qui offre une perspective prometteuse pour passiver les surfaces nitrures des 
µLED GaN/InGaN.



 

 

107 
 

Chapitre 4 
 

Caractérisations électriques d’interfaces 
diélectrique-semiconducteur 

 
 

4.1 Introduction 
 

Lors du précédent chapitre, nous avons pu évaluer l’impact d’une passivation sur les propriétés 
de surface de l’InGaN d’un point de vue physico-chimique. Un traitement de surface avant le dépôt de 
la couche ALD de passivation peut se révéler décisif pour la stœchiométrie de surface (suppression 
d’une ségrégation en indium, désoxydation…), mais également pour la nucléation de la couche ALD en 
elle-même. Cependant, ce type de caractérisation ne permet pas d’évaluer le comportement 
électrique de l’interface entre la couche de passivation et le, ou les semiconducteurs d’intérêt. Il faut 
maintenant chercher à évaluer comment les différentes tendances observées précédemment se 
traduisent d’un point de vue électrique, puisque dans le cas de la passivation de µLED, c’est la densité 
d’états d’énergies parasites à l’interface qui aura toute son importance sur les recombinaisons 
parasites de porteurs. 

Dans cette optique, nous avons choisi de faire des mesures de capacité-tension C-V afin de 
sonder électriquement l’interface entre le semiconducteur et la couche de passivation. Les mesures C-
V permettent l’extraction d’une quantité d’informations importante et ne nécessitent pas de bancs de 
caractérisation nécessairement complexes. Elles peuvent notamment permettre d’estimer une charge 
d’interface, voire d’évaluer la densité et la signature énergétique des niveaux de défauts.  

Ainsi, après une première partie qui présentera la caractéristique C-V théorique idéale, ce 
chapitre décrira la fabrication de condensateurs métal-isolant-semiconducteur (MIS) sur n-GaN (fig. 4-
1), avant de décrire les résultats C-V expérimentaux obtenus, puis de conclure quant aux limitations 
imposées par ce type de méthodologie. Le but sera d’évaluer l’effet du traitement de surface avant 
dépôt de la couche ALD. 

 

 
Figure 4-1 :  représentation schématique d’une structure MIS ou MOS. 

 
 

4.2 Description théorique du condensateur MIS pour un 
semiconducteur de type n 

 

4.2.1 Les différents régimes d’un condensateur MIS 
 

La capacité électrique (en Farad, ou F/m² par soucis de normalisation) se définit comme la 
quantité de charges électriques portée par un accumulateur, un condensateur ou un conducteur pour 
une tension donnée. Dans le cas d’un condensateur MIS (ou MOS pour les oxydes), une capacité 
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dynamique apparait dans le semiconducteur (𝐶𝑆𝐶) et dépend de sa déplétion de surface en fonction 
de la polarisation. Le calcul détaillé en annexe B.1 pour un semiconducteur de type n permet de 
déterminer 𝑄𝑆𝐶, la charge totale par unité de surface dans la zone de charge d’espace (ZCE) du 
semiconducteur, en fonction du potentiel de surface 𝜓𝑠 (courbures des bandes en surface). Différents 
régimes se distinguent (avec 𝛽 = 𝑞/𝑘𝐵𝑇, et 𝑞𝜓𝑛𝑖

= 𝐸𝐹𝑖
−𝐸𝐹 < 0 l’écart entre le niveau de Fermi et le 

niveau de Fermi intrinsèque) : 
 

(a) 𝜓𝑠 > 0 : 𝑄𝑆𝐶 ∝ √𝑒𝛽𝜓𝑠 < 0. Les électrons s’accumulent à l’interface diélectrique-semiconducteur 
et le condensateur MIS est en régime d’accumulation (la ZCE n’existe pas). 

 
(b) 𝜓𝑠 = 0 : le potentiel de surface est nul, c’est la condition de bandes plates et 𝑄𝑆𝐶 = 0.  
 
(c) 2𝜓𝑛𝑖

≤ 𝜓𝑠 < 0 : les électrons sont repoussés vers le volume du semiconducteur en raison du 

potentiel négatif de surface. Il s’agit d’un régime de déplétion puisqu’une ZCE apparait en surface. 

La charge 𝑄𝑆𝐶  est alors positive et 𝑄𝑆𝐶 ∝ √−𝛽𝜓𝑠. 
 
(d) 𝜓𝑠 < 2𝜓𝑛𝑖

 : le seuil de l’inversion est dépassé pour 𝜓𝑠 = 2𝜓𝑛𝑖
, lorsque le niveau de Fermi de 

surface devient plus proche de la bande de valence que de la bande de conduction (comme pour 
un semiconducteur dopé positivement). Des porteurs minoritaires (trous) peuvent être générés 
thermiquement dans la bande de valence, jusqu’à induire l’apparition d’un gaz 2D de trous. La 

charge positive dans le semiconducteur varie ici selon :  𝑄𝑆𝐶 ∝ √𝑒𝛽(2𝜓𝑛𝑖
−𝜓𝑠). 

 
A l’équilibre thermodynamique, le régime d’inversion ne peut être atteint qu’après un temps 
caractéristique 𝜏𝑖𝑛𝑣 requis pour que des porteurs minoritaires soient générés par émission d’électrons 
depuis la bande de valence vers la bande de conduction. En considérant le cas favorable d’une 
génération de trous assistée par un piège situé au milieu de la bande interdite du semiconducteur, ce 
temps caractéristique s’écrit : 
 

𝜏𝑖𝑛𝑣 =
2

𝑣𝑡ℎ𝜎𝑁𝑣
𝑒𝐸𝑔 2𝑘𝐵𝑇⁄ (4.1) 

 

Dans cette formule, 𝑣𝑡ℎ = √3𝑘𝐵𝑇/𝑚𝑣 correspond à la vitesse thermique des porteurs et 𝜎 la section 
de capture du niveau piège au milieu du gap. Le gap du GaN est estimé à 3.426eV61, 𝑚𝑣 = 1.5𝑚𝑒 [228], 
soit 𝑁𝑣~4.6 × 1019 𝑐𝑚−3pour le GaN à 300K, et avec une section de capture typiquement de l’ordre 
de 10−16𝑐𝑚², il est possible d’estimer 𝜏𝑖𝑛𝑣~1010années. Ainsi, et plus généralement pour les 
matériaux à grand gap (GaN, AlN, diamant…), le régime d’inversion n’est pas atteint dans des 
conditions normales de mesures [229]. Pour ce type de semiconducteur, la capacité reste en régime 
de déplétion sans limitation de sa largeur 𝑊𝑑 (par la génération de porteurs minoritaires), et ce, même 
pour 𝜓𝑠 < 2𝜓𝑛𝑖

. La déplétion est alors qualifiée de profonde. 

 

4.2.2 Modélisation de la caractéristique C-V idéale d’un condensateur MIS 
Ti/Al2O3/n-GaN 

 
La capacité totale 𝐶𝑡 du composant MIS peut être décrite par la mise en série de deux capacités 

différentes, représentatives des chutes de la tension dans l’oxyde (𝐶𝑜𝑥) et dans le semiconducteur 
(𝐶𝑆𝐶) respectivement : 
 

 
61 D’après les spectres de luminescence du chapitre 5. 
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1

𝐶𝑡
=

1

𝐶𝑜𝑥
+

1

𝐶𝑆𝐶

(4.2) 

 
Avec 𝐶𝑜𝑥 la capacité par unité de surface de la couche d’oxyde d’épaisseur 𝑡𝑜𝑥 et d’indice diélectrique  
𝜀0𝜀𝑜𝑥, définie par : 
 

𝐶𝑜𝑥 =
𝜀0𝜀𝑜𝑥

𝑡𝑜𝑥

(4.3) 

 
Cette capacité est de valeur constante et correspond à la valeur maximale atteinte par le composant 
en régime d’accumulation : la forte densité d’électrons attirés en surface par le potentiel positif 
implique que 𝐶𝑆𝐶 ≫ 𝐶𝑜𝑥, d’où 𝐶𝑡,𝑎𝑐𝑐~𝐶𝑜𝑥. 
 
Pour obtenir la caractéristique 𝐶𝑡(𝑉𝐺) théorique, il faut partir de l’équation au potentiel pour calculer 
𝑉𝐺 [230]: 
 

𝑉𝐺 = 𝑉𝑜𝑥 + 𝜓𝑠 + 𝜙𝑚𝑆𝐶 (4.4) 
 
Avec 𝑉𝑜𝑥 = −𝑄𝑆𝐶/𝐶𝑜𝑥 la chute de potentiel à travers la couche diélectrique, et 𝜙𝑚𝑆𝐶  la différence 
entre le travail de sortie du métal de grille et celui du semiconducteur. Ainsi, après avoir calculé 𝑄𝑆𝐶  
au préalable (annexe B.1), il est possible d’obtenir la caractéristique type 𝜓𝑠(𝑉𝐺)  en déduisant 𝑉𝐺 
(n’étant pas la variable indépendante pour ce calcul). Finalement, après calcul de la caractéristique 
𝐶𝑡(𝜓𝑠) à partir de l’équation 4.2 (𝐶𝑆𝐶  étant explicitée en annexe B.1), la caractéristique 𝐶𝑡(𝑉𝐺) 
théorique peut être modélisée (à 300K) :  
 

 
 

Constantes 
n-GaN 

𝐸𝑔 (𝑒𝑉) 3.426* 

 

 𝑁𝑑  (𝑐𝑚−3) 1.4 × 1019* 

 𝑚𝑐/𝑚𝑒 0.22 

 𝑚𝑣/𝑚𝑒 1.5 

 𝜀𝐺𝑎𝑁/𝜀0 10.3 [231], [232] 

 

Constantes 
Al2O3 

𝜒𝐺𝑎𝑁 (𝑒𝑉) 3.3 [17, p. 106] 

 𝜀𝐴𝑙2𝑂3
/𝜀0 8.5 

 𝑡𝑜𝑥 (𝑛𝑚) 22* 

 Constante Ti 𝜙𝑇𝑖  (𝑉) 4.3 

Figure 4-2 : modélisation de (a) la variation du potentiel de surface 𝜓𝑠, (b) la courbe 𝐶𝑡/𝐶𝑜𝑥 idéale et (c) la courbe 1/𝐶𝑡
2  −

1/𝐶𝑜𝑥
2  idéale, en fonction de la tension de grille 𝑉𝐺  ; les pointillés rouges donnent les courbes sans inversion pour le GaN. Le 

tableau donne les constantes utilisées (* = estimation expérimentale). 
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Pour 𝑉𝐺 = 𝑉𝐹𝐵 (en référence à l’anglais Flat-Band voltage), la courbure des bandes du semiconducteur 
est supprimée, soit 𝜓𝑠 = 0. Sans aucun piégeage de charges (dans l’oxyde ou à l’interface), cette 
tension correspondra simplement à la différence entre le travail de sortie du métal et du 
semiconducteur (𝜙𝑚𝑆𝐶) : 
 

𝑉𝐹𝐵 = 𝜙𝑚𝑆𝐶 = 𝜙𝑚 − 𝜙𝑆𝐶 = 𝜙𝑚 − 𝜒𝑆𝐶 −
𝑘𝐵𝑇

𝑞
ln (

𝑛0

𝑁𝑐
) (4.5) 

 
A 300K, toujours pour les mêmes paramètres62, l’estimation théorique donne 𝑉𝐹𝐵~0.96𝑉. 
Un développement limité en 0 de l’expression de 𝐶𝑆𝐶(𝜓𝑠) donnée en annexe B.1 peut permettre 
d’estimer la capacité dans le semiconducteur à 𝑉𝐹𝐵 : 
 

𝐶𝑆𝐶(𝑉𝐹𝐵) =
𝜀0𝜀𝑆𝐶

𝐿𝐷

(4.6) 

 
Avec 𝜀𝑆𝐶  la permittivité relative du semiconducteur, et 𝐿𝐷 la longueur de Debye pour les électrons63. 
La capacité totale 𝐶𝑡,𝐹𝐵 peut donc être déduite de l’équation 4.2 donnée en début de partie. 
 
Enfin, à partir des approximations qu’il est possible de faire en régime de déplétion (voir annexe B.1), 
on peut noter différentes considérations : 
 
- Pour 𝜓𝑠 = 2𝜓𝑛𝑖

, le seuil de l’inversion est dépassé et la largeur de la zone de charge d‘espace 

atteint son maximum théorique pour (ici 𝑛0~𝑁𝑑) : 
 

𝑊𝑑,𝑚𝑎𝑥 ≈ √
4𝑘𝐵𝑇𝜀0𝜀𝑆𝐶

𝑞2𝑁𝑑
𝑙𝑛 (

𝑁𝑑

𝑛𝑖
) (4.7) 

 
Toujours dans le cas de n-GaN avec un fort dopage Si tel que 𝑁𝑑~1019𝑐𝑚−3, cette grandeur est de 
l’ordre de 20nm (à 300K), ce qui est relativement faible, d’autant plus que la tension de grille théorique 
associée est de l’ordre de -14V. Autrement dit, même si le GaN n’atteint pas l’inversion et qu’il subit 
une déplétion profonde, il est raisonnable de considérer que la ZCE n’existe que sous la grille dans le 
cas d’un condensateur MIS Al2O3/n-GaN. 
 
- Le régime de déplétion d’une caractéristique C-V mesurée permet d’extraire la valeur du dopage 

effectif (portion linéaire du tracé en 1/𝐶𝑡
2, voir fig. 4-2.c). En effet, il est possible de montrer que : 

 
𝑑

𝑑𝑉
(

1

𝐶𝑡
2) =

−2

𝜀0𝜀𝑆𝐶𝑞𝑁𝑑

(4.8) 

 

- En traçant la caractéristique 1/𝐶𝑡
2 − 1/𝐶𝑜𝑥

2  en fonction de 𝑉𝐺 (figure 4-2.c), la tension de bandes 
plates 𝑉𝐹𝐵 correspond simplement à l’ordonnée à l’origine de la pente du régime linéaire. 

 

4.2.3 Fréquence de mesure, charge piégée et densité d’états d’interface 
 
 Dans la réalité, la présence de charges parasites va altérer la caractéristique C-V idéale. Il peut 
globalement s’agir de charges dans le diélectrique, ou à l’interface. Dans le premier cas, la couche 

 
62 Avec 𝑛0~𝑁𝑑 et 𝑁𝑐 ≈ 4.3 × 1014𝑇3/2𝑐𝑚−3 (densité équivalente d’états dans la bande de conduction). 

63𝐿𝐷 = √
𝑘𝐵𝑇𝜀0𝜀𝑆𝐶

𝑞2𝑛0
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diélectrique peut se charger en raison de défauts intrinsèques conduisant à l’apparition de charges 
ponctuelles de différentes natures : fixes, mobiles de type ioniques ou piégées (pouvant être dé-
piégées). Contrairement au cas des charges d’interface, les charges dans le diélectrique vont très peu 
dépendre de la tension appliquée et induisent donc un décalage de la caractéristique C-V parallèle à 
l’axe des abscisses. Autrement dit, la tension de bandes plates 𝑉𝐹𝐵 se décale : 
 

𝑉𝐹𝐵 = 𝜙𝑚𝑆𝐶 + Δ𝑉 = 𝜙𝑚𝑆𝐶 −
𝑄𝑒𝑓𝑓

𝐶𝑜𝑥

(4.9) 

 
Avec 𝑄𝑒𝑓𝑓 la charge totale effective piégée dans l’oxyde. 

Pour le second cas, l’interface entre le diélectrique et le semiconducteur va nécessairement conduire 
à l’apparition de niveaux d’énergies parasites dans le gap (voir chapitres 1 et 2). Il peut aussi bien s’agir 
de niveaux donneurs ou accepteurs, qui seront globalement tous occupés par un électron sous le 
niveau de Fermi, et inversement. Autrement dit, les niveaux donneurs ayant émis leurs électrons 
génèrent une charge positive au-dessus du niveau de Fermi, alors que les accepteurs remplis sous le 
niveau de Fermi induisent une charge négative. L’oscillation de la position du niveau de Fermi avec le 
signal alternatif va faire varier la charge totale d’interface proportionnellement à la densité de niveaux 
parasites pour l’énergie associée. Ainsi, la somme de l’ensemble des pièges donneurs ou 
accepteurs pour une énergie donnée correspond à la densité équivalente d’états d’interface 𝐷𝑖𝑡 
s’exprimant en cm-2.eV-1 (voir l’annexe B.2 pour plus de détails) : 
 

𝐷𝑖𝑡 =
𝐶𝑜𝑥

𝑞2
[(

𝑑𝜓𝑠

𝑑𝑉𝐺
)
−1

− 1] −
𝐶𝑆𝐶

𝑞2
(4.10) 

 
Pour calculer la 𝐷𝑖𝑡, il est possible de passer par une estimation de la conductance [233], mais 

de simples mesures C-V peuvent déjà permettre une évaluation rapide du décalage en tension et de la 
charge totale piégée. En effet, pour une tension fixée, une certaine quantité de charges servira au 
remplissage des états d’interface. Cela aura pour effet d’induire une modification du potentiel de 
surface 𝜓𝑠, et donc de la capacité dans le semiconducteur 𝐶𝑆𝐶. Ainsi, même si pour les hautes 
fréquences le circuit équivalent ne contient pas 𝐶𝑖𝑡 (la capacité associée aux pièges d’interface, voir 
l’annexe B.2), la capacité totale sera tout de même impactée indirectement par les états d’interfaces, 
via un écart de 𝐶𝑆𝐶  à sa valeur théorique. C’est l’idée de la méthode proposée par Terman en 1962 
[234], puisque l’intérêt de travailler à haute fréquence, c’est qu’il est possible d’accéder directement 
à 𝐶𝑆𝐶. La densité d’états d’interface peut alors être estimée en suivant la procédure 
suivante (employée pour le calcul de 𝐷𝑖𝑡 du chapitre, bien que des approximations soient possibles, 
comme vu en annexe B.2) : 
- Les relations théoriques 𝐶𝑆𝐶(𝜓𝑠) et 𝜓𝑠(𝑉𝐺) sont calculées dans le cas idéal (voir l’annexe B.1). 
- La courbe 𝐶𝑡,𝑚𝑒𝑠(𝑉𝐺) obtenue à haute fréquence permet d’accéder directement à 𝐶𝑆𝐶,𝑚𝑒𝑠(𝑉𝐺). 
- Le potentiel de surface est déterminé par correspondance avec la caractéristique 𝐶𝑆𝐶(𝜓𝑠) idéale.  
- La caractéristique 𝐶𝑆𝐶,𝑚𝑒𝑠(𝜓𝑠) ainsi obtenue permet de connaitre la variation de la courbure de 

bandes en fonction de la tension de grille, soit 𝜓𝑠,𝑚𝑒𝑠(𝑉𝐺). 

- La variation 𝑑𝜓𝑠/𝑑𝑉𝐺 est ainsi déduite, et la 𝐷𝑖𝑡 peut être calculée à partir de l’équation 4.10. 
 
 

4.3 Fabrication des condensateurs MIS & expérimentations 
 

4.3.1 Description du masque et des composants 
 

Le masque de photolithographie qui a été utilisé pour la fabrication des condensateurs MIS en 
salle blanche présente quatre niveaux différents, superposés sur la figure 4-3 ci-dessous : 
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Figure 4-3 : (partie supérieure) capture d’écran du fichier type « gds » associé au masque de photolithographie utilisé pour la 
fabrication des composants (les 4 niveaux différents du masque sont superposés), et (partie inférieure) représentation 
schématique des 4 niveaux de masque permettant la fabrication d’un condensateur MIS de type peignes interdigités (les lettres 
A, B et C de la partie 4 seront utilisées pour repérer des coupes transversales lors des descriptions ultérieures). 

 
Ce masque ayant été conçu pour répondre à différentes problématiques, il est possible de l’utiliser 
pour fabriquer des composants de différentes natures, mais par voie de conséquence, il ne répond pas 
parfaitement à tous les objectifs. Dans le cas de cette étude, les composants d’intérêt sont les 40 
condensateurs MIS de type peignes interdigités, répartis sur 4 lignes et 10 colonnes (encadré rouge de 
la figure 4-3) et modulés selon différents paramètres. 
 
Certaines dimensions sont fixes pour toutes les variantes : 
- Largeur du pad rectangulaire de contact du niveau CT1 : 160µm 
- Ouverture du pad CT1 (niveau VIA1) : 140µm de large (rectangle bleu-gris de la figure 4-3.2) 
- Largeur et longueur des doigts : 15µm et 1340µm 
- Largeur du pad rectangulaire de contact du VIA2 : 140µm (sans la garde du niveau CT2) 

 
Les autres paramètres sont modulés sur les différentes variantes du champ : 
- Nombre de doigts 
- Distance inter-doigts 
- Largeur de garde du niveau CT2 
 
En suivant le procédé de fabrication décrit ultérieurement en partie 4.3.2, il est possible de réaliser des 
composants MIS dont l’architecture est décrite schématiquement sur la figure 4-4 ci-dessous.  
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Figure 4-4 : vue en coupe du condensateur MIS (selon la coupe A de la figure 4-3.4), et code couleur utilisé pour la 
description des différentes couches. 

 

Le condensateur MIS est ici réalisé au niveau du métal CT2, le métal CT1 faisant office de contre-
électrode. Il est important de noter qu’en raison de la garde métallique du contact CT2 sur le masque 
dur HM2 (en référence à l’anglais Hard Mask), deux capacités seront présentes en parallèle : 
- 𝐶1 : au niveau de l’Al2O3 uniquement (sans HM2), d’aire A0 (partie rouge de la figure 4-5) 
- 𝐶2 : au niveau de l’empilement SiO2/Al2O3 (partie orangée de la figure 4-5), d’aire A1 
 

 

 
Figure 4-5 : représentation schématique des capacités C1 et C2, vue de dessus en haut, et vue en coupe en bas. 

 
La capacité parasite 𝐶2 est conséquente aux contraintes imposées par la fabrication. Cependant, les 
épaisseurs totales d’oxydes sont très différentes entre 𝐶1 et 𝐶2 (500nm pour les masques durs SiO2 vs 
25nm d’alumine). La théorie prévoit que la chute de potentiel à travers l’oxyde est proportionnelle à 
l’épaisseur de la couche d’oxyde. Si l’épaisseur d’oxyde est très grande, le potentiel de surface variera 
donc très peu avec la tension de grille, tout comme la capacité dans le semiconducteur. La capacité 
totale sera alors fortement dominée par la valeur de 𝐶𝑜𝑥, qui pour rappel sera également très faible si 
l’épaisseur d’oxyde est grande. Dans un souci de simplification, l’approximation 𝐶𝑚𝑒𝑠 ≈ 𝐶1 sera donc 
faite pour les différentes analyses, et l’aire utilisée pour normaliser les valeurs de capacité 
correspondra à l’aire de la capacité sur l’alumine uniquement (A0). 
 

4.3.2 Fabrication en salle blanche 
 

Dans le but d’évaluer l’effet d’un traitement de surface avant dépôt ALD d’alumine sur les 
caractéristiques C-V des composants MIS, nous traiterons dans ce chapitre des résultats obtenus pour 
deux plaques de 100mm réalisées sur surfaces n-GaN64, dont la description est donnée ci-après : 
- P1 : plaque référence sans traitement de surface 
- P2 : traitement NH4OH 

 
64 Le n-GaN a été choisi pour se placer dans la configuration la plus simplifiée (sur du p-GaN, le contact 
métallique CT1 sera très certainement Schottky, comme sur InGaN non dopé). 
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La même recette de dépôt ALD-PEALD d’alumine a été effectuée à 250°C (équipement Ultratech Fiji) : 
1) Couche d’interface : 50 cycles d’Al2O3 ALD thermique H2O/TMA (épaisseur théorique de 5nm, 

d’après la calibration équipement du régime de croissance) 
2) Couche d’isolation/encapsulation : 250 cycles d’Al2O3 PEALD TMA/plasma O2 (23nm) 
 
Les deux niveaux de métal (par ordre de déposition) et les masques durs sont les suivants : 
- CT1 : Al (100nm) / Ti (10nm) / TiN (20nm) 
- CT2 : Ti (30nm) / Pt (100nm) / Au (200nm) 
- HM1/HM2 : 500nm de SiO2 PECVD 

 
Cette étude avait aussi pour objectif de me former aux technologies de la salle blanche (évaporateur, 
dépôt, photolithographie, gravure, métrologie…) et j’ai donc pris en charge toutes les étapes de la 
fabrication (idem pour les caractérisations et les analyses C-V). L’enchainement des briques de 
procédés (ou process-flow en langue anglaise) utilisant les techniques de photolithographie standards 
est décrit ci-après [(X) = étape X]. Il pourra être suivi à l’aide des figures 4-7 et 4-10, décrivant les vues 
en coupe à 3 endroits du composant, repérées par A, B et C (selon la description de la figure 4-6). Le 
code couleur est le même que celui de la figure 4-4. 
 

    
Figure 4-6 : représentation schématique des différentes vues en coupe utilisées pour la description du procédé de fabrication 

des condensateurs MIS. 

 
(1) L’épitaxie LED utilisée (cf. épitaxie 4 du chapitre 2) pour la fabrication de ces condensateurs MIS 

subit une gravure ICP-RIE chlorée jusqu’à exposer la couche de n-GaN de l’épitaxie (environ 1µm). 
 

(2) Le premier contact CT1 est déposé par pulvérisation plasma (Evatec) sur toute la plaque après une 
désoxydation NH4OH, suivie du dépôt PECVD du premier masque dur HM1. 

 
Coupe Etape 3 Etape 4 Etape 5a Etape 5b 

A 

 

B 

 

Figure 4-7 : étapes 3-5 du procédé de fabrication. 

 
(3) La singularisation du contact CT1 est ensuite effectuée par gravures ICP successives de l’oxyde et 

du métal en chimies fluorée et chlorée, respectivement. Une sur-gravure dans le semiconducteur 
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est ici souhaitable pour éviter les courts-circuits éventuels du CT1. Nous avons observé l’apparition 
de résidus (probablement liés à la corrosion de l’aluminium) : 
 

  
Figures 4-8 : images MEB capturées après l’étape de singularisation du contact CT1. 

 
Les analyses MEB n’ont pas suggéré que leur taille était de l’ordre de la distance inter-doigts, mais cela 
reste une possibilité. Une gravure alternative, par exemple par voie humide, pourrait être plus adaptée 
pour ce type d’étape. 

 
(4) L’étape de passivation est effectuée, ce qui comprend l’enchainement entre le traitement de 

surface et le dépôt ALD de la couche d’alumine (commun pour P1 et P2). Une légère gravure du 
contact aluminium CT1 par infiltration de NH4OH a été observée pour P2, ce qui n’est pas 
surprenant (figure 4-9). Tant qu’elle reste modérée, ce n’est pas problématique, puisqu’il ne s’agit 
pas de l’électrode de grille du condensateur, mais simplement de la contre-électrode. 

 

 
Figure 4-9 : observation MEB de la gravure du contact Al par infiltration de NH4OH pour la plaque P2. 

 
(5) Le second masque dur HM2 est déposé (5a), puis ouvert sur le pad du CT1 selon le niveau VIA1 

(5b). Il est alors possible de graver la couche d’alumine (ICP, chimie chlorée) puis HM1 pour la 
reprise de contact sur le niveau métal CT1. 

 
Coupe Etape 6 Etape 7 Etape 8 

A 
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B 

 

C 

 
Figure 4-10 : étapes 6-8 du procédé de fabrication. 

 
(6) Le masque dur HM2 est ouvert selon le niveau de masque VIA2, jusqu’à s’arrêter sur la couche 

d’alumine sur laquelle sera réalisé le condensateur MIS. La chimie de gravure fluorée du SiO2 
présente normalement une sélectivité importante par rapport à l’alumine. Cependant, l’épaisseur 
d’alumine en fin de fabrication (𝑡𝑜𝑥) a été estimée à 22nm par interférométrie, ce qui est 
relativement éloigné de l’épaisseur théorique de 28nm, suggérant une sur-gravure. 
 

(7) Le niveau de métal CT2 (et contact de grille) est déposé pleine plaque. 
 
(8) Enfin, le métal CT2 est singularisé selon le niveau de masque CT2 pour générer le contact de grille 

sur les MIS, ainsi que pour faire une reprise de contact sur le pad du VIA1 
 
Comme l’or du niveau CT2 est difficile à graver, nous employons une gravure IBE argon (Ion Beam 
Etching en langue anglaise), consistant en un bombardement ionique significatif. La sur-gravure 
illustrée par les mesures in-situ de type SIMS de la figures 4-11 est plutôt souhaitable pour éviter les 
courts-circuits entre les deux parties des peignes interdigités (le signal signature du masque dur SiO2 
apparait et atteint une valeur constante). 
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Figure 4-11 : en haut, suivi SIMS in-situ de la gravure de singularisation du contact CT2 ; en bas, 

images MEB capturées sur P1 en fin de fabrication. 

 
Des résidus vraisemblablement de type métallique ont néanmoins été observés sur les plaques comme 
le montre la partie inférieure droite de la figure 4-11 ci-dessus. Ils semblent localisés principalement 
sur les flancs du masque dur au niveau du VIA1, ou en proportion plus limitée entre les doigts du CT1 
et ceux du VIA2. D’après nos analyses, il parait peu probable qu’ils soient présents en quantité 
suffisante pour relier et court-circuiter le pad VIA1 du CT1 et le métal du VIA2. 
 

 
Figure 4-12 : photo de la plaque P1 en fin de fabrication. 

 

4.3.3 Protocole expérimental de mesure 
 

4.3.3.1 Description des propriétés de la couche d’alumine 
 

Pour étudier des grandeurs spécifiques par mesures C-V, telles qu’une densité d’états 
d’interface par exemple, il est important de limiter le nombre d’inconnues et notamment de 
déterminer la valeur de 𝐶𝑜𝑥 avec précision65.  De même, la gamme de tension doit être choisie en 
regard du champ de claquage66 du diélectrique utilisé. La réalisation de capacités MIM (métal-isolant-
métal) permet généralement une bonne caractérisation du diélectrique. Il est également possible de 
faire des mesures via une goutte de mercure pour un substrat conducteur. Cependant, notre process-
flow n’ayant pas permis de mettre en place ce type de caractérisation, la valeur de 𝐶𝑜𝑥 est ici calculée 
théoriquement. 

 
Comme expliqué précédemment, l’épaisseur de la couche d’alumine a été estimée par interférométrie 
pendant la fabrication : 𝑡𝑜𝑥~22𝑛𝑚 (pour P1 et P2). L’indice diélectrique de l’alumine a été fixé à 8.5 
selon la littérature, pour lequel les valeurs sont généralement autour de 8-9. La valeur calculée à partir 
de l’équation 4.3 de la partie 4.2 donne 𝐶𝑜𝑥~342 𝑛𝐹/𝑐𝑚². 

 
65 Pour rappel, le signal C-V mesuré correspond, dans le cas de mesures à haute fréquence, à la mise en série de 
𝐶𝑜𝑥  et de la capacité 𝐶𝑆𝐶  dans le semiconducteur. 
66 Le champ de claquage d’un diélectrique est le champ électrique maximal que pourra supporter la couche 
avant de subir des détériorations irréversibles (apparition de canaux de conduction). 
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L’alumine est réputée pour supporter des champs électriques importants, typiquement de l’ordre de 
9-10 MV/cm. Pour donner un point de référence, dans le cas de l’épaisseur 𝑡𝑜𝑥 estimée (22nm), le 
champ électrique à 10V est de 4.54 MV/cm. Cependant, c’est une grandeur qui pourrait fortement 
varier selon les propriétés de la couche d’alumine (cristallinité, densité de défauts…), et donc selon les 
conditions de dépôt. A la vue de nos analyses préliminaires, il semblerait que nos composants 
subissent des dommages irréversibles autour de 5-6V, ce qui signifierait un champ de claquage plutôt 
de l’ordre de 2.5 MV/cm, donc bien plus faible que la littérature. Il est donc possible que d’autres effets 
soient à l’origine de l’instabilité de nos composants. 
 

4.3.3.2 Mesures courant-tension 
 

Afin d’identifier rapidement les composants sur lesquels concentrer nos analyses C-V (1200 
condensateurs par plaque), des mesures courant-tension ont d’abord été effectuées à l’aide d’un banc 
de mesure automatique. Elles ont été effectuées entre -4V et +4V pour la sécurité des composants et 
ont révélé la présence de courants de fuite relativement élevés sur de nombreux composants (non 
souhaitable pour un condensateur MIS). La proportion de composants fuyants s’avère plus grande 
pour la plaque P2, bien que le niveau moyen des courants de fuite soit plus faible (un tableau bilan est 
disponible en annexe B.3). Cela pourrait suggérer que les fuites résultent de courts-circuits majeurs 
lors de la fabrication, mais dépendent aussi de l’interface semiconducteur-diélectrique (en supposant 
que la qualité de l’interface est améliorée avec le traitement NH4OH).  
La dispersion des fuites sur les deux plaques semble relativement aléatoire. Par conséquent, l’origine 
de ces fuites n’est pas liée au premier ordre à l’inhomogénéité spatiale d’une étape de fabrication. 
Une corrélation claire avec l’architecture des condensateurs n’a pas non pu être établie. Il est donc 
plausible que le procédé de fabrication ou l’une de ses étapes soit intrinsèquement à l’origine du 
caractère fuyant des dispositifs : corrosion du contact Al, ouverture du second masque dur (HM2) sur 
la couche d’Al2O3, résidus CT2... (voir bilan 4.3.2). Il suffit par exemple que la couche d’alumine soit 
gravée (ouverte) extrêmement localement en raison d’une zone de défauts et le composant devient 
résistif. Par conséquent, seuls les motifs présentant une valeur absolue de courant moyen inférieure à 
un seuil fixé arbitrairement à 10-4A sont sélectionnés pour les analyses C-V. 
 

4.3.3.3 Mesures C-V 
 
 Les mesures C-V ont été effectuées à l’aide d’un impédancemètre piloté avec un programme 
de type « Labview ». Une compensation électrique est d’abord effectuée pour limiter les éventuels 
effets parasites causés par la chaine de mesure. Ensuite, une tension positive continue de +4V est 
appliquée sur l’électrode de grille du composant, modulée à une fréquence de 500kHz avec 500mV 
d’amplitude. La valeur de la tension diminue ensuite jusqu’à -4V par pas de 0.2V, avec 200ms de temps 
d’acquisition par pas. Enfin, la tension est ramenée à +4V similairement. Le programme de pilotage 
permet la conversion de l’impédance mesurée en capacité via l’utilisation d’un circuit RC parallèle 
équivalent. Pour une impédance 𝑍 = 𝑍1 + 𝑗𝑍2, les valeurs de capacité et conductance parallèles 𝐶𝑝 et 

𝐺𝑝 équivalentes sont données par : 

 

𝐶𝑝 =
𝑍2

𝑍1
2 + 𝑍2

2

1

𝜔
(4.11) 

 

𝐺𝑝 =
1

𝑅𝑝
=

𝑍1

𝑍1
2 + 𝑍2

2
(4.12) 

 
Avec 𝜔 = 2𝜋𝑓, la pulsation de fréquence 𝑓. La capacité 𝐶𝑝 obtenue est ici équivalente à la capacité 

totale de la MIS (𝐶𝑡 de la partie 4.2). 
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4.4 Etude de l’interface Al2O3/n-GaN par mesures CV 
 

4.4.1 Présentation des courbes C-V expérimentales 
 

Les graphiques de la figure 4-13 ci-après illustrent quelques résultats CV obtenus à 500kHz 
pour les plaques P1 (référence : alumine déposée sans aucun traitement de surface préliminaire) et P2 
(prétraitement NH4OH effectué avant le dépôt de la couche ALD-alumine). Les mesures ont également 
été normalisées par l’aire respective des différents condensateurs afin de calculer une moyenne à 
l’échelle de la plaque. 

 

 
Figure 4-13 : exemples d’hystérésis C-V pour les condensateurs L6C3 sur (a) P1 et (b) P2 ; moyennes de 

l’ensemble des mesures C-V normalisées (c) tracées en 𝐶𝑡/𝐶𝑜𝑥 et (d) tracées en 1/𝐶𝑡
2 − 1/𝐶𝑜𝑥

2 en fonction de 𝑉𝐺. 
 

Les mesures se distinguent principalement par l’écart à la courbe idéale, l’hystérésis C-V et la 
différence entre les deux plaques : 
 
(1) En régime d’accumulation (+4V), la capacité ne tend pas vers un maximum constant et reste très 

inférieure au ratio 𝐶𝑡/𝐶𝑜𝑥 idéal, proche de 1. Une acquisition entre -10V et +8V, par exemple, 
aurait peut-être permis d’obtenir l’ensemble de la caractéristique C-V67. Cependant, si une 
caractéristique C-V n’atteint pas la valeur de 𝐶𝑜𝑥 en régime d’accumulation, cela peut également 
traduire la présence d’effets parasites liés à une forte densité d’états d’interface, une résistance 
série, ou la présence d’un courant de fuite dans l’oxyde [229]. Le décalage vertical de la 
caractéristique C-V observé pour des composants identiques d’une même plaque (figures 4-13.a 

 
67 Pour rappel, ces analyses avaient été effectuées sur une gamme de tension réduite, afin de minimiser les 
risques de claquage des composants. 
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et 4-13.b) peut donc être représentatif d’une variation de l’état de la surface de n-GaN sur la 
plaque, vraisemblablement liée à la fabrication. D’autre part, la caractéristique C-V est fortement 
aplatie parallèlement aux abscisses comparativement à la courbe théorique, ce qui serait cohérent 
avec une forte densité d’états d’interface (c’est sur ce postulat qu’est basée la méthode de 
Terman). Enfin, il parait surprenant de voir la capacité tendre vers une valeur constante en régime 
de déplétion. Une déplétion profonde du GaN devrait être observée avec l’augmentation de la 
polarisation négative, comme l’illustre la courbe théorique. Cependant, il est possible que la 
capacité ne puisse descendre en dessous d’une certaine valeur en raison d’un dépiégeage 
significatif de charges sous l’action du potentiel négatif à -4V. 
 

(2) La capacité mesurée lors du balayage en tension retour (de -4V à +4V) est toujours supérieure à 
celle de la caractéristique C-V initiale (de +4V à -4V), bien que l’écart ∆C(V) tende vers zéro aux 
deux extrémités de la gamme de tension appliquée : la capacité varie avec la tension en décrivant 
une hystérésis. Cela n’est pas directement montré ici, mais cette tendance a été observée pour 
l’ensemble des acquisitions obtenues sur P1 et P2. Il est raisonnable de supposer que la plupart 
des niveaux pièges suffisamment profonds dans le gap du semiconducteur ne répondent plus en 
raison de la fréquence élevée des analyses (500kHz). Autrement dit, en considérant les éléments 
de théorie de la partie 4.2, la capacité mesurée est approximativement équivalente à la mise en 
série de la capacité de l’oxyde (constante) et de celle du semiconducteur. L’augmentation de la 
capacité observée au retour, pour une tension continue identique, signifierait donc une diminution 
de la capacité dans le semiconducteur 𝐶𝑆𝐶, et donc un potentiel de surface différent, ce qui serait 
cohérent avec un piégeage de charges (voir partie 4.2). Les tendances observées ici suggèreraient 
que la charge piégée (en valeur absolue) est légèrement plus faible au retour. On peut supposer 
que la dynamique s’effectue de la manière suivante (voir figure 4-14) [182] : 

I. A +4V, de nombreux électrons s’accumulent en surface du semiconducteur, dont une partie 
est utilisée pour le remplissage des pièges (peu importe leur nature : dans le gap, dans 
l’oxyde…). La densité de charges piégées est maximale. 

II. Lorsque la tension de grille diminue, certains de ces pièges vont libérer leurs électrons, alors 
que d’autres porteurs restent piégés (fréquence élevée et temps d’émission très long) : la 
caractéristique C-V se décale en tension. 

III. Lorsque le potentiel est fortement négatif, une partie de la charge est libérée (il s’agit 
vraisemblablement de pièges peu profonds ou d’une charge dans l’oxyde). 

IV. Lorsque le potentiel augmente à nouveau, les pièges vides vont peu se remplir tant que le 
potentiel de surface n’est pas proche de s’inverser (𝑉𝐺 = 𝑉𝐹𝐵). Ainsi, la quantité de charge 
piégée est légèrement plus faible pendant la remontée, et le décalage de tension réduit. 

 

 
Figure 4-14 : exemple d’une dynamique possible lors de l’hystérésis C-V, d’après la référence [182]. 

 
(3) Visuellement, l’écart à la courbe idéale et l’amplitude d’hystérésis semblent moins marqués pour 

P2. La densité de charges piégées lors du premier balayage en tension (+4V à -4V) est 
vraisemblablement plus importante pour P1 comparativement à P2 (dans l’oxyde, à l’interface 
et/ou dans le semiconducteur). 
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4.4.2 Etude paramétrique des interfaces Al2O3/n-GaN 
 

L’objet de cette partie est maintenant de présenter une comparaison d’ordre quantitatif entre 
les plaques P1 et P2. L’objectif ultime étant d’estimer une densité d’états d’interface entre le 
diélectrique et le semi-conducteur. Afin d’évaluer l’impact de l’architecture des composants, des 
moyennes sont calculées en fonction des différents paramètres modulant les peignes interdigitées 
(nombre de doigts, largeur de garde et distance inter-doigts). Pour les différents graphiques des figures 
à suivre, les grandeurs à l’étude sont donc moyennées en groupant les mesures par paramètres de 
conception identiques. La mention « <σ> » sur les graphes correspond à la moyenne des écarts-types 
pour la courbe de couleur associée (entre parenthèses pour la courbe pointillée). Les différents 
tableaux rapportent quant à eux les moyennes sur l’ensemble des composants étudiés sans distinction 
(la valeur spécifiée après le « ± » correspond à une fois l’écart-type). La statistique est effectuée pour 
les condensateurs sélectionnés d’après les I-V, soit 127 condensateurs pour P1, et 39 pour P2 (avec à 
minima 12 mesures par catégorie pour P1 ; la statistique sera cependant plus limitée pour P2 en raison 
du nombre de mesures plus faible). 
 

4.4.2.1 Dopage effectif Nd-Na 
 

La partie linéaire du tracé en 1/𝐶𝑡² − 1/𝐶𝑜𝑥
2  est représentative du régime de déplétion. Sa 

pente permet d’estimer la densité nette de donneurs (𝑁𝑑 − 𝑁𝑎)~𝑁𝑑 (n-GaN fortement dopé)68 : 
 

𝑁𝑑 =
−2

𝜀0𝜀𝑆𝐶𝑞
𝑑
𝑑𝑉

(
1
𝐶𝑡

2)
(4.13)

 

 
Comme, les courbes expérimentales présentent une partie linéaire relativement limitée (voir figure 4-
13), les tangentes ont été calculées pour une gamme de tension d’environ 1V seulement.  
 

 
 𝐍𝐝 (+𝟒𝐕 − 𝟒𝐕) /𝟏𝟎𝟏𝟗(𝐜𝐦−𝟑) 𝐍𝐝 (−𝟒𝐕 + 𝟒𝐕) /𝟏𝟎𝟏𝟗(𝐜𝐦−𝟑) 

P1 1.19 ± 0.04 1.29 ± 0.05 

P2 1.19 ± 0.10 1.22 ± 0.08 

Figure 4-15 : moyenne du dopage effectif 𝑁𝑑 en fonction des différents paramètres des peignes interdigités ; le 
tableau donne la moyenne du dopage sur l’ensemble des mesures C-V fonctionnelles des plaques P1 et P2. 

 
Le dopage étant une caractéristique intrinsèque du semiconducteur, il n’est pas supposé 

présenter de dépendance à la conception du composant. Les tendances observées sur la figure 4-15 

 
68 On suppose ici que tous les dopants Si sont ionisés à température ambiante donc 𝑁𝑑

+ = 𝑁𝑑. 
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sont donc cohérentes, puisque la valeur semble relativement stable autour de 1.2 × 1019𝑐𝑚−3 et 
cohérente avec la concentration en atomes de Si du n-GaN estimée à 1.4 × 1019𝑐𝑚−3 (cf. chapitre 2). 
En revanche, la charge résultante de l’hystérésis C-V peut impacter les variations du potentiel de 
surface avec la tension de grille (et donc la caractéristique C-V). La valeur de dopage estimée pour 
l’aller de l’hystérésis C-V (+4V à -4V) est donc toujours légèrement différente de celle estimée pour le 
retour (-4V à +4V). Il est d’ailleurs cohérent d’observer une différence plus marquée pour P1. 
Enfin, il semble difficile de corréler ces variations avec l’architecture du condensateur MIS, ce qui 
pourrait confirmer au moins que le condensateur parasite 𝐶2 est bien négligeable (cf. 4.3.1).  
 

4.4.2.2 Ratio C/Cox 
 

Cette partie illustre les variations du ratio 𝐶/𝐶𝑜𝑥 pour les deux plaques, toujours en fonction 
de l’architecture des condensateurs. 

 

 
 𝐂𝐭,𝐦𝐚𝐱/𝐂𝐨𝐱 (𝐂𝐭,𝐦𝐚𝐱 − 𝐂𝐭,𝐦𝐢𝐧)/𝐂𝐨𝐱 

P1 0.867 ± 0.024 0.156 ± 0.009 

P2 0.905 ± 0.016 0.188 ± 0.008 

Figure 4-16 : moyenne du ratio Ct/Cox en fonction des différents paramètres des peignes interdigités ; le tableau 
donne la moyenne du ratio Ct/Cox sur l’ensemble des mesures C-V fonctionnelles des plaques P1 et P2. 

 
Encore une fois, les variations modérées observées sur ces graphes suggèrent que la capacité 

parasite liée à la garde métallique a peu d’impact. L’augmentation du nombre de doigts impliquerait 
peut-être l’apparition d’effets parasites (baisse du ratio 𝐶𝑡/𝐶𝑜𝑥), mais le manque de statistique sur P2 
est limitant (uniquement 2 mesures moyennées pour les condensateurs à 34 doigts).  
 La valeur de capacité minimale mesurée sur P1 et P2 est très similaire. En revanche, le régime 
d’accumulation semble poussé à un niveau plus haut pour la plaque P2 à tension de grille équivalente 
(ratio 𝐶𝑡,𝑚𝑎𝑥/𝐶𝑜𝑥 plus élevé). Puisqu’il s’agit de mesures à haute fréquence, les capacités de l’oxyde et 

du substrat semiconducteur sont mesurées en série. Autrement dit, à tension équivalente, la capacité 
dans le semiconducteur est différente entre P1 et P2, et par conséquent, le potentiel de surface 
également. L’étirement du potentiel de surface avec la tension de grille étant relatif à la densité d’états 
d’interface, cela traduit d’ores et déjà que cette dernière est vraisemblablement plus faible pour P2. 
 

4.4.2.3 Condition de bandes plates et piégeage de charges 
 

Pour estimer la condition de bandes plates, le plus simple est d’évaluer l’écart en tension entre 
la courbe théorique et la courbe mesurée pour 𝐶𝑡,𝑚𝑒𝑠 = 𝐶𝑡,𝐹𝐵. Cependant, comme la caractéristique 
C-V mesurée ici n’atteint pas la valeur 𝐶𝑡,𝐹𝐵 théorique (𝐶𝑡,𝐹𝐵,𝑡ℎé𝑜/𝐶𝑜𝑥~0.96), il faut estimer 𝑉𝐹𝐵 

expérimentalement à partir du tracé en 1/𝐶𝑡
2 − 1/𝐶𝑜𝑥

2  en fonction de 𝑉𝐺. Comme pour le dopage, la 
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tangente utilisée pour le calcul correspond à la portion la plus linéaire de la courbe (gamme d’environ 
1V). Les graphiques de la figure 4-17 présentent donc les variations de 𝑉𝐹𝐵 ainsi estimées. 
 

 
Figure 4-17 : moyenne de la tension de bandes plates (VFB) en fonction des différents paramètres des peignes 

interdigités. 

 
La condition de bandes plates pour P2 se décale positivement lorsque le nombre de doigts des 

composants augmente. Encore une fois, en raison du manque de statistique sur P2, il apparait délicat 
de se prononcer à propos des éventuels effets parasites qui pourraient expliquer ces variations. Ceci 
mis à part, les variations ne semblent pas corrélées à l’architecture du condensateur au premier ordre. 

 
Ensuite, l’écart de la valeur de 𝑉𝐹𝐵 mesurée à sa valeur théorique (I), ainsi que la variation 

observée après l’hystérésis C-V (II) peuvent permettre d’estimer des densités de charges piégées. Tout 
d’abord (I), malgré les écart-types importants, 𝑉𝐹𝐵 est en moyenne plus faible de 1.2V sur P2 (3.75V) 
comparativement à P1 (4.91V), mais reste très supérieure à la valeur théorique de 0.96V. Cela suggère 
la présence d’une charge fixe importante dans le diélectrique. Selon Pham et al. [233], il est possible 
d’estimer cette charge à partir de la mesure expérimentale de 𝑉𝐹𝐵. Ils supposent en effet que la 
contribution de la plupart des pièges d’interface au courant alternatif sera négligeable si la mesure est 
effectuée à une fréquence suffisamment grande (ce qui est certainement le cas ici à 500kHz). A partir 
de l’équation aux potentiels pour 𝑉𝐺 = 𝑉𝐹𝐵 (voir partie théorique 4.2.2), et en considérant des charges 
dans le diélectrique, il est alors possible de calculer une densité volumique de charge 𝑄𝑜𝑥  : 
 

𝑄𝑜𝑥 =
𝐶𝑜𝑥(𝜙𝑚𝑆𝐶 − 𝑉𝐹𝐵)

𝑞𝑡𝑜𝑥

(4.14) 

 
Avec 𝑄𝑜𝑥 en m-3 (pour rappel, 𝐶𝑜𝑥 est en F/m² ici). Pour limiter l’imprécision liée à l’estimation 
expérimentale (portion linéaire limitée du tracé en 1/𝐶𝑡

2 − 1/𝐶𝑜𝑥
2 ), la valeur de 𝑉𝐹𝐵 utilisée pour le 

calcul de 𝑄𝑜𝑥 correspond à celle estimée à partir des courbes C-V moyennes de la figure 4-13. Comme 
l’illustrent les résultats du tableau 4-1, cette charge 𝑄𝑜𝑥 serait globalement négative, et présenterait 
une densité volumique dans l’oxyde de l’ordre de 3 × 1018𝑐𝑚−3. Le résultat n’est pas explicité ici, 
mais cette densité est légèrement plus importante à l’aller qu’au retour, ce qui est cohérent avec la 
dynamique présentée précédemment pour décrire l’hystérésis C-V. Dans le cas de P2, les valeurs sont 
globalement plus faibles de 40%. 
Ainsi, un piégeage significatif se produit très certainement lors du régime d’accumulation, par injection 
d’électrons dans la couche (PE)ALD en raison de défauts structuraux ou d’impuretés carbonées [235]. 
La référence [236] explique notamment que, de manière générale, l’oxygène en excès sur sites 
interstitiels générerait une charge négative dans la couche d’alumine (la charge serait plutôt positive 
pour de l’aluminium excédentaire). Ainsi, une atmosphère riche en oxygène serait propice à 
l’apparition d’une charge fixe globalement négative, alors qu’elle serait plutôt positive si la balance est 
du côté de l’aluminium. Ce qui est plutôt cohérent avec le procédé PEALD employé ici (pour 80% de de 
la couche), réputé plus oxydant. 
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𝐕𝐅𝐁 [+𝟒𝑽 − 𝟒𝑽] (𝑽) 𝐐𝐨𝐱 (𝐜𝐦

−𝟑) ∆𝐕𝐅𝐁 (𝐕) 𝐐𝐓 (𝐜𝐦
−𝟐𝐞𝐕−𝟏) 

P1 4.91 ± 0.44 -3.75 x 1018 0.312 1.94 × 1011 

P2 3.75 ± 0.31 -2.62 x 1018 0.294 1.83 × 1011 

Tableau 4-1 : estimation de 𝑉𝐹𝐵 (pour l’aller +4V-4V de l’hystérésis) via les courbes C-V moyennées sur les N mesures par 
plaques de la figure 4-13 (l’écart-type est calculé pour les N valeurs de 𝑉𝐹𝐵) et calcul de la densité volumique de charges 
d’oxyde 𝑄𝑜𝑥 associée. La partie droite du tableau donne quant à elle une estimation de l’amplitude de l’hystérésis C-V [∆𝑉𝐹𝐵 =
𝑉𝐹𝐵(𝑎𝑙𝑙𝑒𝑟) − 𝑉𝐹𝐵(𝑟𝑒𝑡𝑜𝑢𝑟)], ainsi que de la densité surfacique de charge 𝑄𝑇 associée, piégée à l’interface lors de l’hystérésis. 

 
Enfin (II), la littérature explique qu’il est également possible d’estimer la densité de charge 

totale piégée à l’interface 𝑄𝑇 lors de l’hystérésis C-V, à partir de l’amplitude de cette dernière : 
 

𝑄𝑇 =
𝐶𝑜𝑥∆𝑉𝐹𝐵

𝐸𝑔

(4.15) 

 
Avec ∆𝑉𝐹𝐵 l’écart entre les valeurs de 𝑉𝐹𝐵 à l’aller et au retour de l’hystérésis C-V, et 𝐸𝑔 le gap du 

semiconducteur. Pour les références [176], [181], [237], cette charge correspond à la densité 
d’électrons piégés à des niveaux d’énergies situés dans le gap du semiconducteur. Plus simplement, 
Nepal et al. [182] considèrent que le produit 𝐶𝑜𝑥∆𝑉𝐹𝐵/𝑞 permet d’estimer grossièrement la charge 
totale piégée pendant le balayage (plus généralement, il est surement question des niveaux pouvant 
répondre à la fréquence de mesure pendant le balayage, qu’ils soient dans le semiconducteur, ou 
l’oxyde). 
La densité moyenne de charges piégées 𝑄𝑇 ainsi calculée est de l’ordre de 2 × 1011𝑐𝑚−2𝑒𝑉−1 
(toujours à partir des courbes C-V moyennes de la figure 4-13, voir la partie droite du tableau 4-1). Ici 
aussi, 𝑄𝑇 semble plus faible pour la plaque P2 (il est d’ailleurs possible que cet écart soit sous-estimé, 
en raison de l’imprécision liée à la détermination expérimentale de 𝑉𝐹𝐵). Ces valeurs sont plutôt 
cohérentes avec l’ordre de grandeur de la littérature ~1011 − 1012 𝑐𝑚−2𝑒𝑉−1 [181], [182], [238]. 
 
 

D’après ces analyses, la couche d’oxyde se chargerait électriquement pendant les mesures. 
Toutefois, l’effet est visiblement amoindri pour la plaque P2 (prétraitement NH4OH), et la charge 
d’interface piégée lors de l’hystérésis C-V réduite. Or, les deux couches diélectriques devraient être 
identiques puisque le dépôt (PE)ALD avait été effectué en même temps sur P1 et P2. Autrement dit, le 
prétraitement NH4OH est l’élément différenciant au premier ordre. Il semble permettre la génération 
d’une interface de meilleure qualité avec le GaN, tout en améliorant la qualité globale de la couche 
d’alumine. 

C’est un résultat important, qui semble appuyer les précédentes observations du chapitre 3. 
En effet, ces dernières évoquaient la possibilité pour une nucléation de couche ALD-Al2O3 plus 
homogène sur GaN avec le prétraitement NH4OH69. Ainsi, la quantité d’états parasites d’interface est 
certainement réduite, d’où les tendances observées ici. D’autre part, cette interface optimisée 
permettrait la génération d’une couche d’alumine avec globalement moins de défauts intrinsèques, 
ou tout du moins pour ces premiers nanomètres. 
 

4.4.3 Estimation d’une densité d’états d’interface 
 

Enfin, la méthode de Terman (décrite en partie 4.2.3) peut permettre d’estimer la densité 
d’états d’interface en fonction de l’énergie dans le gap (𝐷𝑖𝑡) pour des mesures C-V hautes fréquences. 
Le calcul de 𝐷𝑖𝑡 est ici effectué à partir des caractéristiques C-V moyennes de la figure 4-13 (partie 

 
69 De plus, l’effet du prétraitement NH4OH sur la nucléation ALD est peut-être exacerbé sur une surface ayant 
subie une gravure ICP (ce qui est le cas ici), comme évoqué pour l’InGaN dans le chapitre 3. 
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4.4.1). La partie retour de l’hystérésis (de -4V à +4V) est utilisée car potentiellement moins parasitée 
par la charge d’oxyde. Les graphiques de la figure suivante illustrent les caractéristiques 𝜓𝑠(𝑉𝐺) ainsi 
extraites et les 𝐷𝑖𝑡 associées. 
 

 
Figure 4-18 : (a) caractéristiques 𝜓𝑆(𝑉𝐺) calculées pour P1 et P2 et (b) densités d’états d’interface 𝐷𝑖𝑡  estimées 
via la méthode de Terman en fonction de l’écart à la bande de conduction, pour les niveaux peu profonds 
seulement (0 < 𝐸𝐶 − 𝐸𝑇 < 0.5𝑒𝑉). 

 
Pour les deux plaques, la  𝐷𝑖𝑡 augmente significativement près du minimum de la bande de 

conduction. Cela traduit la présence d’une quantité importante de niveaux peu profonds, ce qui 
semble en accord avec la littérature (voir la figure 4-19 ci-après). Cependant, le profil de distribution 
semble nettement moins profond pour la plaque P2 comparativement à P1 : la densité à 0.3𝑒𝑉 de la 
bande de conduction passe de 3 × 1013𝑐𝑚−2𝑒𝑉−1 pour P1, à  5 × 1011𝑐𝑚−2𝑒𝑉−1 environ pour P2. 
Il s’agit de résultats cohérents avec les précédentes observations : bien que la 𝐷𝑖𝑡 soit élevée pour les 
deux plaques, elle diminue tout de même de près de 2 ordres de grandeur lorsque le prétraitement 
NH4OH est effectué avant dépôt de la couche ALD d’alumine. 

 
Ces valeurs de 𝐷𝑖𝑡 élevées sont plutôt cohérentes avec celles des références (a), (b), (c), ou (d) 

de la figure 4-19 ci-après. La littérature suggère qu’une densité d’états d’interface élevée pourrait être 
associée à la présence d’hydrogène [239], ou encore à une couche d’interface de type GaOxNy [240]. 
Long et al. [180] expliquent également qu’une forte densité d’états peu profonds peut être associée à 
des pièges de « bordure », spatialement localisés dans l’oxyde, mais très proches de l’interface, et à 
une position énergétique proche des bords de bandes. Des porteurs pourraient y transiter par effet 
tunnel depuis les bords de bandes lors de l’accumulation, sous l’oscillation du signal alternatif. Des 
lacunes oxygènes dans la couche ALD pourraient conduire à de tels niveaux [236], ce qui, dans notre 
cas, semble dépendre de la qualité de l’interface (et donc du prétraitement). 
 

Certaines équipes effectuent un double nettoyage avant dépôt et observent des 𝐷𝑖𝑡 
significativement plus faibles (fig. 4-19.f [241]). Hossain et al. [181] rapportent notamment des 
variations de 𝐷𝑖𝑡 significatives selon les prétraitements HF, (NH4)2S ou encore de type piranha (fig. 4-
19.a). Ce qui est plutôt cohérent avec la tendance observée entre P1 et P2, et souligne l’importance 
de la préparation de surface avant dépôt de la couche ALD de passivation. Certains parviennent 
également à réduire significativement la 𝐷𝑖𝑡 moyenne par recuit post-déposition de la couche 
d’alumine à haute température (700-800°C) [205]. Cependant, il est suggéré de ne pas excéder 800°C 
pour éviter des phénomènes d’inter-diffusion ou de réactions chimiques d’interface. Ce que souligne 
la référence [240], expliquant que des complexes lacunes VGa-O se formeraient dans le cas 
d’atmosphère très oxydante, notamment si le recuit est trop long. 
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La littérature est cependant unanime quant aux limites des méthodes hautes fréquences à 
température ambiante. Dans le cas du GaN, seul les pièges peu profonds ont des temps 
caractéristiques suffisamment faibles pour répondre au signal alternatif. En raison des temps 
d’émissions trop grands (et du taux de génération très faible de porteurs minoritaires), les électrons 
piégés plus profondément dans le gap ne seraient donc pas dé-piégés sans stimulation extérieure. 
Ainsi, l’état de charge de tels niveaux ne changerait quasiment pas avec le balayage en tension et seule 
la dynamique des niveaux peu profonds pourrait être observée en C-V « classique » à 300K. Par 
conséquent, des techniques alternatives de C-V photo-assistées ou à haute température seraient donc 
requises [238], [181], [205], [242]. Une exposition UV appliquée lors du régime de déplétion profonde 
permettrait en effet de générer des paires électrons-trous, procurant ainsi les porteurs minoritaires 
requis au dépiégeage des niveaux profonds par recombinaisons [238]. La température permettrait 
également d’accélérer la dynamique de piégeage/émission des porteurs [243]. Il serait aussi possible 
d’effectuer des mesures de capacités transitoires dépendantes du temps comme la DLTS ou la DLOS70 
[243],[239]. Ainsi, bien que la méthode de Terman puisse permettre de faire des estimations de 𝐷𝑖𝑡 
parfois consistantes avec d’autre techniques (fig. 4-19.b, [239]), elle sera dans tous les cas limitée aux 
pièges peu profonds, et sera parasitée par la présence de charges fixes dans l’oxyde. Certains estiment 
que la 𝐷𝑖𝑡 est sous-estimée via Terman [239], [205], d’autres plutôt surestimée [241], notamment si 
des courants de fuite significatifs sont à déplorer [233]. 
 

 
(a) ALD TMA/H2O 280°C/n-GaN ; C-V 

photo-assisté [181] 
(b) ALD TMA/H2O 270°C/n-GaN 

[239] 
(c)PEALD TMA/plasma O2-Ar 450°C/iGaN, 

méthode de Terman [240] 

 
(d) TMA/H2O 300°C/n-GaN , C-V et 

C-t en température [243] 
(e) ALD TMA/H2O 250°C/n-GaN, C-V 

photo-assistée [238] 
(f) TMA/H2O 300°C/n-GaN [241] 

Figure 4-19 : données de la littérature pour l’estimation de 𝐷𝑖𝑡 en C-V pour des condensateurs MIS Al2O3/GaN. 

 
 
 
 
 

 
70 DLT(O)S : Deep Level Transient (Optical) Spectroscopy. 
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4.5 Conclusion et limitations 
 

Le comparatif présenté ici souligne l’importance d’un simple traitement NH4OH avant le dépôt 
ALD d’une couche d’alumine de passivation. Les niveaux de fuite sont réduits et la charge piégée dans 
l’oxyde ou à l’interface est nettement plus faible. Il semblerait donc que le prétraitement participe à 
générer une interface de meilleure qualité, ce qui permettrait la croissance d’une couche avec moins 
de défauts, au moins sur ces premiers nanomètres. Nous avions pu voir lors du précédent chapitre que 
la cinétique de nucléation du TMA sur le GaN semblait moins dépendante du traitement de surface 
initial que l’InGaN. En revanche, la morphologie de la couche pouvait être modifiée, suggérant 
toutefois des subtilités quant aux mécanismes de croissance de la couche. Ce qui pourrait être 
cohérent avec les tendances observées ici : la morphologie de croissance lors des premiers cycles est 
peut-être plus uniforme lorsque le prétraitement NH4OH est effectué, ce qui participerait à la 
génération d’une interface de meilleure qualité avec le GaN. De plus, il est fort possible que la 
surgravure ICP effectuée ici dans le plan des condensateurs MIS avant passivation (à la différence des 
flancs de gravure des µLED) conduise à une densité 𝐷𝑖𝑡 plus élevée, mais rende également la qualité 
de l’interface plus dépendante au prétraitement d’avant dépôt. 

Bien évidemment, nous aurions souhaité caractériser d’autres solutions de passivation plus 
optimisées, ce qui s’est avéré délicat du point de vue de la réalisation expérimentale. De plus, c’est 
l’InGaN le matériau critique des µLED en termes de recombinaisons SRH. Cependant, comme le p-GaN, 
il s’agit également d’un matériau peu conducteur, ce qui peut poser différents problèmes quant à la 
réalisation de condensateurs MIS (résistance série très grande, contact Schottky…), ce que nous avions 
pu vérifier lors d’une étude C-V préliminaire.  

Le procédé technologique est donc relativement complexe et couteux en temps. Nous avons 
également pu voir que nos analyses étaient éloignées de la caractéristique C-V idéale, 
vraisemblablement en raison de divers effets parasites (faible tenue en tension, composants fuyants, 
forte dispersion sur les plaques, charges d’oxydes, forte 𝐷𝑖𝑡…). D’ailleurs, il est possible que la 
conception des condensateurs, de type peignes interdigités, en soit partiellement responsable (le 
standard dans la littérature est plus généralement la capacité circulaire, qui est plus simple). De plus, 
pour sonder les états profonds du GaN (potentiellement les plus problématiques pour les µLED), il 
serait nécessaire d’utiliser des techniques alternatives (CV photo-assistées, CV en température ou 
transitoire…), ce qui complexifie d’avantage la méthodologie. 

Par conséquent, bien que les analyses de ce chapitre aient tout de même permis de souligner 
un résultat important, nous avons ensuite décidé de nous concentrer sur la mise en place de boucles 
d’études plus courtes, basées sur des caractérisations de cathodoluminescence sur mésas µLED, et qui 
font l’objet du dernier chapitre de cette thèse. 
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Chapitre 5 
 

Etude de l’efficacité de luminescence de 
mésas µLED en fonction de la passivation 

 
 

5.1 Introduction 
 

Les différentes analyses de surfaces menées pendant cette thèse ont permis d’étudier les 
couches de passivation d’un point de vue physico-chimique, et ce, qu’il s’agisse des propriétés de 
l’interface (stœchiométrie, oxydation …) ou de la problématique du dépôt et de la croissance de la 
couche en elle-même. Les caractérisations électriques effectuées par mesure de capacités ont permis 
de souligner l’importance du traitement de surface avant dépôt pour la génération d’une interface 
diélectrique-semiconducteur de bonne qualité. 

La finalité de cette thèse étant d’améliorer l’efficacité EQE des µLED GaN/InGaN, caractériser 
directement des structures µLED constitue le meilleur moyen pour évaluer la pertinence d’une 
passivation. L’idéal serait évidemment de faire des caractérisations d’électroluminescence (EL) sur des 
composants µLED finis, par exemple de type CC (Conventionel Chip). Cela nécessite une réalisation 
technologique complexe et coûteuse en temps, qui, par voie de conséquence, impliquera 
nécessairement une sélection restreinte de variantes. 

Pour se rapprocher le plus possible d’une structure µLED finie, tout en minimisant le besoin de 
réalisation technologique, nous avons donc décidé de privilégier la mise en place de boucles d’étude 
courtes des mésas µLED par des caractérisations de cathodoluminescence (CL). Contrairement à 
l’électroluminescence, ce type de mesures ne nécessite pas de contacts électriques (une simple 
gravure de singularisation est requise), mais permet tout de même d’accéder aux propriétés de 
luminescence des mésas µLED, ce qui touche le cœur de la problématique : améliorer l’efficacité des 
µLED à émettre de la lumière. 

Ainsi, ce chapitre décrira tout d’abord la méthodologie mise en place, en présentant les 
échantillons utilisés et la caractérisation. Ensuite, une seconde partie expérimentale présentera les 
résultats des caractérisations menées sur un échantillon référence. Différentes problématiques seront 
identifiées, sur la base desquelles nous avons construit une méthodologie pour ensuite faire ressortir 
un comparatif large entre différentes solutions de passivation. Enfin, la dernière partie présentera des 
études complémentaires pour valider nos analyses, notamment par comparaison avec des mesures de 
temps de vie, avant de conclure quant aux résultats de ce chapitre, et aux limitations de notre étude. 

 
 

5.2 Méthodologie 
 

5.2.1 Réalisation d’un masque pour l’étude de la luminescence en cycles 
courts 

 
Nous avons conçu et fait fabriquer un masque de photolithographie relativement basique à un 

seul niveau, dont l’objectif est de permettre l’étude de la luminescence de mésas µLED gravées en 
cycles courts. Des échantillons petits devaient être fabriqués (~1cm²), afin d’offrir la possibilité d’en 
placer plusieurs sur le porte-échantillon de l’équipement de caractérisation utilisé. Nous avons donc 
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conçu un champ carré d’environ 3.2mm de côté, présentant des motifs carrés et ronds, de dimensions 
comprises entre 200µm et 1µm, de type mésa ou de type trou (voir figure 5-1 ci-après). 
 

 
Figure 5-1 : capture d’écran d’un champ depuis le fichier type «gds » associé au masque de photolithographie utilisé, et zoom 
sur la zone des mésas carrées de taille inférieure à 4µm (après une rotation à gauche de 90°). 

 
Le masque est basé sur un bloc type (encadré en pointillés verts sur la figure 5-1) dont la maille 
élémentaire est reproduite 4 fois, respectivement avec des mésas carrées ou rondes, ou avec des trous 
carrés ou ronds. Ce bloc type comprend 5x3 matrices carrées de 4x4 motifs. La largeur L d’un motif 
unitaire est de 100, 50, 30, 10 ou 5µm respectivement pour chacune des 5 séries. Les 3 matrices d’une 
même série diffèrent par leur pas (L, L/2, L/10). Une bande de 11 motifs unitaires en ligne est 
également présente (la largeur des motifs varie entre 200 et 5µm). Enfin, le champ comprend une 
dernière zone avec des motifs de tailles inférieures ou égales à 4µm (partie droite de la figure 5-1). 
Dans cette zone, des motifs de 4, 3, 2 et 1µm sont groupés par tailles en matrices, et ce pour deux pas 
différents à chaque fois. 
 

5.2.2 Fabrication des échantillons et traitements de passivation 
 

La même épitaxie LED bleue commerciale (100mm) que celle des condensateurs est utilisée 
pour la fabrication des mésas µLED (voir description de l’épitaxie n°4 du chapitre 2). Par soucis de 
simplification, nous avons choisi d’utiliser une recette de gravure plasma ICP-RIE déjà optimisée au 
sein du CEA-LETI. Ainsi, après dépôt d’un masque dur (HM pour Hard Mask) SiO2 de 1µm d’épaisseur 
(PECVD) puis structuration de ce dernier selon le masque précédemment décrit, une gravure ICP-RIE 
Cl2/BCl3/Ar a été effectuée jusqu’à singulariser la zone active des multi-puits quantiques. D’après des 
analyses SIMS, la couche de n-GaN débute à partir de 0.8–0.9µm de profondeur. La profondeur de 
gravure était donc fixée approximativement à 1–1.1µm avec une marge (la couche de n-GaN étant 
suffisamment épaisse). Enfin, afin de pouvoir caractériser les mésas en cathodoluminescence, le 
masque dur en SiO2 a été retiré par gravure chimique BOE71 (10minutes). 

 
71 De l’anglais Buffered Oxide Etch, solution à base d’acide fluorhydrique (HF). 
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Figure 5-2 : description des étapes de fabrication (après dépôt HM SiO2 pleine plaque) et clichés MEB associés pour la zone 
des mésas carrées ≤ 4µ𝑚 (les deux colonnes d’images de l’étape c donnent les vues MEB pour deux angles différents). 

 

La profondeur de gravure estimée en fin de fabrication est de 1.15µm, avec une pente sur les 
flancs d’environ 80°. Comme l’illustrent les images MEB (Microscopie Electronique à Balayage) de la 
figure 5-2, les motifs de la plus petite dimension de 1µm ne sont pas résolus en lithographie, et les 
motifs carrés de 2 et 3µm présentent des coins arrondis. C’est très certainement dû à un manque de 
résolution lié à l’équipement (arrondi des angles) et à une légère sur-gravure du masque dur (effets 
plus accentués dans le cas des motifs les plus petits). Ceci est cohérent avec l’écart observé à la largeur 
théorique des motifs : pour les mésas carrées de 4µm sur le masque, la largeur réelle est ~3.3µm. 
 

Après dépôt d’une couche de résine de protection, la plaque a ensuite été découpée en 
échantillons unitaires d’environ 0.85 x 0.85 cm². Seuls les échantillons situés dans un carré d’environ 
5 cm de côté au centre de la plaque ont été utilisés pour nos analyses, ce qui laisse déjà la possibilité 
de réaliser à minima 36 variantes de passivation par plaque de 100mm. Enfin, la première étape de 
tous les traitements de passivation consistait à faire un retrait de la résine de protection et un 
nettoyage de la pollution organique par bains successifs dans de l’acétone avec des ultra-sons, dans 
de l’éthanol puis dans l’alcool isopropylique (IPA), avant un séchage avec du diazote. Un échantillon à 
ce stade de la fabrication est à l’état référence. Les différentes variantes de passivation détaillées dans 
le chapitre 2 ont ensuite été effectuées.  

 
A l’exception de l’étape de gravure ICP de l’épitaxie et de la gravure chimique en BOE, j’ai pu 

réaliser intégralement la fabrication des différents échantillons étudiés ici, ainsi que leurs traitements 
de passivation (ayant été formé sur les différents équipements au préalable pour la fabrication des 
condensateurs MIS). De même, toutes les caractérisations présentées dans ce chapitre ont été 
effectuées et traitées par mes soins, à l’exception des mesures de temps de vie de la fin du chapitre. 
 

5.2.3 Caractérisations de cathodoluminescence en température 
 

5.2.3.1 La cathodoluminescence et l’effet de la température 
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L’objectif était ensuite de caractériser les propriétés de cathodoluminescence (CL) des 
différents échantillons en fonction de la température, afin d’évaluer l’effet des différentes variantes 
de passivation à l’étude. La CL se produit lorsqu’un électron très énergétique interagit avec les 
électrons de valence du semiconducteur en leur cédant une partie de son énergie cinétique, les 
excitant alors dans la bande de conduction. Une, ou plusieurs paires électrons-trous sont ainsi 
générées, et peuvent se recombiner par émission de photons, généralement caractéristiques des 
transitions permises par le semiconducteur. Ainsi, coupler un MEB avec un photodétecteur peut 
permettre de faire des cartographies de l’activité optique de l’échantillon. Nous avons choisi d’utiliser 
la CL car elle présente certains avantages : 
- Un faisceau d’électrons peut être focalisé très localement, puisque la limite de diffraction 

dépendra de la longueur d’onde des électrons, très faible par rapport aux longueurs d’ondes 
optiques généralement utilisées en photoluminescence (PL). Bien sûr, le volume d’émission des 
photons ne dépendra pas que de ça (et donc la résolution), ce qui sera discuté ultérieurement. 

- Par définition, la CL n’est pas dépendante de l’énergie du faisceau laser comme en PL, ce qui 
permet l’acquisition de spectres étendus en longueurs d’onde, et non parasités par le pic laser. De 
plus, la CL permet un contrôle de la profondeur de sonde dans le matériau, comme nous pourrons 
le voir dans une prochaine section. 

 
Il est important de noter que la CL assure par définition une parfaite balance de charge, c’est-à-dire 
qu’à chaque électron correspond un trou. Or, ce n’est pas le cas en électroluminescence (EL), et en 
particulier pour les LED à base de GaN qui souffrent d’un overflow électronique malgré la présence 
d’une EBL. De plus, en EL, la balance de charge évolue en fonction du régime de fonctionnement. 
 
 

Lorsque l’agitation thermique 𝑘𝐵𝑇 décroit, le temps d’émission des porteurs piégés depuis des 
niveaux parasites dans le gap augmente, jusqu’à devenir très grand. Une fois remplis, les niveaux 
pièges sont alors considérés « gelés », par analogie à la basse température, et n’impactent (quasiment) 
plus l’efficacité de luminescence du matériau. Ainsi, l’efficacité de luminescence (ou l’IQE) devient 
meilleure et l’intensité d’émission augmente. En fait, cela est surtout vrai pour les recombinaisons 
assistées par phonons. De manière plus générale, on peut considérer que si un porteur se retrouve 
piégé, sa probabilité de réémission vers des bandes permises diminue fortement avec la baisse de 
température et la profondeur du niveau de défaut dans le gap (le porteur n’est donc plus disponible 
pour d’autres processus). La statistique SRH sera donc certainement très différente à basse 
température, mais le taux SRH ne sera jamais nul, bien que pouvant être significativement réduit.  

Pour évaluer les variations d’IQE sur la surface d’une mésa, notamment à proximité de ses 
flancs, il est alors pertinent de comparer les intensités d’émission à température ambiante et à basse 
température. Il est notamment possible d’en déduire un ratio72 : 
- Des cartographies de CL sont effectuées à 300K et à basse température sur la même mésa et dans 

les mêmes conditions (même grandissement et conditions d’injection CL). 
- Elles sont réalignées73 à partir des images MEB générées simultanément à l’acquisition de CL. 
- Une troisième image, ratio des deux cartographies (300K/5K) peut alors être obtenue. 
 
Une zone avec peu de défauts devrait présenter une intensité de luminescence fluctuant moins avec 
la température (et donc le ratio I300K/I5K), ce qui ne sera pas le cas d’une zone fortement impactée 
par du SRH non radiatif. Ainsi, l’image ratio des cartographies 300K/basse température procure une 
représentation spatiale des variations de l’efficacité sur la mésa. Bien sûr, il s’agit ici d’une efficacité 
relative, et non absolue (contrairement à l’IQE par exemple), à laquelle il sera fait référence par 𝜼𝒓 
pour le reste de ce chapitre. Cette efficacité sera d’autant plus représentative que le comparatif est 
effectué entre 300K et la température pour laquelle l’intensité atteint sa valeur de saturation, soit  

 
72 cf. thèse Younes BOUSSADI, CEA-LETI, novembre 2018–février 2022, voir notamment la référence [244]. 
73 Par exemple en utilisant un logiciel de traitement d’images comme ImageJ. 
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𝜂𝑟 = 𝐼(300𝐾)/𝐼𝑚𝑎𝑥(𝑇). Pour les premières caractérisations, nous avons supposé que c’était le cas 
pour la température cryogénique de l’hélium liquide à pression atmosphérique, et avons donc effectué 
les analyses à 300K et à 7K (à +/- 2K près). 
Il est finalement important de noter qu’un tel ratio permet également de s’affranchir d’éventuels effets 
liés à l’extraction de lumière sur la mésa. En effet, l’efficacité d’extraction ne dépend pas, à priori, de 
la température, et comme on a pu le voir lors du chapitre 1, il s’agit d’un facteur multiplicatif qui 
s’applique sur l’efficacité totale de la LED. Autrement dit, faire le ratio des deux cartographies pour 
une même mésa revient à normaliser par l’efficacité d’extraction. 
 

5.2.3.2 Etude de la poire électronique d’interaction 
 

En CL, la quantité d’électrons injectés par unité de temps (courant du faisceau d’électrons), 
ainsi que l’énergie à laquelle ils sont accélérés (tension) impactent directement les analyses. Tout 
d’abord, la réponse en luminescence du matériau peut varier selon le régime d’injection (notamment 
celle des niveaux de défauts, qui auront tendance à saturer à forte injection). D’autre part, lorsqu’un 
électron très énergétique est injecté dans le matériau, il va exciter les électrons de valence du matériau 
par collisions successives, générant des paires électrons-trous sur son passage. Plus son énergie initiale 
est grande, et plus il parcourra de distance dans le matériau avant de se relaxer. Cela participera 
également à agrandir latéralement la taille de la poire d’interaction : en surface, les électrons sont 
encore très énergétiques et conservent, en moyenne, une trajectoire parallèle au faisceau d’électron ; 
très vite, ils perdent en énergie et le volume d’injection s’agrandit. Ainsi, la profondeur sur laquelle des 
paires électrons-trous sont générées, ou encore la résolution latérale des analyses dépendent 
directement de la tension d’accélération du faisceau (et bien sûr, du matériau). 

Des simulations de type Monte Carlo ont été effectuées avec le logiciel « Casino » pour étudier 
la génération de paires électron-trou en CL dans le cas de notre épitaxie LED (figure 5-3 ci-après). En 
dessous de 5kV, les électrons n’ont pas une énergie initiale suffisante pour franchir l’EBL en AlGaN. A 
10kV, il est possible de générer des paires électron-trou en quantité suffisante dans l’ensemble de la 
zone active. Il est important de noter que le rayon de la poire d’interaction augmente significativement 
et a très certainement une taille maximale de l’ordre de 500nm, ce qui limitera la résolution des 
analyses (tous les photons sont collectés par le détecteur, sans distinction de provenance). Il important 
de noter que cette résolution dépendra également de la longueur de diffusion latérale des paires 
électron-trou dans les puits.  
 

 
Figure 5-3 : simulation effectuée sur le logiciel « Casino » de l’intensité de cathodoluminescence en fonction de la profondeur 

dans la couche ou du rayon de la poire électronique d’interaction (insert). 
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5.3 Etude de mésas LED références en cathodoluminescence 
 

5.3.1 Analyses préliminaires 
 

5.3.1.1 Cartographies à différentes tensions d’accélération 
 

Les premières analyses de CL ont été réalisées en collaboration avec l’institut Néel de 
Grenoble74, afin de confirmer les simulations Casino. Les cartographies présentées ci-après ont été 
effectuées sur une mésa de 4µm d’un échantillon au stade référence, pour différentes tensions 
d’accélération, et à basse température (hélium liquide). Ces cartographies sont directement intégrées 
pendant l’acquisition sur une bande spectrale de 25nm centrée à 450nm (l’émission théorique de la 
zone active). La résolution est de 1024 x 884 pixels (la sensibilité du photo-détecteur est ici variable 
car la tension d’accélération varie entre 3kV et 30kV). 
 

 
Figure 5-4 : cartographies d’intensité de CL intégrées à 450nm (Δλ=25nm) effectuées sur une mésa de 4µm de l’échantillon 
référence à 5K, pour différentes tensions d’accélération du faisceau d’électrons. 

 

Pour des tensions d’accélérations inférieures à 10kV, l’intensité de luminescence observée en 
surface de la mésa était très faible. Cela suggère que la poire électronique est principalement localisée 
dans le p-GaN, et les paires électrons-trous générées ne traversent pas l’EBL, conformément aux 
simulations. Nous avons donc décidé de travailler à 10kV pour le reste des analyses (travailler à plus 
haute tension ne présentait pas d’intérêt en raison de la perte de résolution associé). 

Les cartographies à 5kV et 3kV se distinguent par la présence d’un liseré plus intense en bord 
de pixel, lié à la pente de gravure sur les flancs des mésas. La largeur du flanc apparent en vue de 
dessus n’étant pas nulle (contour clair sur le cliché MEB de la figure 5-5.a ci-après), l’injection du 
faisceau d’électrons sera directement localisée sur la zone des puits quantiques exposée au niveau des 
flancs. Ce liseré d’intensité élevée peut induire un mauvais contraste, notamment pour la cartographie 
acquise à 5kV. En appliquant une échelle d’intensité réduite pour ces deux cartographies, une 
distribution d’intensité inhomogène se distingue sur la surface de la mésa à 5kV (fig. 5-5.b). La poire 
électronique est localisée majoritairement dans le p-GaN à 5kV (voir les simulations de la fig. 5-3). Il 
pourrait donc s’agir de la recombinaison de paires électron-trou ayant diffusées jusque dans la zone 
active (pour rappel, on regarde spécifiquement l’émission à 450nm ici). Comme la mobilité des 
porteurs dépend du dopage, ces fluctuations d’intensité pourraient être représentatives de 
fluctuations du dopage dans le p-GaN. Cependant, en raison de la présence de l’EBL, il parait plus 
plausible que ces fluctuations soient causées par des zones de défauts (notamment dans l’EBL), ou 
simplement par des variations locales de l’épaisseur totale de p-GaN (une faible portion de la poire 
atteindrait les puits très localement). De manière générale, cela permet de souligner la présence 
d’inhomogénéités dans l’épitaxie. 
 

 
74https://neel.cnrs.fr/ 

https://neel.cnrs.fr/
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Figure 5-5 : (a) image MEB de la mésa de 4µm de référence et cartographies de CL à (b) 5kV et (c) 3kV de la figure 5-4 

précédente mais avec une échelle d’intensité réduite. 

 

5.3.1.2 Etude comparative pour différentes tailles de mésas 
 

Des mésas références de différentes tailles ont ensuite été cartographiées à température 
ambiante ainsi qu’à basse température (5K), comme l’illustre la figure 5-6 ci-après. L’intégration 
spectrale à 450nm ainsi que la résolution en nombre de pixels sont inchangées, mais la tension 
d’accélération est fixée à 10kV à la suite des premiers résultats. En raison des différences d’intensité 
observées entre la basse température et 300K, le courant seuil de sensibilité du photodétecteur avait 
été fixé à 10µA à 5K, et à 2µA à 300K. Une telle variation n’est pas idéale pour l’évaluation de 𝜂𝑟 et par 
conséquent, pour les prochaines analyses, ce paramètre sera fixé communément aux deux 
températures. Pour le cas présent, l’efficacité relative sera nécessairement surévaluée, ce qui explique 
d’ores et déjà les valeurs supérieures à 1 pour certaines cartographies. 
 

 
Figure 5-6 : cartographies de 𝜂𝑟  et d’intensité de CL à 300K et 5K, à 450nm (Δλ=25nm) et 10kV, pour des mésas de 50µm, 

20µm, 10µm et 5µm de l’échantillon référence. 

 

Une section d’intensité plus faible est visible en périphérie des pixels, notamment sur les 
cartographies de l’efficacité relative 𝜂𝑟 (ce phénomène sera exploré plus en détails dans la partie 5.4). 
Cela est peu visible à 5K, mais apparait davantage à 300K et pour les pixels les plus petits, ce qui est 
cohérent avec une concentration de défauts accrue sur les flancs. La largeur de cette section 
« critique » semble visuellement conséquente : environ 1 à 2µm d’après les cartographies du pixel de 
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10µm (300K ou 𝜂𝑟). La luminescence du pixel de 5µm est donc peut-être impactée par les défauts de 
bords dans sa globalité ou presque, ce qui justifierait le gradient d’intensité plus modéré observé en 
bordure de ce pixel. D’autant plus que des effets d’extraction sont peut-être à l’œuvre, ce qui sera 
davantage discuté ultérieurement.  

De manière générale, l’intensité d’émission de la zone active est peu homogène sur la surface 
des mésas, même à 5K, ce qui est cohérent avec les premières observations. La distribution en intensité 
observée ici à 10kV parait tout de même différente de celle observée précédemment pour la 
cartographie à 5kV (fig. 5-5.b). Il est donc plausible que ces inhomogénéités résultent de différents 
effets combinés : défauts et variations d’épaisseur dans le p-GaN ou dans le l’EBL, présence de défauts 
ou d’inhomogénéités dans les puits InGaN… (notamment de type v-pits, comme le montraient les 
analyses STEM du chapitre 3). 

Ce problème d’inhomogénéité est récurrent sur les pixels analysés, auquel s’ajoute une 
dispersion significative entre mésas, comme l’illustre les cartographies en vue large effectuées pour la 
zone des mésas de 2µm ci-après (fig. 5-7). Une telle dispersion entre les µLED sera accentuée par la 
réalisation technologique d’un micro-écran, ce qu’il faudra compenser par un schéma d’adressage des 
pixels complexe, et participera à limiter la résolution de l’écran. L’optimisation de la qualité et de 
l’uniformité de l’épitaxie LED constitue donc un verrou technologique majeur à ne pas négliger.  

 

 
Figure 5-7 : cartographies en intensité de CL intégrées à 450nm (Δλ=25nm) en champ large sur la zone des mésas de 2µm, à 

300K, 5K et en efficacité relative 𝜂𝑟  (I300K/I5K). 

 
Ces différentes problématiques soulignent la nécessité de mettre en place une méthode 

efficace pour faire du comparatif entre les échantillons, impliquant un minimum de statistiques. Dans 
le cas de notre étude, il ne sera pas non plus pertinent d’étudier des mésas dont la taille est supérieure 
à 10µm : la résolution spatiale est moins bonne (pour un nombre de points identique), et la longueur 
d’onde centrale du spectromètre tend à se décaler significativement si la taille de champ scannée est 
trop grande, comme l’illustre la cartographie de la mésa de 50µm (l’intensité à 450nm fluctue lors du 
balayage, car le spectromètre se décale progressivement du pic d’intérêt, cf. fig. 5-6). 
 

5.3.2 Mesures hyper-spectrales 
 

5.3.2.1 Conditions d’analyse 
 

Des analyses ont ensuite été effectuées avec l’équipement de CL Attolight de la PFNC75du CEA 
Grenoble. Le canon à électron du MEB est à émission de champ, et la tension du faisceau d’électrons 
peut être fixée entre 3kV et 10kV pour une taille de sonde inférieure à 3nm. Le courant de sonde peut 
être modulé entre la centaine de pA et la centaine de nA grâce à deux lentilles électromagnétiques et 
à l’ouverture variable de la colonne du MEB (25–100μm). Cet équipement permet notamment la 
réalisation de cartographies hyper-spectrales : en chaque point (pixel) de la cartographie, un spectre 

 
75https://www.minatec.org/fr/recherche/plates-formes-dediees/plate-forme-nanocaracterisation/ 

https://www.minatec.org/fr/recherche/plates-formes-dediees/plate-forme-nanocaracterisation/
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complet de luminescence est collecté. Pour cela, un microscope optique est monté le long de l’axe du 
MEB pour une meilleure collection des photons (ouverture numérique : 0.7). Pour chaque pixel de 
l’image MEB, le signal optique passe par un spectrophotomètre de 320 mm de focale équipé d’un 
réseau de 150 lignes/mm blazé à 500 nm, puis est détecté par une caméra CCD (Charge Coupled Device: 
récepteurs à transferts de charge) dans la gamme spectrale 300nm–1000nm. Le porte échantillon est 
un cryostat qui permet de travailler à des températures comprises entre 5 et 350 K. 

Toutes les analyses de CL présentées dans le reste de la thèse et effectuées avec cet 
équipement sont réalisées avec les mêmes paramètres : tension d’accélération fixée à 10kV, 
conditions d’injection identiques (ouverture de 50µm utilisée, soit une valeur du courant d’environ 
5nA), résolution de 128x128 pixels76 par cartographie (pour un champ typique d’environ 5x5µm², 
comme sur la plupart des cartographies à suivre, cela correspond à une taille de pixel d’environ 40nm 
de coté) et temps d’acquisition sur le photodétecteur fixé à 1ms. 

Il est également possible d’acquérir une image MEB des électrons secondaires simultanément 
à la cartographie de CL. Les deux images sont donc parfaitement alignées, ce qui peut permettre de 
déterminer la position du contour de la mésa, avec une très bonne précision.  
 

 
Figure 5-8 : illustration de la détermination de différents contours sur la cartographie MEB d’une mésa de 4µm de 

l’échantillon référence. 

 
Il est par exemple possible de suivre la procédure suivante pour définir différentes zones sur la 
cartographie en fonction du positionnement de la mésa sur l’image (cf. figure 5-8 ci-dessus) : 
a) L’image MEB est utilisée pour délimiter le contour de la surface supérieure de la mésa (contour 

rouge sur la fig. 5-8), par exemple à l’aide d’un logiciel de traitement d’image (ici ImageJ).  
b) Un contour central de même géométrie que le premier est ensuite généré (contour vert). Ses 

dimensions sont choisies afin que la section périphérique qui apparait entre ces deux premiers 
contours soit d’une largeur constante d’environ 500nm (choix arbitraire), indépendante de la taille 
de la mésa, tout comme la section endommagée par la gravure. 

c) Afin de délimiter grossièrement la base de la mésa, un dernier contour est généré 
automatiquement à partir du premier contour (contour jaune de la fig. 5-8). En raison de l’effet de 
perspective lié à la position non centrale du détecteur (l’épaisseur de flanc apparente varie 
légèrement autour de la mésa), ce contour ne suit pas exactement la base de la mésa partout. 

d) Il est alors possible de traiter les datas de la cartographie dans 5 zones distinctes (cf. figure 5-8) : 
0. La surface supérieure totale de la mésa (contour rouge) : zone 1 + zone 2. 
1. La section centrale de la mésa : zone 1 
2. La section périphérique de la mésa : zone 2 (section délimitée par le contour rouge, à laquelle 

est soustraite la section délimitée par le contour vert). 
3. Les flancs de la mésa (optionnel) : zone 3 (contour jaune moins contour rouge). 
4. La zone intégralement gravée du n-GaN : zone 4. 

 
Ces différentes zones peuvent permettre de générer des matrices de 0 et de 1 et seront utilisées pour 
le traitement des données de certaines des analyses présentées dans ce chapitre. 

 
76 Une cartographie de 256x256 pixels était aussi effectuée sur au moins une mésa par échantillon, ou s’il 
s’agissait d’une vue plus large de plusieurs mésas. 
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5.3.2.2 Etude du spectre de cathodoluminescence en fonction de la température 
 

Afin d’étudier plus précisément la luminescence des mésas en fonction de la température, des 
cartographies de l’échantillon référence ont été effectuées sur un éventail de température plus large 
(300K, 200K, 150K, 100K, 80K, 60K, 50K, 40K, 30K, 20K et 10K) et dans 3 zones différentes : une zone 
non gravée, une mésa de 10µm et une mésa de 4µm (toutes deux carrées), repérées par les encadrés 
verts des schémas de la figure 5-9. Les graphiques de cette figure illustrent l’évolution des spectres de 
CL moyens avec la température (une courbe correspond à la moyenne de tous les spectres pour la 
cartographie associée). Il n’est pas ici possible de comparer les intensités en raison d’effets de lissage 
causés par les moyennes (ex : intensité quasi-nulle des puits quantiques autour des mésas causant une 
baisse de l’intensité moyenne à l’échelle de la cartographie). Pour faciliter la description des spectres, 
des cartographies en intensité intégrée sur différentes gammes d’énergies sont proposées 
parallèlement au texte pour la mésa de 4µm. 
 

 
Figure 5-9 : spectres moyennés sur toute la surface des cartographies effectuées sur l’épitaxie non gravée (a) ou sur les mésas 
de 10µm (b) et 4µm (c), pour les différentes températures de l’étude (des captures d’écran du fichier masque « .gds » repèrent 
la position des différentes cartographies par un encadré vert). 

 
► L’émission générée par les puits quantiques InxGa1-xN correspond au pic central d’énergie 2.7-

2.8eV77 et sera discutée plus spécifiquement ultérieurement. 
 

► Le pic d’énergie maximale (3.426eV à 300K autour des mésas) correspond surtout à des photons 
émis depuis la zone n-GaN autour des mésas, et ce pour toutes les températures (voir la figure 5-
9 et les cartographies intégrées à 3.4eV–3.59eV ci-après). Son intensité, globalement croissante 
avec la baisse de température, est largement plus faible dans le cas de l’épitaxie non gravée (fig. 
5-9.a), car la cartographie ne présente pas de zone où le n-GaN est exposé directement comme 
pour les mésas. L’énergie de cette transition suggère qu’il s’agit de recombinaisons entres les bords 
de bandes du GaN (NBE)78, typiquement d’excitons libres à 300K, ou d’excitons liés à des niveaux 
donneurs à basse température, comme le suggèrent Leroux et al. [245]. 

 

 
77 La longueur d’onde d’émission annoncée par le fabricant est de 454nm pour cette plaque, soit environ 2.73eV. 
Pour 2.75eV : xIn≈0.135 [15], ce qui est relativement standard pour des épitaxies LED bleues. 
78Luminescence NBE dans la littérature pour Near Band Edge en anglais. 
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Figure 5-10 : cartographies en intensité intégrée entre 365 et 345nm (3.4-3.59eV) pour la mésa de 4µm, à 10K et 300K. 

 
► Un ensemble de pics d’énergie intermédiaire (environ 3.2-3.3eV) est présent à basse température 

quelle que soit la structure. Dans le cas de la mésa de 4µm, l’intensité associée est maximale sur 
le pixel à 10K (voir les cartographies intégrées entre 3.1eV et 3.35eV de la figure 5-11 ci-après). Il 
pourrait s’agir de photons générés dans le p-GaN à basse température, par exemple en raison de 
transitions entre des paires D0A0 (donneur-accepteur neutres DAP)79, pouvant notamment être 
causées par la présence de dopants accepteurs Mg sur des sites substitutifs MgGa [245], [28], [246]. 
Il se peut que ces transitions ne soient pas visibles à 300K sur le pixel en raison d’une ionisation 
des niveaux donneurs [245] et/ou d’une diffusion accrue des porteurs, qui préféreront la zone de 
plus basse énergie offerte par les puits quantiques (l’intensité visible dans le n-GaN à 300K serait 
quant à elle associée à des répliques phonons LO du pic GaN principal [245]). 

 

 
Figure 5-11 : cartographies en intensité intégrée entre 400 et 370nm (3.1-3.35eV) pour la mésa de 4µm, à 10K et 300K. 

 
► Une composante d’intensité plus faible est présente autour de 2.2eV pour les mésas. Elle est très 

légèrement visible dans la section périphérique de la mésa (à 10K, ce qui n’est pas montré ici), un 
peu plus sur ses flancs, et majoritairement dans le n-GaN gravé qui l’entoure (voir les cartographies 
intégrées associées de la figure 5-12 ci-après). Cette bande jaune relativement connue dans le GaN 
[28] peut être associée à la présence de niveaux profonds dans le gap. Ils peuvent être induits, par 
exemple, par des lacunes de gallium VGa, ou des complexes VGa-ON [32], pouvant être intrinsèques 
à l’épitaxie [245], [28]. L’étape de gravure génère très certainement de tels défauts, notamment 
dans le n-GaN autour des pixels en raison de l’incidence normale des ions de gravure (la bande 
jaune en provient principalement). Cela n’est pas montré ici, mais la différence d’intensité 
observée entre les bandes jaunes des mésas de 10 et 4µm sur la figure 5-9 résulte du fait que la 
proportion de surface n-GaN autour de la mésa est plus faible pour la cartographie du pixel de 
10µm (comparativement à la surface de la mésa) : la moyenne tend à lisser l’intensité du pic en 
question. 

 
 

 
79 Transitions DAP (Donnor-Acceptor Pairs). 
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Figure 5-12 : cartographies en intensité intégrée entre 690 et 515nm (1.8-2.41eV) pour la mésa de 4µm, à 10K et 300K. 

 
 

Autrement dit, l’efficacité d’une passivation ne pourra pas s’évaluer exclusivement par l’étude 
de cette bande de luminescence assez large (2-2.4eV). En effet, une passivation pourrait s’avérer 
efficace pour réduire la quantité de niveaux profonds en surface du n-GaN gravé autour des mésas. 
Cependant, cela ne sera pas nécessairement le cas pour les défauts de bords associés aux puits InGaN 
de la zone active, dont la signature optique est difficile à identifier sur les spectres, car il s’agit d’une 
zone spatialement très localisée sur la cartographie (les puits sur les flancs)80. 
 

5.3.2.3 Les propriétés de luminescence de la zone active 
 

Dans cette section, un focus est effectué sur la partie du spectre associée à la zone active. Elle 
varie si la structure est quasi-infinie (zone non gravée), ou singularisée en µLED, et semble présenter 
plusieurs contributions distinctes. C’est ce qu’illustre les courbes de la figure 5-13 ci-après, donnant 
une vue des spectres entre 2.4eV et 3.1eV (l’intensité peut cette fois-ci être comparée car les spectres 
des mésas sont moyennés sur leur surface supérieure, i.e. contour rouge fig. 5-8). 
 

 
Figure 5-13 : spectres moyennés sur toute la surface des cartographies effectuées sur l’épitaxie non gravée ou sur la surface 
supérieure des mésas de 4µm et 10µm, (a) 300K (b) 10K ; incluant une comparaison avec le spectre moyen obtenu après 
moyenne sur 6 autres mésas de 4µm « vierges » (et échelle verticale linéaire). La zone grisée représente les bornes 
d’intégration utilisées pour le reste du chapitre (410-485nm). 

 
A 300K, la largeur à mi-hauteur (FWHM) importante81 et l’aspect des spectres des mésas 

pourraient suggérer la présence d’une composante additionnelle à plus haute énergie que le pic 

 
80En fait, un très fin liseré était parfois visible au niveau de la zone active à 500-530nm de longueur d’onde, soit 
environ 2.4eV. Toutefois, une étude quantitative se révèle délicate pour un signal aussi faible, et rend l’utilisation 
de ce type d’information difficile pour un comparatif de passivation. 
81 Largeur théorique pour l’émission d’une LED : 𝐹𝑊𝐻𝑀 = 1.8 × 𝑘𝐵𝑇 ≈ 46.5𝑚𝑒𝑉 à 300K (1.5𝑚𝑒𝑉 à 10K) [15]. 
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principal (autour de 2.8-2.9eV). Aussi, l’intensité est nettement plus faible pour la zone non gravée, 
dont le spectre semble surtout dominé par cette composante à plus haute énergie. 

A 10K, le spectre pour la cartographie de la mésa de 4µm semble très déformé 
comparativement au spectre moyenné sur 6 autres mésas « vierges ». Des analyses complémentaires 
sont en cours pour évaluer l’endommagement éventuel causé par des mesures de CL répétées dans 
une même zone (ici, 11 cartographies successives étaient effectuées sur une même mésa de 4µm pour 
les différentes températures de l’étude, en partant de 300K). Logiquement, la mésa de 10µm ainsi que 
la zone non gravée seraient moins concernées, car la zone cartographiée est plus grande (densité de 
puissance par pixel réduite), et l’acquisition ne pouvait être reproduite exactement dans la même zone 
(absence de repères), respectivement. 
Sinon, en considérant le spectre moyenné sur 6 mésas de 4µm (courbes pointillées de la figure 5-13.b), 
les variations d’intensité entre les 3 structures sont lissées à 10K comparativement à 300K. Les spectres 
sont clairement composés d’un pic principal (2.7-2.8eV), accompagné d’un épaulement à haute 
énergie (~2.85eV). Une ou plusieurs contributions d’intensité plus faible sont également visibles à 
basse énergie (2.5-2.7eV), et pourraient correspondre à des répliques phonons optiques longitudinaux 
(LO) du pic principal, espacées d’environ 90meV (la recombinaison est assistée par l’émission d’un ou 
plusieurs phonons LO) [247], [248]. 
L’observation de la distribution d’intensité sur des cartographies intégrées (ce n’est pas montré ici) 
souligne que l’épaulement à haute énergie ne résulte pas d’interférences, comme cela peut être 
évoqué dans la littérature [247], et conforte la distinction avec le pic principal (et ses répliques 
phonons). 
Toutefois, le sens physique de cette composante n’est pas parfaitement clair. L’écart énergétique 
relativement important avec le pic principal (~+80meV) pourrait suggérer qu’il est question de 
fluctuations du gap (et non de différents régimes excitoniques). Les défauts de type v-pits pourraient 
être en cause (la littérature peut rapporter des densités de v-pits supérieures à 108 cm-2 [249], [250], 
soit un ordre de grandeur proche de 20 pour une mésa de 4µm de côté). L’épaisseur des puits 
quantiques étant plus faible sur les flancs des v-pits, le gap serait plus élevé (modification de la 
polarisation piézoélectrique et du QCSE, mais également taux de croissance d’indium plus faible sur 
les plans semi-polaires) [251], [252], [249]. Certains font également la mention d’états excités dans les 
puits [253] mais d’autres attribuent un épaulement similaire à leurs sous-couches InGaN de croissance 
avec xIn~5% [254]. Cela parait peu probable ici puisque les analyses SIMS effectuées sur cette épitaxie 
suggéraient une concentration en indium beaucoup plus faible que pour la zone active effective 
(facteur 20). L’émission éventuelle de ces couches de croissance se ferait donc plutôt sur les plus 
hautes énergies du spectre (proche des transitions DAP ou NBE). 
 
 

De manière générale, si la composante à haute énergie est causée par les v-pits, il parait 
plausible qu’elle varie relativement peu en proportion d’un échantillon à l’autre, ce qui a globalement 
été vérifié au long de cette étude. Ainsi, par souci de simplification, la luminescence bleue de la zone 
active sera étudiée sans distinguer les éventuelles composantes du pic principal. L’intensité des 
cartographies sera donc intégrée sur l’ensemble du pic, soit entre 410 et 485nm (2.56-3.02eV), ce qui 
est représenté par les zones grisées de la figure 5-13. 
 
 

La moyenne de l’intensité de CL associée à la zone active peut alors être étudiée en fonction 
de la température, et de la structure, tel qu’illustré par la figure 5-14 ci-dessous, ce qui conduit à trois 
observations majeures. 
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Figure 5-14 : intensité de CL moyenne (intégrée entre 410 et 485nm) en fonction de la température, dans une zone non gravée 
ou sur la surface supérieure des mésas de 10 et 4µm, après normalisation par le maximum d’intensité. 

 
► De manière générale, une extinction de la luminescence se produit avec l’augmentation de la 

température de 10K à 300K. Cela résulte de l’activation de canaux non radiatifs : le taux SRH 
augmente avec la température, et des effets de localisation pouvant conduire à une augmentation 
du taux radiatif à basse température82 disparaissent. 
 

► L’intensité de saturation des mésas (i.e. maximum atteint) est plus faible et est atteinte pour une 
température plus élevée que dans la zone non gravée. Il semblerait que ce phénomène soit 
d’autant plus important que la taille de la mésa diminue : environ 98% (80%) du maximum de la 
zone non gravée atteint à 80K (100K) pour la mésa de 10µm (4µm). Ces tendances semblent 
cohérentes avec l’effet de taille observé pour les µLED : la baisse de température va rendre inactif 
une certaine proportion des défauts, mais comme une mésa en présente une nomenclature plus 
importante en raison de ses surfaces, l’intensité sature à une valeur plus faible. Logiquement, cet 
effet est exacerbé lorsque le ratio périmètre-surface augmente, ce qui peut expliquer les 
tendances observées ici entre les mésas de 4 et 10µm. 
 

► L’intensité de la mésa de 10µm (4µm) est largement supérieure à celle de la zone non gravée 
(facteur 5 environ à 300K) lorsque la température est supérieure à 50K (100K). Un effet lié à la 
géométrie du composant est donc à l’œuvre. Selon les éléments de bibliographie du chapitre 1, il 
est très certainement question d’une modification de l’efficacité d’extraction (LEE). Il est 
également possible que cela puisse être associé aux relaxations éventuelles des contraintes dans 
la mésa (ce qui est davantage discutée dans l’annexe C.2), ou encore à une meilleure dissipation 
thermique, ce qui permettrait une augmentation du taux radiatif. Chen et Al. [106] soutiennent 
également que les excitons seraient dissociés en raison des états de surfaces de leur nanofils 
GaN/InGaN. Cela permettrait une augmentation du taux radiatif, bien qu’une passivation efficace 
des surfaces reste nécessaire pour réduire le taux non radiatif et ainsi maximiser l’IQE. 

 
 
Trois informations importantes peuvent donc être déduites de cette section : 
 
a. Il n’est pas exclu que des mesures de CL répétées dans une même zone conduisent à un 

endommagement de l’épitaxie, malgré la robustesse du GaN (peut-être que l’indium des puits 
InGaN subit une migration en raison de la forte densité de puissance localisée). 

 
82L’annexe C.1 propose une description de ce comportement à l’aide d’une loi de type Arrhenius.  
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b. Les défauts v-pits ne correspondent pas aux défauts d’intérêts de notre étude, plutôt de nature 
extrinsèque à l’épitaxie. L’extinction de luminescence qui pourrait exister au centre de tels défauts 
constitue un phénomène parasite, qui tendra à limiter la précision des analyses. En effet, 
l’efficacité d’une passivation sera nécessairement sous-évaluée, puisque de tels défauts83 ne 
peuvent être passivés par définition.  

 
c. Un comparatif direct entre une mésa et une zone non gravée n’est pas adapté pour évaluer 

l’efficacité d’une passivation. En effet, la différence de géométrie entre les structures induit 
certainement des effets parasites (LEE, relaxation de contraintes, dissipation thermique…), qui 
vont conduire à une imprécision importante concernant l’étude des intensités de CL relatives. 

 

5.3.2.4 La problématique de l’extraction 
 

L’extraction lumineuse (LEE, cf. chapitre 1) constitue un aspect important à considérer pour 
étudier la luminescence d’un composant. Les propriétés de l’épitaxie et de la structure du composant 
vont imposer l’existence de différents modes optiques. Certains seront plutôt favorables à être 
extraits, alors que d’autres seront davantage guidés dans la structure, et induiront des pertes optiques. 
Dans l’approche qui va suivre, nous ne cherchons pas à optimiser l’extraction, mais seulement à 
évaluer la variation spatiale qu’elle pourra subir, notamment proche des flancs, ou encore selon la 
taille de la µLED.  

Nous avons donc décidé d’effectuer des simulations pour évaluer la variation de LEE à l’échelle 
de la µLED, ou entre les trois structures de l’étude précédente. Ces simulations FDTD84 2D ont été 
effectuées avec le logiciel RSoft grâce à l’aide d’un collègue doctorant85. Pour simplifier l’étude, nous 
avons choisi de simuler une structure avec un seul puit quantique InGaN (celui le plus proche du p-
GaN) conformément aux caractérisations TEM. Cette simplification s’explique par la large 
prédominance de l’émission à partir de ce puit comparativement aux autres selon de nombreuses 
simulations électro-optiques. La structure simulée est schématisée sur la figure suivante : 
 

 
Figure 5-15 : vue en coup schématique des structures simulées. 

 

L’indice optique du GaN ou de l’InGaN a été fixé selon la position du pic d’émission à 300K (~440 −
450𝑛𝑚), soit 𝑛𝐺𝑎𝑁~2.48 et 𝑛𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁~3.4. Un spectre gaussien a été généré sur la base des spectres 
mesurés en CL (mêmes position et largeur de pic, même résolution spectrale, et gamme fixée selon les 
limites d’intégration, soit 410-485nm). La LEE et le facteur de Purcell86 étaient ensuite calculés 
pour une première composante spectrale, par combinaison incohérente des résultats obtenus pour 
N dipôles émissifs localisés dans le puit quantique, et espacés selon la résolution spatiale de la 
cartographie (le but étant de prendre en compte les phénomènes d’interférences). Ce calcul était 

 
83 Pour les lecteurs intéressés, voir l’annexe A.4 concernant l’effet des défauts v-pits dans une LED. 
84 De l’anglais Finite Difference Time Domain. 
85 Thèse Amade NDIAYE, CEA-LETI, octobre 2019 – janvier 2023, voir notamment la référence [255]. 
86 Le facteur de Purcell permet d’évaluer l’efficacité d’émission spontanée dans le cas de cavités résonnantes. 
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ensuite effectué de manière similaire pour les autres composantes spectrales. Des profils de la valeur 
de LEE et du facteur de Purcell sont ainsi obtenus (selon la direction latérale au mésa). Ils peuvent être 
intégrés à l’échelle de la structure (en 2D), pour estimer une valeur moyenne.  
De plus, pour tenir compte de l’angle solide de collection des photons lors des mesures de CL, une 
correction peut être appliquée selon les caractéristiques techniques de notre équipement, afin 
d’estimer la valeur effective de LEE en condition de mesure (LEEeffective). 
 

Pour la mésa de 3.3µm, les simulations soulignent que le profil de LEE selon une direction 
latérale fluctue significativement (illustré sur la figure 5-16.a entre +0.8µm et +1.7µm du centre de la 
mesa). La correction apportée après multiplication par le facteur de Purcell semble négligeable, ce qui 
suggère que cela n’est pas sa variation qui gouverne l’émission au premier ordre, mais bien celle de 
l’extraction. L’extraction LEE vaut 17% au centre, et augmente à 23.5% en bord de mésa, à +1.6µm du 
centre (soit 38% d’augmentation). Cette variation est légèrement lissée s’il s’agit de LEEeffective (i.e. 
après prise en compte de l’angle solide de collecte de l’équipement), mais elle reste conséquente (25% 
d’augmentation). Par conséquent, une observation de l’intensité de CL conduira nécessairement à une 
sous-évaluation de la baisse d’IQE en bords de mésa. 
En revanche, la LEE semble réduite fortement pour les 50 derniers nanomètres (environ) avant 
l’extrémité de la mésa. En bords de pixel, une partie de l’émission n’est peut-être pas collectée par le 
photodétecteur planaire simulé (même s’il est de longueur quasi-infinie), ce qui pourrait expliquer 
cette diminution. En effet, cela n’est pas montré ici, mais le diagramme émissif devient asymétrique 
lorsque le dipôle se rapproche du flanc (l’émission du dipôle est plus intense côté flanc). Et au niveau 
du flanc, une partie de la lumière sera peut-être émise vers le bas (i.e. pour un angle supérieur à 90° 
par rapport à la direction normale à la mésa), et ne peut donc pas être collectée sans une sphère 
intégrante87. C’est très certainement pour cette raison que le diagramme émissif intégré à l’échelle de 
la structure simulée (2D) présente des franges d’intensité plus élevée en bordure de diagramme (pour 
les angles les plus rasants), comparativement à une structure planaire (fig. 5-16.b). 
 

 
 

Distance au centre (µm) 0 0.8 1.6 

LEE 0.170 0.184 0.235 

LEEeffective 0.077 0.071 0.096 

Figure 5-16 : (a) profil de l’efficacité d’extraction selon une direction latérale de la mésa de 3.3µm et (b) diagramme d’émission 
(intégré sur l’ensemble des dipôles) pour 3 structures différentes, obtenus par simulation FDTD sur RSoft. Le tableau donne 
des valeurs de LEE et LEEeffective pour 3 points du profil sur la mésa de 3.3µm de côté. 

 
87Dans une configuration LED, si la collecte des photons n’est pas assurée par une sphère intégrante mais au 
contraire par un photo-détecteur dont l’angle de collecte se limiterait par exemple à ±20°, une part très 
conséquente du flux émis par la µLED ne serait pas prise en compte et conduirait inévitablement à une efficacité 
réduite. Il est à noter que cet effet semble s’exacerber avec la diminution des dimensions de la LED. 
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Lorsque les valeurs sont intégrées à l’échelle de la structure 2D simulée, il est possible de 
comparer l’émission des trois structures des sections précédentes, ce que résume le tableau suivant : 

 

 Zone non gravée Mésa 8.8µm Mésa 3.3µm 

LEE 0.106 0.165 0.204 

LEEeffective 0.051 0.072 0.082 

Facteur de Purcell 0.986 0.935 0.936 

Tableau 5-1 : LEE, LEEeffective et facteur de Purcell simulés en FDTD sur RSoft par combinaison incohérente de l’émission de N 
dipôles situés dans le puit quantique d’un plan infini, ou d’une mésa de 8.8 ou 3.3µm de largeur. 

 
L’efficacité d’extraction simulée est faible pour les trois structures (globalement inférieure à 

20%), ce qui n’est pas surprenant à la vue de la différence d’indice optique entre le GaN et l’air. 
Cependant, l’extraction est plus élevée pour les structures mésas, notamment la plus petite (x2 entre 
la zone non gravée et la mésa de 3.3µm). Cette augmentation pourrait être cohérente avec la 
modulation latérale subie par la cavité optique. En effet, la présence des interfaces que constituent les 
flancs conduit à l’existence d’interférences optiques dans le plan de la mésa (de type Fabry-Perot et 
miroir de Lloyd), qui sont comparables à celles existantes selon la direction normale de la LED. Il est 
donc possible qu’une variation de la largeur de cette cavité optique (la largeur de la LED) conduise à 
une modification de la distribution des modes optiques existants (et donc à une variation de 
l’extraction). Parallèlement, la pente des flancs de la mésa participe très certainement à réduire la 
proportion de modes guidés dans la LED (i.e. qui ne sont pas extraits). Lorsque l’angle solide de collecte 
de l’équipement de CL est pris en compte, les valeurs sont globalement divisées par deux et les 
différences entre les 3 structures sont lissées. Cela s’explique par la variation du diagramme émissif de 
la structure simulée, comme discuté auparavant (fig. 5-16.b).  
Le facteur de Purcell est globalement proche de l’unité, bien que légèrement réduit dans le cas des 
mésas. Il s’agit d’un élément important à considérer lors de la conception d’une µLED, tant pour le 
choix de l’épitaxie, que pour les dimensions et la géométrie de la structure. 
Ces résultats sont plutôt cohérents avec les précédentes observations, et expliquent, au moins en 
partie, les écarts d’intensité observés entre les 3 structures à 300K illustrées en fin de section 5.3.2.3. 
 
 

5.4 Efficacité de luminescence des mésas µLED : comparatif entre 
différents procédés de passivation 

 

5.4.1 Méthodologie d’analyse 
 

5.4.1.1 Eléments de comparaison 
 
 Comme vu dans le chapitre 1, il parait pertinent de considérer qu’en raison des défauts de 
bords, une section « critique » de largeur constante apparait en périphérie de (µ)LED, à l’intérieur de 
laquelle la probabilité de recombinaison non radiative sera importante (par exemple supérieure à un 
niveau arbitraire). Une passivation efficace sera supposée agir sur la largeur de cette section, et 
idéalement la réduire fortement. Autrement dit, une première façon relativement simple pour évaluer 
l’efficacité d’un procédé de passivation consiste à comparer la largeur de la section critique de 
l’échantillon passivé avec celle d’un échantillon référence. Cette information peut par exemple être 
obtenue en calculant un profil de luminescence, tel que l’illustre la représentation schématique de la 
figure 5-17 : 
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Figure 5-17 : représentation schématique d’un profil de luminescence selon une direction latérale d’une mésa LED. 

 
En effet, en fixant un seuil d’intensité arbitraire (l’objectif étant de faire du comparatif), il est 

possible de déterminer les points d’intersection entre cette valeur seuil, et le profil de luminescence 
mesuré. La largeur de la section critique peut alors être estimée en calculant simplement la distance 
(point d’intersection) – (limite de la mésa), ce qui peut être effectué des deux côtés du profil pour plus 
de statistique. 

 
Cependant, nous avons pu entrevoir que la luminescence des échantillons étudiés ici peut 

varier significativement sur la surface d’une même mésa, notamment en raison de défauts 
intrinsèques à l’épitaxie (comme les v-pits identifiés sur les analyses STEM du chapitre 3). Par 
conséquent, l’estimation locale de cette largeur critique ne sera pas forcément représentative, et ce, 
même en moyennant ou en intégrant le profil selon une direction donnée. Nous avons donc plutôt 
décidé d’analyser statistiquement les pixels de la cartographie, afin d’évaluer le taux de pixels 
présentant une intensité inférieure à l’intensité seuil sur la surface supérieure de la mésa. Autrement 
dit, le pourcentage de surface à luminescence atténuée. La luminescence de la mésa est alors analysée 
dans sa globalité, ce qui permet de lisser les fluctuations liées aux inhomogénéités ou aux défauts de 
l’épitaxie. L’imprécision relative à la détermination du contour de la mésa est également amoindrie. Il 
ne s’agit donc pas d’évaluer directement une largeur de section critique, bien que la finalité soit très 
similaire (une largeur critique théorique peut être déduite du taux calculé). 
 

Dans tous les cas, la pertinence du comparatif entre échantillons dépend forcément de la 
précision de la délimitation spatiale de la surface supérieure de la mésa sur la cartographie (voir la 
méthode présentée en début de partie 5.3.2). Mais elle dépend également du niveau de l’intensité 
seuil. S’il est trop élevé, l’analyse pourra être faussée puisqu’elle sera impactée au second ordre par 
les fluctuations de la luminescence autour de son plateau de valeur maximale (au centre de la mésa, 
loin des bords). De manière similaire, si le niveau est trop faible, le comparatif sera biaisé puisque la 
largeur de section (ou le taux de pixels sous le seuil) tendra vers zéro dans de nombreux cas. Il est 
également possible que la luminescence ne décroisse pas linéairement avec la distance aux bords.  
 

Par conséquent, plusieurs approches sont possibles. Le plus simple est par exemple de calculer 
la valeur moyenne de l’intensité au centre (zone 1 de la figure 5-8), de sorte à ne pas être impacté par 
les effets de bords (dans l’idéal). Ensuite, afin de prendre en compte les fluctuations d’intensité, il peut 
être souhaitable de pondérer cette valeur, afin de considérer une marge. Il peut s’agir simplement 
d’appliquer un facteur correctif (par exemple 90% de la moyenne au centre). Il est aussi possible de 
prendre en compte la distribution en intensité sur la mésa (moyenne au centre moins l’écart-type, par 
exemple). Cette valeur seuil peut également être obtenue en considérant le point de décroissance à 
1/e de la distribution. 
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Enfin, comme ce niveau seuil est relatif à l’intensité de l’échantillon, il est également important 
de comparer directement les niveaux d’intensité entre les échantillons. En effet, il n’est pas exclu 
qu’une passivation puisse impacter l’intensité d’émission au centre du pixel (l’étude de David et al. 
[93] suggérait des longueurs de diffusion des porteurs de l’ordre de la dizaine de µm dans les puits 
InGaN, selon le régime d’injection). L’intensité peut aussi changer sans que cela soit nécessairement 
conséquent à une variation du nombre de recombinaisons non radiatives : variation des conditions 
d’injection dans les puits, modification de l’extraction… 
 

5.4.1.2 Analyse statistique de la luminescence de mésas LED 
 

L’objectif de ce chapitre, et de l’étude qui va suivre, est de faire un comparatif large entre les 
propriétés de luminescence de mésas µLED après différents procédés de passivation. Par soucis de 
simplification, un focus a été effectué sur les plus petites mésas carrées du masque (carrées dans un 
souci de cohérence avec les technologies de notre laboratoire), soit celles de 4µm88 (taille réelle de 
l’ordre de 3.3–3.5µm en fin de fabrication). Les caractérisations ont toutes été effectuées sur le banc 
de CL de la PFNC à 300K et à 10K, pour les conditions décrites en partie 5.3.2.1. Toutes les mesures 
sont donc effectuées dans les mêmes conditions d’injection, et les couches de passivation déposées 
sont très fines (3–5nm). A priori, l’injection dans la zone active ne devrait donc pas varier 
significativement entre les échantillons étudiés. Similairement, l’extraction ne devrait pas être très 
impactée par l’ajout de couches diélectriques de passivation aussi fines (d’épaisseur largement 
inférieure à 𝜆é𝑚𝑖𝑠𝑠𝑖𝑜𝑛/2). De plus, tous les échantillons du comparatif sont prélevés sur une même 
plaque. Le procédé de gravure est donc commun à tous les échantillons, ce qui implique que la pente 
des flancs de gravure sera globalement équivalente pour toutes les mésas. Ainsi, les variations 
d’extraction soulignées par les simulations de la section 5.3.2.4 sont supposées identiques pour tous 
les échantillons (LEE accrue en périphérie de la mésa). Comme il est difficile d’appliquer une correction 
pour les prendre en compte, il est à noter que l’écart de luminescence entre le centre et le bord sera 
dans tous les cas certainement sous-estimé (i.e. surestimation de l’efficacité de luminescence au bord). 
C’est d’ailleurs pour cette raison que l’étude des cartographies de l’efficacité relative 𝜂𝑟 sera 
complémentaire, puisque permettant potentiellement une normalisation par l’extraction.  
En raison de l’inhomogénéité et de la dispersion observées sur la surface des mésas, ou entre les mésas 
d’un même échantillon (section 5.3.1.2), plusieurs mésas identiques par échantillon sont 
cartographiées systématiquement pour plus de données statistiques (entre 3 et 6). Différentes 
grandeurs décrites ci-après ont ensuite été évaluées afin de comparer la luminescence des mésas.  
 

 
88 Il s’agit des mésas les plus petites pour lesquelles la réalisation technologique, et en particulier la lithographie, 
a abouti à des angles presque droits (voir la partie fabrication 5.2.2). 
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Figure 5-18 : présentation des zones d’études de la luminescence sur les cartographies des mésas (ici : mésa de 4µm de 
l’échantillon référence, 300K, 256x256 pixels) ; les images MEB (a) et (b), et la cartographie de CL (c) sont une aide à la 
visualisation de l’approche employée. 
 

1. En appliquant la méthode présentée en début de partie 5.3.2.1, il est possible de distinguer les 
données de la cartographie selon 3 zones distinctes, qui correspondent respectivement à : 
 
- Toute la surface supérieure de la mésa (fig. 5-18.d) 
- La section centrale de la mésa (fig. 5-18.e) 
- La section périphérique de la mésa = section (d) – section (e) (fig. 5-18.f) 

 
2. Une fois ce traitement effectué, les grandeurs suivantes sont calculées : 

 
- Taux de pixels de la surface supérieure de la mésa sous le niveau seuil, c’est-à-dire la 

proportion de surface à luminescence (ou efficacité relative 𝜂𝑟) atténuée, définie par : 
 

%𝑆𝑎𝑡𝑡 =
𝑛𝑜𝑚𝑏𝑟𝑒 𝑑𝑒 𝑝𝑖𝑥𝑒𝑙𝑠 𝑠𝑢𝑟 𝑙𝑎 𝑠𝑢𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 𝑠𝑢𝑝é𝑟𝑖𝑒𝑢𝑟𝑒 𝑑𝑒 𝑙𝑎 𝑚é𝑠𝑎 𝑡𝑒𝑙𝑠 𝑞𝑢𝑒 𝐼𝑝𝑖𝑥𝑒𝑙 < 𝐼𝑠𝑒𝑢𝑖𝑙

𝑛𝑜𝑚𝑏𝑟𝑒 𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 𝑑𝑒 𝑝𝑖𝑥𝑒𝑙𝑠 𝑠𝑢𝑟 𝑙𝑎 𝑠𝑢𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 𝑠𝑢𝑝é𝑟𝑖𝑒𝑢𝑟𝑒 𝑑𝑒 𝑙𝑎 𝑚é𝑠𝑎
(5.1) 

 
- Valeurs moyennes dans les 3 zones différentes. 

 
3. Après avoir reproduit cette démarche pour les N mésas de taille identique scannées par 

échantillons, les moyennes et les écart-types des N valeurs obtenues par grandeurs d’étude sont 
calculées (seules les moyennes seront présentées en partie 5.4.2 ; les écart-types sont disponibles 
en annexe D.2). 

 
Ce protocole d’analyse est ici appliqué aux cartographies en intensités intégrées à 300K ou à basse 
température, ainsi qu’à leur cartographie ratio respectives 𝜂𝑟. Dans le cadre de cette étude, l’objectif 
est avant tout d’évaluer les variations de l’efficacité de luminescence de la zone active des LED. Par 
conséquent, le comparatif est effectué pour la gamme d’intégration présentée en partie 5.3.2.3, c’est-
à-dire entre 410nm et 485nm. Par soucis de simplification, la valeur seuil est fixée le plus 
indépendamment possible de la distribution en intensité. Par conséquent, elle est fixée à 90% de la 
valeur moyenne dans la section centrale de la mésa, qu’il s’agisse de l’intensité intégrée, ou de 
l’efficacité relative 𝜂𝑟 (la valeur moyenne de 𝜂𝑟 pour les 3 zones des mésas est donnée en annexe D.1). 
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5.4.2 Présentation des résultats 
 

Cette section présente les résultats du comparatif qui a pu être effectué en suivant la 
méthodologie précédemment décrite. Les résultats ont été regroupés selon le type du ou de 
l’ensemble des traitements de passivation à l’étude. Un tableau présentera en début de chaque sous-
partie la liste des procédés de passivation considérés, en rappellera brièvement certains des détails 
présentés en chapitre 2, et donnera le nombre de mésas de 4µm scannées par échantillon. Il sera fait 
référence aux différents échantillons par des lettres pour plus de lisibilité sur les graphiques. 
 

5.4.2.1 Alumine ALD et traitements de surface 
 

Cette première partie se focalise sur l’étude d’une passivation incluant une couche ALD 
d’alumine. Comme expliqué lors des chapitres 2 et 3, un dépôt de type PEALD implique l’utilisation 
d’un précurseur potentiellement plus oxydant qu’un ALD thermique TMA/H2O standard. Par 
conséquent, l’accent est ici mis spécifiquement sur le dépôt type ALD. Ainsi, pour une même couche 
ALD-Al2O3, différents prétraitements chimiques par voie humide sont comparés. Nous avions pu voir 
dans le chapitre 3 que le traitement NH4OH est plutôt favorable à la nucléation de la couche ALD, mais 
son efficacité à désoxyder la surface est peut-être plus limitée par rapport à une solution HCl ou (NH4)2S 
(tout du moins sur plans c). L’intérêt de (NH4)2S est de désoxyder, tout en stabilisant (potentiellement) 
la surface par une terminaison soufrée avant dépôt. Un essai est également effectué après une 
première désoxydation HCl, afin d’évaluer si l’effet de la passivation soufrée est exacerbé. Les 
différentes variantes discutées dans cette partie sont recensées dans le tableau de la figure 5-19 ci-
après. Les 2 graphes associés présentent les valeurs obtenues en moyennant sur les N mésas analysées 
par échantillons, pour les différentes grandeurs à l’étude (intégration 410-485nm) : 
 
- Figure 5-19.a : proportion de surface à luminescence (ou efficacité relative 𝜂𝑟) atténuée (%Satt) 

pour les cartographies en intensité intégrée obtenues à 300K, à basse température ou pour les 
cartographies d’efficacité relative 𝜂𝑟. En somme, quel que soit le type de cartographie étudié 
(d’intensité à 300K ou 10K, ou de 𝜂𝑟), plus la valeur %Satt est faible, meilleur est l’impact de la 
passivation expérimentée. A titre indicatif, une valeur de largeur critique (LC) théorique est déduite 
de ce facteur (en prenant en compte les arrondis des angles de la mésa), et est proposée sur le 
même graphe pour les valeurs extrema. 
 

- Figure 5-19.b : intensité intégrée moyenne sur toute la surface de la mésa, dans sa section centrale 
ou dans sa section périphérique, après normalisation par la valeur référence à 300K. Un graphique 
similaire est proposé en annexe D.1 pour l’efficacité relative 𝜂𝑟. Pour cette grandeur, plus la valeur 
est élevée, mieux c’est (contrairement à %Satt). 

 

Légende Description N 

A Référence (aucun traitement après le retrait BOE du masque dur et le nettoyage solvant) 6 

B Dépôt ALD-Al2O3 de 3nm (30cycles H2O/TMA) à 250°C 3 

C Traitement NH4OH puis B 3 

D Traitement KOH puis B 3 

E Traitement HCl puis B 3 

F Traitement HCl puis (NH4)2S puis B 3 

G Traitement (NH4)2S puis B 3 
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Figures 5-19 : (a) proportion de surface à luminescence (ou 𝜂𝑟) atténuée, et (b) intensités moyennes de luminescence sur toute 
la surface de la mésa (Stot), dans une section centrale, ou périphérique, après moyenne sur les N mésas analysées par 
échantillon (série A–G, voir le tableau). La valeur de largeur critique déduite (LC) est donnée pour les extrema. 

 

Sur la référence à 300K (échantillon A), près de 55% de la surface de la mésa présente une 
intensité intégrée sous le seuil fixé (figure 5-19.a, soit 530nm de largeur critique théorique). Cette 
valeur est réduite à près de 40% à basse température, et est de l’ordre de 50% pour l’efficacité relative 
𝜂𝑟. Cela est cohérent avec la figure 5-19.b, puisque l’émission des puits est significativement plus 
intense au centre qu’aux bords. Cet écart reste consistant à basse température, bien que légèrement 
réduit. Enfin, l’intensité intégrée moyenne est globalement doublée à basse température, ce qui 
traduit une valeur d’efficacité relative assez faible (𝜂𝑟̅̅ ̅~0.55 sur la mésa, avec un écart important 
centre-périphérie, cf. annexe D.1). 

 
A 300K comme à 7K, %Satt diminue pour tous les procédés étudiés ici, mais pas avec la même 

ampleur, ce qui pourrait traduire une passivation plus ou moins efficace des défauts de bords. Un point 
singulier est atteint avec le prétraitement KOH (éch. D) : %Satt réduit à environ 35% et 25%, 
respectivement à 300K et à 7K, et à près de 35% pour 𝜂𝑟. L’intensité intégrée moyenne est également 
plus élevée comparativement à la référence, et ne varie quasiment plus avec la baisse de température 
(l’efficacité relative 𝜂𝑟  moyenne est donc maximisée, voir l’annexe D.1). Enfin, l’écart d’intensité entre 
la section centrale et la section périphérique est également partiellement réduit à 300K, mais n’existe 
plus à 7K. 

Plus globalement, il semblerait que deux tendances se distinguent pour les autres variantes 
présentées ici, toujours comparativement à la référence : 

 
1) Dans un cas, les variations observées à 300K et à 10K semblent proportionnellement comparables 

(échantillons B, C et D). Avec une couche diélectrique ALD-Al2O3 seule (B), l’amélioration est 
globalement modérée comparativement à la référence (à 300K ou 7K), mais s’avère plus nette 
avec un prétraitement NH4OH (C). Cela semble cohérent, puisqu’une simple couche d’alumine 
n’est pas supposée suffisante pour supprimer l’impact des défauts de gravure, potentiellement 
assez profonds. Au mieux, certaines liaisons pendantes de surface seront comblées par la couche 
ALD, réduisant alors le taux SRH. Cet effet sera potentiellement accru si la croissance de la couche 
ALD est facilitée par le traitement NH4OH (uniformité de la nucléation initiale), et la densité d’états 
d’interface réduite, comme l’avaient souligné les résultats des chapitres 3 et 4. 
 

2) Dans l’autre cas, ce sont les propriétés de luminescence à basse température qui semblent 
davantage impactées par les effets de la passivation (échantillons E, F et G). En effet, la proportion 
de section critique à 7K est minimale (<20%) lorsqu’un prétraitement (NH4)2S est effectué (avec ou 
sans un premier bain HCl), et l’écart avec la valeur à 300K est conséquent. Tout comme 
l’échantillon D, l’intensité moyenne d’émission à 7K ne semble plus dépendre de la position sur la 
mésa. Les effets de bords seraient donc significativement réduits, mais surtout pour la basse 
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température. La conséquence logique de cette différence de comportement entre 300K et 7K c’est 
que l’efficacité relative 𝜂𝑟 moyenne reste relativement faible, avec un écart significatif entre les 
bords et le centre (annexe D.1). Ces observations pourraient suggérer que la présence de soufre à 
l’interface est l’élément différenciant ici (et/ou la présence de Cl dans le cas du traitement HCl 
seul), d’autant plus qu’il impacte potentiellement la qualité de nucléation de la couche ALD. 

 
 La baisse de température est supposée rendre inactifs les défauts nécessitant des phonons 
pour piéger ou dé-piéger des porteurs. Or, en analysant les résultats précédents, il apparait des 
comportements différents en fonction de la température et de la passivation. Des traitements agissent 
peut-être spécifiquement sur certains défauts, alors que d’autres auront une action bien plus large. Il 
est par exemple possible que le traitement KOH, qui supprime significativement les couches atomiques 
endommagées par gravure chimique, permette une réduction conséquente de la concentration de 
niveaux parasites profonds dans le gap (les centres SRH). Il pourrait par exemple être question de 
défauts structuraux majeurs (lacunes, inversion d’atomes…). A l’opposé, un traitement soufré 
passiverait seulement certains défauts spécifiques, probablement moins profonds dans le gap. Il n’est 
pas non plus exclu que la présence de soufre entraine une modification de la distribution de défauts 
dans le gap. Plus exactement, le soufre supprimerait certains défauts par un effet de nettoyage, 
comme avaient pu le suggérer les analyses de surfaces du chapitre 3 (réduction de la pollution 
carbonée, désoxydation, suppression d’éventuels agrégats d’indium…). Mais la présence de liaisons 
soufrées générerait également d’autres niveaux avec des caractéristiques énergétiques différentes, de 
sorte que la proportion de défauts désactivés par la baisse de température soit croissante. Il est aussi 
possible que les liaisons soufrées induisent une modification de la courbure des bandes en surfaces 
(position du niveau de Fermi), et donc du remplissage des niveaux parasites, comme observé sur GaAs 
[149]. Un raisonnement similaire pourrait être suivi pour le nettoyage HCl, et le greffage de Cl (greffage 
connu de la littérature, et identifié qualitativement en WDXF, cf. chapitres 2 et 3). 
 
Remarques concernant l’extraction : 
 
a) Il est possible que la couche d’alumine favorise l’extraction des photons par adaptation d’indice 

optique entre le GaN et l’air. Ce qui pourrait contribuer, en partie, à une amélioration de l’efficacité 
de luminescence globale. Cependant, pour rappel, les couches en présence étant extrêmement 
fines (3nm<<λpuits/2), il parait très peu probable que cet effet joue au premier ordre. 
 

b) Il pourra s’avérer intéressant de caractériser et de quantifier physiquement la gravure chimique 
des mésas par le KOH. En effet, si les dimensions de la mésa sont significativement modifiées par 
ce traitement, la cavité optique dans la LED le sera également, ce qui pourrait impacter l’extraction. 
KOH est supposé graver sélectivement les plans atomiques sur les flancs de la LED, sans graver les 
plans c polaires [115]. La gravure KOH modifierait donc principalement la cavité optique selon ses 
dimensions latérales, ce qui a certainement un effet sur l’extraction, comme avaient pu le 
souligner les simulations présentées en partie 5.3.2.4.. La largeur de section gravée sera sans doute 
très faible pour ces concentrations et durées de traitement [115]. Cependant, de plus amples 
investigations seraient à mener pour conclure, car l’extraction ne varie probablement pas 
linéairement avec la largeur de la mésa, mais plutôt par succession d’extrema (notamment en 
raison des phénomènes interférentiels). 
 

5.4.2.2 Recuits thermiques 
 

Chauffer un semiconducteur à haute température pourrait être un moyen relativement 
basique pour supprimer des zones amorphes par reconstruction de surface, entrainer la désorption 
d’impuretés ou d’oxygène, et rétablir la bonne stœchiométrie, par exemple en greffant de l’azote sur 
les lacunes éventuelles. L’effet d’une telle étape sur les propriétés de luminescence d’une mésa µLED 
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GaN/InGaN sera donc étudié ici. Un comparatif est effectué entre deux températures (sous flux N2). A 
400°C, l’action sera probablement limitée à la vue des éléments de la littérature (voir chapitre 2), mais 
le procédé est compatible avec les technologies du CEA-LETI. La durée du traitement est donc ajustée 
en conséquence. Le recuit à 700°C est peut-être plus à même d’induire l’effet escompté. Un premier 
nettoyage de la pollution carbonée avec HCl est implémenté, car le carbone incrusté dans la maille 
cristalline pourrait induire l’apparition de centres non radiatifs pendant le recuit [59]. Les différentes 
surfaces sont traitées avec (NH4)2S après recuit pour supprimer l’oxydation résiduelle, et tenter une 
stabilisation de la surface par une terminaison soufrée. Les variantes à l’étude sont détaillées dans le 
tableau de la figure 5-20 ci-dessous, dont les graphiques présentent les résultats obtenus pour cette 
sous-partie, toujours pour les mêmes grandeurs détaillées auparavant. 
 

Légende Description N 

A Référence (aucun traitement après le retrait BOE du masque dur et le nettoyage solvant) 6 

H Recuit thermique à 400°C sous N2 15’ puis traitement (NH4)2S 43' 4 

I Traitement HCl puis traitement H 4 

J Recuit thermique à 700°C sous N2 1’ puis traitement (NH4)2S 30' 4 

K Traitement HCl puis traitement J 4 

 
Figures 5-20 : (a) proportion de surface à luminescence (ou 𝜂𝑟) atténuée, et (b) intensités moyennes de luminescence sur toute 
la surface de la mésa (Stot), dans une section centrale, ou périphérique, après moyenne sur les N mésas analysées par 
échantillon (série H–K, voir le tableau). La valeur de largeur critique déduite (LC) est donnée pour les extrema. 

 
Comme pour certains des échantillons de la précédente série, seules les caractéristiques à 

basse température des 4 variantes étudiées semblent significativement meilleures que pour la 
référence (%Satt~20-25% et intensité plus élevée avec moins de variations centre-périphérie à 7K). En 
revanche, à 300K, l’amélioration reste modeste (y compris en prenant en compte les écart-types).  

 
 La température et la durée du recuit ne semblent pas constituer les éléments différenciants 
au premier ordre. Les analyses STEM présentées lors du chapitre 3 suggéraient que les flancs de la 
mésa µLED référence étaient très peu oxydés, et ne présentaient pas de zone amorphe. Il ne serait 
donc pas surprenant que l’action du recuit thermique soit finalement limitée ici. 

Par ailleurs, l’écart d’intensité à 7K entre le centre et la section périphérique est minimal avec 
le nettoyage HCl pré-recuit (éch. I ou K). Cette étape avait été implémentée car permettant 
potentiellement de limiter la pollution carbonée initiale, et par conséquent l’apparition de centres de 
recombinaisons parasites lors du recuit [59]. Selon nos résultats, ce premier nettoyage participerait 
effectivement à limiter la présence de certains défauts, bien qu’un grand nombre de centres non 
radiatifs subsistent.  

En fait, il pourrait être plausible que les variations observées soient principalement causées 
par l’étape finale de traitement avec le sulfure d’ammonium. Notamment par analogie avec les 



5.4 Efficacité de luminescence des mésas µLED : comparatif entre différents procédés de passivation 

153 
 

résultats de l’échantillon G, combinant bain (NH4)2S puis dépôt d’alumine : l’amélioration des 
propriétés de luminescence était nettement plus marquée à basse température qu’à 300K. Les 
différents procédés à l’étude ici permettent peut-être la suppression de certains défauts, mais 
induisent une modification de la nomenclature des défauts accessibles dans le gap, ce qui modifie la 
statistique SRH à basse température (présence des liaisons soufrées ?). Le bilan à 300K serait 
globalement nul, mais la concentration de défauts désactivés par la température serait plus grande, 
d’où l’amélioration de %Satt observée à basse température. Cela pourrait notamment justifier 
l’augmentation de l’intensité moyenne observée à 7K comparativement à la référence (intensité de 
saturation plus grande, car davantage de défauts désactivés par la température, cf. figure 5-20.b). 
 

5.4.2.3 Sulfurations thermiques de couches diélectriques 
 
L’effet de la sulfuration alternative par recuit thermique présentée dans le chapitre 3 est 

maintenant étudiée. Une référence est sulfurée sans couche diélectrique afin d’évaluer l’effet du 
soufre indépendamment (nous avions pu voir dans le chapitre 3 que cette méthode se révèle 
particulièrement efficace pour sulfurer les surfaces GaN et InGaN). Ensuite, différentes variantes avec 
couches diélectriques sont testées. L’objectif serait de sulfurer les interfaces après dépôt (passivation 
des liaisons insatisfaites à l’interface, éventuelle suppression d’une oxydation native…). Le cas idéal 
serait d’utiliser une couche d’alumine (en raison de son grand gap), mais qui est probablement 
hermétique à la diffusion du soufre. Des alliages AlZnO (AZO) sont donc employés, avec gradient 
d’alumine, car potentiellement plus favorables au transport du soufre jusqu’à l’interface pendant le 
recuit (notamment par conversion de ZnO en ZnS). Une variante AZO est effectuée avec un premier 
cycle TMA/H2O à titre comparatif (les autres couches AZO débutent par un cycle DEZ/H2O). Pour toutes 
ces variantes, l’épaisseur totale est limitée à environ 15Å pour maximiser les chances de diffusion du 
soufre jusqu’à l’interface, et une première désoxydation est effectuée avec HCl, avant d’enchainer 
directement avec un bain NH4OH pour l’hydroxylation de la surface avant dépôt ALD. C’est d’ailleurs 
l’intérêt de ce type de sulfuration post-déposition, puisque la croissance de la couche ALD peut être 
optimisée indépendamment d’une éventuelle sulfuration avant dépôt, qui n’est pas des plus 
favorables pour la nucléation initiale de la couche ALD (voir chapitres 2 et 3). Cette partie a donc pour 
objet de présenter les résultats obtenus pour des échantillons passivés avec 3 catégories de couches 
sulfurées thermiquement après dépôt (très fines dans tous les cas) :  
- ZnO : sulfuration thermique de ZnO en ZnS validée au préalable en XPS (chapitre 3). 
- Al2O3 : conversion d’AlO en AlS peu favorable thermodynamique, mais si du soufre sous forme H2S 

parvient à diffuser jusqu’à l’interface, il pourra passiver certaines liaisons insatisfaites. 
- Empilement AlZnO : la diffusion du soufre est facilitée par la présence du ZnO, le gap est plus grand 

via l’insertion des fines couches d’alumine, le tout afin de générer une interface AlZnS. 
Similairement aux précédentes sections, les résultats sont détaillés dans la figure 5-21 ci-dessous. 
 

Légende Description N 

L Recuit thermique (RT) de sulfuration 6 

M Trait. HCl puis NH4OH puis ALD-Al2O3 de 1.5nm (15cy. H2O/TMA) à 250°C puis RT de sulfuration 6 

N M mais avec un dépôt ALD-ZnO de 1.5nm (13cy.DEZ/H2O) à 250°C 6 

O M mais avec un dépôt ALD-AZO à 250°C avec environ 15% d’Al2O3 (DEZ en 1er) 6 

P O mais avec environ 23% d’Al2O3 (DEZ en 1er) 6 

Q O mais avec environ 31% d’Al2O3 (DEZ en 1er) 7 

R O mais avec environ 38% d’Al2O3 (TMA en 1er) 6 
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Figures 5-21 : (a) proportion de surface à luminescence (ou 𝜂𝑟) atténuée, et (b) intensités moyennes de luminescence sur toute 
la surface de la mésa (Stot), dans une section centrale, ou périphérique, après moyenne sur les N mésas analysées par 
échantillon (série L–R, voir le tableau). La valeur de largeur critique déduite (LC) est donnée pour les extrema. 

 
Pour les différents échantillons de cette série, les tendances observées pour la luminescence 

à 300K ou pour l’efficacité relative 𝜂𝑟 n’indiquent pas (ou peu) d’amélioration comparativement à la 
référence. Là encore, il semblerait cependant que deux groupes se distinguent lorsque les variations 
observées à basse température sont considérées. D’un côté, les échantillons P, Q et R présentent des 
caractéristiques globalement proches de celle de la référence. De l’autre, les échantillons L, M, N et O 
se distinguent par leurs caractéristiques à basse température (effets de bords réduits, intensité 
accrue), comme pour certains échantillons des précédentes séries. En suivant la logique présentée au 
préalable, selon laquelle le soufre pourrait être à l’origine de ce comportement (modification de la 
distribution d’états dans le gap), cela suggérerait que la différence entre les deux groupes 
d’échantillons résiderait dans une présence de soufre plus ou moins significative à l’interface. Ce qui 
pourrait être cohérent : l’échantillon L a été directement sulfuré thermiquement (sans couche 
diélectrique) et la couche ZnO de l’échantillon N se convertit probablement en ZnS durant la sulfuration 
(voir les éléments du chapitre 3). La couche d’AZO avec la plus faible proportion d’alumine (éch. O), 
est très certainement la plus susceptible de permettre la diffusion de soufre jusqu’à l’interface. Cela 
avait d’ailleurs été validé par les analyses SIMS du chapitre 3. Pour les autres échantillons AZO (P, Q et 
R), il est possible que la proportion d’alumine soit trop importante et que le soufre n’atteigne pas (ou 
peu) l’interface. La concentration d’alumine seuil dans la couche AZO prévenant la diffusion de soufre 
se situerait donc entre les échantillons O (15% AlxOy) et P (23% AlxOy). 
L’échantillon M fait exception, puisqu’il s’agit d’une couche d’alumine seule. Les analyses du chapitre 
3 ne suggéraient pas la présence de soufre à l’interface pour cet échantillon, dans le cas de couches 
planaires. Cependant, pour rappel, les couches qui ont été déposées sont très fines (env. 15Å). La 
présence de soufre à l’interface pourrait éventuellement traduire une non-uniformité de cette couche 
d’alumine sur les flancs. Ce qui suggérerait alors que le diéthylzinc se greffe plus facilement que le TMA 
sur les flancs de µLED lors des premiers cycles ALD. Bien sûr, pour valider cette interprétation il serait 
nécessaire de faire des analyses complémentaires pour évaluer l’uniformité des couches déposées sur 
les flancs de LED.  
 

5.4.2.4 Nitruration 
 

Une solution ultime pour limiter l’apparition de liaisons Ga-O ou In-O à l’interface entre le 
semiconducteur et la couche d’alumine de passivation pourrait consister en une insertion de couches 
intermédiaires AlN, comme ce qui peut se faire sur les HEMT. Cette couche permettrait de prévenir la 
formation de niveaux de défauts associés à l’oxygène, tout en générant une interface plus cristalline 
et en offrant la possibilité de supprimer des lacunes d’azote. Ainsi, cette dernière série vise à étudier 
l’effet d’une passivation par bicouches AlN-Al2O3, permettant potentiellement la génération d’une 
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interface de haute qualité avec les flancs de la µLED. Pour cela, environ 4nm d’AlN sont d’abord formés 
en PEALD, avec ou sans polarisation additionnelle (5W), qui permet d’améliorer la qualité de couche 
déposée [201]. Ensuite, 15Å d’alumine sont ajoutés en ALD thermique pour encapsuler l’AlN, et limiter 
sa réoxydation native à l’air. L’effet d’un prétraitement in-situ de nitruration par plasma N2–H2 est 
évalué, tout comme celui d’un premier bain KOH de finition de gravure. Les différents échantillons 
étudiés, ainsi que les résultats sont présentés dans la figure 5-22 : 
 

Légende Description N 

S Dépôt PEALD 40 cycles AlN puis ALD-Al2O3 de 1.5nm (15 cy. H2O/TMA) à 300°C 4 

T Prétraitement plasma N2H2 in-situ puis S avec polarisation additionnelle sur le substrat (5W) 4 

U S mais avec une polarisation additionnelle sur le substrat (5W) 4 

V Traitement KOH ex-situ puis S avec polarisation additionnelle sur le substrat (5W) 4 

 
Figures 5-22 : (a) proportion de surface à luminescence (ou 𝜂𝑟) atténuée, et (b) intensités moyennes de luminescence sur toute 
la surface de la mésa (Stot), dans une section centrale, ou périphérique, après moyenne sur les N mésas analysées par 
échantillon (série S–V, voir le tableau). La valeur de largeur critique déduite (LC) est donnée pour les extrema. 
 

En termes de surface à luminescence atténuée à 300K (~30%) ou à 7K (~10%), la présence de 
la couche d’AlN d’interface semble conduire aux meilleurs résultats de ce comparatif. Pour l’efficacité 
relative, l’amélioration de %Satt semble plus modérée, mais il sera important de noter que le niveau 

seuil passe de 𝜂𝑟𝑠𝑒𝑢𝑖𝑙
~0.49 pour la référence89, à ~0.8 pour ces échantillons. En effet, l’intensité 

moyenne ne varie quasiment plus avec la température, et l’écart observé entre le centre et la 
périphérie de la mésa est significativement réduit à 300K, et presque supprimé à 7K (par conséquent, 
l’efficacité relative 𝜂𝑟 est maximisée, voir l’annexe D.1). L’échantillon S fait cependant exception, 
puisqu’il présente une intensité intégrée moyenne à 7K largement supérieure aux autres échantillons 
(logiquement, la valeur moyenne de 𝜂𝑟 est bien plus faible). Enfin, la seconde observation majeure, 
c’est que l’intensité moyenne est globalement divisée par 2 pour ces échantillons, comparativement à 
la référence. 

 
Les procédés implémentés pour les échantillons T, U et V impliquent une même recette de 

dépôt AlN-Al2O3 (seul le prétraitement diffère). Puisque les résultats obtenus pour ces échantillons 
sont très similaires, le prétraitement n’est pas ici l’élément différenciant au premier ordre. Et ce, même 
dans le cas d’une gravure KOH avant dépôt (éch. V). La couche d’AlN à elle seule participerait donc à 
générer une interface avec très peu de défauts entre le GaN ou l’InGaN, et le diélectrique de 
passivation. Pour rappel, les analyses STEM du chapitre 3 soulignent que l’interface AlN-
semiconducteur sur les flancs de la mésa présente une certaine rugosité, mais celle-ci est très 
cristalline, et sans oxygène ou carbone notable. 

 
89 Pour rappel, le niveau seuil utilisé pour calculer %𝑆𝑎𝑡𝑡 correspond à 90% de la valeur moyenne (de l’intensité 
intégrée ou de 𝜂𝑟) dans la section centrale, soit : 𝜂𝑟𝑠𝑒𝑢𝑖𝑙

= 0.9 × 𝜂𝑟𝑐𝑒𝑛𝑡𝑟𝑒
. 
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Ainsi, il n’est peut-être pas surprenant que les propriétés de l’interface soient très 
dépendantes de la recette de dépôt de la couche AlN, dont les propriétés joueraient au premier ordre, 
ce qui pourrait expliquer les différences observées entre l’échantillon S, et les autres échantillons. En 
effet, c’est la seule recette des quatre variantes étudiées avec 0W de polarisation sur le substrat [201]. 
Or, cette polarisation est supposée améliorer la qualité de la couche et de l’interface, donc il est 
possible que la nomenclature des défauts résultant in-fine à l’interface diffère entre ces deux procédés.  

En fait, l’AlN (cristallin) est un matériau piézoélectrique qui présente un champ de polarisation 
intrinsèque comme le GaN. Il est donc possible qu’une courbure des bandes générées à l’interface avec 
le (In)GaN participe à passiver le composant par effet de champ, ce qui est d’ailleurs apprécié pour la 
passivation des HEMT (voir le chapitre 2). Si la qualité de l’AlN diffère entre l’échantillon S et les autres, 
l’état de charge à l’interface est donc peut-être différent, tout comme le supposé effet de champ. 
Il est aussi possible que le régime d’injection dans la zone active change en raison de cette polarisation, 
qui pourrait même impacter le QCSE dans les puits [107]. L’intensité pourrait également être réduite 
en raison d’une accentuation des réflexions totales internes. Cependant, encore une fois, en raison de 
l’épaisseur très faible des couches déposées, il ne s’agit probablement pas d’un effet qui joue au 
premier ordre, comme le suggérait la référence [111]. 
 
 

5.5 Analyses complémentaires et limites de l’étude 
 

Le comparatif présenté dans la partie précédente a permis l’identification de certaines 
tendances entre les différents échantillons. Afin de les valider et pour une meilleure compréhension 
des mécanismes impliqués, cette dernière partie a pour objet de présenter certaines analyses 
complémentaires des résultats de CL, ainsi que des mesures de temps de vie (SRTC-CL). Un focus sera 
effectué sur certains échantillons notables des 4 séries étudiées dans la partie 5.4. Ils sont répertoriés 
dans le tableau 5-2 ci-après, qui en rappelle les détails. 
 

Légende Description N 

A Référence (aucun traitement après le retrait BOE du masque dur et le nettoyage solvant) 6 

D Traitement KOH + 3nm ALD-Al2O3 à 250°C 3 

G Traitement (NH4)2S + 3nm ALD-Al2O3 à 250°C 3 

I Traitement HCl puis recuit thermique à 400°C sous N2 15’ puis traitement (NH4)2S 43' 4 

L Recuit thermique de sulfuration 6 

P HCl, NH4OH puis ALD-AZO de 1.5nm (23% d’Al2O3, DEZ 1er) à 250°C puis RT de sulfuration 6 

T Traitement plasma N2-H2 in-situ puis dépôt 4nm PEALD AlN 5W puis 1.5nm ALD-Al2O3 à 300°C 4 

Tableau 5-2 : liste et détails des différentes variantes étudiées dans ce bilan. 

 

5.5.1 Bilan du comparatif 
 

Dans cette section, les tendances de la partie 5.4 sont validées grâce à des analyses 
complémentaires sur cartographies en vue large. Elles étaient réalisées systématiquement sur la zone 
de 9 mésas de 4µm à l’intérieure de laquelle étaient effectuées les cartographies plus résolues sur les 
mésas unitaires (voir la figure 5-23 ci-dessous). 
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Figure 5-23 : exemple d’image SEM de la zone de 9 mésas de 4µm à l’étude pour l’échantillon référence (A) et cartographie 

en intensité intégrée (410-485nm) associée à 300K. 

 
Il s’agira d’analyses moins fines que pour la partie 5.4, car la résolution spatiale est moins 

bonne. Cependant, cela peut permettre d’aborder l’étude d’un point de vue plus macroscopique, 
notamment pour comparer les intensités de luminescence. C’est effectivement un moyen rapide pour 
valider des tendances en normalisant par le signal du GaN autour des mésas, et ce, sans avoir à intégrer 
une nouvelle fois l’ensemble des cartographies sur mésas unitaires de l’étude (>200). Ainsi, il est par 
exemple possible de moyenner le spectre à l’échelle de la cartographie, puis d’intégrer l’intensité sur 
différentes gammes d’énergie, comme illustré sur la figure 5-24.a ci-dessous (échantillon référence A, 
à 300K). Afin de faire du comparatif, les intensités sont ensuite normalisées par leur surface émissive 
respective. Un ratio entre le signal de la zone active et celui du GaN peut ensuite être déduit, ce qui 
peut permettre de lisser d’éventuels effets liés à l’injection ou l’extraction, lorsque les intensités des 
échantillons sont comparées. 

 

 
Figure 5-24 : (a) spectre de CL (300K) moyenné à l’échelle d’une cartographie en champ large avec 9 mésas de 4µm références, 
et (b) étude du ratio d’intensités de CL entre la zone active (IMQW) et le GaN (IGaN), après normalisation par les surfaces 
d’émission respectives (i.e. la surface totale des 9 mésas pour IMQW, et la surface de n-GaN autour des mésas pour IGaN), puis 
par rapport la référence ; le tout à 300K (la valeur de %Satt est rappelée sur le même graphe). 

 
Le comparatif de la partie 5.4.2 avait permis de démontrer qu’une simple combinaison entre 

un traitement KOH et un dépôt ALD d’alumine (échantillon D) semble améliorer significativement les 
propriétés de luminescence d’une mésa µLED à 300K. En effet, comme le rappelle la figure 5-24.b, la 
proportion de surface à luminescence atténuée (%Satt) est nettement réduite comparativement à la 
référence. De plus, même après normalisation par le signal du GaN, l’intensité de la zone active est 
pratiquement doublée (fig. 5-24.b). C’est donc cohérent avec la littérature : les couches de cristal 
semiconducteur altérées (mauvaise stœchiométrie, amorphes, oxydes, impuretés…) sont gravées 
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significativement par la solution KOH en bord de pixel. Le cristal est alors rompu plus naturellement, 
ce qui permet de réduire la concentration de défauts, et donc les recombinaisons non radiatives. Un 
prétraitement (NH4)2S (éch. G) est moins efficace, bien que le chapitre 3 ait illustré sa capacité 
potentielle à réduire l’oxydation. De même, un recuit à 400°C suivi d’un bain de sulfuration (I), voire 
un recuit thermique de sulfuration (L) sont peu efficaces à eux seuls. L’action principalement 
désoxydante (très surfacique) induite par ces traitements n’est sans doute pas suffisante pour 
restaurer les propriétés de luminescence des µLED. Au contraire, une bicouche AlN-Al2O3 de 
passivation était particulièrement efficace pour réduire la surface à luminescence atténuée, et ce, 
même sans aucun prétraitement (voir partie 5.4.2.4). Cependant, l’intensité moyenne de CL pour la 
zone active était réduite de 50% comparativement à la référence. Il est tout à fait possible que 
l’injection ait été modifiée pour ces échantillons90, ainsi que l’extraction, bien que cela semble moins 
plausible pour des couches aussi fines (5nm). Effectivement, lorsque l’intensité des puits est 
normalisée par celle du GaN, cette dernière est presque doublée par rapport à la référence, 
similairement à l’échantillon D (fig. 5-24.b). Ainsi, la couche d’AlN d’interface entre l’(In)GaN et 
l’alumine participe efficacement à la passivation du composant. Il est tout à fait possible qu’un effet 
de champ se produise en raison de la charge positive induite par l’AlN, comme la littérature avait pu le 
souligner (voir chapitre 2). 

 
Finalement, ces différents résultats interrogent quant à l’impact réel de la remise à l’air avant 

dépôt, et d’une oxydation de l’interface au niveau des flancs. D’ailleurs, les analyses sur coupes STEM 
du chapitre 3 suggéraient un niveau d’oxydation très limité sur les flancs à l’état référence. Une gravure 
chimique avec KOH se révèle sans doute efficace pour supprimer des niveaux profonds dans le gap 
(suppression de lacunes, d’inversions d’atomes, d’impuretés incrustées…etc.), ce qui participe à 
réduire les recombinaisons non radiatives. Toutefois, cette étude suggère qu’il serait également 
possible de générer une bonne passivation avec un simple dépôt AlN-Al2O3, qui s’avère peut-être 
suffisant pour modifier la courbure des bandes en surface, et ainsi réduire la probabilité de remplissage 
des niveaux de défauts dans le gap. Bien sûr, la couche d’AlN interfaciale participe aussi très 
certainement à rétablir la stœchiométrie Ga:N, tout en limitant l’oxydation éventuelle par la couche 
d’alumine, permettant ainsi la génération d’une qualité d’interface quasi-cristalline entre l’(In)GaN et 
l’Al2O3 (cf. les analyses STEM du chapitre 3).  
 

5.5.2 Mesures de temps de vie en cathodoluminescence 
 

Afin d’évaluer la pertinence de notre méthodologie d’analyse, des mesures de temps de vie 
ont pu être effectuées à titre comparatif. Elles ont été réalisées par, et en collaboration avec l’institut 
Néel, ayant développé un banc expérimental permettant de réaliser des mesures de CL résolues 
spatialement et corrélées en temps (SRTC-CL91). Ce banc permet de mesurer la décroissance de la 
fonction d’autocorrélation des photons CL (g²), dont une modélisation avec une exponentielle étirée92 
permet une estimation du temps de vie moyen de CL. Pour plus de détails, nous invitons les lecteurs à 
parcourir la référence [256], ainsi que la référence [257], qui traite de nos échantillons. 

Ainsi, des profils d’intensité de CL et de temps de vie ont pu être collectés à 300K pour certains 
des échantillons du comparatif de la partie 5.4 (A, D, G et T). Des filtres passe-bandes étaient utilisés 
pour collecter la luminescence à 450 ± 50 nm environ (soit celle de la zone active). Pour plus de 
statistique, les profils étaient collectés sur le bord de mésas de 100µm. Effectivement, il était ainsi 
possible de moyenner les profils d’intensité transversalement sur une longueur conséquente (7µm). 
Pour les mesures de temps de vie, le calcul était effectué dans des zones rectangulaires de 100nm de 

 
90 L’AlN cristallin présente un champ de polarisation comme le GaN, ce qui pourrait induire une modification du 
régime d’injection (courbure des bandes modifiée dans l’empilement). Il est également possible que ces 
variations résultent d’incertitudes expérimentales. 
91Spatially Resolved Time Correlated CL. 
92𝑔2(𝑡) = 1 + 𝑔0exp [−(|𝑡|/𝜏)𝛾], avec 𝜏 le temps de vie CL moyen, et 𝛾 le facteur d’étirement. 
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largeur, toujours pour 7µm de longueur environ. Ces rectangles étaient plus ou moins espacés selon 
la résolution spatiale souhaitée. La position du bord de la mésa était déterminée après comparaison 
entre un profil MEB, et un profil CL (le 0 étant calée sur la position estimée de l’EBL sur le flanc). La 
figure 5-25 donne une illustration des résultats types ainsi obtenus : 
 

 
Figure 5-25 : (a) comparatif profil d’intensité/profil temps de vie (SRTC-CL) sur le bord d’une mésa de 100µm de l’échantillon 
référence (acquis simultanément à 300K) et (b) comparatif entre les profils de temps de vie de 4 échantillons différents de 
l’étude du 5.4 (toujours sur le bord d’une mésa de 100µm à 300K). L’insert donne le temps de vie relatif, c’est à dire le ratio du 
temps de vie en extrémité de mésa 𝜏𝑏𝑜𝑟𝑑𝑠 (moyenne des 3 premiers points) sur le temps de vie « bulk » 𝜏𝑏𝑢𝑙𝑘  (moyenne loin 
du bord), et ce après moyenne sur 3 ou 4 mésas (la barre d’erreur correspond à 2 fois l’écart-type). 
 

 La figure 5-25.a permet de comparer un profil d’intensité de CL, avec le profil de temps de vie 
estimé simultanément en SRTC-CL à 300K sur le bord d’une mésa de 100µm de l’échantillon référence 
A (pour l’émission associée à la zone active). Pour les deux profils, une décroissance importante est 
observée proche du flanc en raison des recombinaisons non radiatives, en adéquation avec les 
précédentes observations décrites dans ce chapitre. De manière générale, le temps de vie « bulk » (i.e. 
loin des bords) était de l’ordre de 12ns pour les différents échantillons étudiés. Le temps de vie en 
bordure de mésa (moyenne des 3 premiers points du profil) de l’échantillon référence est d’environ 
6ns (moyenne sur 4 mésas). L’évolution du profil suggère que les surfaces impactent le temps de vie 
sur au moins 1–1.5µm de distance en s’éloignant du flanc, vers le centre de la mésa. Cela donne un 
ordre de grandeur des longueurs de diffusion latérales dans les puits InGaN, et souligne une nouvelle 
fois la problématique à laquelle font face les µLED les plus petites. 
Toutefois, on peut noter que la longueur sur laquelle s’étend cette décroissance (i.e. la largeur critique) 
est nettement plus faible dans le cas du profil d’intensité de CL : l’ordre de grandeur semble proche de 
500nm. D’ailleurs, ceci est cohérent avec les précédentes analyses : environ 55% de la surface des 
mésas références de 4µm présentait une luminescence atténuée (à 300K), ce qui peut permettre 
d’estimer une largeur critique théorique d’environ 530nm.  
Il est tout à fait possible que cet écart résulte d’un accroissement de l’extraction en bord de mésa, 
comme illustré par simulation dans la partie 5.3.2.4. Cela souligne les limites de la méthodologie 
d’analyse de la partie 5.4. En effet, un profil de temps de vie procure une lecture quasi directe de l’IQE, 
contrairement à l’intensité de CL, qui sera corrélée à l’efficacité d’injection, ainsi qu’à l’efficacité 
d’extraction. Cependant, la méthodologie de la partie 5.4 reste un moyen bien plus rapide pour faire 
un comparatif large, car étant beaucoup plus simple à implémenter expérimentalement et 
analytiquement. Aussi, il peut donc s’avérer intéressant de comparer les tendances déduites de ces 
deux méthodes d’analyse. 
 
 La figure 5-25.a permet de souligner des différences nettes entre les profils de temps de vie 
obtenus pour les échantillons A, D, G et T de la partie 5.4 (toujours pour le bord de mésas de 100µm, 
à 300K). La tendance générale semble cohérente avec les résultats du premier comparatif : alors que 
le temps de vie est estimé à environ 6ns aux bords des mésas références (échantillon A), ce dernier 
augmente à 8.3ns après passivation KOH + Al2O3 (D), et à 9.4ns pour la passivation bicouche AlN-Al2O3 
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avec prétraitement plasma N2-H2 in-situ et polarisation additionnelle de 5W (T)93. Ces augmentations 
résultent très certainement d’une variation de la vitesse de recombinaison de surface en raison d’une 
passivation des défauts de bords. En effet, le temps de vie relatif passe d’environ 0.5 pour la référence, 
à environ 0.7 pour les échantillons D et T, ce qui prouve l’augmentation de temps de vie en bordure 
de la mésa (il s’agit du ratio entre le temps de vie proche du flanc, et le temps de vie « bulk », voir 
l’insert de la figure 5-25.b). D’ailleurs, la référence [257] propose une description analytique (modèle 
de diffusion 1D, comme décrit dans le chapitre 1) qui permet d’estimer la vitesse de recombinaison de 
surface S à partir de tels profils. Elle est évaluée à environ 5100 cm.s-1 pour la référence, et diminue à 
environ 3000 cm.s-1 pour l’échantillon D avec le traitement KOH et la couche d’alumine. 
Par ailleurs, le temps de vie est légèrement réduit pour l’échantillon G avec le prétraitement (NH4)2S 
avant dépôt de la couche d’alumine (𝜏𝑏𝑜𝑟𝑑̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ ≈ 5𝑛𝑠), toujours par rapport à la référence. Pourtant, la 
surface à luminescence atténuée estimée dans la partie 5.4 était réduite comparativement à la 
référence, bien qu’une différence plus marquée eût été visible à basse température. Il est possible que 
la présence des liaisons soufrées soit à l’origine d’un comportement singulier, qui ne nous est pas 
encore clair. Pour rappel, le temps de vie estimé ici correspond au temps de vie effectif, qui ne permet 
pas une distinction entre le temps de vie radiatif, et celui non radiatif. 
  

 
93 Il s’agit des valeurs obtenues après moyenne sur 3 ou 4 mésas. 
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5.6 Conclusion 
 

L’étude présentée dans ce dernier chapitre a permis d’identifier des pistes intéressantes pour 
optimiser l’IQE des µLED en passivant de manière optimale leurs défauts de bords. Une méthodologie 
d’étude en cycles courts permettant le comparatif entre plusieurs échantillons en CL a été développée 
et validée expérimentalement (notamment par des mesures complémentaires de temps de vie). Nous 
avons pu voir qu’une gravure chimique KOH combinée à un dépôt ALD d’alumine permet d’améliorer 
significativement les propriétés de luminescence de mésas µLED GaN/InGaN de 4µm. La solution 
permet vraisemblablement de supprimer les défauts par gravure sélective de certains plans atomiques 
sur les flancs. Nous avons également pu entrevoir une alternative très prometteuse, par l’ajout d’une 
simple couche d’interface en AlN avant la couche d’alumine : l’extinction de luminescence en 
périphérie de mésa était fortement réduite, et ce même sans aucun prétraitement initial.  

Dans le cadre de cette thèse, un procédé de sulfuration alternatif par traitement thermique était 
également étudié, et a été testé ici pour passiver les flancs des mésas µLED. A la vue de nos résultats, 
une sulfuration à elle seule ne serait pas efficace pour passiver les µLED, ce qui n’est pas très 
surprenant. L’action du soufre sera certainement très surfacique, alors que des défauts plus profonds 
dans le matériau doivent aussi être passivés. Il est d’ailleurs possible que la présence de liaisons 
soufrées conduise à l’apparition de comportements singuliers (du point de vue de la statistique SRH), 
qui nécessiteront davantage d’investigations. 

De manière générale, il parait évident que la solution de passivation pourrait davantage être 
optimisée, par combinaisons de plusieurs procédés (recuit thermique, puis gravure KOH, puis AlN-
Al2O3 avec nitruration in-situ avant dépôt, par exemple). En effet, malgré les améliorations identifiées 
pour les échantillons D et T, une marge de progression reste possible (le temps de vie relatif restait 
inférieur à 1). D’autant plus que l’effet lié à la polarisation éventuelle de l’AlN mériterait une étude 
plus approfondie, notamment pour évaluer l’effet sur l’injection en CL (et notamment en 
électroluminescence). Cela n’est pas présenté ici, mais des premiers résultats nous ont également 
permis de démontrer l’efficacité potentielle des finitions de gravure ALE, alternatives prometteuses à 
la gravure KOH peu industrialisable. 

Bien sûr, la prochaine étape serait de reproduire ces résultats pour les échantillons clés afin de 
valider les tendances, notamment en PL par exemple. D’autre part, les solutions de passivation devront 
être implémentées dans le cadre d’une réalisation de µLED complète, afin d’évaluer leur action sur les 
propriétés d’électroluminescence (et ainsi pour évaluer le gain d’EQE). 
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Conclusion générale et perspectives 
 
 

Les µLED GaN souffrent d’une baisse sévère d’efficacité en raison des défauts générés sur les 
flancs par l’étape de singularisation. L’étude de la passivation des surfaces latérales des µLED 
constituait donc la problématique de cette thèse : une compréhension fine des mécanismes de 
passivation des matériaux   des µLED GaN/InGaN doit permettre de proposer des solutions 
technologiques afin d’optimiser leur efficacité radiative en périphérie, et ainsi limiter l’effet de taille 
auquel l’efficacité des µLED est confrontée. 
 

 
Figure CL-1 : illustration de la section critique à luminescence atténuée causée par les défauts de gravure en bords de (µ)LED. 

 
Cette thèse s’est donc efforcée de proposer des solutions technologiques pour passiver les 

flancs de µLED GaN (dépôts ALD d’Al2O3 ou d’AlN, passivations soufrées, finitions de gravures…). Les 
différentes séquences de passivation ont été adressées sous trois problématiques distinctes. Dans le 
premier chapitre de résultats de cette thèse (le chapitre 3), l’objectif était de caractériser physico-
chimiquement les couches de passivation, notamment en interface avec l’InGaN, le matériau de la 
zone active des µLED. En effet, corrélé à une étude électro-optique (chapitres 4 & 5), ce type d’analyses 
peut permettre d’appréhender des mécanismes clés d’une passivation, afin de l’optimiser en 
conséquence. Ainsi, les propriétés de surfaces planes d’InGaN étaient étudiées après différents 
traitements chimiques, et après le dépôt d’une couche de passivation ALD-Al2O3. De manière générale, 
le niveau d’oxydation native du gallium estimé par XPS sur plans c semblait stable, relativement limité, 
et peu impacté par les différents traitements. Au contraire, l’oxydation de l’indium serait plus à même 
d’évoluer après certains traitements. D’ailleurs, contrairement à NH4OH, des traitements HCl ou 
(NH4)2S permettaient de supprimer une surconcentration en indium d’extrême surface de l’InGaN. 
 

Les analyses STEM effectuées sur des coupes de mésas µLED n’ont pas permis d’identifier une 
variation de la concentration en indium des puits quantiques InGaN au niveau des flancs après de tels 
traitements (l’indium fixe le gap dans les puits, et ce dernier ne doit surtout pas diminuer en périphérie 
de µLED dans le cadre de la passivation). Cependant, ces analyses très résolues, qui offrent d’ailleurs 
l’un des seuls moyens pour étudier les propriétés physico-chimiques des flancs de gravure 
directement, ont révélées des bords de mésas µLED natifs sans zone amorphe significative (résultant 
des dommages de gravure), et sans oxydation conséquente. Il est fort possible que la gravure BOE de 
fin de fabrication (nécessaire au retrait du masque dur) se soit révélée potentiellement efficace pour 
supprimer les éventuelles zones amorphes générées par la gravure en bord de pixel, et réduire 
l’oxydation native. Ce qui mériterait d’ailleurs de plus amples investigations. Toutefois, la durée de 
remise à l’air conséquente entre cette dernière étape et la caractérisation suggère que la réoxydation 
des flancs à l’air était certainement très limitée (les flancs correspondent plutôt aux plans m du GaN 
wurtzite).  
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Concernant le diélectrique de passivation, nous avons étudié en premier lieu l’effet d’un 
candidat prometteur à la vue de la littérature : l’Al2O3 déposé en ALD. Le dépôt d’une telle couche ne 
modifierait pas significativement l’état d’oxydation de la surface InGaN produit par les différents 
prétraitements. Cependant, la nucléation de la couche ALD, très sensible à l’état physico-chimique 
initial de la surface, pourrait être inhibée par la présence de soufre, même en faible proportion. A ce 
titre, nous étudions également une méthode de sulfuration alternative par recuit thermique. La 
sulfuration des surfaces était clairement identifiée en XPS, contrairement aux effets moins contrastés 
des traitements plus « standards » par voie humide. Cette voie offre également la possibilité de 
sulfurer l’interface à travers de fines couches diélectriques après dépôt. Cela permettrait 
potentiellement de passiver les liaisons insatisfaites à l’interface, mais également d’optimiser la 
nucléation de la couche ALD indépendamment au préalable, avec la préparation de surface la plus 
favorable à la croissance d’un dépôt continu.  
 

En effet, la qualité de l’interface sera fortement dépendante de la nucléation lors des premiers 
cycles ALD. Nous avons pu le vérifier électriquement, et c’est ce qui faisait l’objet du deuxième axe de 
recherche de cette thèse (chapitre 4). En effet, via la réalisation de capacité MIS planaires, nous avons 
pu démontrer qu’un simple prétraitement NH4OH avant dépôt de l’Al2O3 permettait de réduire la 
charge piégée dans l’oxyde, ainsi que la densité d’états d’interface Dit (fig. CL-2). 
 

 
Figure CL-2 : exemple d’un graphe du chapitre 4, illustrant les variations de 𝐷𝑖𝑡  (pour les niveaux peu profonds) 
entre une plaque référence sans prétraitement avant dépôt de la couche ALD d’alumine (P1), et une plaque avec 
prétraitement NH4OH (P2). 

 
La méthodologie d’analyse C-V que nous avions décidé d’employer ici peut permettre 

l’obtention d’une quantité d’informations conséquente, et la caractérisation expérimentale ne 
requiert pas nécessairement un banc de mesure des plus complexes. Cependant, la réalisation 
technologique des composants MIS s’avère délicate, et couteuse en temps, ce qui contraint 
nécessairement à une sélection restreinte de variantes. D’autant plus que le traitement et l’analyse 
des données expérimentales n’est pas des plus simples. La problématique des matériaux grand gap 
comme le GaN réside également dans la difficulté à sonder les niveaux profonds dans le gap avec des 
mesures C-V standards. A ce titre, il devient impératif d’utiliser des techniques C-V plus poussées, 
comme la C-V photo-assistée ou transitoire, ce qui complexifie d’avantage la méthodologie. 

Malgré ces difficultés technologiques, la méthodologie employée nous a permis de valider un 
résultat important : la Dit est réduite avec un prétraitement favorable à la nucléation de l’alumine. Pour 
aller plus loin, il pourra être intéressant, par exemple, de partir d’une conception de composant 
spécifiquement dédiée (i.e. des capacités MIS circulaires), afin de limiter le plus possible les effets 
parasites résultants de la réalisation technologique (et de prévoir la réalisation de composants MIM, 



Conclusion générale et perspectives 

165 
 

pour une caractérisation précise des propriétés de la couche diélectrique). Les contacts métalliques et 
les couches diélectriques pourraient également être recuits thermiquement après dépôt : cela pourrait 
permettre d’une part d’améliorer les propriétés électriques des composants MIS (meilleur reprise de 
contact électrique avec le semiconducteur, densification de la couche alumine pour la tenue en 
tension, pour obtenir une caractéristique C-V moins parasitée et donc une meilleure résolution de 
l’interface) et d’autre part,  à condition d’optimiser la température  du recuit des défauts, cela pourrait 
également permettre d’optimiser la qualité de l’interface en elle-même. Dans tous les cas, 
l’implémentation de techniques d’analyse plus poussées sera requise [C-V photo-assistée, DL(O)TS…], 
afin d’identifier les niveaux de défauts profonds, qui sont les plus préjudiciables dans une µLED (centres 
non radiatifs). 
 

En fin de thèse, nous avons également eu l’opportunité d’implémenter une couche AlN 
d’interface entre le semiconducteur et l’alumine, déposée par une méthode PEALD optimisée, comme 
développé à l’état de l’art des transistors HEMT. Des analyses de mésas µLED sur coupe STEM nous 
ont permis de révéler une interface de qualité cristalline avec l’AlN, avec une présence d’oxygène 
extrêmement limitée, ce qui offre une perspective prometteuse pour passiver les surfaces nitrures des 
µLED GaN/InGaN. Ce que nous avons pu valider expérimentalement, via une étude de l’efficacité de 
luminescence de mésas µLED, constituant le troisième axe d’étude de la thèse (chapitre 5). 
 

Effectivement, après caractérisation des propriétés physico-chimiques des couches de 
passivation, ainsi que des propriétés électriques des interfaces, il fallait évaluer ce qui touche au cœur 
de la problématique de cette thèse, c’est-à-dire la capacité des semiconducteurs à émettre de la 
lumière après passivation. Nous avons donc proposé une méthodologie pour analyser statistiquement 
des cartographies de cathodoluminescence, afin de comparer les propriétés de luminescence de mésas 
µLED de 4µm après traitement de passivation. Les cycles courts mis en place nous ont permis de 
comparer ainsi plus de 20 variantes issues d’une même plaque 100mm, et ce, pour une durée de 
réalisation technologique et de caractérisation assez limitée. L’étude nous a permis de démontrer 
l’efficacité d’une gravure chimique KOH combinée à un dépôt ALD d’alumine (conformément à la 
littérature), mais également celle de l’alternative très prometteuse que constitue la passivation en 
bicouche AlN-Al2O3. Dans les deux cas, l’émission était nettement plus homogène sur la surface (zone 
« critique » en bordure de mésa presque supprimée), comme l’illustrent les exemples de cartographies 
de CL de la figure CL-3 ci-dessous. 
 

 
Figure CL-3 : représentation de l’effet d’une passivation efficace sur la distribution de l’intensité de CL de la zone active d’une 

mésa de 4µm à 300K. 

 
 

La luminescence des mésas passivées semblait d’ailleurs beaucoup moins dépendante de la 
température, comme le souligne l’étude complémentaire effectuée sur l’échantillon (D) avec la 
combinaison KOH et dépôt d’alumine, de la figure CL-4 ci-après. L’intensité est globalement plus élevée 
que pour la référence, varie beaucoup moins avec la température et la différence entre les pixels de 
4µm et 10µm s’est considérablement amoindrie, ce qui traduit l’efficacité de la passivation (moins 
d’effet de taille).  
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Figure CL-4 : intensité de CL moyenne (intégrée entre 410 et 485nm) en fonction de la température dans une zone non gravée 
ou sur la surface supérieure des mésas (Stot) de 10µm et 4µm pour l’échantillon A (référence) et l’échantillon D (KOH + Al2O3).  

 
Ces courbes illustrent également certaines limites auxquelles fut confrontée l’étude. En effet, 

l’intensité collectée à température ambiante sur les mésas (passivées ou non) est très largement 
supérieure à celle collectée sur l’empilement LED non singularisée. Autrement dit, alors que l’effet de 
taille conduit à une efficacité de luminescence réduite en périphérie en raison des recombinaisons de 
surface SRH, d’autres effets liés à la géométrie sont à l’œuvre en parallèle, et tendent au contraire à 
induire une augmentation de l’intensité de CL sur les mésas µLED. A ce propos, des simulations FDTD 
nous ont permis d’illustrer une extraction de photons accrue pour les mésas µLED, expliquant au moins 
en partie les variations observées94. Il n’est pas exclu que d’autres phénomènes entrent également en 
jeu, comme le rapporte parfois la littérature (meilleure dissipation thermique, modification de la 
polarisation intrinsèque et du QCSE, effets de localisation différents…). Cela ne relève pas directement 
de la problématique de passivation, mais ces différents phénomènes participent à induire une certaine 
incertitude quant à l’interprétation des différents résultats, et mériteraient donc de plus amples 
investigations (PL, mesures de temps de vie en fonction de la structure, spectroscopie Raman…).  
 

Nos simulations soulignaient également un accroissement de l’extraction des photons en 
périphérie de mésa, ce qui contribue certainement à sous-estimer l’extinction de luminescence causée 
par les défauts de bord. C’est d’ailleurs pour cette raison que les analyses de temps de vie effectuées 
(SRTCL-CL) se sont révélées très complémentaires. Elles ont permis de valider la méthodologie d’étude 
en confirmant les tendances, d’autant plus qu’elles ne sont pas impactées par ces problématiques 
d’extraction. 
D’ailleurs, il nous semble également important de souligner que l’extraction des photons constitue une 
réelle problématique pour les µLED les plus petites. En effet, lorsque les dimensions des µLED sont 
proches de la longueur d’onde d’émission, des cavités optiques très résonnantes pourraient se former 
à certaines dimensions spécifiques, ce qui participe à complexifier les études de passivation. En 
conséquence, certaines études privilégient désormais la réalisation de µLED en forme de pyramide 
tronquée inversée (donc avec une pente de gravure importante), afin de limiter les effets de cavité 
transversalement à la direction normale de la µLED (et donc les effets d’extraction).  
 

Les techniques de sulfuration thermiques étudiées dans la thèse se sont révélées 
potentiellement efficaces pour sulfurer les surfaces, en vue de les stabiliser chimiquement. Toutefois, 

 
94 Après division par un facteur correctif (i.e. produit efficacité d’extraction effective-facteur de Purcell 
simulés), l’intensité des mésas reste supérieure à celle de la zone non gravée à 300K. 
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l’effet du soufre sur les propriétés optoélectroniques des µLED mériterait également de plus amples 
investigations.  D’ailleurs, des mesures de temps de vie auraient pu constituer un moyen extrêmement 
pertinent pour évaluer rapidement l’effet d’un traitement de passivation sur les semiconducteurs des 
LED avant structuration, à titre complémentaire des analyses physico-chimiques de surface (XPS, 
WDXRF, SIMS…). Et ce, tout particulièrement pour les traitements soufrés, dont l’effet s’est parfois 
avéré difficile à identifier avec les techniques plus traditionnelles (présence de soufre sur les surfaces 
après traitement humide, diffusion de soufre jusqu’à l’interface après recuit…). De telles études de 
temps de vie, corrélées à une étude approfondie des bandes par mesures XPS (courbure et niveau de 
Fermi), et des densités d’états profonds (C-V photo-assistée, DLTS…), pourraient ainsi permettre de 
procurer une compréhension plus fine de l’effet des passivations soufrées sur les flancs de µLED GaN.  
 

Dans le meilleur des cas, nous sommes parvenus à réduire la largeur de section critique 
théorique d’environ 530nm pour la mésa de 4µm référence, à seulement 180nm pour l’échantillon 
passivé avec un simple bicouche AlN-Al2O3 sans pré-traitement, soit une baisse de plus 65%. Bien que 
cette amélioration soit conséquente, la largeur de section critique n’a pas été réduite à zéro pour 
autant, ce qui dans le cas de µLED de dimension très faible (de l’ordre du micron typiquement), restera 
problématique. De manière générale, il nous parait donc évident que le procédé de passivation pourra 
davantage être optimisé, notamment par combinaison de plusieurs étapes (gravure KOH, puis recuit 
thermique, puis dépôt AlN-Al2O3 avec nitruration in-situ avant dépôt, par exemple). Les procédés de 
gravure ALE qui émergent depuis quelques années pourraient notamment offrir des alternatives très 
prometteuses à la gravure KOH peu industrialisable (problématiques de contamination par des métaux 
alcalins en micro-électronique…). L’effet d’autres solutions plus classiques en salle blanche comme le 
TMAH pourrait également être étudié, car elles sont supposées produire le même type de gravure 
sélective du GaN. Dans tous les cas, il sera important de quantifier finement les vitesses de gravure de 
ces différents procédés, afin d’identifier l’épaisseur critique minimale à graver pour rétablir l’efficacité 
de luminescence. Cela serait important pour l’optimisation des procédés (notamment dans les cas des 
gravures ALE très lentes), mais également pour maitriser les éventuels effets d’extraction (modification 
de la largeur de la LED, et donc de la cavité optique). A ce propos, il serait également important 
d’étudier l’effet de la gravure BOE employée pour le retrait de notre masque dur, comme évoqué 
précédemment. En effet, il n’est pas exclu que cette étape ait participé à supprimer des couches 
endommagées sur les flancs, auquel cas elle constituerait alors la première étape de passivation de 
tous nos échantillons.  
Finalement, il est également important de noter que, dans le cadre de notre étude, la combinaison 
gravure KOH/dépôt Al2O3 n’était pas plus efficace qu’un simple dépôt AlN-Al2O3 sans prétraitement 
pour réduire la largeur de section critique. Dans un cadre industriel, le procédé le plus simple sera donc 
certainement plus à même d’être retenu. Bien sûr, des études complémentaires seraient à mener, 
notamment en électroluminescence, pour plus de compréhension de l’effet des passivations AlN 
(injection de porteurs dans les puits, passivation par effet de champ…). 
 
 

Aussi, il semble tout à fait possible d’optimiser notre méthodologie d’étude de la luminescence, 
pour analyser plus largement des zones de plusieurs mésas µLED. Cela permettrait plus de statistique, 
notamment lorsqu’une dispersion importante est observée sur l’épitaxie comme dans le cas de notre 
étude (d’ailleurs, une normalisation systématique par le signal du GaN pourrait éventuellement 
permettre de lisser les éventuels effets associés à l’extraction, ou à l’injection). Cela impliquerait 
cependant d’étudier plus macroscopiquement l’intensité de luminescence des mésas. En effet, pour 
évaluer la proportion de zone à luminescence atténuée sur une mésa avec précision, il faut un 
minimum de résolution spatiale, qui sera nécessairement plus limitée pour des champs d’acquisition 
plus larges (cela dépendra directement de l’équipement de mesure). A ce titre, il pourrait également 
s’avérer pertinent de simplifier au maximum l’épitaxie utilisée pour le comparatif de CL. Il pourrait par 
exemple être intéressant de travailler avec 1, voire 3 puits quantiques sans sous-couches de croissance, 
de supprimer l’EBL et de limiter un maximum l’épaisseur de p-GaN en surface. Cela permettrait un 
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travail à une tension d’accélération bien plus faible, et augmenterait considérablement la résolution 
des analyses (réduction de la taille de la poire électronique d’interaction), qui ne serait alors limitée 
que par la diffusion des excitons. 

Pour valider encore davantage la pertinence de notre comparatif, il semble également 
important d’effectuer une comparaison avec une autre technique de caractérisation, comme la 
photoluminescence (PL). D’autant plus qu’en PL, il est possible de se placer dans un régime d’injection 
très faible, ce qui peut permettre de maximiser la sensibilité aux niveaux de défauts.  Nous avions pu 
effectuer des caractérisations préliminaires de ce type, mais n’avons pas disposé du temps nécessaire 
pour établir un protocole expérimental d’étude. Les images de la prochaine figure illustrent cependant 
certains exemples de clichés optiques de la PL de mésas µLED références (sous lampe UV). L’émission 
semble plus intense en bordure des mésas, ce qui pourrait être cohérent avec nos simulations 
d’extraction. Il est également possible que le spectre se décale vers le jaune sur les bords en raison des 
défauts, conduisant ainsi à une émission plus blanche.  Nous avions pu voir en CL que la bande jaune 
provenait surtout du n-GaN gravé entre les pixels, mais le régime d’injection est différent ici, ce qui 
nécessitera bien sûr une étude plus approfondie. 
 

 
Figure CL-5 : exemple de clichés optiques de la photoluminescence de mésas µLED références, irradiées sur une zone assez 
large avec une lampe UV (la largeur de l’irradiation sur l’échantillon était contrôlée par un diaphragme, à l’inverse des mesures 
confocales pouvant être effectuées avec un laser). 

 
 

Finalement, les solutions de passivation devront maintenant être implémentées dans le cadre 
d’une réalisation de µLED complète, afin d’étudier l’évolution des propriétés d’électroluminescence. 
En effet, les mesures courant-tension-luminance (I-V-L) constituent le seul moyen pour évaluer l’EQE 
absolu des µLED. Toutefois, il nous parait évident, même avec le recul, que cela constitue réellement 
un travail d’optimisation qui prendrait en compte toute l’intégration de la µLED, et que pourrait 
adresser une prochaine thèse.  

 

 
Figure CL-6 : exemple d’un cliché optique de l’électroluminescence d’un composant µLED bleu réalisé au CEA-LETI, ou encore 
d’un afficheur µLED (laboratoire LCEM), technologie sur la base de laquelle pourraient être implémentées certaines des pistes 
de passivation identifiées dans le cadre de cette thèse. 
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Annexes 
 
 

Annexes A – informations complémentaires chapitres 1 & 2 
 

A.1 Les architectures des composants LED 2D planaires 
 

Dans le cas des LED planaires, différentes variantes d’architectures existent pour réaliser des 
composants LED finis (avec des contacts métalliques) : la LED conventional chip (CC), la LED flip chip 
(FC), la LED vertical thin film (VTF), ou encore la LED thin film flip chip (TFFC), illustrées 
schématiquement respectivement par les figures A-1.a, A-1.b, A-1.c et A-1.d. Elles sont plus ou moins 
complexes du point de vue de la réalisation technologique et présentent chacune différents avantages 
et inconvénients. La LED CC est relativement simple à réaliser mais l’étalement du courant n’est pas 
idéal (problèmes de current crowding) et la surface est masquée par l’un des deux contacts. Les autres 
structures permettent de s’affranchir plus ou moins de ces problématiques (VTF : injection électrique 
plus uniforme côté p ; FC ou TFFC : meilleure extraction de lumière car aucun masquage), mais leur 
réalisation technologique est beaucoup plus complexe, car un report sur un autre substrat est 
nécessaire. 
 

 
Figure A-1: représentations schématiques des différentes architectures de LED 2D planaires qui existent [258]. 

 

A.2 Brève description de la jonction p-n 
 

La base du fonctionnement d’une LED est la jonction p-n : un empilement entre deux semi-
conducteurs (de même nature, pour le cas traité ici de l’homo-jonction) de type respectivement p et 
n. A l’équilibre thermodynamique et sans polarisation extérieure, le gradient de concentration en 
porteurs de charges entraine une inter-diffusion d’électrons et de trous entre les zones dopées n et p. 
Les atomes dopants ionisés de part et d’autre de la jonction impliquent alors l’apparition d’une 
polarisation spontanée, s’opposant progressivement à ce courant de diffusion, jusqu’à le stopper 
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totalement. Le potentiel associé à la jonction est généralement désigné par 𝑉𝑏𝑖
95 (pour built-in voltage 

ou tension de bandes plates en français). Une zone fortement appauvrie en porteurs libres, de 
dimension finie, apparait alors à l’interface : on parle de la zone de déplétion ou zone de charge 
d’espace (ZCE pour Space Charge Extension, ou space charge region sur la figure A-2). Les épaisseurs 
respectives du côté dopé n (𝑊𝑛) et du côté dopé p (𝑊𝑝) sont reliées par l’équation de neutralité 

électrique 𝑁𝑑𝑊𝑛 = 𝑁𝑎𝑊𝑝 : la ZCE s’étendra toujours davantage du coté le moins dopé de la jonction. 

 

 
Figure A-2 : description d’une jonction p-n à l’équilibre thermodynamique 

 
Lorsque la jonction est polarisée en inverse (potentiel positif côté n, négatif côté p), la proportion de 
dopants ionisés augmente de part et d’autre de la ZCE (électrons et trous sont attirés respectivement 
vers les potentiel positifs et négatifs). L’épaisseur de la ZCE et l’intensité du champ de polarisation 
interne augmente avec la tension appliquée. La barrière de potentiel générée par la jonction limite 
fortement le passage du courant lié à la diffusion. Seul un courant faible lié aux porteurs minoritaires 
accélérés par 𝑉𝑏𝑖 peut persister (le courant de « drift »). A partir d’un certain seuil de tension, la 
jonction « claque » et laisse passer le courant significativement à nouveau (en raison de phénomènes 
Zeener ou par avalanche, non détaillés ici). 
En polarisation directe, la hauteur de barrière est progressivement abaissée par l’apport d’électrons 
et de trous dans les zones n et p de la ZCE (qui neutralisent progressivement les dopants ionisés). Le 
courant de drift diminue (courant inverse), pour laisser place au courant de diffusion qui augmente 
significativement avec l’abaissement de la barrière. 
Ainsi, sous l’effet de la polarisation appliquée, les électrons du côté n diffusent vers le côté p et peuvent 
traverser significativement la ZCE lorsque son épaisseur devient suffisamment faible. Ils deviennent 

 
95 𝑉𝑏𝑖 =

𝑘𝐵𝑇

𝑞
𝑙𝑛 (

𝑁𝑑𝑁𝑎

𝑛𝑖
2 ), avec 𝑁𝑑  et 𝑁𝑎 les concentrations effectives de donneurs et d’accepteurs, et 𝑛𝑖, la 

concentration intrinsèque en électrons libres.  
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alors les porteurs minoritaires et diffusent jusqu’à se recombiner avec un trou, selon leur longueur de 
diffusion caractéristique, présentée en partie 1.1.3. Un phénomène similaire (mais opposé) se produit 
pour les trous. Electrons et trous diffusent donc à travers la jonction dans des directions opposées, en 
se recombinant régulièrement. 
Cependant, lorsque la ZCE d’une jonction p-n devient trop fine, au moins un type de porteurs fuit 
(notamment en raison de la différence de mobilité entre les électrons et les trous dans le GaN). En 
général, la longueur de diffusion du porteur « fuyant » est grande comparativement à l’épaisseur du 
semiconducteur dopé de nature opposée. Pour cette raison, très peu de recombinaisons électron-trou 
sont en fait générées par une jonction p-n. Elles ne permettent donc pas d’accéder à des flux lumineux 
importants, ce qui n’est pas idéal pour la réalisation de LED. La jonction p-n permet néanmoins de 
procurer une bonne description des phénomènes gouvernant le transport des porteurs vers la zone 
émissive d’une LED.  
 
 

A.3 Optimisation de la zone active des LED 
 

• L’épaisseur des puits 
 
Le GaN wurtzite présente une polarisation spontanée le long de l’axe c, qui peut être plus ou 

moins amplifiée par effet piézoélectrique, en raison de contraintes structurelles générées dans la 
maille (voir partie 1.1.1). A l’interface avec une couche InGaN, le désaccord entre les mailles InN et 
GaN est grand, alors que les différences de polarisation spontanée sont faibles [259]. Ainsi, la 
polarisation totale dans un puit quantique InGaN est principalement de nature piézoélectrique [259], 
et cette dernière est généralement importante (de l’ordre de 106V.cm-1 [260]). 
Ce champ de polarisation a pour conséquence d’induire une courbure des bandes dans le puit 
quantique, qui va tendre à séparer spatialement les fonctions d’ondes des électrons et des trous, 
comme l’illustre la figure A-3. Ce phénomène physique est plus généralement connu comme le 
Quantum Confined Stark Effect (ou QCSE). Le QCSE a deux conséquences. Premièrement, la courbure 
des bandes entraine une baisse locale du gap dans les puits. Autrement dit, la longueur d’onde 
d’émission est décalée vers les faibles énergies (vers le rouge). On parle plus généralement de red-shift 
(et de blue-shift pour le phénomène opposé). Enfin, la séparation spatiale des fonctions d’ondes des 
électrons et des trous tend à réduire le recouvrement des zones à plus fortes densités de probabilité 
de présence. La probabilité de recombinaison est alors plus faible et le taux de recombinaison radiative 
est réduit.  
 

 
Figure A-3 : puit quantique sans (à gauche), ou avec (à droite) champ de polarisation [259]. 
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Comme le but est de confiner les porteurs en générant un puit de potentiel localisé, l’épaisseur du puit 
doit être minimisée. Cependant, si le puit est trop fin, il sera très vite rempli (band filing effect) et par 
conséquent, les porteurs auront tendance à s’en échapper (overflow). A contrario, si son épaisseur 
augmente trop, il perdra en capacité de confinement. De plus, le taux de recombinaison radiative 
diminuera en raison du QCSE, qui séparera alors significativement les fonctions d’ondes des électrons 
et des trous dans le puit (sans parler de l’effet de contrainte résultant lorsque l’épaisseur d’InGaN 
augmente). Il s’agit donc de trouver un équilibre, généralement atteint pour des épaisseurs comprises 
entre 2.5 et 3nm [261], [262]. Par ailleurs, il est actuellement difficile de croitre une épaisseur 
importante d’InGaN par épitaxie avec peu de défauts. 
 

• Le nombre de puits 
 

De manière générale, les performances des LED GaN augmenteraient avec un nombre de puits 
InGaN supérieur à un, jusqu’à une certaine limite. Superposer plusieurs puits en série conduirait au 
confinement d’une concentration totale de porteurs plus importante, tout en réduisant le nombre de 
porteurs par puit. Cela permettrait de générer davantage de recombinaisons radiatives, tout en 
limitant la fuite électronique de la zone active ainsi que les recombinaisons Auger [263], [264]. Le taux 
de recombinaisons radiatives serait alors plus grand et la baisse d’efficacité à régime de forte injection 
atténuée (phénomène de droop) [264], [265]. 
En raison des fortes contraintes liées aux différences entre les paramètres de mailles GaN et InGaN, 
des défauts structuraux, désignés par V-pits dans la littérature, apparaissent souvent dans les puits 
quantiques. Cependant, d’après certains, ils faciliteraient l’injection de trous dans les derniers puits de 
l’empilement [266]. Leur densité et leur taille moyenne augmenteraient avec le nombre de puits [263]. 
La distribution de trous dans la zone active serait alors plus uniforme [266], la tension de 
fonctionnement de la LED plus faible [263], et l’efficacité EQE plus élevée [263], [266]. 
 

 
 

  

Figure A-4 : exemples de références bibliographiques (en haut : [265] ; en bas à gauche : [263] ; en bas à droite : [261]) 
illustrant les variations des propriétés optoélectroniques des LED GaN/InGaN en fonction du nombre de puits quantiques 
InGaN. 
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L’augmentation de performances est cependant limitée dans la plupart des cas. Avec un nombre de 
puits trop faible, typiquement inférieur à cinq, moins de porteurs sont capturés dans la zone active et 
l’efficacité EQE est réduite [262]. A contrario, avec un nombre trop important, les trous ne 
parviendraient pas à atteindre les derniers puits du côté n en raison de leur faible mobilité par rapport 
aux électrons [262]. Le recouvrement entre les concentrations d’électrons et de trous serait alors 
relativement mauvais dans les premiers et derniers puits, ce qui tendrait à induire une diminution du 
taux de recombinaisons radiatives [262], [267]. La résistance série de la LED augmenterait également 
avec le nombre de puits en raison de l’épaisseur totale croissante de matériau peu conducteur [263]. 
Cela aurait pour conséquence d’entrainer une augmentation de la tension de fonctionnement de la 
LED [265]. La rugosité aux interfaces serait également détériorée avec un nombre de QW trop 
important, réduisant alors l’efficacité d’émission [263]. Enfin, l’augmentation de la densité et de la 
taille des V-pits entrainerait également une diminution de la surface émissive depuis la zone active 
[266], limitant son efficacité radiative (sans parler des niveaux parasites que ces défauts structuraux 
peuvent générer dans le gap). Un équilibre doit donc être trouvé entre ces différents effets, atteint 
avec cinq puits quantiques pour certains [261]–[263]. Pour d’autres, cet équilibre est atteint avec six 
[265], sept [265], [266] ou neuf puits [264], [265]. 
En fait, l’optimisation de la zone active dépendra fortement de plusieurs facteurs, tels que le taux 
d’indium dans les puits (LED bleues vs LED vertes par exemple) ou le régime d’injection dans la LED. 
Effectivement, le nombre optimal de puits quantiques serait croissant avec la densité de courant qui 
traverse la LED en fonctionnement, ce qui n’est pas surprenant [265]. Il est donc important de prendre 
en compte le régime de fonctionnement de la LED pour le domaine d’application souhaité. 
Typiquement, dans le cas des µLED, une étude rapporte que des structures à mono-puit quantique ou 
Single QW, avec la bonne épaisseur et le bon choix de matériau barrière (par exemple dopé n), 
pourraient s’avérer plus efficaces pour maximiser l’IQE [268]. Le type de matériau barrière utilisé entre 
les puits aurait également un impact. Des simulations conduites par Chang et al. [267] illustraient que 
des puits InGaN à barrière GaN seraient moins performants que des puits InGaN à barrière InGaN, le 
nombre de puits optimal variant alors en fonction de la configuration. 
 

A.4 L’effet des défauts structuraux de type v-pits dans une LED 
 

La capacité d’une épitaxie GaN/InGaN à émettre de la lumière à 300K avec une forte 
concentration de défauts est un sujet qui fait débat dans la littérature. Il est souvent fait référence aux 
effets de localisations liés aux fluctuations de concentration en indium ou d’épaisseur dans les puits. 
Pour la référence [247], les variations d’épaisseur dans les puits sont principalement en cause. La 
référence [248] expliquent notamment que le champ de polarisation important qui règne dans les 
puits InGaN impliquerait la localisation des électrons dans des zones où la largeur du puits fluctue, 
alors que les trous seraient plutôt localisés où la concentration en indium fluctue. Ainsi, ils expliquent 
qu’en raison de ces effets de localisation, importants même à 300K, la diffusion des porteurs serait 
limitée à environ 250nm pour les électrons, et à 10nm pour les trous (dans des puits de 3nm avec 
xIn~12%). Par conséquent, cela tend à empêcher les porteurs d’emprunter les nombreux canaux non 
radiatifs présents, et justifie les IQE élevés.  
Le rôle des v-pits ne serait d’ailleurs peut-être pas si préjudiciable dans une LED. La luminescence est 
éteinte au centre du défaut, en raison de la dislocation émergente (et parfois de l’absence de puits 
[269]). Mais certains suggèrent que la concentration en indium augmenterait légèrement autour des 
v-pits, conduisant à une localisation des excitons dans les zones de plus faible potentiel. Cela 
participerait à favoriser leur recombinaison, et entrainerait une augmentation du taux radiatif [270], 
[271], [250]. Certains supposent même que les v-pits sont auto-passivés, en raison de la barrière de 
potentiel induite par le gap plus élevé des flancs semi-polaires des v-pits [252], [249]. Par conséquent, 
les porteurs resteraient localisés dans les zones riches en indium entre les v-pits (de plus faible 
potentiel). Ce type de défauts ne conduirait donc pas nécessairement à du non radiatif, notamment 
en comparaison avec d’autres types de dislocations [269]. Cependant, dans le cas d’une LED, cela ne 
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serait plus valable à régime de forte injection : la présence d’une forte concentration de v-pits va 
tendre à limiter la section de puits quantiques « normaux », et conduit donc à augmentation 
prématurée de la densité de porteurs. Cela impliquerait alors une fuite depuis les zones de localisation, 
ce qui pourrait notamment induire (au moins en partie) le phénomène de droop bien connu [249].  
 

A.5 Contact Schottky – contact ohmique 
 

Une LED doit disposer de contacts électriques positif et négatif, qui permettront d’injecter des 
trous du côté dopé p et des électrons du côté dopé n de la LED. Le choix d’un contact métallique est 
important et dépend directement du matériau sur lequel il doit être déposé. A la jonction entre un 
métal et un semiconducteur, les bandes d’énergie s’alignent par rapport au niveau de Fermi (à 
l’équilibre thermodynamique). La capacité d’un métal à injecter des électrons ou des trous dans le 
semiconducteur dépendra de la hauteur de barrière énergétique générée à l’interface. Selon la 
hauteur et la largeur de la barrière, le comportement du contact pourra être redresseur, ou non. Plus 
généralement, on qualifiera le contact de Schottky pour le premier cas et d’ohmique pour le second. 
Cela dépendra directement du travail de sortie du métal (𝑞Φ𝑀) et de l’affinité électronique du 
matériau semiconducteur (𝑞𝜒𝑆𝐶). Ces grandeurs représentent l’énergie nécessaire pour extraire un 
électron du matériau vers le niveau du vide. Elles correspondent donc aux différences entre le niveau 
de vide et le niveau de Fermi pour le métal, ou entre le niveau de vide et le minimum de la bande de 
conduction pour le semiconducteur. Ainsi, les électrons du métal percevront une barrière de potentiel 
(ou barrière de Schottky) qui s’écrira de la manière suivante : 
 

𝐸𝑏 = 𝑞Φ𝑀 − 𝑞𝜒𝑆𝐶 (𝐴. 1) 
 
Les électrons du semiconducteur percevront quant à eux la barrière suivante : 
 

𝑞Φ𝑀𝑆 = 𝑞𝑉𝑑 = 𝑞Φ𝑀 − 𝑞Φ𝑆𝐶 (𝐴. 2) 
 
Ainsi, si une barrière épaisse est générée à l’interface, le passage des porteurs sera peu favorable et le 
contact sera Schottky. Au lieu de présenter un comportement courant-tension linéaire comme le 
contact ohmique, il présentera un comportement de type diode. 
Le choix du métal (en fonction de son travail de sortie) est donc très important pour réaliser des LED 
efficaces énergétiquement. Un contact ohmique est relativement facile à réaliser sur du n-GaN, mais 
s’avère beaucoup plus compliqué dans le cas du p-GaN : le dopage p du GaN est délicat (c’est donc un 
mauvais conducteur naturellement) et il n’existe pas de métal présentant un travail de sortie adapté. 
Aussi, si l’un des deux contacts peut être déposé pleine plaque (selon les architectures de LED), le 
contact p sera donc à privilégier.  
 

A.6 Informations complémentaires à propos de SiO2–SiNx (chapitre 2) 
 

Selon la référence [272], et dans le cas d’une surface n-GaN traitée avec un bain NH4OH puis 
un plasma N2 (suppression de l’oxyde natif), le Si3N4 (ECR-PECVD) se révèlerait plus efficace que le SiO2 
(RF-PECVD) pour passiver la surface (Dit minimale réduite, et caractéristique C-V plus proche de la 
courbe idéale).Toutefois, il serait aussi possible d’oxyder la surface n-GaN par plasma O2 déporté, puis 
de nitrurer le Ga2O3 formé avec un plasma N2 avant le dépôt du film SiO2 (RPECVD) [273]. L’interface 
avec l’oxyde SiO2 serait ainsi de meilleure qualité qu’avec un nitrure comme Si3N4 (Dit réduite, moins 
de charge d’interface, moins de fuites…). De plus, selon Chevtchenko et al. [274], une passivation SiNx 
serait moins efficace pour produire une augmentation de l’intensité de PL sur n-GaN, comparativement 
à SiO2 (RPECVD). 
Enfin, l’étude proposée par Chokawa et al. [275] souligne que l’oxydation d’une interface peut 
dépendre de l’alignement du niveau de Fermi entre le semiconducteur et le diélectrique, et que par 
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conséquent, elle pourra varier selon le dopage. Pour une interface n-GaN/SiO2, l’alignement serait 
favorable pour qu’un transfert d’électron se fasse depuis le GaN par génération de lacunes oxygènes 
chargées dans le SiO2. L’oxygène ainsi libéré réagit avec Ga pour former Ga2O3. Ce type de réaction 
serait favorable énergétiquement jusqu’à que la courbure de bande induite par l’oxydation (et le dipôle 
qui en résulte) rende moins favorable ce type d’échange. Aussi, sur p-GaN il serait théoriquement plus 
difficile que Ga2O3 se forme, car la position du niveau de Fermi ne permettrait pas ce type d’échange. 
Et dans le cas de l’alumine, la formation de Ga2O3 serait théoriquement moins favorable quel que soit 
le dopage. 
 

Annexes B – support théorique C-V et autres (chapitre 4) 
 

B.1 Calcul de la capacité dans le semiconducteur en fonction du potentiel de 
surface (adapté pour un semiconducteur de type n d’après [37]) 

 
Afin de modéliser et d’appréhender le comportement électrique d’un composant MIS, il est 

préférable de commencer par traiter le cas d’une capacité MIS dite « idéale » par soucis de 
simplification. Les approximations suivantes seront donc effectuées pour les analyses à suivre : 
 
(a) Quelles que soient les conditions de polarisation, les seules charges qui peuvent exister dans la 

structure sont celles présentes dans le semiconducteur et à la surface du métal adjacente à l’oxyde, 
en nombre égal mais de signe opposé. Autrement dit, il n’existe pas de charges piégées à l’interface 
ou dans l’oxyde. 

(b) Quelles que soient les conditions de polarisation, on considère toujours qu’il n’y a pas de transport 
de charges à travers l’isolant (résistivité infinie). 

(c) Pour simplifier, il est également supposé une différence nulle entre les travaux de sortie du métal 
et du semiconducteur (dans un premier temps). 

 
Dans le cas d’un semiconducteur de type n, cette dernière condition se traduit simplement par : 
 

𝜙𝑚𝑆𝐶 = 𝜙𝑚 − 𝜙𝑆𝐶 = 𝜙𝑚 − (𝜒𝑆𝐶 + 𝜙𝐵𝑛) = 0 (𝐵. 1) 
 
Avec 𝜙𝐵𝑛 le potentiel du niveau de Fermi dans le volume du semiconducteur loin de la surface (bulk) 
par rapport à la bande de conduction96. 
Le potentiel 𝜓(𝑥) est défini comme le potentiel 𝐸𝑖(𝑥)/𝑞 relatif au bulk du semiconducteur loin de la 
surface. 
 

𝜓(𝑥) = −
[𝐸𝑖(𝑥) − 𝐸𝑖(∞)]

𝑞
(𝐵. 2) 

 
Avec 𝑥 la profondeur dans le semiconducteur selon l’axe normal à sa surface (𝑥 = 0). Le potentiel de 
surface est donc défini par 𝜓𝑠 = 𝜓(0). 
Il est possible d’obtenir l’expression du potentiel 𝜓(𝑥) à partir de l’équation de Poisson à une 
dimension : 
 

𝑑2𝜓(𝑥)

𝑑𝑥2
= −

𝜌(𝑥)

𝜀
(𝐵. 3) 

 

 
96𝜙𝐵𝑛 =

𝑘𝐵𝑇

𝑞
ln (

𝑛0

𝑁𝑐
) 
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Avec 𝜀 = 𝜀0𝜀𝑆𝐶  (𝜀0 la permittivité électrique du vide et 𝜀𝑆𝐶  la permittivité relative du semiconducteur) 
et 𝜌(𝑥) la densité volumique de charges dans la zone de charge d’espace (ZCE) qui peut exister en 
surface du semiconducteur en fonction de son potentiel de surface : 
 

𝜌(𝑥) = 𝑞[𝑁𝑑
+ − 𝑁𝑎

− − 𝑛(𝑥) + 𝑝(𝑥)] (𝐵. 4) 
 
En posant 𝛽 = 𝑞/𝑘𝐵𝑇, les densités d’électrons et de trous libres à la profondeur 𝑥 s’écrivent : 
 

𝑛(𝑥) = 𝑛0𝑒
+𝛽𝜓(𝑥) (𝐵. 5) 

𝑝(𝑥) = 𝑝0𝑒
−𝛽𝜓(𝑥) (𝐵. 6) 

 
Loin de la surface dans le volume du semiconducteur, la condition de neutralité électrique implique 
que : 
 

𝜌(∞) = 𝑞[𝑁𝑑
+ − 𝑁𝑎

− − 𝑛0 + 𝑝0] = 0 (𝐵. 7) 
 

⇔  𝑁𝑑
+ − 𝑁𝑎

− = 𝑛0 − 𝑝0 (𝐵. 8) 
 
L’équation de Poisson devient donc (équation B.3) : 
 

𝑑2𝜓(𝑥)

𝑑𝑥2
= −

𝜌(𝑥)

𝜀
= −

𝑞

𝜀
[𝑝0(𝑒

−𝛽𝜓(𝑥) − 1) − 𝑛0(𝑒
𝛽𝜓(𝑥) − 1)] (𝐵. 9) 

 
Pour rappel, à une dimension : 
 

𝐸⃗ = −𝑔𝑟𝑎𝑑⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗   𝑉 = −(𝜕𝑉 𝜕𝑥⁄ )𝑒𝑥⃗⃗⃗⃗  donc ‖𝐸⃗ ‖² = (−𝜕𝑉 𝜕𝑥⁄ )² soit 𝐸 = 𝜕𝑉 𝜕𝑥⁄  

 
En intégrant l’équation B.9 par substitution (voir note ci-après) on peut obtenir l’expression du champ 
électrique 𝐸 à travers la ZCE du semiconducteur : 
 

1

2
(
𝑑𝜓(𝑥)

𝑑𝑥
)

2

= −
𝑞

𝜀
∫ [𝑝0(𝑒

−𝛽𝜓(𝑥) − 1) − 𝑛0(𝑒
𝛽𝜓(𝑥) − 1)]𝑑𝜓

𝜓

0

(𝐵. 10) 

 

𝐸2 =
2𝑞𝑛0

𝜀𝛽
[
𝑝0

𝑛0
(𝑒−𝛽𝜓(𝑥) + 𝛽𝜓(𝑥) − 1) + (𝑒𝛽𝜓(𝑥) − 𝛽𝜓(𝑥) − 1)] (𝐵. 11) 

 
Note : 
L’équation B.9 peut s’intégrer par substitution, en posant 𝑢 = 𝑑𝜓 𝑑𝑥⁄  : 
 

∫
𝑑2𝜓

𝑑𝑥2
𝑑𝜓 = ∫(

𝑑𝜓

𝑑𝑥
)

𝑑

𝑑𝑥
(
𝑑𝜓

𝑑𝑥
)𝑑𝑥 = ∫𝑢𝑑𝑢 =

1

2
𝑢2 (𝐵. 12) 

 
 
Ensuite, il est possible de définir les grandeurs suivantes :  
 

𝐿𝐷 = √
𝑘𝐵𝑇𝜀

𝑞2𝑛0

(𝐵. 13) 

𝐹 (𝛽𝜓,
𝑝0

𝑛0
) = √[

𝑝0

𝑛0

(𝑒−𝛽𝜓(𝑥) + 𝛽𝜓(𝑥) − 1) + (𝑒𝛽𝜓(𝑥) − 𝛽𝜓(𝑥) − 1)] (𝐵. 14) 
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Avec 𝐿𝐷 la longueur de Debye pour les électrons. D’un point de vue physique, cette longueur permet 
d’évaluer la profondeur de pénétration des électrons dans une ZCE.  
Il est également notable que : 
 

𝑝0

𝑛0
= 𝑒

2(𝐸𝐹𝑖−𝐸𝐹)
𝑘𝐵𝑇 = 𝑒2𝛽𝜓𝑛𝑖 (𝐵. 15) 

 
Avec 𝑞𝜓𝑛𝑖

= 𝐸𝐹𝑖
−𝐸𝐹 (< 0), le potentiel du niveau de Fermi par rapport au niveau de Fermi 

intrinsèque. 
Le champ électrique est alors donné par : 
 

𝐸(𝑥) = 𝑠𝑖𝑔𝑛(𝜓)
√2

𝛽𝐿𝐷
 𝐹(𝛽𝜓, 𝛽𝜓𝑛𝑖

) (𝐵. 16) 

 
En appliquant le théorème de Gauss, il est possible de déterminer la charge totale par unité de surface 
dans la ZCE du semiconducteur à partir de l’expression précédente : 
 

𝑄𝑆𝐶 = −𝜀𝐸𝑠 = −𝑠𝑖𝑔𝑛(𝜓𝑠)
√2

𝛽𝐿𝐷
𝜀0𝜀𝑆𝐶  𝐹(𝛽𝜓𝑠, 𝛽𝜓𝑛𝑖

) (𝐵. 17) 

 
Si la fréquence de mesure 𝑓 est très grande devant celle caractéristique de l’inversion en 1/𝜏𝑖𝑛𝑣 (ce 
qui sera nécessairement le cas ici), la fonction 𝐹 se simplifie à : 
 

𝐹(𝛽𝜓𝑠) = √𝑒𝛽𝜓𝑠 − 𝛽𝜓𝑠 − 1 (𝐵. 18) 

 
La capacité dans le semiconducteur 𝐶𝑆𝐶 ne dépendra pas uniquement du potentiel de grille (et donc 
de 𝜓𝑠) mais également de la fréquence de la mesure. Dans le cas de mesures effectuées à basse 
fréquence, la capacité dans le semiconducteur correspond à la dérivée de la charge en fonction du 
potentiel de surface : 
 

𝐶𝑆𝐶 = −
𝑑𝑄𝑆𝐶

𝑑𝜓𝑠
= 𝑠𝑖𝑔𝑛(𝜓𝑠)

𝜀0𝜀𝑆𝐶

𝐿𝐷√2
[
𝑒𝛽𝜓𝑠 − 1 + 𝑒2𝛽𝜓𝑛𝑖(1 − 𝑒−𝛽𝜓𝑠)

𝐹(𝛽𝜓𝑠, 𝛽𝜓𝑛𝑖
)

] (𝐵. 19) 

 
Comme le régime n’inversion ne peut pas être atteint dans des conditions normales de mesures pour 
le GaN, l’expression peut se simplifier à : 
 

𝐶𝑆𝐶 = 𝑠𝑖𝑔𝑛(𝜓𝑠)
𝜀0𝜀𝑆𝐶

𝐿𝐷√2
[
𝑒𝛽𝜓𝑠 − 1

𝐹(𝛽𝜓𝑠)
] (𝐵. 20) 

 

En régime de déplétion (2𝜓𝑛𝑖
≤ 𝜓𝑠 < −1/𝛽), on peut simplifier 𝐹, tel que 𝐹 ≈ √−𝛽𝜓𝑠. En raison de 

la neutralité de la charge totale, la charge dans le métal 𝑄𝐺 = −(𝑄𝑝 + 𝑞𝑁𝑑𝑊𝑑) = −𝑄𝑆𝐶, avec 𝑄𝑝 la 

charge des trous par unité de surface dans la zone d’inversion en surface (~0 ici), et 𝑞𝑁𝑑𝑊𝑑 la charge 
des donneurs ionisés par unité de surface dans la zone de déplétion de largeur 𝑊𝑑. Il est alors possible 
d’exprimer la charge en fonction de la largeur de la ZCE 𝑊𝑑  : 
 

𝑄𝑆𝐶 = √−2𝜀0𝜀𝑆𝐶𝑞𝑛0𝜓𝑠 = 𝑞𝑁𝑑𝑊𝑑 (𝐵. 21) 
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La conservation du potentiel implique 𝑉𝐺 = 𝑉𝑜𝑥 + 𝜓𝑠 + (𝜙𝑚𝑆𝐶 = 0) = −𝑄𝑆𝐶/𝐶𝑜𝑥 + 𝜓𝑠. Il est donc 
possible d’exprimer la largeur de la ZCE en fonction de la tension de grille. L’équation quadratique qui 
en résulte donne une solution du type (en prenant 𝑛0~𝑁𝑑) : 
 

𝑊𝑑 = √(
𝜀0𝜀𝑆𝐶

𝐶𝑜𝑥
)
2

−
2𝜀0𝜀𝑆𝐶𝑉𝐺

𝑞𝑁𝑑
−

𝜀0𝜀𝑆𝐶

𝐶𝑜𝑥

(𝐵. 22) 

 
Après avoir calculé 𝑊𝑑, il est alors possible d’en déduire le potentiel de surface : 
 

𝜓𝑠 = −
𝑞𝑁𝑑

2

2𝜀0𝜀𝑆𝐶𝑛0
𝑊𝑑

2 (𝐵. 23) 

 
L’expression de 𝐶𝑆𝐶  peut également se simplifier à : 
 

𝐶𝑆𝐶 = √−
𝜀0𝜀𝑆𝐶𝑞𝑛0

2𝜓𝑠
=

𝜀0𝜀𝑆𝐶

𝑊𝑑

(𝐵. 24) 

 
Soit : 

𝜓𝑠 = −
𝑞𝑁𝑑

2𝜀0𝜀𝑆𝐶

2𝑛0𝐶𝑆𝐶
2

(𝐵. 25) 

 

B.2 Fréquence et densité d’états d’interface 
 

Dans le cas réel (avec des pièges d’interface), l’oscillation de la position du niveau de Fermi 
avec le signal alternatif va faire varier la charge totale d’interface proportionnellement à la densité de 
niveaux parasites pour l’énergie associée. Ainsi, une capacité 𝐶𝑖𝑡 et une résistance 𝑅𝑖𝑡 associées aux 
niveaux pièges apparaissent en parallèle de la capacité intrinsèque du semiconducteur, avec une 
réponse caractéristique 𝜏𝑖𝑡 = 𝐶𝑖𝑡𝑅𝑖𝑡.Ce système est équivalent à la mise en parallèle d’une capacité 
𝐶𝑝 et d’une conductance 𝐺𝑝 variant toutes deux avec la pulsation : 

 

𝐶𝑝 = 𝐶𝑆𝐶 +
𝐶𝑖𝑡

1 + 𝜔2𝜏𝑖𝑡
2

(𝐵. 26) 

 
𝐺𝑝

𝜔
=

𝐶𝑖𝑡𝜔𝜏𝑖𝑡

1 + 𝜔2𝜏𝑖𝑡
2

(𝐵. 27) 

 
Dans la limite des basses fréquences, le circuit se limite à la mise en parallèle de 𝐶𝑆𝐶  et 𝐶𝑖𝑡 car la 
résistance 𝑅𝑖𝑡 est à zéro. A haute fréquence, la réponse des niveaux parasites n’est plus assez 
rapide donc leur effet est négligé. Le système est alors similaire au cas idéal avec une simple mise en 
série des capacités de l’oxyde et du semiconducteur. Ce qui donne : 
 

𝐶𝑡,𝐵𝐹 =
𝐶𝑜𝑥(𝐶𝑆𝐶 + 𝐶𝑖𝑡)

𝐶𝑜𝑥 + 𝐶𝑆𝐶 + 𝐶𝑖𝑡

(𝐵. 28) 

 

𝐶𝑡,𝐻𝐹 =
𝐶𝑜𝑥𝐶𝑆𝐶

𝐶𝑜𝑥 + 𝐶𝑆𝐶

(𝐵. 29) 

 
La somme de l’ensemble des pièges donneurs ou accepteurs pour une énergie donnée correspond à 
la densité équivalente d’états d’interface 𝐷𝑖𝑡 (en cm-2.eV-1), reliée à la charge d’interface  𝑄𝑖𝑡 selon : 
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𝐷𝑖𝑡 =
1

𝑞

𝑑𝑄𝑖𝑡

𝑑𝐸
(𝐵. 30) 

 
Comme la variation du potentiel de surface avec la tension de grille continue fait varier celle du niveau 
de Fermi, la densité d’états dans le gap peut être sondée en fonction de l’énergie 𝐸𝑐 − 𝐸𝑇, 
représentant l’écart entre le bas de la bande de conduction et le niveau de Fermi, modulé par 𝜓𝑠:  
 

𝐸𝑐 − 𝐸𝑇 = 𝜙𝐵𝑛 − 𝜓𝑠 (𝐵. 31) 
 
Avec 𝐸𝑇 l’énergie des niveaux pièges et 𝜙𝐵𝑛 le potentiel du niveau de Fermi relatif à la bande de 
conduction dans le volume du semiconducteur (i.e. loin des surfaces). Ainsi, sachant que 𝐶𝑖𝑡 =
𝑑𝑄𝑖𝑡/𝑑𝜓𝑠 = 𝑞2𝐷𝑖𝑡, il est possible de montrer que, de manière générale : 
 

𝐷𝑖𝑡 =
𝐶𝑜𝑥

𝑞2
[(

𝑑𝜓𝑠

𝑑𝑉𝐺
)
−1

− 1] −
𝐶𝑆𝐶

𝑞2
(𝐵. 32) 

 
Dans le cas de la méthode de Terman pour des mesures hautes fréquences (voir partie 4.2.3), 

selon les références [233], [181], [205], si l’inversion n’est pas atteinte dans le cas de matériaux à grand 
gap comme le GaN, l’approximation du régime de déplétion est tout le temps valable, à condition que 
le dopage soit constant. Le potentiel de surface théorique peut donc également être calculé 
directement à partir de la capacité mesurée 𝐶𝑚𝑒𝑠,𝐻𝐹 (voir annexe B.1) : 
 

𝜓𝑠 = −
𝑞𝑁𝑑𝜀0𝜀𝑆𝐶

2𝐶𝑆𝐶
2 = −

𝑞𝑁𝑑𝜀0𝜀𝑆𝐶

2𝐶𝑜𝑥
2 (

𝐶𝑜𝑥

𝐶𝑚𝑒𝑠,𝐻𝐹
− 1)

2

(𝐵. 33) 

 
La caractéristique 𝜓𝑠(𝑉𝐺) est ainsi obtenue sans calcul préalable de la courbe C-V idéale, et la 𝐷𝑖𝑡 peut 
être estimée pour la gamme de tension appliquée. Il serait également possible d’estimer la 𝐷𝑖𝑡 en 
calculant simplement l’écart ∆𝑉 de tension entre la courbe C-V expérimentale et la courbe idéale pour 
une même valeur de capacité [181], [205] : 
 

𝐷𝑖𝑡 =
𝐶𝑜𝑥

𝑞𝐴

𝑑(∆𝑉)

𝑑𝜓𝑠

(𝐵. 34) 

 

B.3 Bilan des analyses courant-tension du chapitre 4 
 

 
P1 P2 

0V≤U≤+4V -4V≤U≤0V -4V≤U≤+4V 0V≤U≤+4V -4V≤U≤0V -4V≤U≤+4V 

%𝐂𝐢 ,  𝐉̅𝐢 ≤ 𝐉𝐒 0.261 0.274 0.251 0.025 0.092 0.027 

| 𝐉 ̅|(𝐀/𝐜𝐦²) 3.08 0.66 1.85 2.66 0.47 1.55 

|𝐉𝒎𝒂𝒙|(𝐀/𝐜𝐦²) 10.27 1.71 10.34 11.64 1.06 11.64 

Tableau B.1 : taux de composants (%Ci) dont la densité de courant moyenne en valeur absolue est inférieure au 
seuil JS=10-4A/cm², et moyenne sur toute la plaque de la densité de courant moyenne ou maximale (toujours en 
valeur absolue), pour les plaques P1 et P2. 
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Annexes C – études complémentaires des résultats de CL en fonction 
de la température pour les échantillons références (chapitre 5) 
 
Ces annexes présentent des analyses complémentaires des résultats de CL obtenus pour l’étude sur 
l’échantillon référence de la partie 5.3 (i.e. comparatif de la CL entre une zone non gravée et des mésas 
de 10 et 4µm en fonction de la température). 
 

C.1 Evaluation des énergies d’activation associées à l’extinction de la 
luminescence 

 

 
Figure C-1 : tracé de type Arrhenius pour l’intensité de CL moyenne (intégrée entre 410 et 485nm) pour la zone non gravée et 
la section périphérique de la mésa de 4µm de référence. 

 
L’intensité de l’épitaxie LED non gravée augmente avec la baisse de température en suivant 

une loi de type Arrhenius, atteignant un maximum à 10K [245], [276] : 
 

𝐼𝐶𝐿(𝑇) =
𝐼𝐶𝐿(𝑇 = 10𝐾)

1 + 𝐶1 exp (−
𝐸1
𝑘𝐵𝑇

) + 𝐶2 exp (−
𝐸2
𝑘𝐵𝑇

)
(𝐶. 1) 

 
Avec 𝐸1 et 𝐸2, les énergies d’activation caractéristiques de deux processus d’extinction de la 
luminescence différents, et 𝐶1 et 𝐶2 des constantes de tracé (𝑘𝐵 la constante de Boltzmann). La 
comparaison est également effectuée avec l’intensité moyenne calculée en périphérie de la mésa de 
4µm (référence). De manière générale, la chute de l’intensité de luminescence peut s’expliquer par 
l’émission thermique de porteurs depuis des puits de potentiel (d’origine diverses), dont la profondeur 
est relative aux énergies d’activation 𝐸𝑖  [277]. Cette délocalisation tend à réduire le taux radiatif, et 
peut aussi favoriser les recombinaisons non radiatives via les niveaux de défauts. 
Pour les deux structures, le processus 𝐸1 de plus faible énergie (<10meV) pourrait être représentatif 
de la suppression d’excitons liés à très basse température [245].  Sinon, la baisse de l’intensité semble 
associée à des énergies d’activation de l’ordre de 55-85meV (𝐸2). Cela parait faible comparativement 
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aux décalages entre les bandes de l’InGaN et celles des barrières i-GaN : la chute d’intensité ne serait 
pas due à une fuite de porteurs des puits vers les barrières i-GaN. Il serait plutôt question d’effets de 
localisation résultant de fluctuations dans la composition des puits [278]. Pour la périphérie de la mésa 
de 4µm, l’écart d’environ 30meV avec la zone non gravée pour 𝐸2 est peut-être conséquent à la 
présence d’une nomenclature de canaux non radiatifs différents, en raison des défauts de bords qui 
s’additionnent aux défauts intrinsèques de l’épitaxie non gravée.  
 
 

C.2 Energie d’émission de la zone active en fonction de la température et de la 
structure (zone non gravée vs mésas 10 et 4µm références) 

 
Les graphes de la figure C-2 illustrent les variations de l’énergie du maximum d’intensité du pic 

des puits InGaN (2.7-2.8eV) et du premier moment97, calculé pour la zone active selon l’équation C.2 
[279] : 
 

𝑀1 =
∫ 𝐼(ℎ𝜈). ℎ𝜈

𝐸2

𝐸1

∫ 𝐼(ℎ𝜈)
𝐸2

𝐸1

(𝐶. 2) 

 

 
Figure C-2 : évolution de la longueur d’onde du spectre moyen dans la zone non gravée et sur les mésas, en fonction de la 
température, (a) énergie du maximum d’intensité hors pic n-GaN, (b) calcul du premier moment associé au pic des puits (sur 
420-490nm si zone NG, sinon 400-490nm) et (c) estimation de l’énergie du maximum d’intensité pour le pic n-GaN. 

 
A l’exception des cassures de pentes observées sur la figure C-2.a (logiquement lissées par 

calcul du premier moment), l’énergie d’émission du maximum d’intensité (fig. C-2.a) ainsi que le 
premier moment (fig. C-2.b) suivent globalement les mêmes tendances lorsque la température 
diminue. Après avoir diminué notablement (300K-150K), l’énergie d’émission de la zone active de 
l’épitaxie non gravée augmente très légèrement jusqu’à 10K. Dans le cas des mésas, elle augmente 
significativement (blue-shift) avec la baisse de température, ce qui pourrait être cohérent avec une loi 
de Varshni [280]. 
 

Cette différence de comportement pourrait suggérer que le champ de polarisation dans la 
zone active des mésas est modifié, par exemple en raison d’une relaxation des contraintes cristallines 
(modification du QCSE). Si le gap du n-GaN varie entre une mésa, et la zone non gravée, cela procurerait 
un premier élément pour justifier une telle hypothèse. Or, la figure C-2.c suggère que le gap du n-GaN 
estimé au centre des mésas (notamment celle de 4µm) est légèrement plus faible comparativement à 
la zone non gravée. Bien que l’estimation de la position de ce pic soit sujette à une incertitude plus ou 
moins forte (en raison de sa faible intensité pour les températures les plus élevées), cela pourrait être 
cohérent avec une variation des contraintes dans le GaN (des contraintes compressives entraineraient 

 
97 Dans le cas de pics avec plusieurs contributions d’intensités voisines, le premier moment permet d’estimer 
une sorte de barycentre, plus représentatif qu’un simple maximum. 
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une augmentation du gap, par exemple [281]). Il parait donc plausible que cela puisse être le cas pour 
les puits quantiques InGaN (toutefois, nous avions pu voir lors du chapitre 1 que la littérature divergeait 
globalement à ce propos).  

 
D’autre part, cela pourrait également suggérer la présence d’effets de localisation significatifs 

pour les puits de la zone non gravée, qui seraient plus modérés dans le cas des mésas. La littérature 
explique en effet que les paires électron-trou peuvent rester localisées dans des zones de défauts 
lorsque la température diminue. Il peut par exemple être question d’une variation de l’épaisseur des 
puits (QCSE et gap modifiés) [247], ou de fluctuations de la concentration en indium (notamment la 
présence d’agrégats) [270], conduisant à l’apparition de puits de potentiels localisés plus ou moins 
profonds. La position du pic suivrait une variation en « S » avec la température (i.e. augmentation-
baisse-augmentation de l’énergie quand la température diminue) [282]–[284], [277]. Cependant ce 
n’est pas exactement observé ici. 
 
 

Annexes D – informations supports pour le comparatif de passivation 
du chapitre 5 (partie 5.4) 
 

D.1 ηr moyen du comparatif large entre les différentes solutions de passivation 
 

 
Figure D-1 : moyenne de l’efficacité relative (𝜂𝑟) sur toute la surface de la mésa (Stot), dans une section centrale, ou dans une 
section périphérique, après moyenne sur les N mésas analysées par échantillon. Ici, plus la valeur est élevée et proche de 1, 
meilleur est l’impact de la passivation expérimentée. 

 

D.2 Ecarts-types du comparatif large entre les différentes solutions de 
passivation 

 
Les prochaines figures illustrent les écart-types calculés pour les N valeurs obtenues par échantillon (N 
mésas), et ce pour les différentes grandeurs de l’étude : proportion de pixels de la surface supérieur 
des mésas sous un seuil fixé (fig. D-2), intensité intégrée (410-485nm) moyenne (fig. D-3), et efficacité 
relative 𝜂𝑟 moyenne (fig. D-4). 
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Figure D-2 : écart-type pour la proportion de surface à luminescence (ou 𝜂𝑟) atténuée sur les N mésas scannées par 

échantillon. 
 

 
Figure D-3 : écart-type pour l’intensité intégrée moyenne (410-485nm) sur les N mésas scannées par échantillon (Stot : toute 

la surface supérieure de la mésa). 
 

 
Figure D-4 : écart-type pour l’efficacité relative 𝜂𝑟  moyenne sur les N mésas scannées par échantillon (Stot : toute la surface 

supérieure de la mésa). 
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Résumé 
 

La µLED à base de nitrure de gallium (GaN) constitue un candidat de choix pour répondre aux 
spécifications des nouvelles applications de réalité augmentée, et pourrait également trouver sa place dans une 
gamme plus large d’applications à plus grande échéance. Cependant, le ratio périmètre-surface élevé des µLED 
les rend très sensibles aux défauts de bords générés, en particulier, par la gravure de pixellisation. Des étapes de 
post-traitement des flancs des µLED, relevant du domaine de la passivation de surface, doivent donc être 
implémentées et optimisées, afin de minimiser la chute d’efficacité à laquelle les µLED inorganiques sont 
confrontées plus généralement. C’est ce qui constitue la problématique de cette thèse, traitant plus 
spécifiquement de µLED bleues à base de GaN/InGaN. 

En premier lieu, cette thèse s’est efforcée d’identifier les pistes les plus prometteuses pour la passivation 
des µLED GaN à partir de la littérature. Ensuite, des caractérisations physico-chimiques ont permis d’étudier 
l’effet de traitements chimiques ou encore de dépôts d’alumine par méthodes ALD (Atomic Layer Deposition) 
sur les propriétés de surface de l’InGaN, le matériau constituant la zone active des µLED. Certains comportements 
spécifiques ont pu être observés, notamment après des traitements avec de l’acide chlorhydrique ou du sulfure 
d’ammonium, plutôt efficaces pour réduire la quantité d’indium en surface, ou encore l’oxydation de ce dernier. 
Cependant, un traitement avec de l’ammoniaque serait plus favorable à une bonne nucléation de la couche ALD 
de passivation, toute aussi importante pour la qualité de l’interface. Cela a pu être étayé par des caractérisations 
électriques C-V (capacité-tension) de condensateurs MIS (métal-isolant-semiconducteur), qui ont permis de 
souligner une forte réduction de la densité d’états d’interface peu profonds entre une couche ALD d’alumine et 
du n-GaN par l’ajout d’un simple prétraitement avec l’ammoniaque avant dépôt (plus de 98% de réduction). 
Enfin, à l’aide d’une méthodologie d’étude en cycles courts, des caractérisations de cathodoluminescence ont 
permis de comparer l’effet de plus d’une vingtaine de variantes différentes de passivation sur les propriétés de 
luminescence de mésas µLED de 4µm. L’étude a permis d’illustrer l’efficacité d’une gravure chimique avec de 
l’hydroxyde de potassium combinée à un dépôt ALD d’alumine, mais également celle de l’alternative très 
prometteuse que constitue la passivation en bicouche nitrure d’aluminium/alumine. Dans les deux cas, 
l’émission était nettement plus homogène sur la surface des mésas : la zone « critique » à luminescence atténuée 
en périphérie de µLED était réduite de près de 50% et 65%, respectivement.  
 
 
 

Abstract 
  

The gallium nitride (GaN) µLED is a prime candidate to meet the specifications of new augmented reality 
applications and could also find its place in a wider range of applications in the longer term. However, the high 
perimeter-to-surface ratio of µLEDs makes them very sensitive to edge defects generated by pixelation etching. 
Therefore, passivation post-treatment steps of the µLEDs sidewalls must be implemented and optimized in order 
to minimize the decrease in efficiency that inorganic µLEDs are facing more generally. This constitutes the 
problematic of this thesis, dealing more specifically with GaN/InGaN blue µLEDs. 

First, this thesis has attempted to identify the most promising path for the passivation of GaN µLEDs 
from the literature. Then, physicochemical characterizations allowed to study the effect of chemical treatments 
or alumina deposition by ALD (Atomic Layer Deposition) methods on the surface properties of InGaN from µLEDs 
active region. Some specific behaviors have been observed especially after treatments with hydrochloric acid or 
ammonium sulfide, rather effective in reducing the amount of indium on the surface, or even oxidation of the 
latter. However, an ammonia treatment would be more favorable to enhance ALD passivation layer nucleation, 
which is just as important for the quality of the interface. This could be supported by C-V (capacitance-voltage) 
electrical characterizations of MIS (metal-insulator-semiconductor) capacitors, which highlighted a strong 
reduction in the density of shallow interface states between an alumina ALD layer and n-GaN by adding a simple 
pretreatment with ammonia prior to deposition (over 98% reduction). Finally, using a short cycle study 
methodology, cathodoluminescence characterizations were used to compare the effect of more than twenty 
different passivation variants on the luminescence properties of 4µm µLED mesas. The study illustrated the 
effectiveness of chemical etching with potassium hydroxide combined with ALD alumina deposition, but also of 
the very promising aluminum nitride/alumina bilayer passivation alternative. In both cases, the emission was 
significantly more homogeneous across mesas surfaces: the "critical" area with attenuated luminescence at the 
µLED periphery was reduced by nearly 50% and 65%, respectively. 
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