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RÉSUMÉ 
 

Cette thèse évalue le potentiel des alliages AlGaNAs en tant que couche active pour 

la quatrième jonction à ~1 eV de cellules photovoltaïques multi-jonctions III-V. 

L’introduction d’une faible quantité d’aluminium (Al, <15%) augmente de façon 

significative l’efficacité d’incorporation de l’azote (N), tout en distribuant de façon plus 

homogène les atomes de N dans la couche, réduisant aussi la densité d’agrégats. Une 

optimisation de la température de croissance démontre que la région optimale se situe entre 

400°C et 440°C. Dans cette gamme, la concentration de N est maximisée tandis que la 

qualité cristalline de la couche épitaxiée est optimisée tout en préservant un mode de 

croissance 2D et une faible rugosité de ~1 nm. La bande interdite des alliages d’AlGaNAs 

est mesurée par transmission optique. Ces mesures révèlent que l’AlGaNAs suit le modèle 

théorique du modèle de croisement de bandes, ou band anticrossing et que son bandgap 

diminue quand la concentration de N augmente. La bande interdite est réduite jusqu’à 

~1.22 eV pour des concentrations respectives d’Al et de N de ~15% et ~3.4%. Les défauts 

présents dans le GaNAs avec ~0.4% de N sont étudiés, révélant trois défauts peu profonds à 

116, 18 et 16 meV, attribués à des contaminations en H et en C, et deux pièges profonds à  

0.21 eV et 0.35 eV, attribués à des complexes N-H et à des antisites AsGa respectivement. 

Les mesures électriques de l’AlGaNAs démontrent que le recuit améliore la mobilité des 

trous et des valeurs de ~60 cm
2
/Vs avec ~5% d’Al et ~0.5% de N et ~6 cm

2
/Vs avec ~10% 

d’Al et ~2% de N sont obtenues. Les mesures optiques de photoluminescence obtenues sur 

des couches d’AlGaNAs crues sur un substrat de GaAs semi-isolent de 65 µm d’épaisseur 

révèlent un pic à ~920 nm attribué a un défaut radiatif qui ne semble pas être affecté par un 

changement dans la concentration d’Al ou de N, ni même par un recuit. Des mesures SIMS 

révèlent la présence de contaminants C, H et O dans les couches, qui dégradent les 

performances optoélectroniques des alliages AlGaNAs. Cette thèse démontre le bon 

potentiel de l’AlGaNAs pour les cellules photovoltaïques. Il est toutefois important de 

réduire la concentration de contaminants dans la couche pour obtenir un matériau adéquat. 

 

Mots-clés : Alliages nitrures dilués, aluminium, épitaxie par faisceaux chimiques, 

incorporation d’azote, transmission, bandgap, défauts structuraux, cellules photovoltaïques 

multi-jonctions III-V. 
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 1 

CHAPITRE 1 Introduction 

 

1.1 Mise en contexte 

Étant donnée notre dépendance au pétrole de plus en plus forte, le monde se dirige 

vers une crise sans précédent [1]. Outre diminuer la consommation, il est primordial de 

trouver des sources d'énergie alternatives, non polluantes et renouvelables, qui favoriseront 

le développement durable [1]. L’exploitation de l’énergie solaire, ressource énergétique 

naturelle, présente une solution très prometteuse à ce problème environnemental [1–3]. En 

effet, l’irradiation solaire reçue par la Terre en un an est plus élevée que toutes les réserves 

fossiles et fissiles combinées présentes sur la planète [4]. Les organismes tels que le 

Laboratoire National d’Énergie Renouvelable ou National Renewable Energy Laboratory 

(NREL) voient l’avenir dans la production d’électricité à partir de l’énergie solaire [2,5]. 

Greenpeace et l’Association de l’Industrie Photovoltaïque Européenne, ou European 

Photovoltaic Industry Association (EPIA) prédisent que d’ici 2050, l’énergie solaire sera 

utilisée pour générer plus de 20 % de l’énergie mondiale [4]. De ce fait, le domaine de 

l’énergie solaire est en plein essor de par le monde. 

Dans le but de convertir le rayonnement solaire en électricité, des dispositifs appelés 

cellules photovoltaïques (PV) ont été développés [1]. En ce cas, les matériaux permettant 

d’absorber les particules composant la lumière, ou photons, sont les semi-conducteurs. Une 

cellule PV est obtenue en mettant en contact un matériau semi-conducteur dopé-p, où les 

trous sont les porteurs majoritaires, avec un matériau semi-conducteur dopé-n, oùles 

électrons sont les porteurs majoritaires, formant ainsi une jonction p-n. La différence de 

dopage entre les deux côtés de la jonction p-n crée un champ électrique à l’interface [6–8]. 

Ainsi, la cellule PV absorbe certains photons du spectre solaire pour générer des paires 

électron-trou qui vont être séparées à l'aide de jonction p-n [6–8]. Le circuit est fermé en 

introduisant une charge, créant ainsi de l'électricité [8]. Ce phénomène, appelé l’effet 

photovoltaïque, est illustré dans la Figure 1.1.  

Différents types de cellules PV ont été développés jusqu’à présent, et sont présentés 

dans la Figure 1.2. Ainsi, des cellules PV fabriquées à base de silicium sont déjà 



 Introduction 

 

2 

disponibles, mais les rendements maximums obtenus jusqu’à maintenant pour ces 

dispositifs sont de ~25 % et n’ont pas augmenté de façon significative depuis 20 ans, 

indiquant qu’il est difficile d’accroître plus encore leurs performances [2]. Ces cellules en 

silicium n’absorbent qu’une fraction du spectre solaire, ce qui limite leur rendement [2].  

Afin d’exploiter une plus grande portion du spectre solaire, il a été proposé de 

séparer les longueurs de la lumière solaire en empilant une série de couches, ou sous-

cellules, chacune absorbant une gamme de longueurs d’onde différente. Des matériaux 

adéquats sont les semi-conducteurs III-V. Ceux-ci sont formés en combinant des atomes du 

groupe III du tableau périodique (par exemple Al, Ga et In) avec des atomes du groupe V (tels 

que As et P), les chiffres III et V indiquant le nombre d’électrons de valence de chaque atome 

pouvant former des liaisons [7]. Les cellules PV ainsi obtenues sont appelées cellules PV à 

multi-jonctions (MJ) III-V [2,9,10]. Ces cellules PV MJ ont été originellement développées 

par l’Université de l’État de Caroline en 1983 [8]. Il s’agissait de dispositifs à deux sous-

cellules atteignant un rendement total de ~16 %. Par la suite, des dispositifs à trois sous-

cellules aboutissant à des efficacités de ~30 % ont été rapportés par NREL et Spectrolab en 

1999 [2,8]. Devant ces performances élevées, d’autres laboratoires tels que l’Institut 

Fraunhofer pour les Systèmes d’Énergie Solaire, Spire, ou Solar Junction s’y sont 

intéressés et poursuivent aujourd’hui encore leurs travaux [2]. 

Charge électrique 

(produite) p 

n 

Charge 
lumineuse 

(appliquée) 

Courant 

Figure 1.1: Principe de base de l’effet photovoltaïque. 
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Jusqu’à présent, ces cellules PVMJ III-V ont été principalement utilisées pour des 

applications spatiales, mais elles pourraient avoir des applications terrestres [11–13]. 

Cependant, leur coût de fabrication élevé présente un obstacle à leur déploiement de masse. 

Pour remédier à ce problème, les photovoltaïques concentrés ou concentrated photovoltaic 

(CPV) ont été développés [12,13]. Le CPV consiste à concentrer la lumière solaire sur la 

cellule à l’aide d’un système optique. Les cellules PV tirent avantage de la concentration 

solaire en produisant un courant électrique hyperproportionnel au flux lumineux reçu 

[12,13]. La cellule solaire utilisée peut ainsi être plus petite sans diminuer la puissance 

produite, réduisant ainsi le coût de fabrication. Concentrer la lumière solaire permet 

également d'atteindre un rendement plus élevé [12,13]. 

Une cellule PV MJ III-V typique est schématisée dans la Figure 1.3. Chaque sous-

cellule consiste en une jonction p-n fabriquée à partir de matériaux semi-conducteurs III-V 

[9]. Chacune de ces jonctions absorbe les photons qui ont une énergie égale ou supérieure 

au bandgap [6,7,14], tout en étant essentiellement transparente au reste du spectre. Les 

Figure 1.2 : Rendements records des cellules solaires depuis 1975 compilées par 

NREL [2]. 
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jonctions sont empilées par bandgap descendant en profondeur de manière à permettre 

l’absorption du spectre solaire par section. [6,7,14]. La cellule PVMJ III-V peut ainsi 

convertir plus de 40 % de l'énergie solaire en électricité [9]. La Figure 1.3(b) présente la 

partie du spectre solaire absorbée par chaque sous-cellule, où le spectre AM0 représente le 

spectre solaire dans l’espace tandis que le spectre AM1.5D représente le spectre solaire sur 

terre en négligeant la lumière diffuse dans l’atmosphère [13]. 

Les cellules PV MJ les plus communes sont composées de trois jonctions p-n, 

branchées en série par des jonctions tunnel, et fabriquées à partir de 

InGaP (1.8 eV)/InGaAs (1.4 eV)/Ge (0.67 eV) [9]. La grande différence entre les bandgaps 

du Ge (0.67 eV) et de l’InGaAs (1.4 eV) engendre des pertes par thermalisation car la 

jonction de Ge produit beaucoup plus de courant que les deux autres (~25 mA/cm
2
 comparé 

à ~14 mA/cm
2
), le courant en excès étant dissipé sous forme de chaleur [15,16]. Pour 

augmenter le rendement de la cellule solaire MJ, une sous-cellule additionnelle pourrait être 

insérée entre les jonctions d’InGaAs et de Ge. Une telle cellule PV MJ III-V à quatre 

jonctions a un rendement théorique maximum de 63.1 % à 500-soleils sous le spectre 

AM1.5D, où 1-soleil est défini comme 1 kW/m
2
, comparé à 52.4 % pour une cellule triple-

jonction classique [17,18]. Pour fabriquer cette quatrième jonction, il faut un matériau avec 

Figure 1.3: (a) Structure d'une cellule PV triple-jonctions en InGaP/InGaAs/Ge et (b) 

parties du spectre solaire absorbées par chaque sous-cellule [10]. 
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une bande interdite intermédiaire de ~1 eV qui est en accord de maille avec le Ge [15]. 

C’est ce quatrième matériau qui est étudié dans ce manuscrit. 

Les alliages nitrures dilués (GaNAs) sont une famille d’alliages III-V 

particulièrement prometteurs pour former la quatrième jonction à ~1 eV [15]. L’ajout 

d’azote au GaAs a pour effet de diminuer son bandgap jusqu’à la valeur désirée [15]. De 

l’In peut également être ajouté afin de maintenir l’accord de maille avec le Ge, donnant du 

GaInNAs. Cependant, les performances optoélectroniques de ces matériaux sont encore 

réduites par rapport aux alliages III-V classiques à cause de la présence de défauts 

structuraux créés par l’introduction de N dans la couche [15]. 

 

1.2 Définition du projet de recherche 

Le but de cette thèse est d’étudier les propriétés des alliages nitrures dilués dans le 

but d’améliorer leurs performances et de les rendre utilisables pour fabriquer la quatrième 

jonction d’une cellule solaire MJ III-V. Le groupe du Pr. Richard Arès est spécialisé dans 

l'épitaxie par faisceaux chimiques ou Chemical beam epitaxy (CBE) [19]. Cette technique 

s’est révélée très prometteuse aussi bien pour la fabrication de cellules PV MJ que pour le 

développement d’alliages nitrures dilués [20–22]. C’est donc cette technique qui est utilisée 

dans ce projet pour la croissance des matériaux. Afin d’améliorer la qualité du GaNAs, 

nous proposons d’ajouter un quatrième atome, l’Al. En effet, des études préliminaires 

indiquent que l’ajout d’Al influence de façon significative l’incorporation de N dans la 

couche [23,24]. Mon projet consiste à étudier en détail l’effet de l’Al sur les propriétés du 

GaNAs et d’évaluer le potentiel de cet alliage d’(Al)GaNAs comme couche absorbante 

dans une cellule PV MJ III-V. Ainsi, nous étudions les propriétés structurales, optiques et 

électriques de l’AlGaNAs, et nous les comparons à celles du GaNAs. Une partie du projet 

porte également sur la caractérisation des défauts dans le GaNAs qui limitent actuellement 

les performances du matériau par Deep Level Transient Spectroscopy (DLTS) et par Effet 

Hall. 
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1.3 Objectifs du projet de recherche 

1.3.1  Objectif principal  

Le but principal du projet est d’explorer les conditions de croissance par CBE de 

l’(Al)GaNAs afin de pouvoir le fabriquer avec les meilleures propriétés possible afin 

d’acquérir une bonne compréhension du matériau dans le but d’améliorer ses performances.  

 

1.3.2  Objectifs secondaires 

- Optimisation des paramètres de croissance 

Avant d’étudier les propriétés électriques et optiques d’un matériau, il faut tout d’abord 

optimiser les conditions de croissance. Les principaux paramètres à étudier sont l’effet des 

flux des précurseurs et la température de croissance. Le bâti de CBE sera décrit dans le 

CHAPITRE 3. L’ajout de l’Al pour améliorer le matériau sera également étudié. 

- Développer le GaNAs de référence par CBE pour comparer avec l’état de l’art 

Afin de comparer nos matériaux à base d’Al, il faut tout d’abord obtenir le nitrure dilué 

de base (GaNAs) afin de l’utiliser comme référence et pouvoir comparer nos études avec 

les résultats de la littérature. Il est également important de caractériser ce matériau de base 

afin de pouvoir se situer par rapport à l’état de l’art sur les alliages nitrures dilués. 

- Étude des propriétés optoélectroniques de l’(Al) GaNAs 

Notre but est de produire un alliage ayant une bande interdite réduite par rapport à celui 

du GaAs. Une bande interdite de ~1 eV est visée. Il faut mesurer la bande interdite de notre 

alliage à l’aide de la mesure en transmission ou la photoluminescence. Il faut également 

étudier les performances optiques de l’AlGaNAs et les comparer avec celles du GaNAs 

pour voir si la présence d’Al améliore ou non les propriétés des alliages nitrures dilués.  
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1.4 Contributions originales 

Cette recherche porte sur un nouvel alliage, l’AlGaNAs, que nous proposons pour la 

première fois pour des applications photovoltaïques. Nous présentons une étude originale 

détaillée de l’effet de l’Al sur l’incorporation de N et de l’optimisation des paramètres de 

croissance. Pour la première fois, nous démontrons que l’Al non seulement contribue à 

l’augmentation de l’incorporation de N dans le GaNAs, mais aussi réduit la taille des trous 

attribués aux agrégats de N, suggérant une distribution plus homogène des atomes de N. De 

plus, nous calculons la bande interdite à l’aide des mesures en transmission optique, 

prouvant que la bande interdite de l’AlGaNAs diminue quand la concentration de N 

augmente en suivant le modèle théorique de croisement de bandes, ou band anticrossing 

(BAC) [25]. Nous parvenons à réduire la bande interdite jusqu’à ~1.22 eV avec ~15 % d’Al 

et ~3.4 % de N. 

D’autre part, une analyse détaillée de la caractérisation des défauts dans le GaNAs 

par DLTS et par Effet Hall est présentée. Trois défauts peu profonds et deux défauts 

profonds sont identifiés. Cette étude est importante, car les défauts structuraux dégradent 

les propriétés optiques et électriques du matériau. 

Cette étude révèle le bon potentiel de l’Al pour obtenir des alliages nitrures dilués de 

bonne qualité cristalline et avec une énergie de bande interdite ajustable. Elle est d’un 

grand intérêt pour la communauté scientifique, car le développement d’alliages nitrures 

dilués de bonne qualité mènera à une nouvelle génération de cellules PV à quatre jonctions 

atteignant des records de rendement. 

 

1.5 Plan du document 

Ce document est constitué de huit chapitres.  

Le CHAPITRE 2 offre une revue de l’état de l’art relatif aux matériaux à base 

d’alliages nitrures dilués. En commençant par l’effet de l’incorporation de N sur le GaNAs, 

nous identifions les limites actuelles du matériau. Ceci nous mène à la présentation de notre 

approche, soit l’utilisation de l’Al pour améliorer l’incorporation de N et la qualité du 

matériau. Afin de justifier cette approche, les travaux rapportés jusqu’à présent sur l’effet 
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de l’Al dans le GaNAs sont résumés. La méthode de croissance la plus prometteuse et les 

conditions de croissance optimales sont également identifiées dans ce chapitre. 

Le CHAPITRE 3 présente la méthode de croissance CBE et les techniques de 

caractérisation des paramètres physiques employées dans le cadre de ce projet. Les 

méthodes principales sont :  

 la mesure par diffraction des rayons-X, permettant d’étudier la qualité cristalline, la 

composition des alliages et de déterminer la concentration de N ; 

 la microscopie à force atomique ou atomic force microscopy (AFM), utilisée pour 

étudier la morphologie de surface ; 

 l’Effet Hall, qui donne la mobilité des porteurs ainsi que leur densité; 

 la mesure en transmission optique, permettant de mesurer la bande interdite du 

matériau ; 

 la photoluminescence (PL), utilisée pour déterminer la bande interdite et la qualité 

d’une couche. 

Le CHAPITRE 4 présente un article publié dans Journal of Crystal Growth 

résumant les travaux de croissance faits sur l’AlGaNAs. L’effet de l’Al sur l’incorporation 

de N dans l’AlGaNAs est étudié. Les paramètres de croissance sont alors optimisés en 

étudiant l’effet de la température sur la concentration de N dans la couche, la qualité 

cristalline et la rugosité de surface.  

Le CHAPITRE 5 présente un article publié dans Journal of Applied Physics. Il 

présente l’effet de l’Al et de la température de croissance sur la morphologie de surface des 

alliages nitrures dilués. La bande interdite de l’AlGaNAs est également mesurée par 

transmission. Une comparaison entre les résultats expérimentaux et le modèle théorique du 

BAC est incluse. 

 Dans le CHAPITRE 6, nous caractérisons notre GaNAs intrinsèque de manière 

exhaustive par Effet Hall et DLTS. Ce chapitre présente également une brève description de 

la méthode DLTS et l’analyse dépendante en température par Effet Hall. 

Le CHAPITRE 7 résume les caractérisations électriques et optiques faites sur 

l’AlGaNAs par Effet Hall et PL. L’effet du recuit est également étudié. 
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Le dernier chapitre présente une synthèse des résultats et une liste des travaux 

futurs.  

Trois annexes sont incluses. L’annexe A résume les calibrations des alliages 

AlGaAs et de l’InGaAs ainsi que les calibrations préliminaires de l’AlGaInNAs. L’annexe 

B présente deux méthodes permettant de calculer les paramètres de maille parallèle et 

perpendiculaire d’une couche à l’aide de mesures rayons-X. L’annexe C énumère les 

communications associées à ce doctorat. 
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CHAPITRE 2 ÉTAT DE L’ART 

 

Ce chapitre a pour but d’identifier les limitations actuelles des alliages nitrures dilués, 

c'est-à-dire la faible efficacité d’incorporation de N, la séparation de phase dans le GaNAs 

et les défauts structuraux présents dans le matériau, et de justifier les études et l’approche 

employée dans mon doctorat. 

Nous détaillerons dans ce chapitre :  

– le fonctionnement de cellules PV triples-jonctions III-V, leurs limitations et l'intérêt 

d’ajouter une quatrième jonction à base d’alliages nitrures dilués pour améliorer 

leurs performances ; 

– les travaux faits jusqu’à présent sur les cellules PV à base d’alliages nitrures dilués; 

– l’origine des défauts structuraux réduisant les performances des cellules PV à base 

d’alliages nitrures dilués ainsi que leur effet sur les propriétés du GaNAs ; 

–  la séparation de phase observée dans le GaNAs ; 

– l’effet de la présence d’In sur le matériau sur l’incorporation de N et la qualité 

cristalline du matériau ; 

– les améliorations apportées par l’introduction de Sb dans le GaInNAs ; 

– l’effet de la présence d’Al dans les alliages nitrures dilués. 

L’effet du recuit sur la qualité structurale et optique du GaNAs sera ensuite résumé, 

justifiant les études présentées dans le CHAPITRE 7. L'utilisation du CBE dans le cadre de 

ce projet de doctorat est alors justifiée en comparant les différentes méthodes de croissance. 

Finalement, nous résumerons l’effet des paramètres de croissance sur le GaNAs, permettant 

ainsi d’identifier les conditions de croissance idéales pour nos échantillons. 
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2.1 Les cellules photovoltaïques MJ III-V et leurs limitations 

Les cellules photovoltaïques triples-jonctions III-V actuelles sont composées de trois 

jonctions p-n de bandgaps différents connectées en séries. En rappel, une jonction p-n est 

fabriquée en joignant un semi-conducteur de type-p à un semi-conducteur de type-n. Un 

champ électrique est spontanément créé à l’interface. Ceci entraîne un changement dans le 

diagramme de bande, comme le schématise la Figure 2.1. Un champ électrique est créé à 

l’interface permettant de séparer les charges avant qu’elles recombinent, et de les collecter, 

afin de produire un courant [13].  

 

Les cellules PV MJ ainsi formées peuvent atteindre des rendements élevés de plus de 

40 % en utilisant le spectre AM1.5D sous hautes concentrations. Les plus communes sont 

composées d'InGaP (1.8 eV)/InGaAs (1.4 eV)/Ge (0.67 eV) [9,26]. Cependant, elles ne 

sont pas adaptées au spectre solaire AM1.5D, de par la différence de bandgap entre le Ge 

(0.67 eV) et le GaAs (1.4 eV). Cette grande différence engendre des pertes d’énergie par 

thermalisation [10,15,16]. Une jonction additionnelle placée entre le Ge et le GaAs ayant 

une bande interdite d'environ 1 eV permettrait d'exploiter plus efficacement le spectre 

solaire, comme l’illustre la Figure 2.2 [15]. Un matériau adéquat peut être obtenu en 

introduisant du N dans le GaAs pour réduire la bande interdite jusqu’à la valeur désirée tout 

Ê 

n 

p 

EC 

EV 
EF 

qVBi 

Figure 2.1: Schéma du diagramme de bandes d’une jonction p-n, où EC est l’énergie 

de la bande de conduction, EV est l’énergie de la bande de valence, EF est le niveau de 

Fermi et VBi est la différence de potentiel entre les deux côtés de la jonction p-n. 
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en compensant avec de l’In pour préserver l’accord de maille, créant ainsi du GaInNAs. Le 

rendement de la cellule solaire à quatre jonctions de InGaP/InGaAs/GaInNAs/Ge pourrait 

atteindre jusqu’à ~41 % à 1 soleil sous le spectre AM1.5G et ~51 % à 500 soleils sous le 

spectre AM1.5D [15,27]. Cependant, le développement du GaInNAs présente encore 

quelques défis qui seront détaillés dans la section suivante. 

 

2.2 Les alliages nitrures dilués : un matériau prometteur pour 

la quatrième jonction à 1 eV d’une cellule photovoltaïque 

Les alliages nitrures dilués sont obtenus en introduisant une faible concentration de N 

(< 3 %) dans du GaAs, réduisant ainsi la bande interdite du matériau [28], comme le 

démontre la Figure 2.3 [29]. La variation de la bande interdite avec la concentration de N 

est décrite par le modèle du BAC [30,31]. Les atomes de N tendent à former un niveau 

intermédiaire dans la bande interdite du Ga(In)NAs, près de la bande de conduction, créant 

ainsi un état résonnant [32]. Celui-ci interagit avec la bande de conduction qui va se séparer 

en deux bandes, E+ et E-, comme l’illustre la Figure 2.4(a), ce qui en retour réduit la bande 

Figure 2.2: (a) Schéma de la structure d’une cellule solaire MJ 

d’InGaP/InGaAs/GaInNAs/Ge et (b) section du spectre solaire absorbée par chaque 

sous-cellule, modifiée d’après la référence [10]. 
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interdite fondamentale du matériau. D’après cette théorie, les deux bandes de conduction 

sont décrites par [33] 

   






 
22

/ 4
2

1
VEEEEE MNMN

,   (2.1) 

où E- donne la bande interdite de l’alliage [33], EM la bande interdite fondamentale du 

matériau (1.42 eV pour le GaAs et 1.42-1.49z+0.43z
2
 pour le GaInAs où z est la 

concentration d’In à 300 K) [34], EN le niveau de N avec une valeur de 1.625 eV [25], et V
2
 

un terme d’interaction donné par [25,33] 

 xCV MN
22  ,    (2.2) 

où x est la concentration de N et CMN un élément matriciel qui équivaut à 2.32 eV décrivant 

les interactions entre la bande de conduction du matériau EC et EN [25]. Les valeurs de E+ et 

E-, calculées en fonction de la concentration de N pour le GaNAs et le GaInNAs à l’aide de 

l’équation (2.1) sont présentées dans la Figure 2.4(b). Les simulations révèlent que le 

rendement maximum sera atteint pour une bande interdite entre 0.95 eV et 1.05 eV [35]. 

Figure 2.3 : Bandgap en fonction de la constante de maille. D’après [28].  
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Ainsi il faut une concentration de N de ~4% pour le GaNAs et ~3% pour le GaInNAs en 

accord de maille avec le Ge. 

 

2.3 Performances et limitations des cellules PV de GaInNAs 

2.3.1  Rendement des cellules PV de GaInNAs 

 

 

Les premières cellules PV de GaInNAs ont été réalisées par MOCVD en 1998 [36], 

et donnaient une densité de courant de court-circuit (JSC) de 1.8 mA/cm
2
, et une efficacité 

quantique de 0.2. Or, pour que l’intégration de ce matériau contribue à l’amélioration du 

rendement globale d’une cellule solaire MJ, il est nécessaire que la sous-cellule de 

GaInNAs fournisse un JSC d’au moins 14 mA/cm
2
 pour l’adaptation en courant [36], et une 

efficacité quantique proche de 1, comme nous le verrons dans la section 2.3.3. Ces faibles 

performances furent attribuées à la courte longueur de diffusion des porteurs minoritaires 

dans les alliages nitrures dilués. Par la suite, des travaux ont été rapportés sur les cellules 

PV de GaInNAs crues par CBE, par déposition chimique métallorganique de vapeur ou 

métallorganic chemical vapor deposition (MOCVD) et par épitaxie par faisceaux 

moléculaires ou molecular beam epitaxie (MBE), mais leurs performances restaient 

considérablement plus faibles que celles d’une cellule solaire simple jonction de GaAs 

Figure 2.4: (a) Séparation de la bande de conduction en deux bandes, E- et E+, causée 

par les interactions avec l’état localisé EN. (b) E- et E+ en fonction de la concentration 

de N calculées avec le modèle du BAC [33]. 
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[37,38], à cause de leurs faibles longueurs de diffusion de porteurs minoritaires et leurs 

basses efficacités quantiques internes [15,39,40]. Les valeurs de JSC, du voltage en circuit 

ouvert (VOC), de l’efficacité, du facteur de forme (FF) et de l’efficacité quantique interne ou 

internal quantum efficiency (IQE) rapportées dans la littérature sont résumées dans le 

Tableau 2-1. Un fort dopage intrinsèque des couches a également été observé. Celui-ci 

augmente avec la concentration de N [40,41]. 

Pour contourner le problème de la faible longueur de diffusion, des jonctions p-i-n 

ont été développées [42]. Cette méthode n’influence pas la longueur de diffusion, mais elle 

permet d’avoir une plus grande zone de charge d’espace. Plus de porteurs sont alors créés 

dans la région de déplétion. Ils se séparent immédiatement et sont récupérés, permettant 

ainsi à la cellule solaire de générer plus de courant. Cette méthode, quoique prometteuse, 

présente quelques défis. Le dopage non intentionnel de la couche intrinsèque donne une 

épaisseur limite à la couche. Ainsi, si la couche est trop épaisse, on obtient une jonction p+-

p-i-n au lieu de p-i-n. Celle-ci a également un effet sur le champ électrique. En effet, si 

l’épaisseur est trop élevée, le champ électrique diminue jusqu’à ce qu’il devienne trop 

faible pour séparer les porteurs. Les porteurs vont alors se recombiner, créant ainsi une 

perte de courant. Il faut donc un bon contrôle du dopage non intentionnel de la couche [43]. 

Le développement de multipuits quantiques GaNAs d’épaisseur inférieure à la 

longueur de diffusion du matériau dans la région intrinsèque d’une cellule solaire p-i-n de 

GaAs au lieu d’une couche épaisse de GaNAs a également été proposé [44,45]. Les 

performances de la cellule solaire sont alors moins affectées par la longueur de diffusion et 

une photo-conversion élevée peut être obtenue tout en préservant une bande interdite dans 

l’intervalle 1.0-1.2 eV [44,46]. Les calculs théoriques prévoient un photocourant supérieur 

à 18 mA/cm
2
 pour la sous-cellule à multipuits quantiques GaInNAs/GaAs, et des efficacités 

de ~40 % pour la cellule solaire à quatre jonctions à 1 soleil sous le spectre AM0 [47]. 

Une approche alternative consiste à utiliser du Sb comme surfactant. Cette méthode, 

qui sera discutée dans la section 2.7.1 a permis d’atteindre le record d’efficacité de ~44 % 

pour une cellule solaire triple jonction, démontrant le potentiel des alliages nitrures dilués 

[16,48]. 
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Tableau 2-1: JSC, VOC, rendement, FF et IQE rapportés dans la littérature pour des 

cellules PV simple jonction de GaNAs crues par MOCVD, MBE et CBE, comparés 

aux cellules simple jonction de GaAs. 

Méthode de Croissance           MOCVD MBE CBE 

Composition 
GaAs 

[38] 

GaInNAs 

[49] 

GaNAs 

[50] 

GaInNAs 

[51] 

GaInNAsSb 

[51] 

GaNAs 

[37] 

[N] (%) 0 ~3 ~3 ~3 ~3 ~0.7 

JSC (mA/cm
2
) 29.6 30 14.2 33 35.5 16.52 

VOC (V) 1.107 0.6 0.31 0.5 0.35 0.66 

Rendement 

(%) 
27.6 n/d 2.94 n/d n/d 7.1 

FF (%) 84.1 n/d 68 n/d n/d 65 

IQE (%) n/d 70 80 n/d 72 [52] n/d 

 

2.3.2  Longueur de diffusion, mobilité et temps de vie dans le GaInNAs 

 

Comme mentionné dans les sections précédentes, la principale limitation aux 

performances des alliages nitrures dilués est la faible longueur de diffusion des porteurs 

minoritaires, qui est elle-même reliée à une basse mobilité et un court temps de vie des 

porteurs minoritaires, d’après [21,41]: 

 

e

kT
L


 , (2.3) 

où L est la longueur de diffusion des porteurs minoritaires, µ la mobilité, τ le temps de vie 

des porteurs minoritaires, k la constante de Boltzmann, T la température et e la charge de 

l’électron. La longueur de diffusion est un paramètre primordial pour les cellules PV. En 

effet, si elle est trop courte, les porteurs minoritaires vont se recombiner avant de pouvoir 
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être collectés, entrainant ainsi une réduction de rendement de la cellule solaire [21,41]. Pour 

évaluer les performances de notre matériau, il est important de caractériser ces paramètres 

et de comprendre comment ils sont influencés par la présence de N dans la couche. 

La longueur de diffusion des trous et des électrons diminue quand la concentration 

de N augmente [40]. Cependant, selon une modélisation la longueur de diffusion d’un 

dispositif n-sur-p serait  plus affectée que celle d’un dispositif p-sur-n, comme on peut le 

voir dans la Figure 2.5(a) [40].  Cet effet est expliqué par la présence de pièges à électrons. 

Ainsi, la performance d’une cellule n-sur-p dépend de la collection des électrons de la base 

de type-p. Sa longueur de diffusion sera donc plus affectée par des pièges à électrons [40].  

La mobilité diminue quand la concentration de N augmente [27,53,54], à cause 

Figure 2.5: Influence de l’augmentation de la concentration de N sur (a) la longueur 

de diffusion de cellules PV n-sur-p et p-et-n [40], (b) la mobilité Hall des électrons 

dans les couches de nitrures dilués [55], et (c) la mobilité Hall des trous dans les 

couches de nitrures dilués crues par MOCVD (○), MBE (□) et CBE (●) [53].   
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d’une augmentation de la densité les centres de diffusions et des défauts liés au N [53,54]. 

Les Figure 2.5(b) and (c) démontrent que la mobilité des électrons est plus affectée que la 

mobilité des trous, possiblement à cause de pièges à électrons [40,55]. Les défauts dans le 

GaNAs seront décrits en détail dans la section 2.4.  

 

Comme on le voit dans la Figure 2.6 (a) [56], des études ont révélé que pour des 

concentrations de N supérieures à ~0.3 %, le temps de vie des porteurs est proportionnel à 

la concentration de porteurs majoritaires NC, comme le présente la Figure 2.6(b), d’après 

l’équation [56]: 

 
CN9

0

106.4
11 


, (2.4) 

où τ0 = 1 ns. Tandis que, pour des concentrations de N inférieures à ~0.3 %, et pour une 

concentration de porteurs constante, le temps de vie n’est pas proportionnel à la 

concentration de N mais varie plutôt avec la concentration de C dans la couche, comme on 

le voit dans la  Figure 2.6(c) [56].  

Figure 2.6: (a) Dépendance du temps de vie dans le GaNAs de type-n sur la 

concentration de N, (b) influence de la concentration de porteurs majoritaires sur le 

taux de recombinaison dans le GaNAs pour des concentrations de N de 0.3-1.3% et (c) 

effet de la concentration de C sur le temps de vie dans le GaNAs pour des 

concentration de N inférieures à 0.3% [56]. 
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2.3.3  Photo-conversion dans les alliages nitrures dilués  

 

Une courte longueur de diffusion réduit l’IQE de la cellule solaire [40]. En effet, 

l’IQE correspond au rapport des porteurs de charges collectés sur le nombre de charges 

produites par l’absorption des photons incidents [39]. Ainsi, si la longueur de diffusion est 

trop courte, les porteurs créés vont se recombiner avant d’être collectés, réduisant ainsi 

l’IQE. Une IQE de 1 indique alors une efficacité de collection parfaite et donc une cellule 

solaire de bonne qualité [41]. Or, pour le GaInNAs, des IQE beaucoup plus faibles que 1 

ont été rapportées [41,49,50]. 

La longueur de diffusion peut être obtenue en simulant l’IQE en fonction de la 

longueur d’onde, à l’aide du coefficient d’absorption et de la largeur de la zone de déplétion 

[57]. Le coefficient d’absorption est obtenu en mesurant la transmission dans la couche de 

GaNAs [15,58], comme on le verra dans la section 3.2.4 [58–60]. 

L’IQE est la somme de trois contributions : l’émetteur, la zone de déplétion, et la base  

[15,57]. Dans un matériau de bonne qualité, où la longueur de diffusion est beaucoup plus 

élevée que la zone de déplétion, l’IQE est définie selon la relation [15,41]: 

 

L

L
IQE

)(1

)(
)(







 . (2.5) 

où α est le coefficient d’absorption et λ la longueur d’onde. 

Cependant, dans le GaInNAs, la longueur de diffusion est inférieure à la zone de charge 

d’espace et la majeure partie de l’IQE provient de la collection dans la zone de déplétion. 

L’IQE est alors donnée par [39,41] 

 ))(exp(1)( WIQE   , (2.6) 

où W est la largeur de la zone de déplétion. Ainsi, pour une courte longueur de diffusion 

l’IQE est limitée par la largeur de la zone de charge d’espace et non par la longueur de 

diffusion [39,41]. Cette faible longueur de diffusion est due à la présence de défauts 

structuraux qui détériorent les propriétés optiques et électriques du matériau, comme nous 

le verrons plus en détail dans la section 2.4. 
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2.4 Défauts structuraux dans les alliages nitrures dilués  

Pour améliorer la qualité des alliages nitrures dilués et obtenir des cellules PV 

efficaces, il est important de comprendre l’origine des défauts qui limitent leurs 

performances. Cette section traite des défauts structuraux qui détériorent les propriétés 

électriques et optiques des alliages nitrures dilués. Dans un premier temps, les différentes 

configurations atomiques des défauts sont décrites, les caractérisations rapportées dans la 

littérature sont décrites dans un second temps. 

 

2.4.1  Arrangement atomique des défauts 

Les différentes configurations atomiques des défauts ponctuels réduisant la longueur de 

diffusion sont illustrées dans la Figure 2.7 [61]. Dans le cas idéal (Figure 2.7(a)), un atome 

de N s’incorpore dans l’(In)GaNAs sur un site d’As, créant un atome de N substitutionnel, 

ou NAs [62]. Étant donnée de la différence entre les rayons atomiques du N et de l’As 

(65 pm pour le N et 115 pm pour l’As), une contrainte se crée dans le cristal autour des 

atomes de N [63,64]. Des défauts peuvent alors se former pour relaxer cette contrainte. Il y 

a trois défauts principaux [64]. Le premier consiste en la formation de complexes (N-N) 

[21] (Figure 2.7(b)), quand deux atomes de N occupent un même site d’As. Ainsi, les 

atomes de N ne s’incorporent pas de façon homogène, mais tendent plutôt à former des 

complexes de N, ou agrégats [65]. Il arrive aussi que des complexes avec plus de deux 

atomes de N se forment. Ce type de défaut entraîne un élargissement inhomogène dans les 

niveaux d’énergies et réduit la mobilité du matériau suivant l’équation [32] 
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où m* est la masse effective de l’électron,  la constante de Planck, N la concentration de 

défauts aGaAs la constante de maille du GaAs et dEc/dN la dérivée de l’énergie de la limite 

de bande par rapport à N [32]. 
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Le second type de défauts, présenté dans la Figure 2.7(c), est le complexe interstitiel 

(N-As), qui consiste en un atome de N et un atome d’As occupant un même site d’As. Le 

troisième défaut est l’antisite AsGa, ou la lacune de Ga (VGa) (Figure 2.7(d)), aussi noté 

(AsGa-NAs) [64,66,67]. Cependant, les expériences ont démontré que les lacunes de Ga 

peuvent être éliminées par un recuit. Ce troisième défaut ne semble donc pas être un défaut 

limitant [67].  

Les niveaux d’énergies des défauts sont illustrés dans la Figure 2.8. D’après ce schéma, 

les défauts dominants sont le (N-N)As et le (N-As)As car ils sont localisés en profondeur 

Figure 2.7 : Structure atomique du GaNAs quand (a) NAs (b) un complexe (N-N)As (c) 

un complexe (N-As)As et (d) un antisite AsGa sont créés. 
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dans la bande interdite, et forment ainsi des pièges profonds, tandis que le (AsGa-NAs) est 

localisé plus près de la bande de valence [61]. 

Deux autres défauts sont causés par les contaminations en C et en H comme le 

démontre la Figure 2.9. Les atomes de C agissent comme des accepteurs dans le GaAs et 

augmentent la concentration d’accepteurs dans le GaNAs [68], tandis que les atomes de H 

Figure 2.8 : Diagramme de bande démontrant la localisation des defaults dans la 

bande interdite du GaAs et du GaNAs [61]. 

Figure 2.9 : Schéma de la structure atomique du GaNAs présentant (a) un défaut 

N-H-VGa, et (b) un complexe N-C. 
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forment des complexes N-H ou N-H-VGa dans le cristal et agissent comme des centres de 

recombinaison [69]. La contamination en H augmente également la concentration 

d’accepteurs dans les alliages nitrures dilués, à plus de 10
17 

cm
-3

 [62,70–72]. 

 

2.4.2  Caractérisation des défauts  

Les défauts présents dans le GaNAs ont été caractérisés par DLTS [27,63,73–77]. La 

méthode DLTS sera décrite dans le CHAPITRE 6. La distribution dans la bande interdite 

des pièges à trous et à électrons caractérisés par cette méthode est illustrée dans la Figure 

2.10, ainsi que les spectres DLTS correspondant [27,76]. On peut ainsi identifier six défauts 

principaux. 

Figure 2.10: Énergies d’activation des défauts structuraux du GaNAs avec 0.5% de N 

crû par CBE. CBM indique le minimum de la bande de conduction ou conduction 

band minimum tandis que VBM représente le maximum de la bande de valence ou 

valence band maximum [27]. 
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- Le piège à électrons E1 

Le défaut dominant auquel est attribué le faible temps de vie des porteurs minoritaires 

est le piège à électrons E1. Celui-ci pourrait être causé par des complexes (N-N)As et 

(N-As)As [78]. Il a une énergie d’activation de EC-0.33 eV et se comporte comme un centre 

de recombinaison non-radiatif [79,80]. Sa large section efficace de ~8.9×10
-15

 cm
2
 lui 

permet de limiter fortement les performances de la cellule solaire [81]. E1 a été observé 

dans le GaNAs intrinsèque de type-p et de type-n ainsi que dans le GaNAs dopé au Si, 

indiquant qu’il n’est pas causé par les impuretés et les dopants [76]. Sa distribution 

uniforme dans le volume du GaNAs suggère que E1 se forme durant la croissance, 

possiblement pour compenser la contrainte causée par la différence entre les rayons 

atomiques du N et de l’As [82,83]. 

D’autre part, les études démontrent que la densité de E1 augmente avec la concentration 

de N et varie avec la concentration d’As [76,82]. Ceci suggère que le défaut E1 est lié aux 

complexes (N-N)As ou (N-As)As. Ce défaut a également été mesuré dans le GaInNAs et le 

GaNAs crus par MOCVD [81] et par MBE [84]. Un recuit permet de réduire partiellement 

la concentration de défaut E1 dans le GaInNAs et le GaNAs mais ne permet pas de 

l’éliminer totalement [81]. Des mesures de spectrométrie photoélectrique-X prises sur du 

GaInNAs ont révélé une diminution de la densité de liaisons N-N après recuit [85]. Ces 

résultats confirment que E1 est lié aux complexes (N-N)As. 

Ainsi, des travaux plus poussés sont nécessaires pour réduire la densité de défauts E1 

sans augmenter la bande interdite du GaNAs. Le défaut E1 est la principale cause des 

faibles performances des alliages nitrures dilués. Il est donc très important de réduire sa 

densité pour obtenir des alliages nitrures dilués de bonne qualité. 

 

- Le piège à trous H2   

Le second défaut principal dû au N est le piège à trous H2, avec une énergie 

d’activation de EV+0.15 eV, qui se comporte comme un état accepteur [76]. Une forte 

corrélation linéaire entre la densité de défauts H2 et la densité d’accepteur indique que H2 

est la principale cause du dopage résiduel mesuré dans le GaNAs intrinsèque, comme le 

mentionne la section 2.4.1 [70,86,87].  
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La spectrométrie infrarouge à transformée de Fourier ou Fourier transform infrared 

(FTIR) a été utilisée pour étudier la nature de ce défaut. Les atomes de N et de H donnent 

naissance aux modes de vibration locaux ou local vibration modes (LVM) qui peuvent être 

mesurés par FTIR [62]. Comme le démontre la Figure 2.11, des pics attribués aux NAs 

(atome de N sur un site d’As), N-H et N-H2 ont été mesurés par cette méthode à 470 cm
-1

, 

3101 cm
-1

 et 3125 cm
-1

 respectivement. Un pic attribué à la liaison N-H a aussi été rapporté 

autour de 2952 cm
-1

 [88]. L’effet de la densité de N-H sur la concentration de trous a été 

analysé par FTIR. La concentration de défauts N-H a été calculée à l’aide de l’absorption 

intégrée (IA) et [62]  

où [N-H] est la concentration de défauts N-H, ε0 la constant diélectrique dans le vide, n 

l’indice de réfraction du matériau, c la vitesse de la lumière, µV la masse réduite du 

complexe qui vibre et q la charge effective du dipôle électrique induit [88].  

 
IA

q

nc
HN v

2

2

04
][


 , (2.8) 

Figure 2.11: Spectres FTIR d’un échantillon de GaAs0.0998N0.002 non recuit et après un 

recuit de 30 min à 700°C sous arsine dans (a) la région de la liaison Ga-N, autour de 

470 cm
-1

 et (b) la région de la liaison N-H, autour de 3100 cm
-1

 [92].
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Cette étude révèle que la concentration de trous libres augmente linéairement avec [N-

H] (Figure 2.12), menant à la conclusion que H2 est dû aux complexes N-H. L’hydrogène 

des défauts N-H provient des précurseurs d’As et de N, et la concentration d’hydrogène 

augmente avec la température de croissance [89]. 

De plus, les complexes N-H sont reliés aux VGa [90]. Ce défaut peut alors avoir pour 

origine des complexes N-H ou bien N-H-VGa. Il a été rapporté que la concentration de N-H-

VGa diminue après un recuit [90] ce qui induit une augmentation de la mobilité et une 

diminution du dopage [91]. En effet, la Figure 2.11(b) démontre qu’après un recuit, le pic 

FTIR de Ga-N ne change pas tandis que l’intensité du pic N-H à 3101 cm
-1

 diminue et 

qu’un pic apparait à 3124 cm
-1

. Bien que le changement structural à l’origine de ce shift 

n’ait pas encore été identifié, il a été proposé que les complexes N-H se transforment en 

structures N-H2 [92]. Cette diminution de l’intensité du pic N-H est accompagnée par une 

diminution de la concentration de trous et par là même du dopage résiduel et une 

augmentation de la mobilité [86,93]. Cette amélioration de la mobilité suggère que les 

complexes N-H2 agissent comme des passivateurs en réduisant la densité de défauts N-H et 

affectent moins la mobilité [93]. 

 

Figure 2.12 : Effet de la concentration de N-H sur la concentration de trous dans le 

GaNAs-p pour différentes températures de croissance. Un encadré présente la courbe 

Arrhenius de p/[N-H] en fonction de la température [62].  
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- Le piège à trous H1   

Le défaut H1 est situé à EV+0.05 eV, ce qui fait de lui un centre de recombinaison peu 

profond [74]. Il agit comme un centre de recombinaison radiatif; ainsi il capture les 

porteurs majoritaires aussi bien que minoritaires grâce à sa large section efficace [82]. Des 

mesures de PL ont permis d’étudier la nature des centres de recombinaison H1. Comme on 

le voit dans la Figure 2.13(a), le spectre de PL est composé de trois pics, P1, P2 et P3, où 

chaque pic est dû à un procédé de recombinaison différent [94]. La dépendance en 

température des pics (Figure 2.13(b)), suggère que P1 est dû aux transitions bande à bande 

et correspond au bandgap de la couche de GaNAs. P2 est dû aux défauts peu profonds ou 

aux excitons libres, tandis que P3 est causé par des bandes d’impuretés ou de la 

luminescence d’états localisés formés par des agrégats de N [94]. Ainsi, P2 pourrait être dû 

aux défauts H1 qui agissent comme des centres de recombinaison radiative [82]. Étant 

donné que H1 a été observé dans des couches ayant une forte concentration de C, son 

origine a été attribuée à la contamination en C [70,82]. 

 

Figure 2.13: (a)Spectres PL du GaNAs avec [N]=0.23% à 4.2, 20 et 40 K démontrant 

les trois pics. (b) Énergies des pics P1, P2 et P3 en fonction de la température 

comparées au bandgap du matériau [94]. 
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- Les défauts présents dans le GaAs 

Finalement, des défauts déjà identifiés dans le GaAs, tels que EL2(+/++), EL2(+/0) et 

EL5, sont également présents dans le GaNAs, donnant naissance aux défauts H5, E2 et E3, 

respectivement [72]. Les défauts EL2 sont causés par des antisites AsGa formant des 

complexes AsGa-VAs, AsGa-Asi-VAs-VGa, AsGa-VGa-VAs ou AsGa-VGa-VGa tandis que les 

défauts EL5 sont dus à des paires Frenkel VAs- Asi ou des défauts complexes comprenant 

des structures VGa-Asi [83,95]. Ces défauts apparaissent dans le GaAs crû à basse 

température. La densité de ces défauts peut être réduite par un recuit [72].  

Les défauts caractérisés dans le GaNAs sont résumés dans le Tableau 2-2. 

 

Tableau 2-2 : Défauts profonds mesurés par DLTS sur le GaNAs de type-p. 

Défaut [N] (%) 
Origine 

Possible 
Ea (eV) σ (cm

2
) NT (cm

-3
) 

CBE      

E1 [75,76,80,96] 0.25-0.5 (N-N)As or 

(N-As)As 

~EC-0.33 ~10
-13

 ~1×10
14

 

H0 [82] or H1[74] 0.12-0.51 N-C ~EV+0.05 2.16×10
-14

 1.16×10
15

 

H2 [74]or HC2 

[73,86] 

0.12-0.51 N-H ~EV+0.15 2.8×10
-14

-

1.3×10
-17

 

4.2×10
12

-

2.8×10
14

 

HC5 [73,86]or H3 

[74] 

0.12-0.51 AsGa  ~EV+0.5 2.8×10
-15

-

1.4×10
-16

 

3.8×10
13

-

2.2×10
14

 

HC3 [86] 0.12-0.34 Inconnu ~EV+0.21 NA NA 

HC4 [86] 0.2 Inconnu ~EV+0.35 NA NA 

MBE      

HK1 [97] ~3 Lié au N ~EV+0.15 NA NA 

HK2 [97] ~3 AsGa  ~EV+0.4 NA NA 

HK3 [97] ~3 CuGa ~EV+0.35 1×10
-14

 1×10
16

 

HK4 [97] ~3 FeGa ~EV+0.55 1×10
-15

 4×10
15

 

MOCVD     

E1 [79,98] ~0.25 (N-N)As or 

(N-As)As 

~EC-0.22 3.5×10
-14

 3.1×10
17

 

H4 [79] ~2 Inconnu ~EV+0.28 NA NA 

H5 [79] ~2 Inconnu ~EV+0.60 NA NA 
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2.5 Séparation de phase  

 Une limite importante au développement des alliages de nitrures dilués de bonne 

qualité est due au gap de miscibilité entre le GaN et le GaAs, illustré dans la Figure 2.14, 

qui détériore la qualité du cristal quand la concentration de N devient trop élevée [99,100]. 

Dans la Figure 2.14, le gap de miscibilité indique la limite au-dessous de laquelle la 

séparation de phase se produit. La région entre les courbes spinodales et binodales est la 

région métastable. Dans cette région, il faut une forte nucléation pour obtenir de la 

séparation de phase. Au-dessous de la courbe spinodale, de faibles variations dans la 

composition entraînent de la séparation de phase causée par la décomposition spinodale. 

Ceci cause la formation d’agrégats de GaN, et l’apparition de défauts ovales, ou trous, sur 

la surface du GaNAs (Figure 2.15(b)). Il est alors difficile d’obtenir un alliage homogène 

[101]. La Figure 2.15(a) montre la morphologie de surface d’une référence de GaAs. La 

profondeur et la densité des trous augmentent avec la concentration de N, comme on le voit 

dans les Figure 2.15(b), (c) et (d). Les trous ont ainsi été attribués à de la séparation de 

phase causée par la décomposition spinodale du GaNAs [99]. Ils apparaissent à des 

Figure 2.14: Diagramme de phase isobare des alliages de GaNAs démontrant les 

limites de la courbe spinodale (tirets), le gap de miscibilité, ou courbe binodale (ligne 

pleine), en fonction de la concentration de N, x. La ligne liquide (ligne pointillée) 

délimite la phase solide et la phase liquide [100]. 

Courbe binodale 

Courbe spinodale 
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températures de croissance supérieures à 380°C dans le cas du GaNAs cru  par CBE [101]. 

Varier la température de croissance affecte leur taille, leur profondeur et leur densité, 

comme le démontrent les Figure 2.15(c), (e) et (f) [99]. Ceci est du à l’augmentation de la 

mobilité de surface des adatomes avec la température de croissance, ce qui augmente la 

probabilité des atomes de Ga et de N de se rencontrer et de former des liaisons et des 

agrégats [99,102]. Ainsi, la rugosité de surface augmente à mesure que la concentration de 

N et la température de croissance augmentent, comme le démontre la Figure 2.15(g). 

 

 

2.6 Effet de l’In sur l’incorporation de N 

Outre diminuer la bande interdite, la concentration de N réduit également la 

constante de maille du GaAs [103], comme l’illustre la Figure 2.3,  suivant la loi de Vegard 

[104] 

Figure 2.15: Images de 200×200 nm
2
 prises par microscopie électronique à effet 

tunnel ou Scanning tunneling microscopy (STM) sur (a) du GaAs à 450°C, (b) du 

GaN0.01As0.99, à 450°C, (c) du GaN0.02As0.98 à 450°C, (d) du GaN0.03As0.97, à 450°C, (e) 

du GaN0.02As0.98, à 400°C, et (f) du GaN0.02As0.98, à 500°C. (g) Rugosité de surface des 

couches de GaNAs crues à différentes températures (tirets, cercles pleins) et 

concentrations de N (lignes, cercles vides) [99]. 
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GaAsGaNGaNAs axaxa )1(   , (2.9) 

où aGaNAs est la constante de maille du GaNAs, aGaAs la constante de maille du GaAs et aGaN 

la constante de maille du GaN. 

Il est cependant possible de préserver l’accord de maille avec le GaAs ou le Ge en 

ajoutant de l’In. 

La constante de maille du GaInNAs est donnée par [104]  

 
InAsGaAsInNGaNGaInNAs axzazxxzaazxa )1()1)(1()1(  , (2.10) 

où z est la concentration d’In, aInN la constante de maille de l’InN et aInAs la constante de 

maille de l’InAs. Pour l’InzGa1-zNxAs(1-x) en accord de maille avec le GaAs, x=0.35z [36].  

La présence d’In influence également la qualité du cristal et améliore la longueur de 

diffusion des porteurs minoritaires [92,105–107]. En effet, les longueurs des liaisons Ga-

As, In-N et Ga-N sont de 2.45, 2.14 et 1.95 Å respectivement. Bien que la liaison In-N soit 

toujours plus courte que la liaison Ga-As, l’incorporation d’In réduit la contrainte causée 

par les liaisons Ga-N. Un atome de N lié à un atome d’In peut ainsi relaxer vers l’atome de 

Ga, réduisant alors la contrainte [92]. Cependant, durant la croissance, très peu de liaisons 

In-N sont formées et maintenues à cause de leur faiblesse. Le recuit favorise la formation 

Figure 2.16 : Structure cristalline du GaInNAs (a) avant recuit et (b) après recuit 

[92]. 
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de liaisons In-N au lieu des liaisons Ga-N [107]. En effet, il permet aux atomes de N et d’In 

de migrer pour former des liaisons In-N, comme le décrit la Figure 2.16, réduisant alors la 

contrainte et produisant un matériau de meilleure qualité [92]. 

   

2.7 Effet de l’incorporation de Sb et d’Al sur les propriétés du 

Ga(In)NAs 

Une approche alternative consistant à introduire un atome additionnel a été proposée 

pour améliorer la qualité du GaInNAs. L’ajout de l’antimoine (Sb) a mené à du 

GaInNAsSb de très bonne qualité et aux cellules PV triple jonction atteignant un rendement 

~44 % en 2012 [16]. Dans cette section, l’effet du Sb sur les propriétés du matériau est 

détaillé ainsi que les résultats obtenus sur les cellules PV de GaInNAsSb. Suivant la même 

idée, l’utilisation de l’Al au lieu du Sb sera proposée. Nous identifierons dans cette section 

l’effet de l’Al sur la structure des alliages nitrures dilués et les améliorations potentielles 

qu’il pourrait apporter. 

 

2.7.1  Ga(In)NAsSb 

Pour améliorer la qualité cristalline du GaInNAs, une faible concentration d’antimoine 

a été ajoutée dans la couche [48]. Tout comme le N le Sb réduit la bande interdite du GaAs, 

mais ceci en augmentant la constante de maille du cristal, réduisant alors les concentrations 

de N et d’In requises pour atteindre la valeur désirée de 1 eV, en accord de maille avec le 

GaAs ou le Ge [107,108].  

En 1999 [109], le Sb a été identifié comme un surfactant dans le GaInNAs [48]. 

Puisque le Sb ségrègue à la surface, il affecte la dynamique de surface en maintenant un 

mode de croissance 2D même pour des concentrations d’In et de N élevées et réduit la 

rugosité de surface [108,110]. Une faible concentration de Sb s’incorpore tout de même 

dans la couche [108]. Son large rayon atomique compense la contrainte induite par le faible 

rayon du N, réduisant ainsi la densité de défauts E1 et améliorant la qualité de matériau 
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[48]. Le Sb homogénéise également l’incorporation de N, réduisant ainsi les agrégats de N 

et la séparation de phase et améliorant la mobilité [48,108].  

La présence de Sb améliore l’incorporation de N en augmentant son coefficient de 

collage [107,111]. Le Sb influence également l’incorporation d’In [112]. Puisque ces deux 

atomes ont de larges rayons, ils semblent être en concurrence pour s’incorporer dans le 

cristal [48]. Finalement, le Sb réduit l’incorporation d’impuretés et crée des défauts de 

compensation, réduisant alors la densité de dopage [52]. 

Les analyses DLTS révèlent un piège à électrons dans le GaInNAsSb avec une 

énergie d’activation de 0.53 eV au-dessus de CBM. Elles démontrent également que l’ajout 

de l’antimoine élimine les pièges à électrons peu profonds tout en augmentant la section 

efficace des pièges profonds situés au centre de la bande interdite par un ordre de 

magnitude [108].   

Les cellules PV d’GaInNAsSb révèlent les JSC les plus élevées jamais rapportées 

dans la littérature pour les alliages nitrures dilués. Les valeurs sont présentées dans le 

Tableau 2-1 [51]. Le dopage résiduel est plus faible dans les couches avec Sb que dans le 

GaInNAs, ce qui permet d’avoir une zone de déplétion plus large et ainsi une efficacité de 

collection plus élevée [108]. Cependant, l’augmentation de la zone de déplétion augmente 

Figure 2.17 : Spectre IQE de cellules PV de GaInNAsSb et de GaInNAs [52]. 



  

 

35 

les recombinaisons Shockley-Read-Hall et le courant d’obscurité, réduisant alors le VOC et 

le FF de la cellule solaire [52]. L’incorporation de Sb augmente aussi l’IQE des couches 

d'alliages nitrures dilués, comme le démontre la Figure 2.17 [52]. 

Cette idée a été utilisée par Solar Junction pour obtenir de l’GaInNAsSb de bonne 

qualité pour la cellule du bas d’une cellule triple-jonctions par MBE, avec lesquelles ils ont 

obtenu le rendement record pour des cellules MJ de 44 % à près de 1000 soleils [16]. 

Cependant, le Sb présente des difficultés en CBE telles que l’effet mémoire. Par ailleurs, en 

MBE, un recuit postcroissance est requis pour que les alliages nitrures dilués atteignent 

leurs performances optimales [113–115]. C’est pourquoi nous avons employé une approche 

alternative, consistant à utiliser de l’Al pour améliorer la qualité des alliages nitrures dilués 

crus par CBE. 

 

 

2.7.2  L’AlGaNAs 

Notre approche consiste à incorporer une faible concentration d’Al dans les alliages 

nitrures dilués. Notre motivation première est d’améliorer l’incorporation du N. En effet, 

une importante limitation au développement d’alliages nitrures dilués de bonne qualité est 

la faible efficacité d’incorporation du N. Ceci engendre une consommation élevée de 

précurseurs de N pour atteindre de faible concentration (<3%) [96,103,116]. Or, des études 

préliminaires ont démontré que l’Al permet d’augmenter de façon significative la 

concentration de N [117–119]. De plus, l’Al pourrait potentiellement réduire la séparation 

de phase en incorporant les atomes de N près des atomes d’Al, créant ainsi une composition 

plus homogène.  

Cette section décrit les effets de l’Al sur le GaNAs. Les études Raman expliquant 

les raisons de l’amélioration de l’efficacité d’incorporation du N en présence de l’Al sont 

détaillées ici [120–124]. Les calculs du BAC démontrant l’évolution de la bande interdite 

en fonction de la composition en N et en Al pour des concentrations d’Al inférieures ou 

égales à 15% sont inclus. Ils révèlent que même si l’Al augmente la bande interdite du 

GaAs, une bande interdite de ~1 eV pourrait théoriquement être atteint en utilisant moins 

de précurseur de N que dans le GaNAs [25,125]. 
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- Effet de la présence d’Al sur l’incorporation de N 

Des études préliminaires, illustrées dans la Figure 2.18(a), ont rapporté que l’Al 

améliore l’efficacité d’incorporation du N dans les alliages nitrures dilués [24,117–119]. 

Ainsi, pour une même pression de dimethylhydrazine (DMHy), la concentration de N dans 

le GaNAs augmente par deux ordres de grandeur quand on ajoute 30 % d’Al [117]. De 

plus, pour 7% d’Al la concentration de N augmente cent fois dans l’AlGaNAs par MBE où 

de l’ammoniaque (NH3) est utilisée [24].  

En effet, la liaison Al-N (2.88 eV) est plus forte que la liaison Ga-N (2.24 eV) 

[23,120]. Ainsi, dans le cas du GaNAs les atomes de N qui arrivent sur la surface forment 

des liaisons Ga-N. Ces liaisons sont faibles et ont une forte probabilité de se briser, ce qui 

réduit l’incorporation de N. Par contre, dans l’AlGaNAs, des liaisons Al-N ayant moins de 

chance de se rompre vont se former, augmentant l’incorporation de N dans la couche.   

D’autre part, à cause de la force de la liaison Al-N, les atomes de N vont occuper les 

sites du groupe V situés à proximité des atomes d’Al et non des atomes de Ga [121,122]. 

Les atomes de N vont alors s’incorporer de façon plus homogène, ce qui peut 

potentiellement réduire la formation de complexes (N-N)As et ainsi la formation de défauts 

non-radiatifs [126]. Cette distribution plus homogène des atomes de N réduit les 

mécanismes de diffusion causés par les agrégats de N et augmente la mobilité, comme on le 

Figure 2.18 : (a) Concentration de N en fonction de la pression de DMHy dans 

l’AlGaNAs, le GaNAs et le GaInNAs [23]. (b) Mobilité Hall des électrons dans le 

GaAs, le GaAs0.986N0.014, l’Al0.17Ga0.83As, et l’Al0.17Ga0.83As0.987N0.013 [126]. 
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voit dans la Figure 2.18(b) [126]. Ainsi, la mobilité Hall des électrons dans un échantillon 

d’Al0.17Ga0.83As0.987N0.013 est de ~200 cm
2
/Vs à haute température, similaire à celle du 

GaNAs, et plus élevée à basse température, avec une valeur de ~750 cm
2
/Vs à 0 K [126]. 

De plus, son rayon atomique est similaire à celui du Ga (1.3 Å pour le Ga et 1.25 Å 

pour l’Al) et l’Al n’influence pas les énergies de contrainte et la déformation du réseau 

[119]. 

 

- Études Raman 

Pour comprendre pourquoi l’Al améliore l’efficacité d’incorporation du N, des mesures 

Raman ont été effectuées sur des échantillons d’AlGaNAs avec différentes concentrations 

d’Al et de N [120]. Ces mesures sont résumées dans le Tableau 2.2. Les modes optiques 

longitudinaux (LO) et transverses (TO) sont indiqués pour le Ga-As et l’Al-As. LO2 et 

TO2 sont les pics de second ordre [123]. La Figure 2.19(a) montre les résultats mesurés sur 

des échantillons d’AlGaN0.01As0.99 pour lesquels la concentration de N est constante tandis 

que la concentration d’Al est variable. À 0% d’Al, le pic de Ga-N apparait à 470 cm
-1

 

[120]. Au fur et à mesure que la concentration d’Al augmente, le pic de Ga-N diminue 

Figure 2.19: Spectres Raman d’échantillons d’AlGaNAs avec (a) une concentration 

constante de N et une concentration d’Al entre 0 et 5% et (b) une concentration 

constante d’Al et une concentration de N dans l’intervalle 0-4% [120]. 

(a) (b) 
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tandis qu’un pic d’Al-N apparaît à ~450 cm
-1

. Avec 5% d’Al, l’intensité du pic d’Al-N est 

équivalente à celle du pic de Ga-N avec 0% d’Al, ce qui indique que la majorité des atomes 

de N sont liés à des atomes d’Al pour former des complexes Ga3AlN ou Ga2AlN [120]. Ces 

résultats confirment l’hypothèse que le N forme préférentiellement des liaisons avec l’Al, et 

ce, à cause de la force de la liaison Al-N [120,124,125]. 

 

Tableau 2-3: Liaisons mesurées par spectrométrie Raman et position des pics. 

Liaisons Position du pic (cm
-1

) [Al] (%)  [N] (%) 

Ga-As 

278 (LO) [123] 

263.2 (TO) [123] 

291.6 (LO)[125,127] 

294.9 [125] 

531 (2TO) [123] 

556.6 (2LO) [123] 

 

30 [123] 

5 [125] 

22[127] 

 

 

0.32 [123] 

0-3 [125] 

0.1-1[127] 

 

Al-As 

375.1 (LO) [123] 

363(LO), 364.6 (TO) 

[120,123,125] 

547.4 (2LO and 2TO) 

[123] 

30 [123] 

0-5 [120] 

5 [125] 

0.32 [123] 

0-4 [120]  

0-3 [125] 

Ga-N (LO) ~470 [120] 0-5 [120] 0-4 [120] 

Al-N 

448-454 [120,123] 

458[125] 

325 [125,127] 

327 [125] 

385 [125,127] 

379-397 [120] 

400-450 [124,125,127] 

500 [125,127] 

540 [127] 

651[123] 

0-5[120] 

30 [123] 

5 [125] 

22[127] 

33 [124] 

0-4 [120] 

0.32 [123] 

0-3 [125] 

0.1-1[127] 

0-4 [124] 

LVM 

397.9 [123] 

772.6 (phonons de 

second ordre) [123] 

30 [123] 0.32 [123] 
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L’effet de la variation de la concentration de N pour une concentration d’Al constante 

est décrit dans la Figure 2.19(b) [120]. Tandis que la concentration de N augmente, la 

position du pic d’Al se déplace vers les plus hautes fréquences [125]. L’intensité du pic 

d’Al-As (mesuré à ~360 cm
-1

) diminue avec l’augmentation de la densité de liaisons Al-N. 

Pour les mêmes raisons, l’intensité des pics de Ga-As et d’AlGaAs augmente également 

[127]. Pour des concentrations de N assez élevées, tous les atomes d’Al sont liés à des 

atomes de N. Les atomes de N additionnels se lient alors à des atomes de Ga et l’intensité 

du pic de Ga-N augmente [120]. D’autres mesures Raman ont été rapportées pour des 

échantillons d’AlGaNAs avec diverses compositions [123–125,127].   

Ces études démontrent le potentiel de l’Al dans les alliages nitrures dilués. 

Cependant, l’Al est connu pour augmenter la bande interdite du GaAs. La section suivante 

présente des calculs théoriques effectués pour évaluer l’impact de l’Al sur la bande interdite 

des alliages nitrures dilués. 

 

- Bandgap de l’AlyGa1-yNxAs1-x 

La bande interdite de l’AlyGa1-yNxAs1-x est décrite par l’équation (2.1) [25,30,125,128] 

où EM est la bande interdite fondamentale de l’AlyGa1-yAs donnée par [34] : 

 yEyE AlGaAsM 247.1)( 0  ,    (2.11) 

où y est la concentration d’Al et E0 la bande interdite fondamentale du GaAs (1.42 eV), EN 

le niveau d’azote donné par [25] 

 yEN 069.0625.1  .    (2.12) 

Ces paramètres ont été obtenus en étudiant les mesures de photoréflectivité (PR), 

dont les résultats sont présentés dans la Figure 2.20 [25,124,125]. La bande split-off du 

spin-orbite Δ0, indépendante de la concentration de N et égale à ~0.34 eV pour le GaNAs 

[31], est donnée par [25] 

 y068.03435.00  , (2.13) 
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pour l’AlGaNAs. 

À l’aide des équations (2.1), (2.11) et (2.12), la bande interdite de l’AlGaNAs a été 

calculée en fonction de la concentration de N pour des concentrations d’Al de 0, 5, 10 et 

15 % (Figure 2.21). Ce graphique révèle que la bande interdite diminue quand la 

concentration de N augmente, et une bande interdite de 1.05 eV pourra être obtenue en 

Figure 2.20: Évolution des niveaux d’énergies E+, E- et E0 en fonction de (a) la 

composition en N pour des échantillons d’Al0.06Ga0.94AsN et  (b) la composition en Al 

pour des échantillons d’AlGaAs0.94N0.94 [25]. 

Figure 2.21: Bandgap théorique de l’AlGaNAs en fonction de la concentration de N 

pour différentes concentration d’Al. La région dans laquelle le rendement maximum 

de la cellule solaire sera atteint est également indiquée. 
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introduisant ~5 % de N pour une concentration d’Al de 10 %, comparé à ~4 % de N pour 

du GaNAs sans Al. Donc, même si la concentration d’Al augmente la bande interdite, le 

rendement maximum de la cellule solaire MJ pourra possiblement être atteint en réduisant 

la quantité de précurseurs de N et ainsi, le coût de croissance [35]. Cependant, des mesures 

expérimentales sont requises pour confirmer cette hypothèse. 

 

2.8  Effet du recuit thermique rapide 

Pour améliorer la qualité des alliages nitrures dilués, un recuit thermique rapide ou 

Rapid Thermal Annealing (RTA) est utilisé. Des mesures de spectroscopie de masse à 

ionisation secondaire, ou Secondary Ion Mass Spectroscopy (SIMS) démontrent que le 

RTA n’affecte pas la concentration de N dans la couche. Cependant, les mesures rayons-X 

démontrent un décalage du pic de GaNAs par rapport au substrat de GaAs, indiquant une 

réduction de la maille du GaNAs dans la direction verticale et une augmentation de la 

concentration de NAs  [129,130]. Ceci est confirmé par des mesures Raman qui révèlent que 

le pic Ga-N LO à ~471 cm
-1

, devient plus intense et se décale dans le bleu à mesure que la 

température de recuit augmente, tandis que l’intensité du mode GaAs LO diminue [129]. 

En effet, la concentration de N substitutionnels peut être extraite à partir de l’intensité des 

modes Ga-N LO et GaAs LO d’après la relation [129]: 

 )/(][ )()()( LONGaLOGaAsLONGaAs IIfIN   , (2.14) 

où f est un facteur égal à 1.3 [129]. Ces calculs confirment que la concentration de NAs 

augmente avec la température de recuit [129]. Ainsi, la variation de la constante de maille 

du GaNAs observée par rayons-X provient de la diffusion des atomes de N. Pour renforcer 

cette hypothèse, des études ont démontré que la densité de N-N diminue avec la 

température de recuit, ce qui tend à augmenter la constante de maille, tandis que la 

concentration de N-As augmente avec la température de recuit, ce qui tend à réduire la 

constante de maille [129,130]. Donc, lors du recuit, les complexes N-N se séparent et les 

atomes de N passent de la configuration N-N aux configurations NAs et N-As [130], 

réduisant ainsi la densité de défauts non-radiatif E1 [96].  
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En retour, la réponse en PL est affectée [131]. Dans un premier temps, l’intensité du 

signal PL augmente, tandis que la densité de défauts E1 diminue [131]. Par la suite, à plus 

haute température de recuit, l’intensité du signal de PL réduit à mesure que de nouveaux 

défauts E1 se forment [96].  

Le RTA induit également un déphasage dans le bleu du pic de PL. Ce déphasage 

devient plus prononcé pour une température et une durée du recuit qui augmentent. Ce 

déplacement est attribué à la réorganisation des atomes de N dans la couche de GaNAs 

[131]. En effet, les agrégats de N engendrent des états localisés de N dans la bande interdite 

du GaNAs. Ces états localisés émettent à des énergies plus faibles que la bande interdite 

par l’émission d’excitons piégés [131,132]. Le recuit diminue la densité des états localisés 

en réduisant les agrégats, ce qui engendre un déplacement du pic de PL vers les plus hautes 

énergies [132–134]. 

Le RTA permet donc de réorganiser les atomes de N dans le cristal de façon plus 

homogène et de réduire la concentration de défauts N-N, réduisant ainsi la densité 

d’agrégats et la densité de centres de recombinaison non-radiatifs [85,96,134]. 

L'effet du recuit sur les alliages nitrures dilués à base d'Al sera étudié dans le Chapitre 7 

dans le but d'améliorer la qualité du matériau. 

 

2.9  Croissance d’alliages nitrures dilués par CBE 

Plusieurs méthodes de croissance ont été employées pour le développement d’alliages 

nitrures dilués. C'est le CBE que nous avons choisi pour ce projet. Le CBE est une méthode 

prometteuse pour la croissance de GaNAs. Il présente moins de contaminations en H que le 

MOCVD car il n’utilise pas l’hydrogène comme gaz porteurs [21].  Puisqu’il utilise des 

précurseurs chimiques dans l’ultravide, il évite la contamination en N2 causés par le plasma 

en MBE [135]. C’est donc le CBE que nous avons utilisé dans le cadre de ce projet de 

doctorat. Les valeurs expérimentales de la longueur de diffusion, de la mobilité et du temps 

de vie des porteurs minoritaires obtenues par MOCVD, MBE et CBE sont comparées dans 

le Tableau 2.3.  

 

 



  

 

43 

Tableau 2-4: Longueur de diffusion, mobilité et temps de vie du GaNAs par MOCVD, 

MBE et CBE rapportées dans la littérature et comparée au du GaAs. 

 GaAs (In)GaNAs par MOCVD GaNAs par MBE GaNAs par CBE 

Dopage 

(cm
-3

) 

Intrinsèque 

(10
15

-10
16

) 

Intrinsèque 

(10
16

-10
18

) 
10

16
-10

17
 

Intrinsèque 

(10
15

-10
16

) 

[N] (%) 0 3 4 [51] 1.1 

Lp (µm) 30-50 - 0.9 pour [N]=1-2% [136] - 0.2 pour [N]=1% [137] NA 

Ln (µm) 70 

- 0.6-0.8 pour [N]=2% [49] 

- 0.01-0.2 pour [N]=2-1% 

[136] 

- 0.02-0.21 pour [N]=3% 

[81] 

- 0.5 pour [N]=1% [41] 
0.08 pour 

[N]=0.5% [73] 

µp 

(cm
2
/Vs) 

400 - 150 pour [N]=3% [15] 

- 200-80 pour [N]=1% et 

un dopage de 10
16

-

10
18

 cm
-3  

[50] 

- ~180 pour 

[N]~0.6% 

[138] 

- 130-160 pour 

[N]=0.6% [54] 

µn 

(cm
2
/Vs) 

8500 - 300 pour [N]=3% [15] 

- 200 pour [N]=1.4% 

[126] 

- 200-170 pour [N]=1% 

et un dopage de 10
17

-

10
18

 cm
-3  

 [50] 

- 250 pour [N]=1% 

[137] 

- 2115 pour [N]~0.9% 

[139] 

- 1867 pour [N]~1.3% 

[139] 

- 1343 pour 

[N]~0.06% [55] 

- 478 pour 

[N]~0.25% [55] 

- 356 pour 

[N]~0.5% [55] 

- ~250 pour 

[N]~0.8% [55] 

- 181 pour 

[N]~1.15% [55] 

τp (ns) 30 NA NA NA 

τn (ns) 50 

- 0.35 pour [N]=1.2%  

[140] 

- 0.2-1 pour [N]= 0-1.3% 

[15] 

- 6-9 pour [N]= 0.2% [141] 

- 0.5 pour [N]= 1.5% [142] 

- 0.34 pour [N]= 1 [143] 

NA 

- 0.420 pour 

[N]=1.1% [53] 

- 0.9 pour 

[N]=0.8% [21] 

- 0.32 pour 

[N]=0.6% [54] 
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Les différentes méthodes de croissances mentionnées ici seront comparées dans la 

section 3.1.1 du chapitre 3. Jusqu’à présent, des travaux ont déjà été rapportés sur le 

GaNAs par CBE [58,138]. En utilisant des concentrations de N allant jusqu’à 1.1 %, la 

bande interdite a été réduite de 1.42 eV à 1.23 eV [53]. Les paramètres tels que la mobilité, 

le temps de vie et la longueur de diffusion ont été caractérisés. Les meilleurs résultats 

obtenus par CBE sont résumés dans le Tableau 2-5. Les défauts dans la couche ont été 

étudiés en profondeur et ont été décrits dans la section 2.4 [69]. De plus, l’influence des 

paramètres de croissances sur les propriétés du matériau a été analysée en détail. Les 

résultats de cette étude sont développés dans la section suivante.  

 

 

Tableau 2-5: Valeurs maximales rapportées dans la littérature de la concentration de 

N, de la bande interdite, du temps de vie des porteurs minoritaires, du taux de 

croissance, de la mobilité des trous et des électrons et de la longueur de diffusion des 

porteurs minoritaires obtenues sur du GaNAs crû par CBE et méthodes de 

caractérisations employées dans chaque cas. 

Paramètre Valeur maximale Méthode de caractérisation 

[N] (%) [53] ~1.1 rayons-X et SIMS 

Bandgap (eV) 1.25 (valeur minimale) Calculé avec l’équation (2.1) 

τe (ps) [53] 420 (pour [N]=1.1%) PL résolue dans le temps 

µh (cm
2
/Vs) [135] 200 Effet Hall 

µe (cm
2
/Vs) [135] 2000 Effet Hall 

Le (µm) [73] 0.08 
Simulation de l’efficacité 

quantique 
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2.10  Influence des paramètres de croissance 

Cette section résume l’influence des paramètres de croissances sur le GaNAs par 

CBE. Tout d'abord, l'effet de la température de croissance sur la concentration de N et la 

qualité cristalline est analysé, suivi par l'effet du flux des éléments du groupe V (tableau 

périodique). Deux sources de N communément utilisées sont comparées. Pour finir, les 

avantages d'un flux modulé et d'un substrat avec miscut sont présentés. Les conditions de 

croissance optimales sont ainsi identifiées. 

 

 

2.10.1  La température de croissance 

 

L’effet de la température de croissance sur l’incorporation de N et la qualité 

cristalline du GaNAs cru par CBE avec du N2 précraqué comme précurseur de N a été 

étudiée[101]. Trois régions distinctes sont identifiées, comme le présente la Figure 2.22 

[101,116]. Dans la première région, pour des températures inférieures à 379°C, la 

concentration de N diminue quand la température de croissance augmente. Cette région a 

une énergie d’activation de 0.59 eV, ce qui correspond à l’énergie nécessaire pour 

décomposer le triethylgallium (TEGa). Dans cette région, le taux de croissance augmente 

Figure 2.22 : (a) Effet de la température sur l’incorporation de N et (b) FWHM du pic 

rayons-X de la couche de nitrures dilués en fonction de la température [101].  
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rapidement avec la température.  

Dans la deuxième région, entre 379 et 452°C, avec une énergie d’activation de 

0.05 eV, la composition en N ne varie pas de façon significative avec la température. 

L’effet de la température de croissance sur l’incorporation de N est ici gouverné par un 

procédé limité par le transport du TEGa. Ainsi, la concentration de N est contrôlée par le 

flux de TEGa. [101] 

Dans la troisième région, pour des températures supérieures à 452°C, l’énergie 

d’activation est de 0.95 eV et la désorption de N cause une diminution de la concentration 

de N quand la température de croissance augmente [101]. D’après la Figure 2.22, la 

température de croissance est optimale dans l’intervalle 379-452°C, car dans cette région, 

assez de TEGa se décompose tandis  que la composition de N ne varie pas avec la 

température de croissance [101,144]. De plus, dans cette gamme de température, la 

contamination en C et en H diminue à mesure que la température augmente [53]. La Figure 

2.23 démontre que la concentration de N diminue légèrement quand la température 

augmente, mais cette variation n’est pas aussi significative que dans les régions 1 et 3 

[22,145].  

La qualité cristalline est également influencée par la température de croissance. La 

Figure 2.22(b) montre la largeur à mi-hauteur ou full width half maximum (FWHM) du pic 

rayons-X du GaNAs en fonction de la température de croissance. Les trois mêmes régions 

sont identifiées. Dans la région 1, le FWHM diminue quand la température de croissance 

augmente et la concentration de N diminue. Dans la région 2, où la concentration de N ne 

varie pas de façon significative, le FWHM est indépendant de la température de croissance. 

Dans la région 3, le FWHM augmente avec la température de croissance. Ce changement 

est dû aux différents mécanismes de croissance dans les régions 2 et 3 [101]. Le taux de 

croissance est constant entre 383 et 515°C. Cette gamme de température englobe les 

régions 2 et 3. La morphologie de surface présente des défauts ovales dans les régions 2 et 

3. La densité de ces défauts augmente avec la température dans la région 2 et diminue avec 

la température dans la région 3. Dans la région 1, les défauts ovales n’ont pas été observés 

sur la surface [101]. 
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Pour finir, le taux de croissance varie avec la température [27]. Il augmente avec la 

température de croissance entre 340 et 390°C, dû à la pyrolyse des précurseurs de N et de 

Ga [116].  

 

 

2.10.2  Flux des éléments du groupe V 

 

Comme nous l’avons vu précédemment, les atomes de N s’incorporent en 

remplaçant des atomes d’As dans le cristal. Il y a donc une compétition entre les atomes 

d’As et de N pour les sites du groupe V. Ainsi, varier les flux des précurseurs du groupe V 

(N et As) influence la concentration de N incorporée dans la couche. Augmenter le rapport 

de flux (N/(N+As)) soit en augmentant le flux de N ou diminuant celui d’As permet 

d’augmenter la concentration de N [105,144]. 

 

 

Figure 2.23 : Concentrations de N (carrés) et de C (triangles) dans le GaNAs en 

utilisant le DMHy (□ et Δ) et le MMHy (■ et ▲). La concentration de C dans le GaAs 

est aussi présentée comme référence (triangles gris) [22].  
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2.10.3  Comparaison entre le monométhylhydrazine (MMHy) et le DMHy 

 

La source de N a aussi une influence sur la composition de l’alliage résultant. Deux 

sources différentes, le MMHy (CH3(NH)NH2) et le DMHy (NH2(CH3)2), ont été 

comparées, démontrant que le MMHy se décompose plus facilement que le DMHy. Ceci 

résulte en une incorporation de N plus élevée de ~20% pour le même flux de précurseur de 

N et la même température de croissance [144,145]. Cependant, ceci est accompagné d’une 

concentration de C 50% plus élevée quand le MMHy est utilisé, comme on le voit dans la 

Figure 2.23 [22]. Ce phénomène peut être mieux compris en étudiant les procédés de 

désorption du MMHy et du DMHy sur la surface du substrat. Un schéma des molécules de 

DMHy et de MMHy est présenté dans la Figure 2.24.  

Le MMHy se décompose sous forme de NH2, NH3, NH2CH3 et CH4 [22]. Ainsi, le 

CH3 se désorbe sous forme de NH2CH3 et de CH4. Comparativement, le DMHy, se 

décompose sous forme de NH2, NH3, N(CH3)2 et CH4 [22]. Le DMHy se décompose tout 

d’abord sous forme de complexes (N-(CH3)2) et (N-H2) en rompant la liaison N-N [146]. 

Ensuite, les liens N-C des complexes (N-(CH3)2) se brisent [106]. Dans le cas du DMHy, le 

CH3 désorbe tout seul et sous forme de molécules N(CH3)2, et les molécules contenant du C 

désorbent à une température plus faible (260°C) qu’avec le MMHy (290°C), ce qui 

explique la plus basse concentration de C obtenue dans les alliages nitrures dilués crus avec 

le DMHy. Dans le cas du MMHy, N désorbe en brisant la liaison N-N, sous forme de NH2 

ou de NH3, ou en brisant les liaisons N-N et C-N, sous forme de la molécule NH2CH3, 

Figure 2.24: Schéma de (a) la molécule de MMHy et (b) la molécule de DMHy. 

(a) (b) 

N 

H 

CH3 NH2 

N N 

H 

H CH3 

CH3 
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tandis que les autres N restent sur la surface. Quand le DMHy est utilisé, le lien N-N se 

rompt et les deux atomes de N peuvent désorber sous forme de N(CH3)2 et de NH2 [22], 

expliquant la concentration de N supérieure avec le MMHy. Le DMHy permet d’avoir une 

plus faible concentration en C, qui sont connus pour détériorer les performances du 

matériau. C’est pourquoi nous avons choisi le DMHy comme source de N pour cette étude, 

en dépit de la plus faible incorporation de N.  

 

 

2.10.4  CBE par flux modulé 

 

Pour améliorer la qualité des alliages nitrures dilués, l’épitaxie par flux modulée 

(FM-CBE) peut être utilisée. La modulation consiste à envoyer de l’AsH3 et du DMHy en 

continu et du TEGa par intermittence [68]. Cette méthode permet d’augmenter 

l’incorporation de N  tout en réduisant les contaminations en C et en H [68,71,147], comme 

l’illustre la Figure 2.25.  

Si quelques hypothèses ont été émises pour tenter d’expliquer ce phénomène, celui-

Figure 2.25 : (a) Effet du FM-CBE sur la concentration en C et (b) incorporation 

de N (symboles vides) et de H (symboles plein) en fonction de la température de 

croissance pour le CBE classique (carrés) et le FM-CBE (cercles)[68,71]. 
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ci reste encore incompris [68,71]. Une explication potentielle serait que l’arrêt de 

croissance provoqué par la baisse du flux de TEGa permet aux adatomes présents sur la 

surface de se réorganiser avant d’être enfouis dans la couche, créant ainsi moins de 

complexes N-C et N-H. Cependant, des études sont nécessaires pour mieux comprendre ce 

phénomène. 

 

 

2.10.5  Densité de marches 

 

Des études ont également démontré que l’incorporation de N dépend du substrat 

utilisé. La surface de croissance consiste en une série de marches et de terrasses. La densité 

de marche varie avec l’orientation du substrat. Ainsi, un substrat avec un miscut de 10° a 

une densité de marche supérieure à celle d’un substrat avec un miscut de 2°. Les atomes de 

N peuvent s’incorporer sur les marches comme sur les terrasses. Cependant, une 

incorporation de N plus élevée a été obtenue en utilisant des substrats avec des densités de 

marches plus élevées[148].  

Ce phénomène s’explique en comparant la distribution atomique sur les terrasses et 

sur les marches. Sur une terrasse, un atome d’As est lié à deux atomes de Ga tandis que sur 

Figure 2.26: Mobilité en fonction de la température pour des substrats avec 

différentes densités de marches [150]. 
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une marche, il est lié à un seul atome de Ga, formant ainsi trois liaisons pendantes. La force 

de liaison des atomes d’As est donc plus faible ce qui permet aux atomes de N de 

s’incorporer plus facilement [148,149]. 

La densité de marches influence également les performances du matériau [148,150]. 

Des études ont démontré une augmentation de la mobilité des trous dans le GaNAs de type-

p, comme on le voit dans la Figure 2.26 [148]. En effet, la probabilité de former des centres 

de diffusion liés au N diminue pour des densités de marches plus élevées [150]. La 

concentration de C et de H est également réduite [150]. Les atomes de N ont aussi moins de 

chance de se rencontrer et de former des complexes (N-N) et (N-As), réduisant ainsi la 

densité de défauts non-radiatifs [27,151]. Ceci résulte en une augmentation de l’intensité de 

PL et du temps de vie des porteurs minoritaires [149,151,152]. 

En conclusion, les conditions idéales de croissances sont une basse température 

(~420-440°C) et un rapport de pressions N/As élevé. De la croissance sur substrat avec un 

miscut est souhaitable et une croissance avec un flux modulé permet d’améliorer la qualité 

de la couche. 

 

 

2.11  Conclusion 

En conclusion, les alliages nitrures dilués présentent une approche prometteuse pour 

la quatrième jonction d’une cellule solaire. Une bande interdite adéquate de 1 eV peut être 

obtenue en ajustant la concentration de N tandis que l’introduction d’In permet de 

conserver l’accord de maille. Les défauts structuraux détériorant les performances du 

matériau ont été identifiés. Nous avons également démontré que la faible efficacité 

d’incorporation nécessite une pression de précurseur de N élevée, ce qui augmente le coût 

de fabrication. L’Al présente une alternative prometteuse, car il permet d’améliorer 

l’efficacité d’incorporation de N grâce à la force de la liaison Al-N. Son utilisation pourrait 

réduire la séparation de phase dans les alliages nitrures dilués et nous permettre d’atteindre 

la valeur désirée de ~1 eV tout en en utilisant moins de précurseurs de N. Pour ces raisons, 

nous avons décidé d’étudier l’AlGaNAs avec une faible concentration d’Al pour des 

applications photovoltaïques. Le recuit, qui est connu pour améliorer la qualité du GaNAs, 
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sera également tenté sur nos matériaux. Dans le chapitre suivant, nous décrirons les 

méthodes de croissance et de caractérisation utilisées dans ce projet. 
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CHAPITRE 3 TECHNIQUES DE 

CROISSANCE ET DE CARACTÉRISATION 

 

 

Dans ce chapitre, nous détaillons les méthodes de croissance et de caractérisation 

utilisées durant ce projet. Les avantages et les inconvénients des différents modes de 

croissance sont comparés, justifiant le choix du CBE, qui est ensuite présenté. 

Les techniques de caractérisation nous permettant de connaitre la composition de l’alliage 

(calcul via mesure rayons-X) et de sa morphologie (via AFM) sont décrits. La mesure de la 

mobilité et de la densité de porteurs du matériau par Effet Hall est alors présentée. Nous 

estimons la valeur de la bande interdite grâce à la mesure en transmission et de la PL. 

L’ensemble de ces techniques nous aide à évaluer la qualité cristalline du matériau. 

 

 

3.1 Croissance des échantillons 

3.1.1  Les différents types d'épitaxie 

 

Il existe différentes méthodes d'épitaxie, chacune ayant ses particularités [19,20]. La 

première est l'épitaxie en phase vapeur aux organométalliques (metalorganic vapor phase 

epitaxy (MOVPE)), aussi connue sous le nom de MOCVD. Elle consiste à déposer des 

matériaux semi-conducteurs sur un substrat en utilisant différents précurseurs. Une pression 

de 10-760 torr est maintenue dans le réacteur, ce qui correspond au régime visqueux pour 

les fluides utilisés [19]. À ces pressions, les molécules de gaz subissent des collisions entre 

elles avant d'atteindre l'échantillon [19]. Dans cette méthode, illustrée dans la Figure 3.1(a), 

une couche stagnante se crée à la surface du substrat, aussi appelée couche limite. Quand 

les molécules arrivent dans cette couche limite, elles diffusent vers la surface du substrat. 

Les précurseurs sont utilisés en présence d’un gaz porteur, souvent du N2 ou du H2 [19]. La 

température de croissance est de ~650°C [19]. 
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La deuxième méthode est le MBE [19]. Dans ce cas, la déposition s'effectue dans 

l'ultravide (~10
-9

 torr), limitant les chances d'avoir des réactions en phase vapeur et 

permettant d'atteindre des températures plus basses (~450°C) [19]. Comme l’illustre la 

Figure 3.1(b), les atomes sont envoyés directement sur la surface sans avoir besoin d’être 

décomposés [19]. Les sources sont utilisées sous leur forme solide et sont chauffées pour 

produire un flux gazeux. Le contrôle des flux dépend uniquement de la température de la 

source. La surface d’émission varie avec la forme du creuset utilisé et la quantité de source 

restante, ce qui peut induire ainsi une variation dans le flux pouvant influencer la 

reproductibilité du procédé [19].  

La troisième méthode, inventée en 1984 par Tsang [153] est le CBE. Celle-ci 

présente des avantages pour la fabrication de cellules PV à haut rendement. Du point de vue 

opérationnel elle est assez similaire au MBE, la principale différence étant que la pression 

de vapeur des précurseurs est utilisée au lieu de composés sous forme solide pour, au 

minium, certaines des sources. Elle offre ainsi un plus grand contrôle du flux, plus de 

stabilité et donc une plus grande reproductibilité. Les vapeurs chimiques sont ensuite 

condensées sur la surface du substrat afin de produire des couches minces cristallines semi-

conductrices [19]. Dans cette méthode, il n’y a pas de couche limite et les précurseurs 

groupe III se décomposent sur la surface, comme le décrit la Figure 3.1(c). C'est cette 

(a) (b) 

(c) 

Figure 3.1: Schéma des procédés de croissance (a) MOCVD (b) MBE et (c) CBE [19]. 
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méthode qui est utilisée dans ce projet. Le CBE fonctionne avec une plus faible quantité de 

précurseurs que le MOCVD et coûte ainsi moins cher. De plus, elle a été démontrée comme 

étant une méthode prometteuse pour la croissance de cellule solaire [20] et le 

développement d’alliages nitrures dilués de bonne qualité [21,22,73].  

 

3.1.2  La croissance CBE 

 

La croissance CBE consiste à envoyer des précurseurs chimiques sur un substrat dans 

un réacteur sous ultravide [19]. Ainsi, le régime moléculaire est maintenu, évitant les 

interactions entre les gaz avant qu'ils n'atteignent le substrat [19]. Le réacteur CBE du 

Laboratoire d’épitaxie avancée de l’Université de Sherbrooke est présenté dans la Figure 

3.2. 

Les composants du groupe III et du groupe V du tableau périodique proviennent de 

sources séparées, comme le démontre la Figure 3.3. En effet, en CBE, un faisceau différent 

est utilisé pour le groupe III et le groupe V. Les éléments du groupe V résultent de la 

Figure 3.2 : Réacteur CBE VG Semicon V90F. 
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décomposition d'hydrides tels que l'arsine (AsH3) et la phosphine (PH3) à l'aide d'un 

craqueur à température élevée (environ 900°C). L'AsH3 va se décomposer en As et H3, 

tandis que le PH3 va se décomposer, en P et H3 [19]. Les éléments du groupe III, quant à 

eux, proviennent de la décomposition par pyrolyse de précurseurs métallorganiques tels que 

le triméthylindium (TMIn), le TEGa et le triméthylaluminium (TMA) sur la surface 

chauffée du substrat, comme illustré dans la Figure 3.1(c). Les faisceaux du groupe III sont 

envoyés directement sur le substrat où les molécules se collent sur la surface [19]. Les 

atomes du groupe V vont alors former des liaisons avec les atomes du groupe III déjà 

présents sur la surface, formant ainsi l’alliage désiré. La vitesse de croissance est 

déterminée par le flux de précurseurs du groupe III.  

Il existe plusieurs paramètres importants dans la croissance épitaxiale. Le premier 

est la température de croissance. En effet, si la température du substrat est assez élevée, les 

molécules gagnent assez d'énergie thermique pour se dissocier en laissant des atomes 

élémentaires sur la surface [19]. Cependant, si la température de croissance est trop élevée, 

Figure 3.3 : Schéma de l’intérieur d’un réacteur CBE présentant l’organisation des 

lignes de gaz et la chambre de croissance [19]. 
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le temps de résidence des molécules à la surface diminue. Un autre paramètre critique est le 

flux des précurseurs chimiques, qui détermine la composition des couches et leur épaisseur.  

Les conditions de croissance utilisées pour chaque étude sont indiquées dans les 

chapitres suivants. 

 

3.2  Caractérisation des échantillons 

3.2.1  La diffraction des rayons-X et la composition des alliages 

 

Plusieurs propriétés structurelles, dont la composition d’un alliage, peuvent être 

déterminées à l’aide de la diffraction à rayons-X. Dans un cristal, des rayons-X sont 

diffusés et créent des interférences pouvant être alternativement constructives ou 

destructives selon la géométrie de détection. Les interférences constructives vont donner 

lieu à des pics de diffractions mesurables, suivant la loi de Bragg [7,154]:  

  md sin2 , (3.1) 

où d est la distance entre deux plans cristallographiques, θ l’angle d’incidence, m l’ordre de 

réflexion (nombre entier) et λ la longueur d'onde des rayons-X (1.54 Å). Pour observer les 

pics de diffraction, on excite alors l’échantillon avec un faisceau à rayons-X en variant 

l’angle d’incidence. Le montage expérimental est illustré dans la Figure 3.4.  

Pour déterminer la composition d’une couche épitaxiée par mesure rayons-X, il faut 

Figure 3.4 : Schéma expérimental du diffractomètre à rayons-X. 

Source 
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que le paramètre de maille de la couche épitaxiée étudiée dépende de façon significative de 

sa composition, afin d’observer deux pics distincts correspondants à chacune des couches. 

À cause de ce désaccord de maille, la couche va tenter de s’adapter à la maille du substrat 

dans le plan de la surface, ce qui va engendrer une déformation dans la direction 

perpendiculaire, comme illustré dans la Figure 3.5. La couche est alors dite contrainte 

[155]. La déformation ε et la contrainte appliquée σ sont liées par la loi de Hooke  [155]:  

  Y , (3.2) 

où Y est le module de Young, donné par  [155] : 

 

)(

))(2(

1211

12111211

CC

CCCC
Y




 , (3.3) 

où C11 et C12 sont des constantes d’élasticité propres au matériau (dans le cas du GaAs, C11 

et C12 sont égales à 1.190×10
11

 N/m
2
, et 5.380×10

11
 N/m

2
, respectivement) [156]. 

La déformation hors plan est donnée par l’équation  [155] : 

Figure 3.5: Structure cristalline 2D d’une couche pseudo-morphique. 
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a

aa 
 , (3.4) 

où aS est la constante de maille du substrat et aC la constante de maille de la couche, tandis 

que la déformation dans le plan est donnée par l’équation [155] : 
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C

C
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122
 . (3.5) 

Un matériau sous contrainte emmagasine une énergie élastique dont la densité w est 

proportionnelle à l’épaisseur de la couche [155]:  
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où νp est le coefficient de Poisson, donné par [155] : 
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
 . (3.7) 

Au-delà d’une certaine épaisseur appelée épaisseur critique, l’énergie élastique 

emmagasinée devient assez élevée pour former des défauts structuraux. La contrainte se 

relâche et la couche retrouve sa maille initiale en largeur comme en hauteur, créant des 

dislocations. On parle alors de couche relaxée [155].   

La mesure rayons-X est utilisée pour déterminer la concentration de N dans les 

couches épitaxiées. Pour ce faire, on mesure la couche contrainte. On va ainsi voir un pic 

d’AlGaNAs à côté du pic du substrat de GaAs, comme l’illustre la Figure 3.6. La 

concentration de N, donnée par la distance entre les deux pics dépend de la concentration 

de N selon [157] : 

 

GaAsGaN
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où θ est la position du pic de GaAs et Δθ la distance entre le pic de GaAs et le pic de 

GaNAs en secondes d’arc (arcsecs). Les constantes de maille du GaAs et du GaN sont de 

5.65 Å et 4.5 Å respectivement [29,58,60,158]. Pour les faibles concentrations de N 

utilisées ici, la structure cristalline des alliages nitrures dilués est similaire au GaAs zinc-

blende, schématisé dans la Figure 3.7 [104,159].  

 Les résultats des mesures rayons-X peuvent être simulés à l’aide du modèle 

dynamique. Cette approche permet de modéliser les patrons de diffraction de manière 

précise en reproduisant la structure fine de la couche. Tandis que la méthode cinématique, 

ou géométrique suppose que chaque photon est diffusé une seule fois et néglige les 

interactions avec la matière, l’approche dynamique tient compte de la périodicité du réseau 

cristallin. Elle prend en considération les interactions des rayons-X avec la matière en 

introduisant d’autres sources de rayonnement dues à la matière. Cette méthode plus précise 

est employée pour les cristaux parfaits ou quasi-parfaits [160].  

Figure 3.6 : Courbes rayons-X (004) expérimentale (ligne noire) et simulée (ligne 

rouge) d’un échantillon de GaNAs avec ~0.8% de N sur un substrat de GaAs. Une 

courbe simulée d’une couche de GaNAs avec ~0.7% de N sur un substrat de GaAs 

(ligne hachurée verte) est également présentée afin de démontrer la précision de nos 

simulations. 
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 Ces calculs sont validés en comparant les mesures expérimentales à des courbes 

simulées avec LEPTOS, un logiciel de simulation de rayons-X, comme l’illustre la Figure 

3.6. Ce logiciel utilise le modèle dynamique. La mesure rayon-X est prise dans le plan 

(004) afin que seule la contribution dans la direction perpendiculaire soit mesurée. 

La qualité de la couche peut également être évaluée à l’aide du spectre rayons-X. La 

largeur à mi-hauteur ainsi que la présence de pics de franges claires de part et d'autre du pic 

de GaNAs, ou franges de Pendellosung donnent une indication sur la qualité du matériau. 

En effet, le pic s’élargit et les franges de Pendellosung disparaissent à mesure que la qualité 

cristalline se détériore [112,161]. Dans la Figure 3.6, les franges de Pendellosung sont bien 

visibles et la forme du pic suit les simulations, indiquant une bonne qualité cristalline dans 

la couche. 

 

3.2.2  L’AFM et la morphologie de surface  

 

L’AFM est un microscope à sonde locale servant à étudier la topographie de surface 

d’un échantillon [162]. Le montage expérimental est schématisé dans la Figure 3.8. Le 

principe est de parcourir la surface de l’échantillon à l’aide d’une pointe montée au bout 

d’un cantilevier et de mesurer l’interaction entre celle-ci et les atomes. La mesure consiste à 

Figure 3.7: Structure zinc-blende du GaAs. 
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varier la position z de la pointe, donnant naissance à des forces d’attraction et de répulsion, 

ou forces de Van der Walls [162]. Ce mode d’opération est le mode tapping. La pointe 

oscille à une amplitude fixe de ~10 nm et touche la surface par intermittence. La fréquence 

de résonnance change avec la proximité de la surface.  Le système ajuste la coordonnée z 

pour maintenir constante la fréquence de résonnance, ce qui permet au système d’opérer 

sans que la pointe touche à la surface. Le programme modifie alors la hauteur de façon à 

garder l’amplitude constante [162]. Une cartographie de la surface de l'échantillon est alors 

obtenue, permettant d'en étudier la morphologie et la rugosité [163]. Une surface la plus 

lisse possible, avec une rugosité inférieure à 1 nm est désirable, une rugosité élevée 

indiquant une détérioration de la qualité cristalline, comme nous le verrons dans le 

CHAPITRE 5. 

 

3.2.3  Effet Hall et la mobilité et densité de porteurs  

 

L’Effet Hall permet de mesurer directement la résistivité, la mobilité et la densité de 

porteur majoritaire d’une couche, nous informant ainsi sur la qualité électrique du matériau. 

Le montage expérimental est illustré dans la Figure 3.9. Des billes d’In sont déposées sur la 

Figure 3.8: Montage experimental d’AFM. 
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surface des échantillons en configuration Van Der Pauw pour faire les contacts électriques, 

comme l’illustrent les Figure 3.9 (a) et (b) [164]. 

La résistivité est obtenue en appliquant le courant I entre deux contacts adjacents 

(par exemple 1 et 2), tandis que la tension V est mesurée entre les deux contacts restants. 

La mesure Van der Pauw consiste ainsi en quatre mesures : le courant I est appliqué entre 

les contacts 1 et 2, puis entre les contacts 2 et 3, 3 et 4, et 4 et 1; tandis que la tension est 

mesurée entre les deux autres contacts [164]. La résistance est calculée pour chaque 

mesure, puis la résistivité moyenne, sachant que [164] 

 

cl

tcL

I

V

cl

tcL
R  , (3.9) 

où ρ est la résistivité, où Lc (c pour couche épitaxiée) et lc sont les dimensions de la couche 

comme l’illustre la Figure 3.9(c) et t l’épaisseur de la couche. Les contacts doivent être 

déposés sur les coins de l’échantillon afin de minimiser le courant de fuite. 

Figure 3.9 : (a) Montage expérimental pour la mesure Effet Hall, (b) position des 

contacts électriques et des pointes, (c) schéma du principe de la mesure Effet Hall. 
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Pour déterminer la mobilité et la densité de porteurs, on applique en plus un champ 

magnétique perpendiculaire à la surface et au sens de passage des électrons, comme 

présenté dans la Figure 3.9(c), donnant ainsi naissance à la Force de Lorentz [164] 

 BvqF


 , 
(3.10) 

où q la charge élémentaire, ν est la vitesse de la particule et B le champ magnétique. Les 

électrons et les trous vont être déviés dans des directions opposées. Ceci résulte en une 

accumulation des charges, créant un champ électrique et une tension VH, appelée le voltage 

de Hall et un coefficient de Hall RH tel que [164] : 

 

pqBj
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R

x

y
H

1
 , (3.11) 

où Ey est l’intensité du champ électrique dans la direction-y, jx la densité de courant dans la 

direction x et p la densité de porteurs. Pour la mesure Effet Hall, I est appliqué entre deux 

contacts opposés (1 et 3) tandis que VH est mesuré entre les deux autres contacts (2 et 4), 

tout en appliquant un champ magnétique; puis I est appliqué entre les contacts 2 et 4, tandis 

que VH est mesuré entre les contacts 1 et 3. Le champ magnétique est alors inversé pour 

refaire la même série de mesure. La densité des porteurs est obtenue à l'aide de l’équation 

(3.11), et la mobilité est donnée par [164] : 
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La résistivité est ensuite utilisée pour calculer la densité volumique de porteurs d’après 

l’équation [164] : 
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Plusieurs paramètres importants sont à considérer lors de l’analyse des mesures. D’après les 

équations (3.9) et (3.16), la résistivité et la densité de porteurs dépendent de l’épaisseur de 

la couche. Il est donc important de connaître celle-ci avec précision. De plus, les liaisons 
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pendantes de la surface de l’échantillon créent des états de surfaces et un champ électrique 

à l’interface créant une zone de déplétion. Cette zone de déplétion dépend elle-même de la 

densité de porteurs et sa valeur doit être soustraite à l’épaisseur de la couche [164]. La 

valeur zone de déplétion du GaAs en fonction de la densité de porteur est donnée dans la 

littérature [164]. Étant donné que les alliages nitrures dilués consistent en du GaAs avec 

une faible concentration de N, les valeurs du GaAs ont été utilisées dans nos analyses. Il est 

important d’utiliser une valeur de l’épaisseur la plus précise possible afin de réduire l’erreur 

sur les mesures.  

 

 

3.2.4  Spectrométrie et la mesure optique en transmission 

 

La mesure en transmission consiste à envoyer une source de lumière blanche sur un 

échantillon. Le spectre transmis est alors mesuré à l’aide d’un spectromètre. Le montage est 

décrit dans la Figure 3.10. Des courbes de l’intensité en fonction de la longueur d’onde sont 

ainsi obtenues. L’échantillon va transmettre les photons d’énergie supérieure à la bande 

interdite du matériau. Pour les énergies inférieures, il est absorbant et l’intensité du signal 

transmis est nulle. Des courbes expérimentales seront présentées dans le CHAPITRE 5.  

Figure 3.10: Schéma du montage de mesure en transmission. Les flèches indiquent le 

trajet du faisceau lumineux. 
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La transmittance de la couche est calculée à partir des courbes expérimentales en 

divisant l’intensité mesurée à travers l’échantillon (avec le substrat) par l’intensité mesurée 

à travers le substrat sans couche épitaxiée [165]. Ce calcul a pour but d’isoler l’effet de la 

couche elle-même en enlevant la contribution du substrat [165]. Finalement, le coefficient 

d’absorption est obtenu à partir de la transmittance d’après l’équation [58,165] 
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où t est l’épaisseur de la couche épitaxiée, Téchantillon la transmission de l’échantillon et 

Tsubstrat est la transmission du GaAs. Le coefficient d’absorption en fonction de l’énergie est 

alors obtenu, tel qu’illustré dans la Figure 3.11 [166]. La courbe peut se décomposer en 

quatre parties (Figure 3.11). Au seuil d’absorption, cette dernière diminue. Dans le cas de 

matériaux avec peu de désordre, le mécanisme est dû à l’absorption bande à bande qui est 

décrite par la relation [58,167] 

 
gEEE )( . (3.15) 

où E est l’énergie du photon et Eg l’énergie de bandgap [58,167]. Cette relation est aussi 

appelée la méthode de bandes paraboliques [166]. 

L’énergie de bande interdite est donnée par l’intersection entre la courbe (αE)
2
 en 

fonction de E et l’axe des x [168,169]. Cependant, cette méthode ne fonctionne pas dans le 

cas de matériaux perturbés. Les alliages nitrures dilués entrent dans cette catégorie, car les 

atomes de N tendent à former des agrégats ce qui crée en retour une variation locale de la 

bande interdite. La valeur obtenue en utilisant l’équation (3.15) est alors erronée.  

Pour tenir compte du désordre dans le cristal, une méthode a été développée [166]. 

Les différentes contributions de la courbe de coefficient d’absorption en fonction de 

l’énergie sont illustrées dans la Figure 3.11 [166]. Dans le cas du GaAs, un pic d’exciton 

libre peut être observé au bandgap. On observe que le coefficient d’absorption varie de 

façon exponentielle dans la région située en dessous de la limite d’absorption. Cette région 

est appelée la région d’Urbach et est attribuée au désordre dans le cristal [166,167]. La 

courbe est ensuite dominée par les transitions intra-bandes. En effet, un électron de la bande 

conduction au niveau Γ6 peut absorber un photon et effectuer une transition assistée par 
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photons à un niveau plus élevé en énergie de la bande de conduction, le niveau X6. Dans 

cette région, la variation du coefficient d’absorption avec l’énergie est négligeable. 

Finalement, la dernière contribution est due aux porteurs libres.  

La région qui nous intéresse pour déterminer la bande interdite est la région 

d’Urbach. Dans cette gamme, le coefficient d’absorption peut être modélisé à l’aide de 

l’équation [170,171]  
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








 


0

exp)(
E

EE
E

g
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où αg une constante correspondant à l’absorption de la bande interdite égale à 8000 cm
-1

 

pour le GaAs et E0 est largeur de la limite d’absorption, aussi connue sous le nom de 

Figure 3.11 : Courbe typique du coefficient d’absorption en fonction de l’énergie du 

GaAs. Les différentes contributions sont identifiées ainsi que la bande interdite. La 

structure de bande du GaAs est également présentée [166]. 
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paramètre d’Urbach [166,172]. La valeur de la bande interdite est extraite par cette 

méthode. 

 

3.2.5  La photoluminescence 

 

Le montage expérimental de PL est illustré dans la Figure 3.12. Pour mesurer la PL 

d'un semi-conducteur, un échantillon est excité à l'aide d'un laser. L’interaction des photons 

avec des électrons de basses énergies les excite à un état d’énergie E1. Par désexcitation de 

ceux-ci vers un état de plus basse énergie E2, un nouveau photon est émis à la longueur 

d’onde correspondant à la différence d’énergie entre les états E1 et E2. Dans l’exemple de 

la Figure 3.13, les électrons de la bande de valence sont excités vers la bande de conduction 

(tracés en rouge) ou les états localisés (tracés en vert)  [173]. La luminescence ainsi émise 

est mesurée à l’aide d’un spectromètre et d’un détecteur, pour obtenir un spectre de 

l’intensité en fonction de la longueur d’onde, ou de l’énergie. La PL est complémentaire à 

l'absorption. La bande interdite du matériau est donnée par la position du pic. Cependant, 

les niveaux intermédiaires tels que les états localisés de N influencent le signal de la PL. La 

position du pic est donc inférieure au bandgap du matériau [173]. La PL nous informe 

également sur la qualité cristalline du matériau. En effet, les défauts non-radiatifs tels que le 

Détecteur 

Laser 

Cryostat 

avec 

échantillon 

Hacheur 

Filtre 

Spectromètre 

Figure 3.12: Schéma du montage de PL. 
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défaut E1 décrit dans le CHAPITRE 2 réduisent considérablement l'intensité du signal, 

tandis que les défauts radiatifs tels que le défaut H1 forment des pics additionnels, comme 

nous l’avons vu dans la section 2.4.2. De plus, les états localisés formés par les agrégats de 

N peuvent former des pics mesurables en PL, comme l’illustre la Figure 3.13. Ainsi, un 

spectre PL peut nous renseigner sur la bande interdite du matériau, et nous indiquer la 

présence de défauts radiatifs et non-radiatifs ainsi que d'agrégats de N dans nos couches 

d’alliages nitrures dilués [94].  
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Figure 3.13: Principe de PL pour un semi-conducteur à gap direct. 
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Résumé français : 

 

L’incorporation de N dans l’AlGaNAs crû par CBE à basse température avec une faible 

concentration d’Al est étudiée en utilisant le dimethylhydrazine comme précurseur de N. 

L’efficacité d’incorporation est augmentée de façon significative par l’ajout d’une 

concentration d’Al relativement faible. La relation entre l’incorporation de N et le rapport 

de flux N/(N+As) pour des concentrations d’Al de 0 à 15 % est présentée. L’incorporation 

de N la plus élevée et la meilleure qualité cristalline sont obtenues entre 400°C et 440°C, où 

le mode de croissance passe de 2D à 3D. Les énergies d’activation de l’incorporation de N 

dans les régions où le mode de croissance est 2D et 3D sont extraites. 

 

Note : À la suite des corrections demandées par les membres du jury, le contenu de cet 

article diffère de celui qui a été accepté. 
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4.2 Abstract 

The N incorporation is studied in AlGaNAs with low Al content grown by chemical 

beam epitaxy at low temperature using dimethylhydrazine as the N precursor. The 

incorporation efficiency is significantly enhanced by introducing a relatively low Al 

concentration. The relation between the N incorporation and N/(N+As) flow ratio for Al 

concentrations of 0-15% is presented. The highest N incorporation and the best AlGaNAs 

crystal quality are obtained between 400°C and 440°C, where the growth mode starts to 

change from 2D to 3D. The activation energies for N incorporation in both the 2D and 3D 

growth mode regions are extracted. 

 

Keywords: A1. Nitrogen incorporation; A3. Chemical Beam Epitaxy; B1. Dilute nitrides; 

B2. AlGaNAs; B3. Solar cells 

 

4.3 Introduction  

State-of-the art multi-junction solar cells (MJSC) consist of three monolithically 

stacked p-n junctions of varying bandgaps, enabling them to achieve efficiencies higher 

than 40% under high concentration using the AM1.5D spectrum [9]. The most common 

MJSC are made of InGaP (1.8 eV)/InGaAs (1.4 eV)/Ge (0.67 eV) in which the large 

difference between the bandgaps of Ge and InGaAs results in an excess of thermalization 

loss. The MJSC performance could be further improved by adding a fourth junction of 

intermediate bandgap of ~1 eV between the Ge and the InGaAs subcells [35]. InGaNAs 
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was proposed for the development of the 1 eV junction as the addition of N provides a 

reduced bandgap while adjusting the concentration of In preserves the lattice matching to 

Ge [36]. Moreover, dilute nitrides also provide a high bandgap tunability that offers 

excellent design flexibility for 3- and 4-junction devices. 

Previous studies utilizing high growth rate techniques that are required for cost 

effective solar cell production have already been reported on the growth of InGaNAs. This 

work revealed that the minority carrier diffusion length of the InGaNAs is still too low for 

MJSC integration due to structural defects created by N atoms incorporation [41,135]. 

Solar Junction Corp. achieved the record efficiency of 43.5% for a triple-junction solar cell 

using InGaNAsSb layers grown by molecular beam epitaxy (MBE), attesting to the 

fundamental potential of dilute nitride materials [16]. However, MBE is considered a more 

expensive growth technique compared to metalorganic chemical vapor deposition 

(MOCVD). In addition, obtaining high quality dilute nitride alloys with MBE typically 

requires a post-growth anneal to improve device performance [113–115]. Other approaches 

to obtain suitable lattice-matched materials for higher performance MJSC solar cells, such 

as GaNAs multiple quantum wells [46,175] and other low-dimensionality heterostructures, 

have also shown promise. For example, the materials grown by MOCVD using the 

Stranski-Krastanow growth mode has been demonstrated as an effective means for 

optimizing the performance of multi-junction cells [176], and can be used as an alternative 

or in a complementary approach to InGaNAs bulk subcells. 

A significant challenge for high-quality growth of InGaNAs materials has been the 

low N incorporation efficiency, requiring high flux of the nitrogen precursor to achieve 

even low N concentrations (<3%). A small number of previous studies have reported that 

the addition of aluminum to the InGaNAs alloy can increase N incorporation by as much as 

two orders of magnitude using MBE [118,119]. Using uncracked ammonia (NH3) as the 

nitrogen source, Takahashi et. al. reported a N concentration that (i) increased with Al 

concentration, (ii) was ~100 times enhanced using 7% Al, (iii) decreased exponentially 

with increased growth temperature from 535-660°C, and (iv) had an activation energy of 

2.02 eV [24]. Raman studies revealed a higher Al-N complex density than Ga-N [120–

124]. The fact that the primary objective of the dilute nitrides is to provide a reduced band 
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gap alloy may explain the limited studies involving AlGaNAs, as Al is known it result in an 

increased band gap [34]. 

While the above discussion has mainly focused on MBE growth of dilute nitride 

materials, chemical beam epitaxy (CBE), which has been identified as a promising 

technique for the development of MJSC [20], has also shown a great potential to achieve 

high quality dilute nitrides [21,22,73]. Despite these promising results, most CBE studies 

were focused on GaNAs and InGaNAs, with only preliminary work having been reported 

on AlGaNAs [23]. 

In this paper, the effect of Al on N incorporation by CBE is studied using 

dimethylhydrazine (DMHy) as a nitrogen precursor. DMHy is preferred here for its lower 

decomposition temperature compared to NH3, making it a better candidate for dilute nitride 

growth [177]. The relationship between the incorporated N concentration and the group V 

flow ratio N/(N+As) is presented for Al concentrations of 5, 10 and 15% and the results are 

compared to GaNAs with no Al. This comparison reveals that Al significantly enhances the 

N incorporation even at low Al concentration. Theoretical bandgap calculations using the 

band anticrossing model have been reported previously [25,125], suggesting that AlGaNAs 

with a bandgap of ~1 eV could potentially be reached using less DMHy than for GaNAs 

even though Al increases the bandgap of GaAs. The effect of Al concentration on the N 

incorporation is important to study as Al should be kept at a minimum for MJSC 

applications to minimize the bandgap increase caused by Al. Next, optimization of the 

growth temperature is studied by assessing the impact on N incorporation and crystal 

quality. 

 

4.4 Experimental procedure 

All samples were grown by CBE on semi-insulating GaAs (001) substrates. Growths 

were performed in a CBE Vacuum Generator V90F reactor with a modified pumping 

system. During growth, the pressure was kept under 10
-4

 Torr and the sample was rotated at 

~30 rpm to produce a more homogenous thickness. Triethylgallium (TEGa), cracked arsine 

(AsH3), dimethylhydrazine (DMHy) and trimethylaluminium (TMA) were used as Ga, As, 
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N and Al precursors respectively. The samples were grown at 420°C with a growth rate of 

~0.33 µm/h. For the temperature study, the growth temperature was varied between 380 

and 565°C. All the source gases were supplied simultaneously. The N/(N+As) flow ratio 

was modified over the range 0.4-0.9 by varying the DMHy flux. The AlGaNAs layers were 

grown on a 300 nm GaAs buffer layer. The TMA flux was varied to achieve Al 

concentrations of 0, 5, 10 and 15%. The TEGa and AsH3 flux were kept constant. The N 

concentration of the grown layers was determined using X-ray diffraction (XRD) and 

Vegard’s law. The XRD rocking curves were measured using a DCD/RD Mapper with an 

integration time of 1000 ms. The Al concentrations were estimated using calibrations 

performed on AlGaAs. The surface morphology of the grown layers was imaged by a 

Digital Instrument Nanoscope III atomic force microscope (AFM) in tapping mode with a 

Nanoscience Instruments AFM VistaProbe with silicon tip having a radius of ~10 nm, a 

spring constant of 48 N/m and a resonance frequency in the 190 kHz. The morphology 

measurements were performed on a 5 μm × 5 μm region using a scan rate of 1.25 Hz. 

 

4.5 Results and discussion 

 

4.5.1  Effect of Al on N incorporation 

(004) XRD rocking curves measured on GaNxAs1-x samples grown with N/(N+As) 

flow ratios of 0.87 and 0.91 and an Al0.1Ga0.9NxAs1-x sample grown with a N/(N+As) flow 

ratio of 0.8 are compared in Figure 4.1. For the two GaNAs samples, the distance between 

the GaAs substrate and the GaNAs peaks increases with the N/(N+As) ratio. When 10% Al 

is used, the distance between the peaks is higher than the ones obtained for the GaNAs 

sample even though the N/(N+As) ratio is lower, indicating a higher N incorporation. The 

clear fringe peaks observed around the dilute nitride peaks indicate a good crystal quality. 

The N concentration is determined using the XRD measurements and Vegard’s law. 5.65 Å 

and 4.5 Å are used as lattice constants for GaAs and GaN respectively [29,60]. In such low 

concentrations, Al does not significantly change the lattice constant of GaAs, thus the peak 

separation between the GaAs substrate and the AlGaNAs peak can be attributed to the N 

concentration only. Concentrations of ~0.3 and 0.7% are obtained for the GaNAs samples 
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and 1.5% for the AlGaNAs sample confirming that the use of 10% Al significantly 

increases the N incorporation.  

 

4.5.2  Relationship between N concentration and N/(N+As) flow ratios in 

AlGaNAs    

AlGaNAs samples were then grown with different N/(N+As) flow ratios and various Al 

concentrations. The Al concentrations used were ~5%, 10% and 15%. Figure 4.2 presents 

the N concentration as a function of the N/(N+As) flow ratio. The N concentration 

increases with the N/(N+As) flow ratio. When compared to GaNAs with no Al, Al 

significantly enhances the N incorporation even at low Al concentration. To understand this 

phenomenon, the reactions taking place during (Al)GaNAs growth and their probability can 

be studied. Indeed, four reactions can occur: (i) the N atom incorporates on a group V site 

by bonding to an Al atom, (ii) the N atom incorporates on a group V site by bonding to a 

Figure 4.1: (004) XRD rocking curve of GaNxAs1-x samples grown using N/(N+As) 

ratios of 0.87 (line) and 0.91 (dotted line) and a Al0.1Ga0.9NxAs1-y sample (dashed 

line) grown using a N/(N+As) ratio of 0.80. 
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Ga atom, (iii) an As atom incorporates on a group V site by bonding to an Al atom or (iv) a 

Ga atom respectively. The probability of a reaction depends on its activation energy. The 

probability that the bond forms and then remains is a function of the bond strength. For the 

bond to form, enough energy is needed to reach the activation energy and start the reaction. 

If the bond is to be maintained, it needs to be strong enough for the reaction not to be 

reversed. At 0% Al, only reactions (ii) and (iv) occur. Because the Ga-N bond is weak, it 

has a higher probability of breaking, enabling another As atom to take the place of the N 

atom, forming a Ga-As bond with a lower probability of breaking. Furthermore, as the Al 

concentration increases, more Al-N bonds will form. As the Al-N bond (2.88 eV) is 

stronger than the Ga-N bond (2.24 eV) [120], it has a lower probability of breaking, 

enabling more N atoms to incorporate, resulting in the increase in N concentration with the 

Al concentration shown in Figure 4.2. Based on the band anticrossing model [25], the 

lowest bandgap achieved in this work is ~1.3 eV for Al and N concentrations of ~15%  and 

1.8% respectively. 

 

Figure 4.2: N concentrations as a function of the N/(N+As) ratio of AlxGa1-

xNyAs1-y samples with Al concentration of 15% (triangles), 10% (circles), 5% 

(squares) and 0% (inverted triangles). The lines are added to guide the eye. 
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4.6 Growth temperature study 

To optimize the AlGaNAs growth parameters, the effect of growth temperature on N 

incorporation, crystal quality and surface morphology was investigated. For this study, the 

N/(N+As) flow ratio was kept constant at 0.8, an Al concentration of ~10% was used and 

the temperature was varied in the 380-565°C range. The Al content was calibrated using 

AlGaAs samples grown in the same temperature range. Figure 4.3 presents three 

representative curves showing the evolution of the XRD pattern over temperature. As the 

temperature increases from 420°C to 465°C, the AlGaNAs peak shifts toward the GaAs 

substrate peak, indicating a decrease in N incorporation. A similar change in the peak 

position is observed when the temperature is decreased from 420°C to 380°C. The crystal 

quality can also be analyzed from these curves. At 380°C and 420°C, clear fringe peaks are 

measured around the AlGaNAs peak, attesting to a good material quality. When the 

temperature is increased to 465°C, these fringe peaks disappear because of deterioration of 

the crystal quality. Furthermore, the full width half maximum (FWHM) of the peak 

Figure 4.3: XRD measurements of AlGaNAs samples with 10% Al grown at 

different temperatures. 
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broadens significantly at 380°C and 465°C as a result of crystal quality deterioration. 

The N concentration was then calculated using the AlGaNAs peak position. The 

dependence of the N concentration over the growth temperature for all samples grown is 

depicted in Figure 4.4 (a), revealing that the N incorporation is the highest between 400°C 

and 440°C. Two distinct temperature-dependent regions can be identified. Arrhenius plots 

were created to determine the activation energy of each region. Region 1 goes from 380°C 

to approximately 430°C, and has an activation energy of approximately 0.1 eV. The 

activation energy corresponds to the DMHy pyrolysis energy. In this region, the N 

concentration increases with temperature and the incorporation is limited by the DMHy 

decomposition. Region 2 is in the ~430-565°C range and has an activation energy of 0.8 eV 

which corresponds to the desorption energy of nitrogen [144,177]. At these higher 

temperatures, the N incorporation decreases linearly with 1/T due to the higher rate of N 

desorption. The calculated activation energy is in the same range as the one measured on 

GaNAs by CBE in the high temperature region [101]. However, in region 2, the activation 

energy we report is different than reported in [33], as their GaNAs was grown using pre-

cracked N2 and therefore the pyrolysis of N is not affected by the substrate temperature 

[101]. The results presented in this paper also differ from the results obtained on MBE-

grown AlGaNAs where the N incorporation is dominated by NH3 pyrolysis in the studied 

region and desorption only dominates at very high temperature [24]. 

The FWHM of the AlGaNAs peak also varies with temperature, exhibiting the same 

two temperature-dependent regions. As depicted in Figure 4.4 (b), the FWHM decreases 

between 380°C and ~430°C as the N concentration increases, and increases between 

~430°C and 565°C while the N concentration decreases. The increase in the FWHM at 

higher temperature indicates a deterioration of the crystal quality. This change is attributed 

to a difference in the growth mechanisms between the two regions, from a DMHy pyrolysis 

limited process to a nitrogen desorption limited process. If N atoms desorb from the surface 

before they can be covered, a vacancy is created in the crystal. As the temperature increases 

more N atoms will desorb, resulting in a higher concentration of vacancies and a 

deterioration in the crystal quality. This is consistent with the observations of the lack of 

fringe peaks and of the FWHM increase at high temperature. In the low temperature region, 

the decrease in the FWHM is attributed to point defects that form in GaAs grown at low 
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temperature [178]. These results are in agreement with the ones reported on GaNAs at high 

temperature but they differ in the low temperature range because of the DMHy pyrolysis 

dominated growth process [101,144].   

Morphology analyses reveal that the root mean square (RMS) surface roughness 

increases with temperature as illustrated in Figure 4.4 (c), indicating deterioration in the 

layer quality. At 565°C, a high surface roughness of 38 nm is measured, indicating a 3D 

Figure 4.4: Effect of the growth temperature on (a) the N incorporation in 

Al0.1Ga0.9NyAs1-y and (b) the FWHM of the Al0.1Ga0.9NyAs1-y XRD peaks. (c) 

Dependence of the RMS surface roughness of Al0.1Ga0.9NyAs1-y samples on the 

growth temperature, including two insets showing 5 µm × 5 µm AFM images of the 

samples surface morphology at 565°C and 420°C. 

 

430 
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growth mechanism [179], as shown in the AFM image. The surface roughness then 

decreases approximately linearly until 0.55 nm at 420°C, where the 3D structures observed 

on the AFM images at 565°C disappear, indicating that the growth mode changed from 3D 

to 2D. Between 420 and 380°C, the variation in surface roughness is negligible. The two 

temperature-dependent regions noted in the N incorporation and FWHM data appear to be 

evident in the surface roughness data as well. In the high temperature region the roughness 

is highly temperature-dependent and the growth mode is 3D, and in the low temperature 

region, the roughness does not vary significantly with temperature and the growth mode is 

2D. 

This growth temperature dependence study reveals an optimum growth temperature 

of ~430°C, at which the N incorporation is maximized, the best crystal quality is achieved 

and a surface roughness comparable to the original substrate is obtained through a 2D 

growth mode. 

 

4.7 Conclusion 

In conclusion, Al was shown to significantly increase the N incorporation in 

AlGaNAs grown by CBE using DMHy as the N precursor for Al concentrations of ~5, 10 

and 15%.  With a relatively low Al concentration, a ~1 eV bandgap is expected to be 

obtained using less DMHy than in dilute nitrides with no Al because of the increased 

incorporation efficiency, reducing the growth cost. The growth temperature study revealed 

that the highest N concentration and the best crystal quality are obtained between 400°C 

and 440°C. At higher temperature, both the N concentration and the crystalline quality 

decrease significantly due to the increased DMHy desorption with increasing temperature. 

At lower temperature, the crystal quality is deteriorated because of point defects created in 

GaAs grown at low temperature, while the N concentration decreases due to incomplete 

DMHy pyrolysis. This result was further supported by morphology measurements that 

revealed that the surface roughness is lowest in the low temperature region where the 

growth mode is 2D (and the N incorporation is limited by DMHy pyrolysis), compared to 

the high temperature region where the growth mode is 3D (and the N incorporation is 

dominated by DMHy desorption). This study indicates that the incorporation of Al in the 
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GaNAs alloy results in a significant increase in N incorporation, enabling the growth of 

small bandgap material suitable for high performance next generation solar cells lattice-

matched to GaAs or Ge. 
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Résumé français : 

L’effet de l’Al sur la morphologie de surface d’alliages d’AlGaNAs crus par CBE 

est étudié. Des trous attribués à des agrégats de N apparaissant sur la surface des alliages 

nitrures dilués deviennent plus petits, plus denses et plus uniformément répartis en présence 

d’Al. Ceci révèle que l’introduction d’Al engendre une distribution spatiale plus homogène 

des atomes de N. Une étude de la température de croissance révèle la formation de 

structures 3D à haute température à cause de la séparation de phase. La densité de ces 

structures diminue tandis que leur diamètre et leur hauteur augmentent quand la 

température monte de 380°C à 565°C. Pour des températures de croissance dans la gamme 

380-420°C, la séparation de phase est supprimée et le mode de croissance est 2D. À 420°C, 

l’incorporation de N est aussi maximisée, en faisant la température optimale. Le coefficient 

d’absorption et la bande interdite des alliages d’AlGaNAs sont extraits de mesures en 

transmission. Des résultats consistants sont obtenus entre la bande interdite mesurée 

expérimentalement et les valeurs théoriques calculées avec le modèle du BAC. Une bande 

interdite aussi faible que 1.22 eV a été atteinte avec des concentrations respectives d’Al et 

de N de ~15 % et ~3.4 %. 

 

Note : À la suite des corrections demandées par les membres du jury, le contenu de cet 

article diffère de celui qui a été accepté. 
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5.2 Abstract 

The effect of Al on the surface morphology of chemical beam epitaxy grown 

AlGaNAs alloys is studied. Pits attributed to N clustering appearing on the dilute nitride 

surface become smaller, denser and more uniformly distributed in the presence of Al. This 

reveals that the introduction of Al results in more homogenous N atoms spatial distribution. 

A growth temperature study reveals the formation of 3D structures at high temperature due 

to phase separation. The density of these structures decreases while their diameter and 

height increases when the temperature is raised from 380°C to 565°C. At growth 

temperatures in the 380-420°C range, the phase separation is suppressed and the growth 

mode is 2D. At 420°C, the N incorporation is also maximized, making it the optimum 

temperature. The absorption coefficient and the bandgap of AlGaNAs alloys are extracted 

from transmittance measurement. A good agreement is obtained between the 

experimentally measured bandgap and the theoretical values calculated using the band 

anticrossing model. A bandgap as low as 1.22 eV was reached using Al and N 

concentrations of ~15% and ~3.4%, respectively. 
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5.3 Introduction 

State-of-the-art multi-junction solar cells (MJSC) are constructed from 

InGaP (1.8 eV)/InGaAs (1.4 eV)/Ge (0.67 eV) p-n junctions connected in series, achieving 

efficiencies higher than 40% under high concentration using the AM1.5D spectrum [9]. 

The overall efficiency of the MJSC could be further increased by adding a ~1 eV subcell 

between the Ge and InGaAs junction, thereby reducing the thermalization losses [35]. Due 

to their high bandgap tunability, dilute nitrides offer a good flexibility for their inclusion in 

3 and 4 junction devices. InGaNAs makes an interesting candidate for the ~ 1 eV subcell as 

its bandgap can be lowered to the desired value by varying the N concentration, while 

lattice matching to Ge can be preserved by adjusting the In concentration [36].  

Earlier work has been presented on dilute nitrides for MJSC applications. These 

studies reported the formation of structural defects during N incorporation which reduce 

significantly the minority carrier diffusion and make it too low for MJSC integration 

[41,135]. Recently, Solar Junction Corp. demonstrated the potential of high-quality dilute 

nitride materials by molecular beam epitaxy (MBE) growth of triple-junction solar cells 

using an InGaNAsSb bottom subcell to achieve the record efficiencies of ~44%.[16] 

However, in addition to being more expensive than metalorganic chemical vapor deposition 

(MOCVD), the MBE growth method requires a post-growth annealing for dilute nitrides to 

achieve their optimal performances [113–115].  

Alternative or complementary methods to InGaNAs bulk subcells for increasing the 

MJSC performances have been reported as well, such as the use of multi-quantum wells 

[46,175] or the MOCVD-grown materials using the Stranski-Krastanow growth mode 

[176]. Another growth method available is chemical beam epitaxy (CBE), already known 

as a promising growth method for MJSC development [20], which also presented a high 

potential to achieve good quality dilute nitride materials [21,22,73]. 

An important limitation to the development of high quality dilute nitrides has been 

the miscibility gap of GaNAs, resulting in a spinodal decomposition driven phase 

separation for high N concentrations [99,100]. This phase separation caused clusters of 

GaN to form. As a result, surface roughness increases dramatically and 3D features such as 

pits can be observed on the surface [101]. Pit formation was reported at temperatures higher 
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than 380°C on CBE-grown GaNAs [101]. Their density increased with temperature 

between ~380°C and 450°C and inversely between 450°C and 515°C [101]. On MBE-

grown GaNAs, pits were previously reported on samples grown with a low growth rate at 

temperatures higher than 400°C [99]. As the growth temperature increased, the density of 

the pits increased and their edges coalesced, forming a 3D surface morphology [99]. 

 Another limitation has been the necessity to use a high nitrogen precursor flux to 

incorporate a low N concentration (<3%) [103]. We have shown recently that the addition 

of a low aluminum concentration (<15 %) improve significantly the N incorporation 

efficiency in dilute nitrides [118,119,174]. Raman studies revealed that this enhancement is 

caused by the preferential formation of Al-N bonds over Ga-N bonds [120–124]. This 

phenomenon was attributed to the different strength of the two bonds, 2.88 eV for the Al-N 

bonds compared to 2.24 eV for the Ga-N bond [120]. A growth temperature study showed 

that the highest N concentration and best crystal quality are obtained between 400°C and 

440°C [174]. Band anticrossing model (BAC) calculations reported that, even though Al 

increases the bandgap of GaAs, a low bandgap of ~1 eV could potentially be reached using 

less nitrogen precursor than in GaNAs [25,125]. However, the effect of Al on dilute nitride 

surface morphology has received very little attention. Surface morphology is important as it 

gives information about the structural quality of the film and the growth kinetics. 

Furthermore, whereas photoreflectivity measurements showed the variation of the 

AlGaNAs bandgap with Al and N concentration [25,125], absorption was never measured 

in this alloy. Absorption is an important parameter for solar cell applications as it provides 

information of the materials ability to absorb light and convert it. Therefore, measuring this 

optical parameter is of high interest for MJSC applications. 

In this paper, we study the effect of adding a relatively low Al concentration of ~10% 

to CBE-grown GaNAs alloys on the dilute nitride samples surface morphology. Next, the 

effect of growth temperature on the surface morphology is studied to identify the optimum 

growth temperature. This study of the structural properties of the AlGaNAs alloys is 

followed by an analysis of the material’s optical properties. Using room temperature 

transmission measurements, the bandgap of the material is determined and compared to the 

BAC model. This study shows that the bandgap of AlGaNAs can be reduced at low Al 

concentrations even though Al increases the bandgap of GaAs. 
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5.4 Experimental procedure 

Epitaxial growth was conducted in a modified V90F CBE Vacuum Generator. To 

create a more homogenous thickness, the samples were rotated at ~30 rpm during growth. 

The epitaxial layers were grown on semi-insulating GaAs (001) substrates. The pressure in 

the chamber was maintained under 10
-4

 Torr. The Ga, As, Al and N precursors used were 

triethylgallium (TEGa), cracked arsine (AsH3), trimethylaluminium (TMA) and 

dimethylhydrazine (DMHy) respectively and all source gases were supplied 

simultaneously. DMHy, which is more commonly used in CBE than a RF-plasma source 

and has been reported to give good quality dilute nitrides [22], was used as the N precursor. 

A As/III flow ratio of 1.8 was used. For the morphology study, N/(N+As) flow ratios of 

0.65 and 0.91 were used for the AlGaNAs and GaNAs samples respectively, while the 

TMA flux was adjusted to obtain Al concentrations of 0 and ~10%. For the temperature 

study, the N/(N+As) flow ratio was kept constant at 0.8, an Al concentration of ~10% was 

used and the growth temperature was varied in the 380-565°C range. The samples 

temperature was monitored using absorption bandedge spectroscopy, in a transmission 

configuration, using a white light source behind the sample [166]. To ensure a constant Al 

concentration, the Al concentration was calibrated by growing AlGaAs samples over the 

same range of temperature as the dilute nitrides. For the morphology study, dilute nitride 

layers of 100 nm were grown with a growth rate of ~0.33 µm/h on a 300 nm thick GaAs 

buffer layer. For the transmission measurements, AlGaNAs samples of ~3 µm were grown 

at 420°C with a growth rate of ~1.3 µm/h. 

Several characterization methods were used in this work. Surface morphology 

imaging of the samples was performed at a scan rate of 1.25 Hz using a Digital Instruments 

Nanoscope III atomic force microscope (AFM) operating in tapping mode. This setup used 

a Nanoscience Instruments VistaProbe AFM probe equipped with a ~10 nm radius silicon 

tip having a resonance frequency in the 190 kHz and a spring constant of 48 N/m. The 

nitrogen concentration in the layers was calculated using Vegard’s law and X-ray 

diffraction (XRD) rocking curves measured with a DCD/RD Mapper at an integration time 

of 1000 ms. The optical transmission measurements were performed at room temperature 



  

 

89 

using a 150 Watt halogen white light source and an Ocean Optics NIR 512 spectrometer 

with an InGaAs array detector effective in the 900-1700 nm wavelength range. 

 

5.5 Results and discussion 

5.5.1  Effect of Al concentration on (Al)GaNAs morphology 

The AFM images taken on (Al)GaNAs samples grown at 420°C with a N 

concentration of 0.8% and Al concentrations of 0 and 10% are compared in Figure 5.1. On 

the GaNAs sample, presented in Figure 5.1a, oval defects, or pits, are observed on the 

GaNAs surface, similarly to what was previously reported in the literature [101]. The 

formation mechanism of the pits is attributed to the miscibility gap between GaN and GaAs 

causing GaN segregation on the surface [65,100]. The pits are thus due to phase separation 

driven by spinodal decomposition of GaNAs [99].  

However, on the Al0.1Ga0.9N0.008As0.982 sample, shown in Figure 5.1b, the pits are 

more uniformly distributed. Their density is higher while their diameter is lower than on the 

GaN0.008As0.982 sample. This suggests a reduction of the size of the N clusters due to a more 

uniform distribution of the N atoms in the layers. This more homogeneous N distribution is 

Figure 5.1: 5 µm × 5 µm AFM surface morphology images of (a) a GaNAs sample with 

no Al and ~0.8% N  and (b) an AlGaNAs samples with 10% Al and ~0.8% N. 
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due to the higher Al-N bond strength compared to the Ga-N bond strength which forces N 

atoms to remain on group V sites in the crystal, close to Al atoms, instead of forming 

clusters around Ga atoms [126]. Thus, the pits observed in Figure 5.1b are attributed to AlN 

segregation.  

 

5.5.2  Effect of growth temperature on AlGaNAs surface morphology 

The effect of temperature on AlGaNAs surface morphology is then studied. The XRD 

(004) rocking curves of the samples grown at different temperatures are illustrated in 

Figure 5.2. The dilute nitride peak shifts closer to the GaAs substrate peak as the 

temperature increases between 420°C and 565°C. At these high temperatures, the full width 

half maximum of the XRD peak and the disappearance of the fringe peaks reveal a 

deterioration of the crystal quality of the layer. When the temperature decreases from 

420°C to 380°C, the AlGaNAs peak shifts towards the GaAs substrate peak, similarly to 

what is observed at 465°C. The full width half maximum increases slightly but the fringe 

peaks are still measured, attesting to the good crystal quality of the layer. The shift of the 

Figure 5.2: (004) XRD rocking curves measured on AlGaNAs samples with 10% Al 

grown at (a) 380°C with ~1.4% N, (b) 420°C with ~1.5% N, (c) 465°C with ~1.3% N 

and (d) 565°C with ~0.3% N. 
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Figure 5.3:  5 µm × 5 µm AFM images of the surface morphology of AlGaNAs samples 

with 10% Al grown at (a) 565°C, with a RMS of 45 nm, (b) 465°C, with a RMS of 

12 nm, (c) 420°C, with a RMS of 0.5 nm and (d) 380°C, with a RMS of 0.3 nm; 

5 µm × 5 µm AFM surface morphology images of Al0.10Ga0.90As samples grown at (a) 

565°C and (b) 420°C, with RMS values lower than 1 nm. 
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peak indicates a reduction in the N substitutional atoms concentration. The N composition 

of the samples is determined using those measurements. 

 The AFM images of AlGaNAs samples grown at different temperatures are 

presented in Figure 5.3. 3D structures are observed on the surface of the samples grown at 

565°C and 465°C, as shown in Figure 5.3a and 3b. Both samples have surface roughness 

RMS values of 45 nm and 12 nm respectively. At 565°C, the 3D structures coalesce 

together to form wire-like islands. As the temperature decreases, their size and height 

decrease while their density increases. Between 420°C and 380°C, their height is low, the 

growth mode is 2D, as depicted in Figure 5.3c and 3d, and the surface roughness is close to 

the roughness of the initial substrate with values of ~0.5 nm and ~0.3 nm at 420°C and 

380°C respectively. At these low temperatures, the 2D growth mode indicates a reduction 

in the clusters density and a more uniform N distribution. Furthermore, islands of 

ellipsoidal shape are observed on the surface. The same ellipsoidal shapes are also observed 

on AlGaAs grown at low temperature, as shown Figure 5.3f. AFM images of AlGaAs 

samples grown at 565°C and 420°C, illustrated in Figure 5.3e and 3f respectively, reveal 

smooth surfaces with a surface roughness lower than 1 nm. This indicates that the 3D 

growth mode at high temperature is not due to the Al, but instead is due to the 

incorporation of N. 

The morphology variation can be attributed to an increase in the phase separation at 

higher growth temperature due to the large miscibility gap of GaNAs [99]. Indeed, the 

surface morphology is correlated with the epi-layer strain relaxation. The configuration for 

which the system minimizes its free energy consists in 3D clusters forming coherent 

islands. In this configuration, part of the strain is relaxed [181]. However, for these 3D 

clusters to form, sufficient kinetics of adatom migration is required. The adatom surface 

mobility increases with growth temperature [99,102]. Therefore, increasing the growth 

temperature raises the probability of Al and N atoms to meet and bond, resulting in phase 

separation with GaAs rich regions and AlN rich regions instead of a uniform AlGaNAs 

layer [99]. Alternatively it could be due to the shorter migration length of adatoms on the 

AlGaNAs surface when compared to GaNAs, likely due to the stronger Al-N bond strength. 

Islands appear to relax the strain and become more pronounced as the growth temperature 

increases. As a result, as shown in Figure 5.4, the concentration of substitutional N atoms 
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measured by XRD decreases at higher growth temperature while the surface roughness 

increases due to the combined effects of N phase separation and DMHy desorption [174].  

Moreover, the highest strain occurs on the edge of the islands while the least strain 

appears n the summit. If the clusters become too large, dislocations will nucleate at the 

edges of the islands to relax the strain. Thus, the coalescence observed at 565°C is due to a 

reduction in the islanding driving force, caused by this additional relaxation. 

At lower temperatures in the 420-380°C range, the surface diffusion is not sufficient 

for the island morphology to appear below a strain-dependent thickness and the surface 

becomes smoother as the growth temperature decreases [181]. The growth mode is 

therefore 2D. Figure 5.4 shows that at 420°C, the surface roughness is close to the original 

substrate even though the N concentration is maximized. Between 420°C and 380°C, the 

surface roughness decreases due to a suppression of phase separation while the N 

concentration decreases due to incomplete DMHy decomposition [146,174]. 

Figure 5.4: Surface roughness (filled squares, solid line) and N concentration (circles, 

dashed line) dependence on growth temperature of AlGaNAs samples with 10% Al. 
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In summary, this temperature study reveals that the optimum temperature is ~420°C. 

At this low temperature, the growth mode is 2D, the surface roughness is close to the initial 

substrate, the N concentration is highest, and the crystal quality is best. Therefore, 420°C is 

chosen as the optimum temperature for the remaining studies below. 

 

5.5.3  Absorption coefficient of AlGaNAs 

Using the optimized temperature of 420°C, transmittance measurements were 

performed on the AlGaNAs samples for different Al and N contents, shown in Figure 5.5. 

To isolate the absorption of the AlGaNAs epilayer from the absorption of the GaAs 

substrate, the spectra were normalized by taking the ratio of the transmission through the 

sample and the transmission through the substrate [165]. Figure 5.5 shows that the 

absorption edge is red shifted as the nitrogen concentration increases, indicating a variation 

in the bandgap between the samples [166]. The bandgap of the materials can be extracted 

Figure 5.5: Typical transmission spectra measured at room temperature on AlGaNAs 

alloys with three different Al and N concentrations. 
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from those measurements, as discussed below. 

Using the transmittance measurements, the absorption coefficient can be calculated 

knowing that [58,165] 

  )(ln
1

 T
t

 , (5.1) 

where α is the absorption coefficient, T(λ) is the ratio of the transmission through the 

sample and the transmission through the substrate, and t is the thickness of the epitaxial 

layer [165]. The calculated absorption spectra are presented in Figure 5.6. After the 

absorption edge, in the region where the samples do not transmit, the absorption coefficient 

decreases to zero, following eq. (5.1). Therefore, the absorption coefficient at energies 

higher than the bandgap is not accurate and is not plotted on the graph.The exponential tail 

below the bandgap has been successfully represented for materials showing some amount 

Figure 5.6: Absorption spectra of AlGaNAs alloys as a function of energy for (a) 15% 

Al and 3.4% N, (b) 10% Al and 1.4% N and (c) 5% Al and 0.6% N. The result of the 

curve fit using Eq.(5.2) is shown for each alloy. 
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of structural disorder, like GaAsN using the so-called Urbach edge representation 

[166,172]. 

Indeed, in this region, the absorption coefficient can be expressed as[166,172] 

 





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EE
E exp)(  , (5.2) 

where α(E) is the absorption coefficient, E is the photon energy, Eg is the bandgap and EU is 

the width of the absorption edge and αg is a constant corresponding to the bandgap 

absorption and is equal to 8000 cm
-1

 for GaAs [166,172]. As our materials contain low Al 

and N concentrations, we set the value of αg at 8000 cm
-1

 for the samples under study 

[170,171]. 

The values of the bandgap and EU extracted from in Figure 5.6 using Eq.(5.2) are 

summarized in TABLE I. We observe a decrease of the bandgap energy as the N 

concentration increases. This suggests that the bandgap of (Al)GaNAs can potentially be 

reduced to the desired value of ~1 eV even though Al effectively increases the bandgap of 

GaAs. These values can be compared to the theory using the BAC model.  We also observe 

an increasing trend in the value of EU with rising concentrations of Al and N, suggesting 

that the incorporation of these atoms in the alloy has an impact on the overall crystal 

quality. 

 

 

TABLE I: Bandgap and width of the absorption edge measured for three different 

AlGaNAs samples 

Alloy composition Eg (eV) EU (meV) 

Al0.05Ga0.95N0.006As0.994 1.36 40 

Al0.1Ga0.9N0.014As0.986 1.30 45 

Al0.15Ga0.85N0.034As0.966 1.22 50 
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5.5.4  Bandgap of AlGaNAs alloys 

The dependence of the experimentally measured bandgap values on the N 

concentration is presented in Figure 5.7 and compared to theoretical values obtained using 

the BAC model [31]. Indeed, using this model, the bandgap of AlyGa1-yNxAs1-x can be 

calculated using the N and Al concentrations such as [25,30,125] 

   









22
/ 4

2

1
VEEEEE CNCN

,    (5.3) 

where E+ and E- are transition energies. The E- level is the lowest conduction band state and 

corresponds the band gap of the alloy [33]. EN is the nitrogen energy level given by [25] 

 yEN 069.0625.1  , (5.4) 

where y is the Al concentration. EC is the AlyGa1-yAs conduction bandedge, or fundamental 

bandgap given by [34] 

 yEyE AsGaAlC yy
247.1)( 01




, (5.5) 

where E0 is the fundamental bandgap of GaAs. V
2
 is an interaction term given by [25] 

 xCV MN
22  , (5.6) 

where x is the N concentration and CMN is a matrix element equal to 2.32 eV.[25] CMN 

describes the interactions between the conduction bandedge of the material EC and the 

nitrogen-induced states EN [25].  

Using Eq.(5.3), the bandgap of AlGaNAs was plotted as a function of the N 

concentration for Al concentrations of 0, 5, 10 and 15%, as depicted in Figure 5.7 and EU 

was used as the error on the experimental value. The experimental and theoretical values 

are in agreement, showing that AlGaNAs alloys follow the BAC model for Al 

concentrations lower than 15%. 

Furthermore, the complete four junction MSJC will achieve maximum efficiency for 

a bandgap between 0.95 and 1.05 eV [35]. According to the BAC model, a bandgap of 
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~1.05 eV will be obtained using ~5% N for an Al concentration of 10%, and ~4% for 

GaNAs. Thus, a higher N concentration is needed but could potentially be attained using 

less DMHy than in GaNAs because of the increased incorporation efficiency caused by Al, 

resulting in a growth cost reduction [174]. 

 

5.6 Conclusion 

In summary, the effect of adding a low Al concentration of 10% in CBE-grown dilute 

nitride layers surface morphology was studied, revealing the reduction of clustering due to 

a more homogeneous N distribution in the AlGaNAs samples. AFM images of AlGaNAs 

samples grown at temperatures in the 380-565°C range were presented. Due to phase 

Figure 5.7: Comparison between the theoretical bandgap of AlGaNAs calculated 

using the BAC model for Al concentrations of 0% (full line), 5% (dashed line), 10% 

(dash-dotted line), and 15% (dotted line), and the experimentally measured bandgap 

values for the samples with 5% Al (filled squares), 10% Al (circles) and 15% Al (filled 

triangles). The bandgap region for which the complete four junction solar cell will 

achieve its maximum efficiency is also indicated. 
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separation, the density of clusters increases with temperature due to an enhanced atom 

diffusion, resulting in a 3D surface morphology at temperatures higher than 420°C. 420°C 

was identified as the optimum growth temperature as it provides a 2D growth mode by 

lowering the atom kinetic and thus reducing phase separation, while maximizing the N 

concentration. Using 15% Al, the bandgap of AlGaNAs was reduced to 1.22 eV, attesting 

to the potential of obtaining a low bandgap dilute nitride material with a low Al 

concentration. The experimentally measured bandgap was compared to the theoretical 

bandgap calculated using the BAC model, showing a good agreement between the 

experiment and the simulation. 
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CHAPITRE 6 Caractérisation des défauts dans 

le GaNAs par Effet Hall et DLTS 

 

Dans ce chapitre, les défauts profonds et peu profonds dans le GaNxAs(1-x) type-p non 

intentionnellement dopé avec x~0.4% sont étudiés par Effet Hall et DLTS sur le même 

échantillon. De plus, la dépendance en température de la mobilité des trous est étudiée. 

 

 

 

6.1 Méthode expérimentale 

L’échantillon a été cru dans un réacteur CBE Vacuum Generator V90F équipé d’un 

système de pompage modifié. Durant la croissance, la pression était maintenue en-dessous 

de 10
-4

 Torr et toutes les sources gazeuses ont été utilisées simultanément. Le TEGa, et 

l’AsH3  précraqué ont été employés comme précurseurs de Ga et d’As tandis que le DMHy 

a été utilisé comme précurseur de N. Pour obtenir une épaisseur plus homogène, 

l’échantillon a été maintenu en rotation à ~30 rpm. Une température de 420°C et un rapport 

de flux (N/(N+As)) de 0.87 ont été employés avec un taux de croissance de ~660 nm/h. La 

couche de GaNxAs(1-x) intrinsèque avec x~0.4% a été crue avec une épaisseur de 5 µm afin 

d’éviter que la couche ne soit complètement déplétée, comme nous l’avons vu dans la 

section 3.2.3 [182]. 

Un substrat de GaAs (001) semi-isolant et un substrat dopé-p de GaAs (001) ont été 

utilisés pour les mesures Effet Hall et DLTS, respectivement. La concentration de N dans 

couche épitaxiée a été calculée comme étant ~0.4 % par rayons-X et la loi de Vegard. La 

concentration de porteurs et la mobilité ont été mesurées par Effet Hall. Un substrat semi-

isolant a été choisi pour l’analyse Effet Hall afin de mesurer la contribution de la couche 

épitaxiée seulement. Quatre contacts Ohmic d’In séparés de ~5 mm ont été déposés sur la 

face avant dans la configuration Van der Pauw. Après le dépôt, les contacts ont été recuits à 

300°C pendant 120 s pour nous permettre de faire des mesures électriques. Puis, 

l’échantillon a été placé sur la plaque thermique d’un cryostat contenant : un élément 
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chauffant contrôlant la température, un détecteur thermique et un détecteur de champ 

magnétique pour les mesures Effet Hall. Un voltage a été appliqué à travers quatre pointes 

en or séparées par une distance de 5 mm tandis que la température a été variée entre 80 K et 

400 K. Pour les mesures à basse température, le système a été refroidi en injectant de 

l’azote liquide dans un réfrigérateur Joule-Thomson. Les mesures ont été effectuées sous 

vide afin d’améliorer l’efficacité de refroidissement et d’éviter la condensation, à l’aide 

d’un système Hall commercial H-50 MMR Technologies Inc., un contrôleur de température 

programmable K-20 MMR Technologies Inc. et un champ magnétique de 3600 G.  

Une diode Schottky a été fabriquée sur la structure épitaxiale crue sur le substrat de 

type-p pour la caractérisation DLTS et les mesures de capacité-voltage (C-V). Le procédé 

de fabrication est le suivant ; tout d’abord, le substrat a été dégraissé avec un procédé de 

nettoyage par solvant. Puis, un contact Ti/Au a été déposé sur la face avant du GaNAs par 

photolithographie, évaporation à canon à électrons, suivi d’un lift-off. Un alliage liquide 

d’InGa a ensuite été appliqué sur la face arrière du substrat pour former un contact Ohmic. 

Pour cette raison, la couche a été épitaxiée sur un substrat conducteur de type-p. La mesure 

DLTS consiste à appliquer un voltage pulsé périodiquement sur une diode Schottky 

originalement dans le sens non-passant. Durant chaque pulse, la zone de déplétion diminue, 

permettant aux porteurs de remplir les pièges. Après le pulse, la diode Schottky revient 

dans le sens non-passant et les pièges vont réémettre leurs porteurs par émission thermique. 

Ce phénomène résulte en une diminution de la capacitance ΔC, aussi appelé transiant de 

capacitance [82,183]. Un spectre de ΔC en fonction de la température est obtenu entre les 

temps t1 et t2, où les pics indiquent la présence de défauts [183]. L’intervalle entre t1 et t2 

est appelé fenêtre de temps. Les mesures C-V et DLTS ont été obtenues à l’aide d’un 

appareil HERA-DLTS de PhysTech. Les courbes C-V ont été mesurées dans la gamme 0-1 

V à une fréquence de 1 MHz avec le capacimètre du HERA-DLTS. Les mesures DLTS ont 

été effectuées entre 80 K et 350 K en utilisant une polarisation de 0-1.5V et un pulse de 

remplissage de 1 ms, tandis que les spectres ont été obtenus par une analyse DLTS en 

transformée de Fourier à haute résolution. Un cryostat de N2 liquide a été utilisé pour les 

mesures en température. 
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6.2 Résultats et discussion 

6.2.1  Mesures Effet Hall 

- Mobilité en fonction de la température 

Les mesures en température de la mobilité des trous, présentées dans la Figure 6.1, 

ont été effectuées par Effet Hall sur notre GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement 

dopé avec x~0.4% entre 80 et 400 K. Deux régions distinctes peuvent être identifiées. Dans 

la région 1, entre 80 K et 300 K, la mobilité varie entre ~105 cm
2
/Vs et ~95 cm

2
/Vs et ne 

montre pas de tendance claire. À température ambiante, une mobilité de ~95 cm
2
/Vs est 

mesurée. Cette valeur est similaire à celles rapportées dans la littérature sur le GaNAs de 

type-p non intentionnellement dopé crû par CBE avec la même concentration de N [53]. 

Dans la région 2, dans la gamme de température de 300-400 K, la mobilité décroit de 

~95 cm
2
/Vs à ~80 cm

2
/Vs quand la température augmente suivant la relation 

 2/11670  TTOT . (6.1) 

ou µTOT est la mobilité mesurée expérimentalement. 

Le mécanisme de dispersion dominant peut être identifié dans chacune des régions 

de la Figure 6.1, sachant que, d’après la règle de Matthiessen, la mobilité mesurée 

expérimentalement est la somme des contributions des différents mécanismes de dispersion 

[53,70,184]. Les principaux mécanismes de dispersion sont la dispersion causée par le N 

(µN), la dispersion par impuretés ionisées (µII), la dispersion dans l’alliage (µAl), la 

dispersion par phonons acoustiques (µAC) et la dispersion par phonons polaires optiques 

(µPO) [54,70]. Ainsi, la mobilité mesurée expérimentalement µTOT est donnée par [53]  

 

NPOACAlIITOT 

111111
 .    (6.2) 

Ces mécanismes de dispersion dépendent fortement de la température. La dépendance en 

température de µAl et µII est donnée par [70] 



 Caractérisation des défauts dans le GaNAs par Effet Hall et DLTS 

 

104 
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2/3
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II




, (6.3) 

où T est la température en K [70]. Dans la région 1, le changement dans la mobilité avec la 

température est négligeable. La valeur mesurée est beaucoup plus faible que celle du GaAs 

(~400 cm
2
/Vs) [6,185] suggérant que la mobilité est dominée par un effet de dispersion 

produit par l’incorporation de N dans le cristal, µN [53,67], peut-être à cause des agrégats 

de N [32]. Dans la région 2, la variation de la mobilité avec T
-1/2

 suggère que la dispersion 

dans l’alliage µAl, causée par une perturbation dans le potentiel du cristal dans les semi-

conducteurs ternaires, domine [186]. Cependant, la variation de la mobilité dans cette 

région est plus faible que ce qui a été rapporté précédemment dans le cas de dispersion dans 

l’alliage [164]. Cette variation suggère aussi un changement dans le mode de conduction 

[164,187,188]. 

À basse température, la tendance observée est différente de celle des autres GaNAs crus pas 

CBE. En effet, les études précédentes ont démontré qu’en dessous de 100 K, la mobilité 

Figure 6.1: Mesures en température de la mobilité des trous par Effet Hall du 

GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement dopé avec x~0.4%. 
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augmente avec T
3/2

 à cause d’une diminution de la dispersion par impuretés ionisées [54]. 

Donc, même à basses températures, la dispersion par impuretés ionisées ne semble pas 

affecter de façon significative la mobilité de l’échantillon étudié, comme la démontre la 

Figure 6.1. 

 

- Caractérisation des défauts peu profonds 

Pour mesurer les défauts peu profonds dans le GaNxAs(1-x) de type-p non 

intentionnellement dopé avec x~0.4%, l’effet de la température sur la concentration de trous 

a été étudié, comme l’illustre la Figure 6.2. Les mesures démontrent que la concentration de 

porteurs augmente avec la température, comme nous nous y attendions de par la diminution 

de la bande interdite quand la température augmente [6]. Trois régions de pentes différentes 

peuvent être identifiées. Entre 80 K et ~140 K, la concentration de porteurs augmente 

rapidement avec la température. Dans la gamme de 140-300 K, l’augmentation est moins 

prononcée et une concentration de trous de ~7×10
16

 cm
-3

 est mesurée à température 

Figure 6.2: Variation de la concentration de porteurs avec la température dans du 

GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement dopé avec x~0.4%. 
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ambiante. Cette valeur est élevée en comparaison avec le GaAs intrinsèque, mais semblable 

aux mesures rapportées dans la littérature sur le GaNAs [62,70,86]. Finalement, quand la 

température est supérieure à 300 K, la concentration des porteurs augmente plus rapidement 

avec la température [70]. Ces trois régions sont dues à des défauts peu profonds dans le 

matériau [70]. L’énergie d’activation de ces trois défauts peut être déterminée. En effet, la 

relation entre la concentration de porteurs et la température est donnée par [6,164]  

 



















kT

EaNN
p AV

2
exp

2
, (6.4) 

où p est la concentration de porteurs, NV la densité d’états effective de la bande de valence, 

NA la concentration d’accepteurs, Ea l’énergie d’activation, T la température en Kelvin et k 

la constante de Boltzmann [6,164]. 

Transformer l’équation (6.4) donne 

Figure 6.3: Graphique d’Arrhenius de la concentration de porteurs en fonction de la 

température  du GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement dopé avec x~0.4%. 
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(6.5) 

L’énergie d’activation est donc donnée par la pente de la courbe d’Arrhenius de ln(p) en 

fonction de 1000/T, illustrée dans la Figure 6.3 [87,164]. Les énergies d’activation des trois 

défauts sont calculées comme étant 116 meV, 18 meV and 16 meV respectivement. Ces 

valeurs sont semblables à celles rapportées dans la littérature, de 150 meV et 55 meV, les 

différences étant dues à la concentration de N dans nos couches [70,184]. Le défaut peu 

profond ayant une énergie d’activation de 116 meV peut ainsi être attribué à une 

contamination en H [70,184], tandis que les deux défauts à 18 meV et 16 meV peuvent être 

attribuées à une contamination en C [70,184], celui-ci étant déjà connu pour créer des 

défauts peu profonds dans le GaAs  (à ~20 meV) [6]. 

 

 

6.2.2  Deep level transient spectroscopy 

 

- Mesures de Capacité-Voltage  

La concentration de porteurs mesurée à température ambiante par Effet Hall a été 

vérifiée au moyen de mesures C-V. La Figure 6.4(a) présente la caractéristique C-V de la 

diode Schottky déposée pour les mesures DLTS. Le profil apparent de distribution des 

porteurs (p) en fonction de la limite de la largeur de la zone de déplétion (W), démontré 

dans la Figure 6.4 (b), est dérivée de la caractéristique C-V à l’aide des relations [189]: 

 

dV

Cd
Sq

p

s

)/1(

2
2

2

0

 , 
  (6.6) 

et 

 

C

S
W s 0

 ,       (6.7) 
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où S est l’aire de la diode Schottky, εs la constante diélectrique (ici 12.9), et ε0 est la 

permittivité du vide [189]. Une concentration des trous de ~7×10
16

 cm
-3

 est obtenue, ce qui 

Figure 6.4: (a) Profil C-V et (b) profil de concentration de porteurs apparent du 

GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement dopé avec x~0.4% à 300 K. 
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est cohérent avec les mesures Effet Hall. De plus, la Figure 6.4(b) valide que la 

concentration de porteurs reste constante à travers la couche. 

 

 

- Étude des pièges profonds 

Les pièges profonds ont été caractérisés par DLTS. Les spectres DLTS, présentés 

dans la Figure 6.5, ont été mesurés de 80 K à 300 K en utilisant différentes fenêtres de 

temps TW dans l’intervalle 2.05-204.5 ms. Les voltages pour la pulse de remplissage et pour 

le sens non-passant sont de 0 V et 1.5 V, respectivement. La Figure 6.5 révèle deux pièges 

principaux dénotés H1 et H2, l’un à ~100 K et l’autre à ~200-250 K. Le signe positif du 

signal DLTS indique l’émission de porteurs majoritaires. Les caractéristiques de ces 

défauts peuvent être extraites des mesures DLTS. Le taux d’émission dans le GaNAs de 

type-p de chaque défaut profond activé thermiquement est donné par [82,97] 

Figure 6.5: Spectres DLTS du GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement dopé 

avec x~0.4% pour des fenêtres de temps de 2.05 ms (carrés), 20.5 ms (cercles) et 

205 ms (triangles). 
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où σp est la section efficace du défaut profond, vthp la vélocité thermique des trous, et EV –

ET la distance entre le maximum de la bande de valence et le niveau d’énergie du piège.  

L’équation (6.8) devient 
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Cependant, EV –ET<0. Transformer l’Eq. (6.9) pour obtenir une relation positive donne 
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L’énergie d’activation du niveau profond (Ea), est donnée par ET –EV. Ainsi, Ea et σp 

Figure 6.6: Diagramme Arrhenius des pièges profonds H1 (carrés) et H2 (cercles) 

dans le GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement dopé avec x~0.4%. 
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peuvent être respectivement déduits de la pente et de l’intersection avec l’axe des y de la 

courbe de ln (vthpNV/ep) en fonction de 1000/T, ou courbe d’Arrhenius,[183] dépeints dans 

la Figure 6.6. De plus, en supposant que NT << (ND - NA), où ND est la concentration de 

donneurs ionisés, NA la concentration d’accepteurs ionisés et NT la concentration du piège, 

la concentration du piège est donnée par [82,183] 

 
)(2

0

ADT NN
C

C
N 


 ,        (6.11) 

où C0 est la capacitance quand le piège est complètement vide [82]. 

Les valeurs de l’énergie d’activation, la section efficace et la concentration calculées 

par chaque piège profond sont listées dans le Tableau 6-1. H1 et H2 sont localisés à 

EV+0.21 eV et EV+0.35 eV respectivement. Les deux défauts ont la même concentration. 

La section efficace de H1 est supérieure à celle de H2, indiquant qu’il pourrait agir comme 

un centre de recombinaison plus actif et donc plus nuisible aux performances du matériau. 

Tableau 6-1 : Énergie d’activation, section efficace et concentration de chaque piège 

profond dans le GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement dopé avec x~0.4% 

 

Le défaut H1 a été rapporté précédemment à ~EV+0.15-EV+20 [86]. D’après la 

littérature, ce défaut peut être attribué à des complexes N-H [73,76,86] et agit comme un 

état accepteur [76]. On pense que H1 est la cause principale du fort dopage intrinsèque du 

GaNAs de type-p non intentionnellement dopé [70,86,87]. La concentration de H1 mesurée 

ici est du même ordre de grandeur que ce qui a été rapporté précédemment [73,86]. 

Cependant, dans notre cas, la section efficace est plus élevée de deux ordres de grandeur 

que ce qui a été rapporté dans la littérature (~10
-16

 cm
2
) pour ~0.4 % de N [73]. Même si sa 

concentration est faible en comparaison avec le dopage de nos échantillons, il pourrait jouer 

Piège profond ET-EV (eV) σp (cm
2
) NT (cm

-3
) 

H1 0.21 3.5×10
-13

 1.6×10
14

 

H2 0.35 2.2×10
-16

 1.6×10
14
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un rôle dans l’augmentation de la concentration de porteurs de notre matériau. Ceci est 

semblable à ce qui a été obtenu précédemment pour la même concentration de N, comme le 

démontrent les mesures Effet Hall et C-V [86]. 

La signature du défaut H2 est semblable à celle d’un autre défaut noté HC4, ayant une 

énergie d’activation de ~ EV+0.34 eV [73]. Ce défaut a seulement été mesuré sur certains 

échantillons de GaNAs de type-p et son origine est encore inconnue. Ce piège profond 

pourrait être lié au N, ou bien au GaAs [73]. Un défaut avec une énergie d’activation de 

~0.4 eV a été mesuré dans le GaNAs crû par MBE et attribué à des antisites AsGa [97]. 

D’après cette simple analogie, le défaut H2 pourrait être lié à des antisites AsGa. 

En résumé, cette analyse DLTS révèle deux pièges profonds à trous dans notre 

GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement dopé avec x~0.4 %, notés ici H1 et H2 et 

pouvant être attribués à des complexes N-H et des antisites AsGa respectivement. Des 

études antérieures démontrent que les antisites AsGa n’influencent pas de façon significative 

les performances d’alliages nitrures dilués [67]. Cette étude indique que le défaut H1 est 

prédominant. Sa présence pourrait contribuer au dopage élevé de la couche de GaNAs 

intrinsèque mesuré par Effet Hall et C-V. Son énergie d’activation profonde ainsi que sa 

forte section efficace pourraient faire de lui un centre de recombinaison plus actif et plus 

nuisible aux performances de matériau. 

 

6.3 Conclusion 

En conclusion, nous avons fait une analyse complète des défauts présents dans notre 

GaNxAs(1-x) de type-p non intentionnellement dopé avec x~0.4%, par DLTS et Effet Hall. 

Les mesures de mobilité en température démontrent qu’entre 80 K et 300 K, la mobilité est 

dominée par les défauts liés au N, tandis qu’à haute température, elle diminue quand la 

température augmente à cause de la diffusion dans l’alliage ou d’une conductivité mixte. À 

température ambiante, nous mesurons une mobilité de ~95 cm
2
/Vs et une concentration des 

trous de ~7×10
16

 cm
-3

. Cette valeur de concentration de porteurs est confirmée par une 

étude C-V. Les mesures Effet Hall en température révèlent trois défauts peu profonds ayant 

des énergies d’activation de 116 meV, 18 meV et 16 meV. Ces défauts ont été attribués à 

une contamination en H et en C dans le cristal et agissent comme des niveaux accepteurs 



  

 

113 

peu profonds. De plus, deux pièges profonds à trous ont été identifiés par DLTS. Ils ont été 

mesurés dans l’intervalle de 80-300 K et leurs énergies d’activation respectives ont été 

déterminées comme étant de 0.21 eV et 0.35 eV. Le piège à trous H1 est dû aux complexes 

N-H et contribue à la concentration élevée d’accepteurs mesurée dans notre GaNxAs(1-x) de 

type-p non intentionnellement dopé avec x~0.4%, tandis que le piège à trous H2 est attribué 

aux antisites AsGa. Nous avons identifié le premier piège profond, lié aux complexes N-H, 

comme étant le plus nuisible aux performances du matériau étudié ici. Dans le chapitre 

suivant, nous étudierons les propriétés optoélectroniques de l’alliage AlGaNAs. 
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CHAPITRE 7 Mesures des propriétés 

électriques et optiques de l’AlGaNAs 

 

Ce chapitre résume la caractérisation des propriétés électriques et optiques faites sur 

les alliages nitrures dilués à base d’Al. Tout d’abord, les mobilités des échantillons 

d’AlGaNAs crus avec deux sources différentes sont comparées à l’aide de mesures Effet 

Hall. La PL d’échantillons d’AlGaNAs avec différentes concentrations d’Al et de N est 

ensuite mesurée. Le recuit est employé pour tenter d’améliorer les performances optiques et 

électriques de l’AlGaNAs. Des mesures SIMS sont également présentées pour expliquer les 

résultats obtenus. 

 

 

7.1 Propriétés électriques de l’AlGaNAs 

7.1.1  Méthode expérimentale 

Les échantillons ont été crus à 420°C sur des substrats de GaAs semi-isolants, avec 

un taux de croissance de 1.3 µm/h. Le TEGa, l’AsH3 précraqué et le DMHy ont été utilisés 

comme précurseurs de Ga, d’As et de N respectivement. Le TMA et le diméthyléthylamine 

alane (DMEAA) ont été utilisés comme source d’Al. Dans la chambre une pression 

inférieure à 10
-4

 Torr était assurée pendant la croissance tandis que l’échantillon était 

maintenu en rotation à ~30 rpm pour obtenir une meilleure homogénéité des couches. 

Toutes les sources gazeuses ont été utilisées simultanément. Les flux de TEGa et d’AsH3 

ont été maintenus constants tandis que les flux de DMHy et des précurseurs d’Al ont été 

ajustés pour varier les concentrations de N et d’Al. Les couches d’AlGaNAs et d’AlGaAs 

crues avec le TMA et les couches de GaNAs ont une épaisseur de 5 µm tandis que les 

couches d’AlGaNAs avec DMEAA ont une épaisseur de 3 µm. Pour l’étude du recuit, un 

RTA a été effectué pendant 60 s sous N2 à des températures de 550°C, 650°C, 750°C et 

850°C. 
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7.1.2  Caractérisation de la mobilité 

Les valeurs de la concentration de porteurs, la mobilité et la résistivité mesurées par 

Effet Hall sur les échantillons d’alliages nitrures dilués sont présentées dans le Tableau 7-1.  

 

Tableau 7-1: Densité de porteurs, mobilité et résistivité mesurées sur des échantillons 

de GaAs, de GaNAs et d’AlGaNAs crus avec deux sources d’Al différentes et deux 

types de substrats. 

 

En comparant le GaN0.004As0.996 et l’Al0.05Ga0.95N0.004As0.996 crû avec le TMA, nous 

nous apercevons que la densité de porteurs de la couche avec Al est plus élevée d’un ordre 

de grandeur. Il est à noter qu’il est difficile de discuter des résultats étant donné que la 

mobilité diminue quand le dopage de la couche augmente [185]. Par ailleurs, on peut voir 

que la mobilité est réduite d’environ 50 % tandis que la densité de porteurs diminue d’un 

Alliage 
Densité de 

porteurs (cm
-3

) 
μ (cm

2
/Vs) ρ (Ω·cm) 

Type de 

porteurs 

GaAs 9×10
15

 313 2 Trous 

GaN0.004As0.996 7×10
16

 95 0.90 Trous 

Source d’Al- TMA     

Al0.05Ga0.95As 9×10
18

 60 0.01 Trous 

Al0.05Ga0.95N0.004As0.996 1×10
18

 30 0.20 Trous 

Source d’Al- DMEAA     

Al0.05Ga0.95N0.005As0.995     

Substrat-GaAs (001) 1×10
12

 - - Électrons 

GaAs 6° vers  [111]B 1×10
12

 - - Électrons 

Al0.10Ga0.90N0.02As0.98     

Substrat-GaAs (001) 1×10
14

 - - Électrons 

GaAs 6°  vers  [111]B 1×10
14

 - - Électrons 
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ordre de grandeur en présence de N pour les échantillons d’Al0.05Ga0.95N0.0035As0.9965 et 

d’Al0.05Ga0.95As crus avec le TMA. Ceci suggère la formation de pièges pour les porteurs et 

de centres de diffusions reliés au N.  

L’échantillon d’Al0.05Ga0.95As révèle une concentration de 9×10
18

 cm
-3

, démontrant 

que le fort dopage des couches est dû à la présence d’Al et non de N. En effet, le TMA, qui 

est connu pour engendrer une forte contamination en C et donc un dopage élevé des 

couches, est utilisé comme source d’Al. Il faut donc utiliser une source d’Al plus adéquate 

pour réduire la contamination en C. Le DMEAA, déjà bien connu pour réduire cette 

concentration dans les couches d’AlGaAs, a été choisi comme source alternative pour les 

autres échantillons [190–193]. 

Les échantillons d’AlGaNAs crus avec le DMEAA démontrent des densités de 

porteurs comprises entre 10
12

 et 10
14

 cm
-3

. Les couches sont donc complètement déplétées, 

d’après le tableau de la Ref. [164] p. 47. Ceci est dû à l’effet combiné de défauts profonds 

dans le volume qui piègent les porteurs et réduisent la densité de porteurs dans la couche, et 

la déplétion due aux états de surfaces. Pour cette raison, des mesures Effet Hall précises 

n’ont donc pas pu être obtenues sur ces échantillons. Les faibles densités de porteurs 

mesurées ici suggèrent la formation de défauts, peut-être des complexes N-C ou N-Al-C, 

qui piègent les impuretés et réduisent le dopage mesuré. À ce stade, il est difficile 

d’identifier plus précisément la nature de ce phénomène. 

Pour tenter d’améliorer la qualité des couches d’AlGaNAs crues avec le DMEAA, 

l’effet du recuit a été étudié.  

 

7.1.3  Effet du recuit sur la mobilité de l’AlGaNAs 

Pour améliorer la qualité des couches, nous avons fait des recuits sur les 

échantillons d’AlGaNAs crus avec le DMEAA. Les résultats de cette étude sont résumés 

dans le Tableau 7-2. Après le recuit, les échantillons d’Al0.05Ga0.95N0.005As0.995 crus sur 

substrat de GaAs semi-isolant (001) atteignent des mobilités de 60 cm
2
/Vs pour une densité 

de porteurs de type-p de 1×10
18

 cm
-3

. Lors du recuit, nous passons rapidement de très peu 

de porteurs libres à une couche fortement type-p. Ceci veut dire que les défauts structuraux 

se réparent et libèrent les trous piégés, remettant alors des trous libres dans le volume. Pour 

le substrat avec un miscut, le même phénomène est observé. Nous pouvons aussi noter que 
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l’utilisation du substrat avec un miscut de 6° permet d’augmenter la mobilité à 70 cm
2
/Vs 

pour la même densité de porteurs, ce qui est en accord avec la théorie que nous avons vu 

dans la section 0 [150]. 

 

Tableau 7-2: Effet du recuit sur la densité de porteurs, la mobilité et la résistivité des 

échantillons d’AlGaNAs crus avec le DMEAA 

Température de 

recuit (°C) 

Densité de 

porteurs (cm
-3

) 
μ (cm

2
/Vs) ρ (Ω·cm) 

Type de 

porteurs 

Al0.05Ga0.95N0.005As0.995     

GaAs SI (001)     

550 1×10
12

 - - Électrons 

650 1×10
18

 20 0.4 Trous 

750 1×10
18

 60 0.03 Trous 

850 1×10
19

 60 0.02 Trous 

GaAs 6° vers [111]B     

550 1×10
12

 - - Électrons 

650 1×10
17

 60 0.4 Trous 

750 1×10
18

 60 0.05 Trous 

850 1×10
18

 70 0.02 Trous 

Al0.10Ga0.90N0.02As0.98     

GaAs SI (001)     

550 1×10
15

 9 100 Électrons 

650 1×10
16

 7 40 Trous 

750 1×10
17

 6 3 Trous 

850 1×10
16

 6 20 Trous 

GaAs 6° vers [111]B     

550 1×10
14

 - - Électrons 

650 1×10
14

 - - Électrons 

750 1×10
15

 8 700 Électrons 

850 1×10
17

 0.2 400 Électrons 

 

Pour l’échantillon d’Al0.10Ga0.90N0.02As0.98, où les concentrations d’Al et de N sont 

plus élevées que dans les échantillons précédents, nous voyons que la variation dans la 

densité de porteurs lors du recuit est moins prononcée que dans l’Al0.05Ga0.95N0.005As0.995, et 

la mobilité est très faible, même après le recuit. Si nous supposons que le dopage est dû à 

l’Al, et les défauts à la présence de N, nous pouvons dire que la couche est plus difficile à 
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réparer par recuit à cause plus grand nombre de défauts. Cette interprétation est appuyée 

par les faibles mobilités mesurées ici. Les mesures prises sur les couches crues sur le 

substrat avec un miscut, peuvent être interprétées en disant que la couche piège les trous. 

Lors du recuit, les pièges à électrons se réparent plus vite que les pièges à trous, ce qui fait 

apparaître les électrons résiduels avant les trous résiduels, expliquant ainsi l’augmentation 

de la densité de porteurs de type-n. Ceci indique également que cette couche est de 

mauvaise qualité. 

Les mobilités obtenues ici sont comparées avec les mesures rapportées dans la 

littérature sur le GaNAs crû par MBE, CBE et MOCVD (Figure 7.1) [15,50,53,54,138]. 

Les mobilités de nos échantillons d’Al0.05Ga0.95N0.005As0.995 crus avec le DMEAA sont 

environ 50 % plus faibles que celles rapportées dans la littérature sur le GaNAs par CBE, 

MBE et MOVCD pour la même concentration de N (Figure 7.1(a)) et le même bandgap 

(Figure 7.1(b)).  

Pour les échantillons d’Al0.10Ga0.90N0.02As0.98, la mobilité est très faible, avec une 

valeur de 6 cm
2
/Vs pour une densité de porteurs de 1×10

16
 cm

-3
 sur substrat de GaAs semi-

isolant (001). Cependant, d’après la Figure 7.1, cette valeur suit la tendance prédite par la 

littérature. Par ailleurs, quand le substrat avec un miscut est utilisé, la mobilité diminue 

Figure 7.1: Mobilités en fonction (a) de la concentration de N et (b) de la bande 

interdite obtenues sur nos échantillons (formes vides) de GaNAs (triangles), 

d’AlGaNAs crus avec TMA (cercles) et avec DMEAA (triangles inversés), comparées 

aux mobilités rapportées dans la littérature (formes pleines) par MOCVD (carrés), 

MBE (cercles) et CBE (triangles). 

(a) (b) 
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d’un ordre de grandeur, jusqu’à atteindre une valeur de 0.2 cm
2
/Vs pour une densité de 

porteurs de 1×10
17

 cm
-3

, au lieu d’augmenter. L’origine de ce phénomène est encore 

inconnue, mais à cette concentration de N, le substrat avec un miscut semble faciliter la 

formation de centres de diffusion réduisant la mobilité du matériau. 

Les échantillons crus avec le DMEAA atteignent des mobilités supérieures à celles 

des échantillons crus avec le TMA pour les mêmes concentrations de N et d’Al et le même 

dopage. On constate que le DMEAA est une meilleure source d’Al.  

D’autre part, en comparant notre GaNAs et notre AlGaNAs avec des concentrations 

de N de 0.5 %, on observe que la mobilité est plus faible dans les alliages avec Al. Or, ceci 

pourrait être causé par la densité de porteurs élevée des couches avec Al [185]. La forte 

densité de porteurs suggère une forte concentration de C dans les couches. Ceci pourrait 

être dû à une contamination des couches durant la croissance. Les performances électriques 

des couches d’AlGaNAs pourraient être améliorées en utilisant d’autres sources d’Al ou de 

N ou en optimisant les paramètres de croissances pour réduire le C dans les couches.  

 

 

7.2 Propriétés optiques de l’AlGaNAs 

7.2.1  Méthode expérimentale 

Les échantillons ont été crus à 420°C sur des substrats de GaAs (001) semi-isolants 

avec une épaisseur de ~100 nm et un taux de croissance de ~330 nm/h. Durant la 

croissance, la pression dans la chambre était maintenue à moins de 10
-4

 Torr et 

l’échantillon, en rotation à ~30 rpm pour veiller à l’homogénéité des couches. Deux 

précurseurs d’Al différents, le TMA et le DMEAA ont été utilisés tandis que le TEGa, 

l’AsH3 précraqué et le DMHy ont été utilisés comme précurseurs de Ga, d’As et de N 

respectivement. Les couches d’alliages nitrures dilués ont été crues sur une couche tampon 

de GaAs de 300 nm. 

Les mesures PL ont été effectuées à 20 K avec un détecteur au Ge EG&G refroidi à 

l’azote liquide. Les échantillons ont été placés dans un cryostat pendant les mesures et 

excités à l’aide d’un laser vert de longueur d’onde de 532 nm. 
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7.2.2  Performances optiques de l’AlGaNAs 

Les spectres PL mesurés sur les échantillons d’AlGaNAs avec différentes 

compositions de N et d’Al sont illustrés dans la Figure 7.2. Hormis pour l’échantillon avec 

~5 % d’Al et 0.1 % de N, un pic est mesuré à ~920 nm, ou 1.35 eV à 20 K pour tous les 

échantillons. Ce pic ne se déplace pas quand les concentrations d’Al ou de N varient. Le 

même phénomène est observé sur un échantillon d’AlGaNAs crû avec le DMEAA, illustré 

dans la Figure 7.2(d). Ce pic à ~920 nm peut être attribué à un défaut radiatif plutôt qu’au 

bandgap, puisque les mesures d’absorptions du CHAPITRE 5 démontrent que l’AlGaNAs 

suit le modèle du BAC. La source d’Al ne semble pas être la cause de ce défaut étant donné 

Figure 7.2: Spectres PL mesurés sur des échantillons d’AlGaNAs crus avec le TMA et 

(a) 5% d’Al, (b) 10% d’Al, (c) 15% d’Al et (d) avec le DMEAA (~0.7% de N et ~5% 

d’Al). 

(b) 

(c) (d) 

(a) 
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que le pic est présent sur les couches d’AlGaNAs crues avec le TMA et le DMEAA. Pour 

l’échantillon avec ~5 % d’Al et 0.1 % de N, le pic est très large et il est difficile d’en 

déterminer la position avec précision. 

 

 

7.3 Effet du recuit sur les propriétés structurales et optiques de 

l’AlGaNAs 

Comme nous l’avons vu dans la section 2.8, le RTA permet d’améliorer les propriétés 

optiques et structurelles du GaNAs. Dans cette section, nous allons étudier l’effet du RTA 

sur la contrainte et la PL de l’AlGaNAs en le comparant avec du GaNAs afin d’isoler 

l’effet de l’Al dans les couches. Le RTA a été effectué pendant 60 s sous N2 pour des 

températures comprises entre 550°C et 750°C. 

 

7.3.1  Effet du recuit sur la contrainte des alliages nitrures dilués  

Les courbes rayons-X des échantillons d’alliages nitrures dilués étudiés dans la section 

précédente ont été mesurées en fonction de la température de recuit. Un exemple, mesuré 

sur un échantillon de GaNAs, est présenté dans la Figure 7.3. On remarque que la position 

du pic change avec la température de recuit. L’effet de la température de recuit sur le 

décalage du pic d’alliages nitrures dilués pour tous les différents alliages est présenté dans 

la Figure 7.4. 

Dans le cas du GaNAs, la distance entre les deux pics augmente avec la température de 

recuit. Cela suggère une augmentation de la concentration de N substitutionnels causée par 

la redistribution des atomes de N, conformément à ce que nous avons vu dans la section 2.8 

[85,96,129,130]. Δθ passe de 0.13° non recuit à 0.15° après un recuit à 750°C.  

L’échantillon d’Al0.05Ga0.95N0.007As0.993 crû avec le DMEAA démontre une tendance 

similaire au GaNAs mais la variation est moins prononcée, et le Δθ varie de 0.12° après la 

croissance à 0.13° avec un recuit à 750°C. Pour l’échantillon d’Al0.01Ga0.9N0.008As0.992 crû 

avec le TMA, la variation est encore plus faible. Δθ varie de 0.157° après la croissance à 

0.163°, soit de 0.006° après un recuit à 650°C, température à laquelle il est maximisé. Ceci 

indique que jusqu’à 650°C, la densité des complexes N-N et N-As est réduite. Pour des 
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températures supérieures à 650°C, Δθ diminue, indiquant que plus de défauts N-N ou N-As 

sont créés [96]. 

Ces résultats démontrent que les atomes de N dans le GaNAs ne sont pas 

substitutionnels après la croissance ou le sont seulement partiellement. Lors du recuit, il y 

en a plus qui le deviennent. La présence d’Al semble permettre à plus d’atomes de N d’être 

substitutionnels, mettant ainsi plus d’atomes de N en mode actif dès la croissance [55,126]. 

C’est pourquoi le recuit n’influence pas de façon significative les alliages avec Al. Ceci 

expliquerait également pourquoi la variation de Δθ est la plus faible pour la concentration 

d’Al la plus élevée.  

 

 

7.3.2  Effet du recuit sur les propriétés optiques de l’AlGaNAs 

L’effet du recuit sur la PL des échantillons de la section 7.3.1
 
est étudié ici. Les spectres 

PL mesurés sur les échantillons recuits de GaNAs avec 0.8 % de N sont illustrés dans la 

Figure 7.3: Exemple de courbes rayons-X (004) d’un échantillon de GaN0.008As0.992 en 

fonction de la température de recuit où le pic du GaAs est à gauche tandis que le pic 

de GaNAs est à droite. 
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Figure 7.6. Nous pouvons voir dans cette figure que le recuit a un impact sur l’intensité du 

signal et la position du pic.  

La Figure 7.5(a) démontre que l’intensité du pic augmente avec la température de recuit 

à mesure que la densité défauts non-radiatifs diminue [76,80,81,84,85,96,194]. L’intensité 

augmente jusqu’à deux ordres de grandeur après un recuit à 750°C. De plus, le pic se 

déplace vers le bleu à mesure que la température de recuit augmente de 550°C à 750°C 

(Figure 7.5(b)). Ceci est dû à la réorganisation atomes de N par interdiffusion et la 

disparition d’états localisés créés par les agrégats de N [131–134]. Ces observations sont en 

accord avec l’augmentation de la concentration de NAs après recuit observée par rayons-X 

dans la section précédente. Après un recuit à plus haute température, l’intensité du pic de 

PL diminue et le pic se déplace vers les plus hautes énergies à mesure que de nouveaux 

défauts E1 se forment [96]. Notre GaNAs suit la tendance attendue d’après la section 2.8. 

Les spectres de PL en fonction de la température de recuit, mesurés sur les échantillons 

d’AlGaNAs crus avec le TMA et le DMEAA, sont présentés dans la Figure 7.7. L’effet du 

recuit sur le spectre PL est négligeable dans les deux cas, et aucune tendance distincte ne 

Figure 7.4: Distance entre le pic de la couche de nitrures dilués et celui du substrat de 

GaAs des courbes rayons-X en fonction de la température de recuit. 
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peut être observée. Les mesures rayons-X montraient une augmentation de la concentration 

de NAs avec les deux sources d’Al. Cependant, aucun déplacement du pic n’est observé ici. 

Ceci renforce notre hypothèse que le pic que nous mesurons est du à un défaut radiatif et 

Figure 7.5: (a) Intensité et (b) position du pic de PL mesurée sur les échantillons de 

GaNAs en fonction de la température de recuit. 

Figure 7.6: Spectres PL d’un échantillon de GaN0.0085As0.9915 après des recuits à 

différentes températures. 
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non au bandgap. Ce défaut ne semble pas être influencé par le recuit. L’intensité du pic est 

trop faible pour faire une étude en température afin d’en étudier la nature.  

 

 

7.4 Discussion 

Afin de mieux comprendre les performances optoélectroniques, des mesures SIMS 

ont été effectuées sur un échantillon non recuit d’AlGaNAs avec ~5 % d’Al et 0.7 % de N. 

Les courbes obtenues sont illustrées dans la Figure 7.8. Dans un premier temps, on détecte 

la présence de N et d’Al dans les couches avec des concentrations respectives de 

7×10
19

 atomes/cm
-3

 et de 5 %, ce qui est en accord avec nos calibrations. Par ailleurs, nous 

mesurons de fortes concentrations de C (2×10
19

 atomes/cm
-3

), de H (3×10
19

 atomes/cm
-3

) et 

d’O (1×10
18

 atomes/cm
-3

). Les profils de C et de H montrent une tendance similaire avec 

un facteur de ~2 entre eux, suggérant que le C et le H entrent ensemble dans la couche, 

peut-être sous forme de CHx (x entre 1 et 2). Les profils de N et d’O démontrent des 

tendances comparables, avec une légère diminution vers la surface. Ceci suggère que le N 

et O entrent aussi ensemble dans la couche et indiquer que l’O provient de la source de N, 

le DMHy. La concentration de Si dans la couche est identique à celle présente dans le 

buffer et dans le substrat, et donc négligeable.  

Figure 7.7: Spectres PL d’échantillons d’AlGaNAs recuits crus avec (a) du TMA et (b) 

du DMEAA. 

(a) (b) 



 Mesures des propriétés électriques et optiques de l’AlGaNAs 

 

126 

Les concentrations élevées de C et de H nous permettent d’expliquer les résultats 

d’Effet Hall décrits dans la section 7.1. Ainsi, avant le recuit, des complexes N-C et 

N-H-VGa, schématisés dans la Figure 7.9(a), sont présents dans nos couches. Les complexes 

N-H-VGa et N-C créent un niveau profond dans la bande interdite (Figure 7.10). Ainsi, la 

liaison pendante causée par la lacune de Ga génère un trou libre qui ne pourra pas se 

jumeler avec un électron, augmentant ainsi la densité d’accepteurs dans la couche. 

Cependant, la présence de défauts N-C va contrecarrer cet effet en piégeant les trous créés 

par les complexes N-H-VGa. Les complexes N-C donnent naissance à des défauts profonds, 

plus près de la bande de valence que les défauts N-H-VGa.  

AlGaNAs Buffer 

GaAs 
Substrat GaAs 

Figure 7.8: Mesures SIMS prises sur un échantillon d’AlGaNAs. La structure de 

l’échantillon est également représentée. 
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Le trou créé par le complexe N-H-VGa est alors piégé par le complexe N-C (Figure 7.10(a)). 

Figure 7.9: Schéma de la structure cristalline (a) avant recuit et (b) après recuit et 

séparation des complexes N-C et (c) après recuit et séparations des complexes N-C et 

N-H-VGa. Pour des raisons d’illustration, les deux défauts sont représentés dans deux 

mailles côtes à côtes. 
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Après le recuit (Figure 7.9(b)) la densité de complexes N-C diminue. La densité de porteurs 

mesurée va augmenter par les effets combinés de la diminution de la densité de complexes 

N-C qui ne piègent plus les trous créés par les défauts N-H-VGa (Figure 7.10(b)) et 

l’augmentation de la concentration de C substitutionnels, qui deviennent alors actif et 

participent au dopage de la couche. Si la densité de défaut N-H-VGa  est également réduite 

par le recuit (Figure 7.9(c)), le dopage de la couche sera plus faible que si elle reste 

constante [41,90,91]. Ces mesures démontrent également que le fort dopage causé par le C 

n’a pas pu être évité en changeant de source d’Al.  

Comme nous l’avons vu dans la section 24, les défauts N-C agissent comme des 

centres de recombinaison radiative dans le GaNAs par CBE, donnant naissances à des pics 

de PL [70,82,94]. Le pic que nous mesurons à ~920 nm sur nos échantillons d’AlGaNAs 

par PL n’est pas influencé par le recuit (Figure 7.7), tandis que les mesures Effet Hall 

suggèrent que la densité de complexes N-C diminue après un recuit. Celui-ci ne peut ainsi 

pas être attribué à la présence de C. Il pourrait être dû à la présence d’O dans nos couches. 

En effet, un piège profond à trous lié à l’O a été détecté dans le GaNAs à ~EV+0.6 eV, 

agissant comme des centres de recombinaison [195,196]. Ce piège a cependant été identifié 

comme étant un centre de recombinaison non-radiative [195]. De plus, le pic à 920 nm 

EC 

EV 
N-C 

N-H-VGa 

Figure 7.10: Schéma de la structure de bande de l’AlGaNAs quand (a) un défaut N-H-

VGa créé un trou qui se retrouve piégé par un défaut N-C et (b) il n’y a pas de défaut 

N-C pour piégé le trou créé par le défaut N-H-VGa. 

(a) (b) 
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n’est pas observé dans le GaNAs, ni dans l’AlGaAs, quelle que soit la source d’Al utilisée. 

Il est donc causé par la présence d’Al, de N et d’O dans le cristal. Des causes possibles 

pourraient être la formation de complexes Al-O-N agissants comme des centres de 

recombinaison radiative. 

 

 

7.5 Conclusion 

En conclusion, nous avons étudié les propriétés électriques et optiques de 

l’AlGaNAs. La mobilité de l’AlGaNAs est plus faible que celle du GaNAs crû par CBE 

rapportée dans la littérature pour la même valeur de la bande interdite. De plus, après 

croissance, la densité de porteurs est très faible. Des mesures SIMS démontrent une 

contamination élevée de C, H, et O dans les couches, connue pour créer des défauts 

profonds dans les alliages nitrures dilués. Après le recuit, la densité de défauts liés au C et 

au H diminue, ce qui améliore la qualité de la couche. Une mobilité plus élevée est obtenue 

quand le DMEAA est utilisé comme source d’Al au lieu du TMA.  

Les spectres PL des échantillons d’AlGaNAs démontrent un pic à ~920 nm qui ne 

se déplace pas quand la concentration de N varie et qui n’est pas influencé par le recuit. 

Une étude structurelle révèle une variation dans la concentration de N substitutionnels, ce 

qui n’est pas en accord avec les résultats PL. Ceci suggère que le pic est dû à un défaut 

radiatif dont nous ignorons encore la nature, mais qui pourrait être causé par la présence de 

complexes Al-O-N dans les couches, ou d’autres défauts liés à la présence d’Al, de O et de 

N dans le même alliage.  

Les performances optoélectroniques des alliages AlGaNAs pourraient être 

améliorées. Il est important de réduire les contaminations en C, H et O. Plusieurs options 

sont possibles. Il faudrait optimiser les conditions de croissances, en réduisant le taux de 

croissance et en utilisant un flux modulé. Il faut cependant noter que la surface des 

échantillons mesurés ici est blanchâtre et rugueuse. Nous ignorons encore l’origine de ce 

phénomène, mais nous avons pu l’observer sur divers échantillons et différents alliages. 

Nous soupçonnons qu’il est dû à une contamination dans le réacteur. De plus, les sources 

d’Al utilisées ici ne sont pas idéales. La source de DMEAA est instable et pourrait être 

partiellement décomposée, tandis que le TMA induit une forte concentration de C. Je 
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suggère pour la suite de ce projet de refaire ces échantillons dans un réacteur propre, avec 

une autre source d’Al, ou par une autre méthode de croissance comme le MBE ou le 

MOCVD. Une étude DLTS serait également intéressante pour étudier les défauts présents 

dans l’AlGaNAs et identifier la nature du pic observé en PL. 
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CHAPITRE 8 CONCLUSION 

 

  

 

Les matériaux à base d’alliages nitrures dilués sont de bons candidats comme 

couche absorbante pour la quatrième jonction d’une cellule PV MJ InGaP (1.8 eV)/InGaAs 

(1.42 eV)/Ge (0.67 eV). L’ajout de N permet de réduire la bande interdite jusqu’à la valeur 

désirée (~1 eV) tandis que la concentration d’In peut être ajustée pour préserver l’accord de 

maille avec le Ge. Les pertes d’énergies par thermalisation des photoporteurs causée par la 

différence de bandgap entre le Ge (0.67 eV) et le GaAs (1.42 eV) pourraient ainsi être 

réduites, augmentant l’efficacité de la cellule solaire MJ. Cependant, les performances de 

ce matériau sont réduites par l’apparition de défauts structuraux créés par l’introduction de 

N dans le cristal. Ceux-ci diminuent considérablement le temps de vie, la mobilité et la 

longueur de diffusion des porteurs minoritaires. De plus, la faible efficacité d’incorporation 

de N engendre une utilisation élevée de précurseur de N. Le gap de miscibilité de GaN et 

du GaAs induit une séparation de phase et détériore la qualité cristalline du matériau. 

Dans le cadre de cette thèse, nous avons étudié pour la première fois l’effet de l’Al 

sur les propriétés des alliages nitrures dilués pour des applications photovoltaïques. Le 

CBE, méthode prometteuse pour le développement d’alliages nitrures dilués, a été utilisé. 

Nous avons démontré que l’ajout de faibles concentrations d’Al de 5, 10 et 15 % permet 

d’augmenter de façon significative l’efficacité d’incorporation du N en utilisant du DMHy 

comme précurseur de N. L’optimisation de la température de croissance a révélé qu’entre 

400°C et 440°C, la meilleure qualité cristalline est obtenue tandis que l’incorporation de N 

est maximisée. Une étude morphologique a démontré qu’un mode de croissance 2D est 

maintenu dans cette gamme de température. Pour des températures plus basses, la 

concentration de N et la qualité cristalline se détériorent à cause des effets combinés de 

défauts ponctuels apparaissant dans le GaAs et la pyrolyse incomplète de DMHy. À plus 

haute température, ils se détériorent à cause de la désorption du DMHy. Des structures 3D, 

possiblement dues à de la séparation de phase, apparaissent également à des températures 

supérieures à 440°C. 
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Nous avons également démontré que la présence d’Al distribue de façon plus 

homogène les atomes de N dans la couche, réduisant ainsi la taille des agrégats et la 

séparation de phase. Une étude optique démontre que la bande interdite de l’AlGaNAs suit 

le modèle théorique du BAC, et qu’avec les faibles quantités d’Al utilisées ici, il sera 

possible d’atteindre la bande interdite de ~1 eV avec une plus faible quantité de précurseurs 

de N, réduisant ainsi le coût de fabrication. Nous avons réduit la bande interdite de 

l’AlGaNAs jusqu’à ~1.22 eV avec ~15 % d’Al et 3.4 % de N. 

Nous avons caractérisé les défauts présents dans notre GaNAs intrinsèque avec 

0.4 % de N par DLTS et par Effet Hall. À température ambiante, nous avons mesuré une 

mobilité de 95 cm
2
/Vs et une densité de porteurs de 7×10

16
 cm

-3
. Nous avons démontré que 

la mobilité est dominée par des défauts dus au N de 80 à 300 K, tandis qu’à plus haute 

température, elle est dominée par la diffusion par une conductivité mixte. Trois pièges peu 

profonds agissants comme des niveaux accepteurs ont été identifiés à 116 meV, 18 meV et 

16 meV, et attribués à des contaminations en H et C. De plus, deux pièges profonds avec 

des énergies d’activation de 0.21 eV et 0.35 eV ont été mesurés dans l’intervalle de 80-

300K et attribués à des complexes N-H et des antisites AsGa. Nous pensons que le premier 

défaut est la cause de la forte densité de porteurs mesurée dans la couche. 

 De même, les mesures de mobilités et de PL sur l’AlGaNAs sont rapportées ici 

pour la première fois. Des mesures optiques et électriques préliminaires sur les matériaux 

élaborés montrent une mobilité inférieure à ce qui a été rapporté dans la littérature, avec des 

valeurs de 60 cm
2
/Vs avec 5 % d’Al et 0.5 % de N et 6 cm

2
/Vs avec 10 % d’Al et 2 % de 

N. Une densité de porteurs très faible est mesurée après croissance, mais augmente après un 

recuit. Les mesures de PL révèlent uniquement un pic à ~920 nm, vraisemblablement dû à 

un défaut qui ne semble pas être affecté par un changement de concentration d’Al ou de N, 

ni même par un recuit. Des mesures SIMS révèlent une forte contamination des couches en 

C, H et O. Ces contaminants créent des défauts dans la bande interdite qui détériorent les 

propriétés optoélectroniques des alliages. Ainsi, l’augmentation de la densité de porteurs 

mesurée par Effet Hall est attribuée à une réduction des complexes N-C et N-H-VGa après 

le recuit. Le pic de PL est attribué à des complexes Al-O-N, mais des études plus poussées 

sont nécessaires pour valider cette hypothèse. 
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Il serait toutefois possible d’améliorer la qualité du matériau en optimisant les 

conditions de croissance afin de réduire la contamination des couches. Une source 

différente d’Al, stable et introduisant de faibles concentrations de C et d’O. devrait être 

utilisée. L’effet de différents précurseurs de N tels que le MMHy pourrait être étudié. Il 

serait également intéressant de tenter la croissance par flux modulé, déjà connue pour 

améliorer la qualité des alliages nitrures dilués. 

Pour ce qui est des travaux futurs, l’effet de l’In dans les couches d’alliages nitrures 

dilués à base d’Al devrait être analysé d’un point de vue structural, optique et électrique. 

Une caractérisation des défauts présents dans l’AlGaNAs et l’AlGaInNAs par DLTS et 

Effet Hall nous permettrait de mieux comprendre le comportement de ces matériaux. Il 

faudrait également développer des bandgaps plus faibles, jusqu’à ~1 eV et calibrer les 

dopages pour faire des dispositifs tels que des cellules PV. Des analyses de courant induit 

par faisceau à électron et d’efficacité quantique externe seraient d’un grand intérêt 

[11,72,197]. Ce matériau pourrait aussi avoir des applications dans le domaine des térahertz 

[198], ou bien être utilisé pour compenser la contrainte de boîtes quantiques d’InAs [199]. 
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ANNEXE A – CALIBRATIONS  

 

 

A.1 Calibrations de l’AlGaAs avec le DMEAA 

 

La pression de DMEAA nécessaire pour atteindre une concentration d’Al donnée 

dans l’AlGaNAs est déterminée en mesurant la concentration d’Al dans des échantillons 

d’AlGaAs. Pour ce faire, des échantillons de 200 nm d’AlGaAs ont été crûs avec une 

pression de ~1 torr de TEGa tandis que la pression de DMEAA a été variée de 0.5 à 1 torr. 

Les croissances ont été faites à la température optimale pour la croissance d’AlGaNAs, 

420°C, comme nous l’avons vu dans le CHAPITRE 4. La présence d’Al ne varie que très 

légèrement la constante de maille du GaAs. La concentration d’Al est donc difficile à 

déterminer avec la mesure rayons-X. Cependant, la bande interdite du GaAs varie avec la 

concentration d’Al, en suivant l’Éq. (2.11).  

La position de la bande interdite est déterminée à l’aide de mesure PL, comme nous 

l’avons expliqué dans le CHAPITRE 3. Les mesures PL, présentées dans la Figure A.1, ont 

été effectuées à ~20 K. Un pic d’AlGaAs est bien visible et se déplace avec la pression de 

DMEAA, indiquant une variation dans la concentration d’Al. Le pic correspond au 

bandgap à 20 K. La bande interdite à 300 K est alors calculée à l’aide de la relation de 

Varshni [200]  

où α et β sont des constantes qui dépendent du matériau (α = 5.405·10
-4

 eV/K et β= 204 K 

pour le GaAs) et Eg(0) est la bande interdite à 0 K [28]. 

En insérant la valeur de la bande interdite à 300 K obtenue dans l’Éq. (2.11), nous 

obtenons la concentration d’Al dans la couche.  

La courbe de la concentration d’Al en fonction de la pression de DMEAA est 

présentée dans la Figure A.1(b). Ainsi, pour 1 torr de TEGa, une concentration de 10% 

d’Al est obtenue pour une pression de 0.5 torr de DMEAA. Pour des pressions de TEGa 

 2

g g( ) (0)
T

E T E
T




 


, (A.1) 
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plus élevées, il suffit de multiplier la pression de DMEAA par la pression de TEGa. La 

même méthode a été utilisée pour calibrer le TMA. 

 

 

 

A.2 Calibrations de l’InGaAs avec le TMIn 

 

Pour compenser l’effet de l’azote dans les alliages nitrures dilués, de l’In est ajouté 

pour retrouver l’accord de maille avec le GaAs et le Ge. Pour ce faire, il est tout d’abord 

important de calibrer le flux de TMIn, c'est-à-dire de déterminer la variation de la 

concentration d’In avec la pression de TMIn. Ainsi, plusieurs croissances d’InGaAs ont été 

faites pour des pressions de TEGa de 1, 3 et 4 torr afin d’étudier l’effet du taux de 

croissance sur la concentration d’In. Les croissances ont été faites à la température optimale 

pour la croissance d’AlGaNAs, 420°C [174]. La concentration d’In est déterminée à l’aide 

de mesures rayons-X, suivant la méthode décrite dans le CHAPITRE 3. Pour obtenir des 

valeurs comparables, l’effet rapport In/(In+Ga) sur la concentration d’In, présenté dans la 

Figure A.2, est étudié. Nous avons obtenu des concentrations d’In allant de ~0.4 % à 

Figure A.1: (a) Spectres PL des échantillons d’AlGaAs crus avec le DMEAA comme 

source d’Al. (b) Concentration d’Al en fonction de la pression de DMEAA pour une 

pression de TEGa de 1 torr. 

(a) (b) 



  

 

137 

~20 %. On peut également voir que la concentration d’In augmente de façon non linéaire 

avec le rapport In/(In+Ga). De plus, la concentration d’In augmente avec le taux de 

croissance et la différence devient plus importante pour les plus hautes concentrations d’In. 

Pour compenser le désaccord de maille dans l’(Al)GaNAs, il faut que la 

concentration d’In soit égale à trois fois la concentration de N. Donc pour obtenir du 

GaInNAs à ~1 eV en accord de maille avec le Ge, il faut ~3 % de N et ~9 % d’In. Dans le 

cas de l’AlGaInNAs à ~1 eV avec 10 % d’Al, il faut ~5 % de N et ~15 % d’In, d’après le 

modèle du BAC. Les calibrations présentées ici nous permettent d’obtenir les 

concentrations d’In désirées. Il faudrait donc un rapport (In/(In+Ga)) de ~0.11 et ~0.13 

pour obtenir 9 % et 15 % d’In respectivement. 

 

 

 

 

 

Figure A.2: Concentration d’In en fonction du rapport groupe III (In/(In+Ga)) pour 

des pressions de TEGa de 1, 3 et 4 torr. 
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A.3 Calibrations préliminaires de l’AlGaInNAs 

La Figure A.3 démontre les mesures rayons-X d’échantillons d’AlGaInNAs avec 

différentes pressions de TMIn. Ces croissances ont été faites à 420°C pour des pressions de 

DMEAA et de DMHy constantes correspondant à des concentrations d’Al et de N 

respectives de ~10 % et ~3.2 % dans l’AlGaNAs. Nous avons pu réduire l’écart entre les 

deux pics jusqu’à ~250 arcsec avec une pression de 0.7 torr. Nous avons presque atteint 

l’accord de maille. Ceci correspond à une concentration d’In de ~9 %. Il y a cependant 

quelques défis à surmonter pour obtenir de l’AlGaInNAs en accord de maille. Il y a tout 

d’abord un problème de reproductibilité. En effet, comme nous le voyons dans le Figure 

A.4, le premier échantillon d’AlGaInNAs de la journée semble donner une plus faible 

concentration d’In. Nous attribuons cela à une instabilité du flux de TMIn durant la 

première croissance. L’In doit couvrir les parois de la ligne et ainsi une plus faible 

concentration est incorporée dans le premier échantillon que dans l’échantillon suivant crû 

Figure A.3: Courbes rayons-X (004) d’échantillons d’AlGaInNAs crus avec 

différentes pressions de TMIn. 
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avec la même pression d’In. Il faudrait toutefois faire plus de journées de croissance pour 

confirmer cette hypothèse. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Premier échantillon 

de la journée 

Figure A.4: Δθ en fonction de la pression de TMIn. 
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ANNEXE B – CALCUL DES PARAMÈTRES DE 

MAILLE PAR RAYONS-X 

 

Cette annexe présente trois différentes méthodes permettant de calculer les 

paramètres de maille dans le plan et hors plan à l’aide de mesures rayons-X. Ceci est 

également utile pour déterminer si une couche est relaxée. 

 

B.1 Mesures symétriques et asymétriques 

Pour calculer les paramètres de maille d’une couche dans la direction perpendiculaire 

(a


) et parallèle (a║) à la surface (001) du substrat, nous pouvons utiliser une mesure 

rayons-X symétrique (004) et une mesure asymétrique (115) [201,202].  

À l’aide de la mesure (004) de l’intensité en fonction de θ, nous pouvons calculer (da/a)


 

en utilisant l’équation [157] : 

 

 

2
sincot2
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Sachant que [157]: 

 

GaAs

GaAsGaNAs

GaAs a

aa

a

a 










 
 , (B.2) 

nous pouvons obtenir la valeur de a


. 

De plus, a║ est relié à a


par la relation [201]:  

    II

11 5/2tan5/2tan aa

  ,    (B.2) 
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où Δψ est donné par la distance entre le substrat de GaAs et la couche épitaxiée sur la 

courbe rayons-X asymétrique (115) de l’intensité en fonction de ω [201]. Si on isole a║ on 

obtient 

 

  








II

1II
5/2tantan5

2

aa

a
a ,    (B.3) 

On peut alors calculer (da/a)║ à l’aide de l’équation (B.1). Si cette valeur est proche ou 

égale à 0% (inférieure à 1%), la couche est pseudomorphique. Sinon elle est relaxée. 

 

  

B.2 Mesures asymétriques seulement 

Une autre méthode consiste à utiliser deux mesures asymétriques perpendiculaires 

l’une par rapport à l’autre. Ainsi, il faut une mesure asymétrique (115) et une autre dans la 

direction (-1-15) [203]. 

La séparation angulaire dans la direction (115) est donnée par [203] 

   
, (B.4) 

tandis que dans la direction (-1-15) elle est donnée par [203] : 

   
. (B.5) 

Ainsi on obtient  [203] 

 

2
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et 

 

2
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
 . (B.7) 

Les paramètres de mailles sont alors donnés par les relations suivantes [203] :  
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et  
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