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Introduction 
 

Les semi-conducteurs III-N possèdent des propriétés intéressantes. De par leurs bandes 

interdites directes AlN (.ʹ ܸ݁), GaN (͵ .Ͷ ܸ݁) et InN (Ͳ. ܸ݁), ils pourraient couvrir, avec 

leurs alliages, le plus large spectre de longueur d’onde du lointain ultra-violet (UV) au proche 

infrarouge (IR) pour une seule famille de semiconducteurs. D’autre part, les liaisons 

chimiques de ces composés leur confèrent une bonne stabilité thermique. Ainsi, les dispositifs 

à base de ces matériaux sont susceptibles de fonctionner dans des conditions extrêmes telles 

que les hautes températures ou forts courants. Et comme ils cristallisent dans la structure 

wurtzite, ils présentent une polarité naturelle. Ces propriétés font de ces matériaux des 

candidats de choix pour des composants avec de nombreuses applications dans les domaines 

civil et militaire. Ils sont déjà en production dans l’éclairage à la base des diodes 

électroluminescentes (ou LED pour « light emitting diodes ») et en développement pour 

l’électronique de haute fréquence et puissance. Pour la microélectronique, le dispositif en 

question est le transistor à haute mobilité électronique (ou HEMT pour high electron mobility 

transistor). Son fonctionnement est basé sur le gaz d’électrons à deux dimensions (2DEG pour 

2 Dimensions electron gas) généré à l’interface barrière/GaN. Les barrières utilisées sont les 

alliages AlGaN, AlInN et plus récemment Al(Ga)InN. Parmi les alliages (Al, Ga, In)-N, Al1-

xInxN voit son paramètre ܽ s’accordé à celui du GaN pour un taux d’indium de ͳͺ %. De 

plus, une étude théorique a montré que des HEMTs basé sur AlInN devraient présenter des 

performances meilleures que ceux utilisant des barrières AlGaN. Ceci grâce à la charge 

induite par une plus forte polarisation spontanée dans AlInN conduisant à une densité plus 

grande de 2DEG. Une autre propriété intéressante est la différence entre les indices de 

réfraction entre AlInN et GaN (environ  %), ainsi des miroirs de Bragg (DBR pour 

distributed Bragg reflectors) avec une réflectivité presque de ͳͲͲ % ont été fabriqués. Ceci a 

constitué un pas important vers la fabrication de lasers de surface à cavité verticale (VCSEL 

pour vertical cavity surface emitting laser). 

En comparaison à l’AlInN, l'alliage quaternaire AlGaInN offre des degrés de liberté 

supplémentaires. En effet par rapport au GaN, on peut 1) accorder séparément les bandes 
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interdites et les paramètres de maille et 2) ajuster, si nécessaire, séparément les polarisations 

spontanée et piézoélectrique.  

Cependant, pour une fabrication de dispositifs aux performances optimales, des verrous 

restent encore à lever. En effet, les éléments à la base de tous ces dispositifs sont des 

hétérostructures entre les composés binaires et les alliages. Dans cette famille, les composés 

ont des propriétés physiques (paramètres de maille, coefficients de dilatation thermique, 

etc,…) différentes, mais aussi les températures de croissance par épitaxie en phase vapeur aux 

organométalliques pour AlN, GaN et InN qui sont environ ͳʹͲͲ °ܥ, ͺͲͲ °ܥ et ͲͲ °ܥ, 

respectivement. Beaucoup de travaux ont montré que les surfaces de couches épitaxiales de 

ces alliages sont parsemées de pyramides inversée dénommées ‘pinhole’ dont la formation a 

été longtemps reliée à la présence des dislocations traversantes dans les couches sous-

jacentes. Cependant, plus récemment, ce type de défauts a été aussi rapporté après une 

croissance d’InAlN sur du GaN avec taux de défauts très faible (< ͳͲହ ܿ݉−ଶ), il a alors été 

proposé qu’il devait y avoir un mécanisme intrinsèque de dégradation cristalline des couches 

InAlN durant la croissance.  

Aussi le but de ce travail de thèse a été d’essayer de déterminer, grâce à la modélisation, 

les mécanismes qui sont susceptibles de conduire au comportement de ces alliages durant la 

croissance.  

Ce manuscrit est organisé en 4 chapitres : Dans le premier chapitre, nous présentons les 

matériaux semiconducteurs III-N, leurs propriétés physiques et leurs principales applications. 

Nous introduisons leurs hétérojonctions et nous discutons de polarisation (spontanée et 

piézoélectriques) qui est la source de la forte densité des gaz d'électron bidimensionnelle à la 

base des transistors à haute mobilité électronique (HEMT : pour high electron mobility 

transistor). Les problèmes liés à la dégradation des couches InAlN ou InAlGaN épitaxiées 

sont mentionnés à la fin de ce chapitre. 

Les méthodes théoriques utilisées dans notre travail sont détaillées dans le chapitre 2. Une 

attention particulière est mise sur la description de la théorie de la fonctionnelle de la densité 

(DFT) ainsi que la fonctionnelle de corrélation et d'échange par l'approximation du gradient 

généralisé (GGA) et la fonctionnelle hybride (HSE) qui sont utilisé dans ce travail à travers le 

code de calcul utilisé (VASP). Nous donnons aussi un aperçu de notre démarche de 
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dynamique moléculaire utilisant le potentiel empirique Stillinger-Weber (SW) pour traiter 

efficacement des systèmes comportant un nombre élevé d’atomes.  

Au chapitre 3, nous analysons la stabilité des alliages ternaires et quaternaires III-N à 

travers leurs diagrammes de phase. Les résultats montrent qu’ils présentent de larges zones 

d'immiscibilité. Cette dernière pourrait être supprimée ou atténuée par la présence des 

contraintes en compression ou en traction. Dans la séparation de phase, s’il y a formation de 

cluster sphérique InN dans InAlN, leur taille devrait être extrêmement petite. Les propriétés 

structurales et électroniques de ces clusters avec différentes compositions chimiques ont été 

déterminées. 

Le quatrième chapitre est consacré à une analyse approfondie de deux éléments importants 

qui pourraient être à la base de la relaxation des contraintes internes dans l’alliage InAlN. 

Nous avons essayé d’expliquer les résultats du chapitre 3 et les données expérimentales qui 

montrent qu’il y a une dégradation de la qualité cristalline durant la croissance même à la 

composition In de ͳͺ % où l’on n’a pas de différence de paramètre de maille pour une 

hétérostructure InAlN/GaN. Dans un premier temps, nous avons analysé l’effet possible de 

l’interaction entre les défauts ponctuels, en particulier la lacune d’azote, avec les atomes de 

l’alliage InAlN. Nos calculs montrent qu’il doit y avoir une forte interaction entre les lacunes 

d’azote et les atomes de métal, en particulier l’indium qui va pouvoir y précipiter pour former 

des clusters InN. Il est clairement montré que la formation d’un cluster InN fait diminuer 

l’énergie du système pour des rayons qui peuvent atteindre ͳͶ Å avec une stabilité plus 

grande entre  et ͅ  Å. De plus, le système lacune d’azote-cluster InN modifie aussi bien les 

propriétés structurales qu’électronique de l’alliage de façon importante.  Dans une deuxième 

partie, nous mettons en évidence que la dégradation cristallographique rapportées en relation 

avec les dislocations traversantes peut être expliquée par l’attrait que les trois types de 

dislocations présentent pour l’indium afin de diminuer leur énergie.  
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Chapitre 1 

Les Semi-conducteurs nitrures  
 

Ces dernières années, la recherche sur les matériaux III-N de structure wurtzite a 
acquis une position significative dans la science et la technologie des semi-conducteurs en 
raison d'un grand nombre d'applications. Dans ce chapitre, nous décrivons les propriétés 
physiques qui ont amenés les deux principales applications que sont l'optoélectronique pour 
les diodes électroluminescentes et les diodes lasers et la microélectronique qui utilise les 
transistors hyperfréquences et de puissance. 

 

1.1 Propriétés 
 

Les semi-conducteurs (Al, Ga, In)N cristallisent principalement dans la structure 
wurtzite où chaque atome est disposé au centre d'un tétraèdre dont les sommets sont occupés 
par des atomes de l'autre espèce comme illustré dans la figure 1.1, par convention la direction [ͲͲͲͳ] pointe d'un atome de métal vers l'azote le long de l'axe ܿ. 

En raison des grandes différences d'électronégativité des deux constituants (dans l'échelle de 
Pauling, ͳ.ͺͳ (Ga), ͳ.ͳ (Al), ͳ.ͺ (In) et ͵.ͲͶ (N)), il y a une contribution ionique à la 
liaison, qui détermine la stabilité de ces composés. Par exemple le GaN possède une énergie 
de liaison de ͻ.ͳʹ ܸ݁ [1]. En effet, cette liaison est forte comparée aux autres semi-
conducteurs III-V typiques tels que GaAs ሺ.ͷ ܸ݁ሻ [1]. En raison de cette forte liaison 
chimique, les semi-conducteurs III-N ont un point de fusion élevé, une forte résistance 
mécanique et une grande stabilité chimique. Ces matériaux possèdent également une bonne 
conductivité thermique (Tableau 1.1). Ces caractéristiques permettent aux semi-conducteurs 
III -N d'être candidats pour la réalisation de dispositifs photoniques et électronique 
fonctionnant en haute puissance et haute température.  
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Figure 1.1 : Structure hexagonale wurtzite. La flèche indique la direction [0001]. 

 

 

Tableau 1.1 : Propriétés des composés III-N. [2]–[9] 

Propriétés AlN GaN InN 

Coefficient de dilatation thermique à 300 ܭ (× ͳͲ− ܭ−ଵ) 
ܽ ∶ Ͷ.ʹͲ ܽ ∶ ͷ.ͷͻ ܿ ∶ ͵.ͳ 

ܽ ∶ ͷ.Ͳ ܿ ∶ ͵.Ͳ ܿ ∶ ͷ.͵Ͳ 
Point de fusion (℃) > ͵ͲͲͲ > ʹͷͲͲ > ͳͳͲͲ 

Conductivité thermique à 300 ܭ (ܹ/ܿ݉ ∙  ͲͲ ͳ.͵Ͳ Ͳ.ͺͲ.ʹ (ܭ
Mobilité électronique (ܿ݉ ଶ/ܸ ∙  ͲͲ ͳͲͲͲ ͳͶͲͲͲ͵ (ݏ
Concentration d’électrons (ܿ ݉−ଷ) < ͳͲଵ ~ͳͲଵ > ͳͲଵଽ 
Masse électronique effective (݉) Ͳ.Ͷͺ Ͳ.ʹͲ Ͳ.ͳͶ 

Bande interdite (ܸ݁ ) .ʹͲ ͵.͵ͻ Ͳ. 

Paramètre de maille (Å) 
ܽ = ͵.ͳͳ ܽ = ͵.ͳͺ ܿ = ͷ.ͳͺ 

ܽ = ͵.ͷͶ ܿ = ͷ.ͳ ܿ = Ͷ.ͻ 
Désaccord, ܽ, par rapport à InN (%) ͳ͵.ͳ ͳͳ.͵ʹ Ͳ.ͲͲ 

Longueur de liaison (Å) ͳ.ͺͻ ͳ.ͻͶ ʹ.ͳͷ 𝑃௦ ሺܥ/݉ଶሻ −Ͳ.ͲͻͲ −Ͳ.Ͳ͵Ͷ −Ͳ.ͲͶʹ 

Coefficient piézoélectrique (ܥ/݉ଶ) ݁ଷଷ = ͳ.ͷͷ ݁ଷଷ = Ͳ.ͷ ݁ଷଵ = −Ͳ.͵͵ 
݁ଷଷ = Ͳ.ͻ ݁ଷଵ = −Ͳ.ͷ ݁ଷଵ = −Ͳ.ͷͺ 
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1.2 Structure de bande 
 

Les composés (Ga, Al, In) N et leurs alliages ont une largeur de bande interdite directe 
qui varie entre Ͳ. ܸ݁ et .ʹ ܸ݁, ils peuvent dont émettre de l'UV lointain au proche 
infrarouge (Figure 1.2). Bien que ces matériaux aient été étudiés depuis le début du 20e siècle, 
le développement des applications n'a pu aboutir qu'à la fin des années 1980 avec la résolution 
de deux principaux obstacles qui avaient jusque-là constitué des verrous. En effet en 1986, 
l'équipe de l'université de Meijo à Nagoya [10] a démontré que l'utilisation de couches 
tampons déposées à basse température conduisait à une amélioration considérable de la 
qualité cristalline des couches actives épitaxiées ensuite à plus haute température. Aussi 
décisif, la même équipe a réalisé le dopage p de ces composés en utilisant du Mg [11]. Cette 
très nette amélioration de la qualité des matériaux a permis à Nakamura de la société Nichia 
de mettre au point les premières diodes électroluminescentes émettant dans le proche UV à 
base de puits quantiques InGaN/GaN [12]. Ainsi, au cours des 20 dernières années ce 
domaine a été sujet d'un développement considérable au niveau mondial jusqu'à placer les 
nitrures au deuxième rang des applications de matériaux semi-conducteurs après le silicium 
(Si) avec des applications qui vont actuellement des affichages à l'éclairage public. 

 

Figure 1.2 : Largeur de bande interdite en fonction du paramètre de maille à température 
ambiante. 
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1.3 Effets de polarisation dans la structure Wurtzite 
 

Dans cette structure, la longueur de liaison le long de l'axe [0001] entre l'atome 
métallique et l'azote est définie par le paramètre ݑ (Figure 1.3) qui relie les deux sous réseaux 
hexagonaux compacts (métal-N) de la wurtzite. Elle est donc différente des trois liaisons dans 
le plan ܿ . Ainsi l'axe [0001] est un axe polaire le long duquel il se produit une polarisation 
spontanée. Décrite par le vecteur 𝑃௦, elle est négative pour les trois matériaux AlN, GaN et 

InN (voir le Tableau 1.1) et orientée dans le sens opposé à la direction [0001] (Figure 1.3).  

 

Figure 1.3 : Direction de la polarisation spontanée dans la structure Wurtzite, cas du GaN. 
 

En première approximation, on peut utiliser la loi de Végard corrigée pour calculer la 
polarisation d’un alliage [7], [8], soit par exemple pour InAlN :  
 𝑃௦ሺ݈ܣ௫݊ܫଵ−௫𝑁ሻ = −Ͳ.ͲͻͲ ∙ ݔ − Ͳ.Ͳ͵Ͷ ∙ ሺͳ − ሻݔ + Ͳ.ͲͲ ∙ ݔ ∙ ሺͳ − .ଶ     ͳ݉/ܥ         ሻݔ ͳ 

 

De même, pour l'alliage AlGaN : 
 𝑃௦ሺ݈ܣ௫ܽܩଵ−௫𝑁ሻ  =  −Ͳ.ͲͻͲ ⋅ ݔ − Ͳ.Ͳ͵Ͷ ⋅ ሺͳ − ሻݔ + Ͳ.Ͳʹͳ ⋅ ݔ ⋅ ሺͳ − ଶ݉/ܥ      ሻݔ

          ͳ. ʹ 
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Les deux premiers termes sont les paramètres d'interpolation linéaire entre le composé 
binaire, et le troisième terme est une correction d'écart à la linéarité. 

Dans une hétérostructure, en plus de la polarisation spontanée, la déformation qui provient du 
désaccord de maille avec le substrat et du coefficient de dilatation thermique couche-substrat 
comme montre dans la Figure 1.4, introduit une polarisation supplémentaire qu'on appelle la 
polarisation piézoélectrique, soit 𝑃௭ selon l'axe ݖ [ͲͲͲͳ] [13] :  

 𝑃௭,௭ = ݁ଷଷ ⋅ ௭ߝ + ݁ଷଵ ⋅ ሺߝ௫ +  ͵.௬ሻ                                                      ͳߝ

 

où ߝ௫, ߝ௬ et ߝ௭ représentent respectivement les déformation suivant les axes ݕ ,ݔ, et ݖ. ݁ଷଵ et ݁ଷଷ sont les éléments du tenseur piézoélectrique. 

 

Figure 1.4 : Croissance d'AlGaN sur GaN, entraînant une contrainte de traction et une 
polarisation piézoélectrique. 
 

Lorsque cette contrainte est biaxiale ce qui est le cas pour une couche très mince sur un 
substrat, ߝ௫ =  ௬ etߝ

௭ߝ  = −ʹ ∙ ଵଷܥ ⁄ଷଷܥ ∙  ௫                                           ͳ.Ͷߝ

 

avec ܥଵଷ et ܥଷଷ, les constantes élastiques de la couche sous contrainte, l'expression de la 
polarisation piézoélectrique le long de l'axe ܿ peut s'exprimer comme suit : 
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𝑃௭,௭  = ʹ ⋅ ௫ߝ ⋅ ቀ݁ଷଵ − ݁ଷଷ ⋅ ଵଷܥ ⁄ଷଷܥ ቁ                                                         ͳ.ͷ 

 

La polarisation piézoélectrique est déterminée en fonction de la composition ݔ dans la couche 
contrainte [14]. 

Pour l’hétérostructure AlGaN/GaN : 
 𝑃௭ሺ݈ܣ௫ܽܩଵ−௫𝑁/ܽܩ𝑁ሻ = −Ͳ.Ͳͷʹͷ ⋅ ݔ + Ͳ.Ͳʹͺʹ ⋅ ݔ ⋅ ሺͳ −  ሻ                 ͳ.ݔ

 

Et pour InAlN/GaN : 
 𝑃௭ሺ݈ܣ௫݊ܫଵ−௫𝑁/ܽܩ𝑁ሻ  = −Ͳ.Ͳͷʹͷ ⋅ ݔ + Ͳ.ͳͶͺ ⋅ ሺͳ − ሻݔ + Ͳ.Ͳͻ͵ͺ ⋅ ݔ ⋅ ሺͳ −  ሻ           ͳ.ݔ

 

La polarisation piézoélectrique est négative pour toute la gamme de composition Al (ݔ) dans 
l'alliage AlGaN. Dans le cas de l'alliage InAlN, il est en compression entre ͳͺ % et ͳͲͲ % 
d'indium et donc la polarisation piézoélectrique est positive. A ͳͺ % d'indium on a l'accord 
paramétrique, la polarisation spontanée est de −Ͳ.Ͳͳ ܥ/݉ଶ, elle est supérieure par exemple 
à celle d'une hétérostructure Al0.3Ga0.7N/GaN ሺ−Ͳ.Ͳͷ ܥ/ ݉ଶሻ.  

 

1.4 Gaz d'électrons à deux dimensions (2DEG - 2 dimensional electron gas)  
 

Pour créer un gaz bidimensionnel d’électrons, on va utiliser cet effet piézoélectrique 
inhérent aux matériaux III-N. Il faut donc fabriquer une hétérostructure par exemple 
InAlN/GaN où la bande interdite de la couche mince de surface est plus large que celle du 
substrat. Dans le cas de In0.18Al0.82N/GaN, la différence dans la largeur de bande interdite est 
de ͳ.ͺ ܸ݁. 

La figure 1.5 montre le schéma de polarisation correspondant. La discontinuité des bandes 
associée aux effets de polarisation (Figure 1.6) génère un puits de potentiel à l’interface dans 
lequel les électrons libres issus des donneurs en surface sont attirés par la polarisation positive 
à l’interface : c'est le gaz d’électrons bidimensionnel. Contrairement aux systèmes cubiques, 
le gaz d’électrons bidimensionnel à l’interface est formé sans besoin de dopage de la barrière 
InAlN. 

Dans le cas de In0.18Al0.82N/GaN, seule la polarisation spontanée à l’interface opère : 
 𝑃ሺ݊ܫ.ଵ଼݈ܣ.଼ଶ𝑁/ܽܩ𝑁ሻ = 𝑃௦ሺ݊ܫ.ଵ଼݈ܣ.଼ଶ𝑁ሻ − 𝑃௦ሺܽܩ𝑁ሻ                              ͳ.ͺ 
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Figure 1.5 : Polarisation spontanée dans l’hétérostructure In0.18Al0.82N/GaN. 
  

Les structures HEMT basés sur In0.18Al0.82N/GaN affichent une densité de gaz d'électrons 2D 
entre ʹ . et ͵ × ͳͲଵଷ ܿ݉−ଶ, alors que pour AlGaN/GaN des densités sont de l'ordre de ͳ.ͷ ×ͳͲଵଷ ܿ݉−ଶ [15]. De plus, il a été montré que les transistors de haute mobilité électronique 
ayant cette composition d'alliage peuvent fonctionner à très haute fréquence (~͵ͲͲ ݖܪܩ) et 
supporte des températures de ͳͲͲͲ °[16] ܥ.  

 

 

 

Figure 1.6 : Diagramme de bandes pour un transistor HEMT InAlN/GaN [17].  
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1.5 Croissance des alliages InAlN et InAlGaN 
 

Pour fabriquer un transistor à haute mobilité électronique il faut déposer une dizaine 
de ݊ ݉ d'InAlN - AlGaInN. Par contre pour des dispositifs comme les miroirs de Bragg, des 
épaisseurs de cet alliage supérieures à ͳͲͲ ݊݉ sont nécessaires. On utilise comme substrat du 
GaN déposé sur saphir (Al2O3) ou carbure de silicium (SiC) par la technique d'épitaxie en 
phase vapeur aux organométalliques entre ͺͲͲ et ͻͲͲ ℃. Cependant il est connu que la 
croissance de ces alliages n'est pas simple. En effet on cherche à allier InN, AlN, ou GaN dont 
les températures de croissances sont ~ ͷͲͲ ℃, ≥ ͳʹͲͲ ℃ et >ͳͲͲͲ ℃ respectivement. Ainsi 
aux températures de croissance de cet alliage ~ ͺͷ ℃, il a été montré que l'augmentation de 
l'épaisseur conduit à une dégradation caractéristique (voir la Figure 1.7) la couche perd sa 
cristallinité [18]. Cette dégradation a été attribuée au rôle des dislocations qui s'ouvriraient 
lorsque l'épaisseur augmente et finiraient par perturber complètement la croissance [18]. Plus 
récemment, Perillat-Merceroz et al. [19] ont montré que cette dégradation se fait 
indépendamment des dislocations traversantes et serait due au mode spécifique de croissance 
de ces alliages qui est de trois dimensions. Ainsi la dégradation cristallographique viendrait de 
la coalescence des différents îlots. Encore plus récemment [20], nous avons montré que cette 
dégradation cristalline advenait tout au long de la couche sans épaisseur critique (Figure 1.8). 

 

 

Figure 1.7 : Image de microscopie électronique en transmission (MET) d'un échantillon, 
montrant la relation entre la dégradation et les dislocations traversantes issues du GaN [18]. 
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D'autres résultats montrent qu'il peut y avoir séparations de phase [21] dans les couches 
d'InAlN par recuit à ͲͲ ℃ pendant une heure. Il est donc important de comprendre la source 
de cette dégradation par une analyse du diagramme de phase de ces alliages qui est 
particulièrement utile pour déterminer les régions de stabilité et l'influence des différents 
défauts comme les lacunes, et les dislocations sur les propriétés structurales et électroniques 
de l'alliage. 

 

Figure 1.8 : Image MET montrant que l’apparition de la dégradation peut commencer à 
n'importe quelle profondeur le long de la direction de croissance.  
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Chapitre 2 

Méthodes de simulation 
 

Dans ce travail, nous avons fait appel à deux méthodes de calcul pour modéliser la 
séparation des phases, les défauts et leur interaction avec les atomes de l'alliage.  

La première est une approche quantique ab initio qui repose sur la théorie de la fonctionnelle 
de la densité (DFT). Comme deuxième technique, nous avons utilisé la dynamique 
moléculaire et mis en jeu des potentiels empiriques. La minimisation de l’énergie totale du 
système étudié par rapport aux positions atomiques permet d’obtenir la stabilité et d'extraire 
les propriétés physiques recherchées. 

 

2.1 Méthodes ab-initio 
 

         Dans cette démarche les méthodes quantiques n'utilisent pas de paramètre ajustable, d'où 
le nom ab initio. Le point de départ est l'équation de Schrödinger indépendante du temps : 
ܪ  ∙ 𝜑 = ܧ ∙ 𝜑            ʹ.ͳ 

 

où ܪ est l'hamiltonien du système, qui agit sur la fonction d'onde du système dans un état 

déterminé ݅, 𝜑, et donne l'énergie du système à cet état ܧ. 
De manière à alléger les notations, on le représentera comme :  
ܪ  ∙ 𝜑 = [ܶ + ܸ௫௧ + ܸ−] ∙ 𝜑 = ܧ ∙ 𝜑            ʹ.ʹ 

 

avec ܶ  est l'opérateur énergie cinétique, ܸ௫௧ est le potentiel ressenti par les électrons et ܸ− 
représente le potentiel d'interaction électron-électron.  

Le principe des calculs repose sur la résolution simplifiée de l'équation de Schrödinger. Ce 
type d'étude correspond à un problème à plusieurs corps. Par conséquent, si on considère un 
solide qui est constitué de 𝑁 noyaux et des électrons, il y aura ሺ𝑁 + ܼ × 𝑁ሻ particules en 
interaction. Les valeurs propres de l'équation 2.1 ne peuvent pas être calculées exactement. 
Afin de remédier à cette situation, il faut trouver des approximations pour réduire la 
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complexité. La première approximation a été introduite par Born-Oppenheimer [22]. Elle part 
du fait que la masse d'un noyau est de 103 à 105 fois plus grande que celle d'un électron, et que 
l'échelle de temps entre les mouvements électroniques et nucléaires est différente, et fait 
l'hypothèse que les mouvements des électrons et des noyaux peuvent être découplés. Ainsi la 
fonction d'onde d'un système est séparée en deux termes qui sont étudiés séparément. Avec 
cette approximation on résout l'équation de Schrödinger pour l'atome d'hydrogène. Pour des 
systèmes avec plus d'un électron, ceux-ci ne sont pas indépendants, et le problème à plusieurs 
électrons ne peut être résolu analytiquement. Pour surmonter cette difficulté, Hartree a 
proposé de rendre les particules indépendantes et de diviser la fonction d'onde en produit de 
fonctions d'onde à un électron [23].  

L'amélioration suivante [24] utilise le fait que la densité électronique est le carré de la 
fonction d'onde intégrée sur tout l'espace pour 𝑁 électrons, 𝑁 étant le nombre total d'électrons 
du système. Ainsi Hohenberg et Kohn [24] ont montré que toutes les propriétés d’un système 
dans un état fondamental non dégénéré sont complètement déterminées par sa densité 
électronique. Le problème a donc été reformulé de manière à traiter les électrons 
indépendamment les uns des autres avec chaque électron placé dans un potentiel effectif qui 
dépend uniquement de la densité électronique. Ceci a conduit à un ensemble d'équations de 
Schrödinger mono-électroniques connues sous le nom d'équations de Kohn et Sham [25] : 
 [− ∆ ʹ⁄ + ுܸሺݎሻ + ܸ௫௧ሺݎሻ + ௫ܸ𝑐ሺݎሻ] ∙ 𝜑 = ߝ ∙ 𝜑            ʹ.͵ 

 

avec ߝ les énergies correspondantes aux orbitales 𝜑, ∆ ʹ⁄  représente la valeur moyenne de 

l'énergie cinétique du système, ுܸ correspond à l'interaction coulombienne de Hartree, et ௫ܸ𝑐ሺݎሻ est appelé le potentiel d'échange-corrélation et est donné par la dérivée de la 
fonctionnelle ܧ௫𝑐 par rapport à la densité ߩ : 

 

௫ܸ𝑐ሺݎሻ = [ሻݎሺߩ]௫𝑐ܧ߲ ⁄ߩ߲            ʹ .Ͷ 

 

C'est la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT en anglais) qui devient utilisable dès 
que l'on connaît la fonctionnelle ܧ௫𝑐.  
 

 

2.1.1 Approximations de la fonctionnelle d'échange-corrélation 
 

Plusieurs approximations de ܧ௫𝑐 ont été proposées telles que l'approximation de la 
densité locale (LDA) et l'approximation du gradient généralisé (GGA) ainsi que les méthodes 
dérivées comme l'hybride (HSE).  
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2.1.1.1 Approximation de la densité locale (LDA) 
 

Dans l'approximation de la densité locale, est fondée sur la considération que les 
électrons du système forment un gaz dont la densité est la même par tout (homogène). La 
fonctionnelle d'échange-corrélation ܧ௫𝑐𝐿[ߩሺݎሻ] est calculée en intégrant la densité d'énergie 
d'échange-corrélation sur l'ensemble de l'espace :  

[ሻݎሺߩ]௫𝑐𝐿ܧ  = ∫ ሻݎሺߩ ∙ ሻሻݎሺߩ௫𝑐ℎሺߝ ∙   ͷ.ʹ           ݎ݀

 

Où ߝ௫𝑐ℎ est l'énergie d'échange-corrélation par particule du gaz homogène d'électrons avec 
la même densité d'électrons ߩሺݎሻ. Il a une composante d'échange ߝ௫ℎ connue qui provient 
de la fonctionnelle d'énergie d'échange formulée par Dirac : 
௫ℎߝ  = − ͵ Ͷ⁄ ∙ (͵ ⁄ߨ )ଵ ଷ⁄ ∙ ଵߩ ଷ⁄ = − Ͳ.Ͷͺʹ ⁄௦ݎ .ݑ     ܽ.           ʹ.  

Où  

௦ݎ = ቀ͵ Ͷߩߨ⁄ ቁଵ ଷ⁄
          ʹ. 

 ௦ est la distance interélectronique moyenne dans le gaz homogène d'électrons. La composanteݎ 
de corrélation ߝ௫𝑐ℎ est basée sur des calculs Monte Carlo (MC) quantique pour un gaz 
d'électrons homogène de différentes densités. Perdew et Zunger ont ajusté les résultats 
numériques de la simulation Monte Carlo rapportés par Ceperley et Alder [26] et ont donné 
une forme paramétrée des termes d'échange et de corrélation [27] : 
௦ሻݎ௫ℎሺߝ  = − Ͳ.ͻͳͶ ⁄௦ݎ           ʹ .ͺ 

𝑐ℎߝ = ଶ݂ሺݎሻ = {− Ͳ.ʹͺͶͻ (ͳ + ͳ.Ͳͷʹͻ√ݎ௦ + Ͳ.͵͵͵Ͷ ∙ ⁄        (௦ݎ ௦ݎ                              > ͳ−Ͳ.Ͳͻ + Ͳ.Ͳʹʹ ∙ lnሺݎ௦ሻ − Ͳ.Ͳʹ͵ʹ ∙ ௦ݎ + Ͳ.ͲͲͶ ∙ ௦ݎ ∙ lnሺݎ௦ሻ     ݎ௦  ͳ  ʹ .ͻ 

 

Comme la densité électronique est supposée localement uniforme et qu'elle traite un système 
non homogène comme étant localement homogène. L'approximation du gradient généralisé 
(GGA) a été proposée pour avoir des fonctions d’échange-corrélation dépendant non 
seulement de la densité en chaque point, mais aussi de son gradient. 
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2.1.1.2 Approximation du gradient généralisé (GGA) 
 

Ainsi dans l'approximation de gradient généralisée (GGA), l'énergie d'échange-
corrélation dépend aussi des dérivés de la densité [28]. Elle permet de générer plus de formes 
de fonctionnelles que la LDA. Les formes les plus utilisées ont été proposées par Perdew, 
Burke et Enzerhof (PBE) [28], Perdew et Wang (PW91) [29], Becke-Lee-Yang et Parr 
(BLYP) [30].  

L'expression de la fonctionnelle d'échange-corrélation prend la forme : 
௫�ீீ�ܧ  [ߩሺݎሻ] = ∫ ሻݎሺߩ ∙ ,ߩ௫𝑐ሺߝ |∇|𝜌ሻ ∙ ʹ           ݎ݀ .ͳͲ 

 

Le terme d'échange est exprimé comme :  
௫ீܧ  ீ[ߩሺݎሻ] = ∫ ሻݎሺߩ ∙ ሻߩ௫ℎሺߝ ∙ ሻݐ௫ሺܨ ∙ ʹ           ݎ݀ .ͳͳ 

Où  

ሻݐ௫ሺܨ = ͳ + ܾଵ − ܾଵͳ + ܾଶ ∙ ଶܾଵݐ                      ʹ.ͳʹ 

 

Avec ܾ ଵ = Ͳ.ͺͲͶ et ܾ ଶ = ܽଶ ∙ ߨ ͵⁄ . 

Le terme de corrélation est exprimé : 
𝑐ܧ  ீ[ߩ] = ∫ ߩ ∙ ,௦ݎ𝑐ሺߝ] ሻ + ,ݏ𝑐ሺܪ ,௦ݎ 𝜉ሻ] ∙ ʹ         ݎ݀ .ͳ͵ 

avec 

ݏ = |∇𝜌|ʹ ∙ ݃ ∙ ݇௦ ∙ ߩ , ݃ = [ሺͳ + 𝜉ሻଶ ଷ⁄ + ሺͳ − 𝜉ሻଶ ଷ⁄ ʹ⁄ ], ݇௦ = (Ͷ ∙ ݇ிߨ )ଵ ଶ⁄ ி݇ ݐ݁ = ሺ͵ߨଶ ∙ ሻଵߩ ଷ⁄  

 

Ici ݏ est un gradient de densité sans dimension. 

,ݏ𝑐ሺܪ  ,௦ݎ 𝜉ሻ = ܽଶ ∙ ݉ћଶ ∙ ݈݊ [ͳ + ܽଵܽଶ ∙ ଶݏ ቆ ͳ + ܣ ∙ ଶͳݏ + ܣ ∙ ଶݏ + ଶܣ ∙ [ସቇݏ            ʹ.ͳͶ 

et 
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ܣ = ܽଵܽଶ ∙ ͳ݁ݔ[− 𝑐ℎߝ ሺܽଶ ∙ ݉ ћଶ⁄ ሻ⁄ ] − ͳ            ʹ.ͳͷ 

 

Avec ܽ ଵ = Ͳ.Ͳʹͷ et ܽ ଶ = ሺͳ − ݈݊ʹሻ ⁄ଶߨ . 

 

En comparaison avec la LDA, la GGA tendent à améliorer les énergies totales, les énergies 
d'atomisation [31] et les volumes à l’équilibre [32]. Cependant comme en LDA la bande 
interdite en GGA est encore la moitié de la valeur expérimentale, c'est pour cette raison que la 
fonctionnelle hybride a été proposée [33]. 

 

2.1.1.3 Fonctionnelle Hybride HSE - Heyd Scuseria Ernzerhof 
 

La DFT conduit à une sous-estimation de bande interdite et la méthode HF la 
surestime, ce constat a conduit au développement des fonctionnelles hybrides qui combinent 
les deux approximations dans une nouvelle fonctionnelle d'échange. Nous avons utilisé la 
fonction de densité hybride Heyd Scuseria Ernzerhof [33] implémentée dans le code VASP. 

La HSE est construite comme une combinaison linéaire avec ʹͷ % de la fonctionnelle 

d'échange de HF à courte portée (ܧ௫ுி,𝑃), et ͷ % du celle de GGA-PBE à courte portée 

 ,(𝑐𝑃ா,𝑃ܧ) En ce qui concerne la corrélation, la fonctionnelle GGA-PBE est utilisé .(௫𝑃ா,𝑃ܧ)

mais aussi pour l'échange à longue portée (ܧ௫𝑃ா,𝐿𝑃). Les fonctionnelles d'échange sont 
affectées par un paramètre d'écrantage qui définit l'intervalle de séparation entre les 
interactions à longue et courte portée. L'expression qui en résulte pour l'énergie d'échange-
corrélation est donnée par : 
௫𝑐ுௌாܧ  = ଵସ ∙ ௫ுி,𝑃ሺ߱ሻܧ + ଷସ ∙ ௫𝑃ா,𝑃ሺ߱ሻܧ + ௫𝑃ா,𝐿𝑃ܧ + ʹ          𝑐𝑃ாܧ .ͳ 

 

Le paramètre d'écrantage ߱ doit être compris entre Ͳ.ʹ et Ͳ.͵ Å−ଵ [33]. Cependant, Krukau et 

al [34] ont publié récemment que la valeur optimale est ߱ = Ͳ.ʹ Å−ଵ. Ces auteurs ont analysé 
l'effet du paramètre ߱ sur les performances de la fonction hybride de HSE. Ils ont montré que 
la variation du paramètre ߱ a une grande influence sur la largeur de la bande interdite. 
 

2.1.2 Les Pseudo-potentiels 
 

Pour résoudre les équations de Khon-Sham, il faut choisir une base de fonctions 
d'onde pour les électrons et les potentiels qui régissent leurs mouvements et interaction. En 
pratique, le potentiel atomique est remplacé par un pseudo-potentiel. Ainsi l’interaction 
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coulombien du noyau et les effets des électrons de cœur fortement liés, sont-ils remplacés par 
un potentiel effectif agissant uniquement sur les électrons de valence (Figure 2.1). Cette 
approximation constitue un gain appréciable sur les ressources informatiques nécessaires aux 
calculs. 

 

Figure 2.1 : Illustration schématique de potentiels tous électrons (lignes pleines) et pseudo 
(lignes pointillées) et des fonctions d'onde correspondantes. Au-delà du rayon de coupure ݎ𝑐, 
la fonction d'onde tous électrons et pseudo coïncident ainsi que les potentiels [35]. 

 

Dans cette optique, Blöchl en 1994 [36] a proposé la méthode des ondes projetées 
augmentées (PAW) en combinant le principe des méthodes à base de pseudo-potentiels d’une 
part et à base d’onde plane augmentée linéarisée (linear augmented plane wave - LAPW) 
d’autre part. Cette méthode permet de générer des pseudo-potentiels ultra-doux (USPP) pour 
lesquels la grille pour reconstituer la fonction d’onde autour de chaque atome est radiale [37]. 
Elle est très efficace du fait que la fonction d’onde de valence reconstruite par les pseudo-
potentiels PAW est exacte, avec tous les nœuds dans la région de cœur et ceci pour de faibles 
rayons de coupure. La fonction d’onde est écrite sous la forme suivante : 

 |𝜑ா⟩ = |𝜑𝑃ௌ⟩ − ∑ |𝜑𝑃ௌ⟩ ∙ ܿ + ∑ |𝜑ா⟩ ∙ ܿ           ʹ .ͳ 

Où ∑ |𝜑𝑃ௌ⟩ ∙ ܿ  est le développement du |𝜑𝑃ௌ⟩ sur une base de pseudo ondes partielles et ∑ |𝜑ா⟩ ∙ ܿ  est le développement du |𝜑ா⟩ sur une base d'ondes partielles, à l'intérieur des 

sphères de volume Ωோ autour des sites atomiques. Les coefficients ܿ sont des produits 
scalaires des pseudo-fonctions d'onde et de fonctions de projection localisées dans la région Ωோ :  
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 ܿ = ʹ           ⟨|𝜙𝑃ௌ⟩ .ͳͺ 

 

Par conséquent, la fonction d'onde exacte |𝜑ா⟩ est exprimée en fonction de la pseudo-
fonction |𝜑𝑃ௌ⟩ comme suit : 

 |𝜑ா⟩ = |𝜑𝑃ௌ⟩ − ∑ (|𝜙ா⟩ − |𝜙𝑃ௌ⟩)⟨|𝜙𝑃ௌ⟩           ʹ .ͳͻ 

 

On travaille donc avec trois objets :  

1. Les ondes partielles |𝜙⟩ obtenues par intégration radiale de l'équation de Schrödinger pour 
les énergies ߝi et qui sont orthogonales aux fonctions du cœur. 

2. La pseudo onde partielle |𝜙𝑃ௌ⟩ qui coïncide avec l'onde partielle exacte |𝜙ா⟩ à l'extérieur 

de la région du cœur. 

3. La fonction de projection |⟩ de chaque onde partielle, localisée dans la région Ωோ et qui 

satisfait à la relation ⟨|𝜙𝑃ௌ⟩ =  .ߜ

 

2.1.3 Intégration dans la zone Brillouin 
 

Pour un système périodique, les intégrales dans l'espace réel sont remplacées par des 
intégrales dans la première zone de Brillouin en un nombre fini de points appelés maille k-
points :  

ሻݎሺߩ  = ଵΩ𝐵𝑍 ∑ ∫ ݂ሺߝ𝜆 − ிሻߝ ∙ |𝜑𝜆ሺݎ, ݇ሻ|ଶ ∙ ݀݇𝜆           ʹ .ʹͲ 

 

Où Ω est le volume de zone de Brillouin (BZ), ߝி l'énergie de Fermi et ݂ሺߝ𝜆 −  ிሻ laߝ
fonction de distribution de Fermi : 
 ݂ሺߝ𝜆 − ிሻߝ = ͳ݁ݔ[ሺߝ𝜆 − ிሻߝ ݇ ∙ ܶ⁄ ] + ͳ           ʹ.ʹͳ 

 

Le choix d'un maillage de points d'intégration suffisamment dense est crucial pour les 
résultats. Il est déterminé durant les tests de convergence. Le démarche de Monkhorst et Pack 
[38] de construction du maillage des k-points de calcul à l'intérieur de la zone de Brillouin a 
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été suivi pour réaliser nos calculs ab-initio. Le nombre de k-points peut être réduit en prenant 
en compte les opérations de symétrie du système sous étude.  

 

2.1.4 Code VASP (Vienna ab-initio simulation package)  
 

Le code de calcul VASP développé à l'Université de Vienne par G. Kresse, J. 
Furthmüller et J. Hafner [37], [39], [40] est réputé pour sa bonne parallélisation ce qui 
autorise le calcul pour des systèmes de plus d’une centaine d’atomes. Il est basé sur un 
formalisme d'ondes planes adapté aux calculs périodiques et présente l'avantage d'être 
facilement mis en œuvre avec des calculs utilisant les USPP de Vanderbilt [41] et ceux de 
PAW [37], qui sont fournie dans la bibliothèque. La grille de points k dans VASP est généré 
par la méthode de Monkhorst et Pack [38].  Les forces agissant sur les ions sont calculées par 
le théorème de Hellmann-Feynman [42] comme les dérivées de l’énergie libre par rapport aux 
positions atomiques. A partir de ces forces, l’optimisation de la géométrie se fait par une 
méthode de minimisation utilisant les algorithmes de gradient conjugué et hybride jusqu’à ce 
que les forces résiduelles sur chaque atome deviennent inférieures à ͳ × ͳͲ− ܸ݁ ∙ Å−ଵ dans 

le cas de la GGA et à Ͳ.Ͳʹ ܸ݁ ∙ Å−ଵ dans le cas de la HSE. Le code VASP fait appel aux 
différents types de fonctionnelle échange-corrélation la LDA, la GGA et la HSE. Comme on 
peut voir dans le Tableau 2.1, la LDA sous-estime les paramètres de maille jusqu'à ͳ.ͷ % 
dans les nitrures tandis que le GGA le surestime de ͳ %. 

Le meilleur accord avec les résultats expérimentaux est obtenu en utilisant la fonctionnelle 
hybride HSE. L'erreur est inférieure à Ͳ.͵ %. Pour le rapport ܿ/ܽ, l'erreur est inférieure à ͳ %. 
Les largeurs de bande interdite sont sous-estimées par la LDA et la GGA. Dans l'InN, ces 
calculs donnent un état métallique. L'approximation HSE montre un accord plus raisonnable 
avec les mesures expérimentales (AlN :  %, GaN : Ͷ %, InN : ͳ͵ %). HSE donne un bon 
accord de la largeur de bande interdite avec les résultats expérimentaux. 

 

 

 

 

 

 

 



27 

 

Tableau 2.1 : ܽ, ܿ/ܽ et la largeur de bande interdite pour les composées III-N avec les 
différentes fonctionnelles d'échange-corrélation [43], [44] et mesures expérimentales [44]. 𝒂 ሺÅሻ 

 Exp. LDA GGA HSE 
AlN 3.110  3.090 3.130 3.103 
GaN 3.190  3.153 3.213 3.180 
InN 3.533  3.502 3.581 3.542 𝒄/𝒂 

AlN 1.601  1.601 1.601 1.601 
GaN 1.627  1.631 1.631 1.624 
InN 1.611  1.616 1.616 1.609 𝑬𝒈 ሺ𝒆𝑽ሻ 

AlN 6.190  4.410 4.095 5.714 
GaN 3.500  2.140 1.774 3.348 
InN 0.67 -0.180 -0.160 0.772 

 

2.1.5 La fonction de localisation électronique 
 

La fonction de localisation électronique (ELF : electron localisation function) a été 
proposée pour permettre une mesure de la localisation des électrons dans les systèmes 
atomiques et moléculaires [45]. Elle se base sur le principe d’exclusion de Pauli pour 
déterminer d’abord la probabilité de trouver un électron de même spin à une distance ݎ d'un 
électron X pris comme référence à un point donné P avec une densité ܦሺݎሻ. L’ELF s’exprime 
comme suit : 
ሻݎሺܨܮܧ  = ͳ (ͳ + ⁄([ሻݎሺܦ/ሻݎሺܦ]              ʹ.ʹʹ   

où  ܦሺݎሻ = ͳ͵Ͳ ∙ ሺ͵ߨଶሻଷ ଶ⁄ ሻହݎሺߩ ଷ⁄                     ʹ.ʹ͵ 

avec  

ሻݎሺߩ = ∑ |𝜑ሺݎሻଶ| 𝑁
=ଵ                                        ʹ.ʹͶ 

 ሻ est la densité d’un gaz d'électrons uniforme en fonction de la distribution électroniqueݎሺܦ 
(r). Le rapport ܦሺݎሻ/ܦሺݎሻ est un indice de localisation sans dimension, et comme on peut 
voir, il est normalisé par rapport au gaz d'électrons de densité uniforme. Cette fonction ELF 

https://fr.wikipedia.org/wiki/%C3%89lectron
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est donc une mesure relative de la localisation électronique. Des valeurs d’ELF élevées 
proches de 1 montrent une localisation importante et la valeur ܨܮܧ =  ͳ/ʹ correspond à une 
paire d’électrons d’un gaz uniforme (ܦሺݎሻ =  ሻ). L'équation (A.1) a été conçue pourݎℎሺܦ
limiter les valeurs possibles de la fonction de localisation dans la gamme Ͳ  ܨܮܧ  ͳ. 
Ainsi, plus la valeur de l’ELF est petite, plus l'électron de référence X est localisé. 

 

2.2 Méthodes de dynamiques moléculaires avec potentiels empiriques 
 

Bien que les techniques ab initio soient précis, ils sont coûteux en heures de calcul et 
permettent de traiter seulement une centaine d'atomes, de façon courante. Pour aborder des 
systèmes plus volumineux (plusieurs dizaines ou centaines de milliers d'atomes), on recourt à 
la dynamique moléculaire avec des potentiels empiriques pour résoudre les équations de 
mécanique classique des mouvements du système étudié (2.25). 

 ݉ ∙ ݀ଶݎ݀ݐଶ = −∇ܸሺ{ݎ}ሻ = ܨ            ʹ.ʹͷ 

 

Ici, ݉ est la masse atomique ݀ଶݎ ⁄ଶݐ݀  son accélération, et ܨ la force agissant sur l'atome ݅ en 

raison des interactions avec d'autres atomes. 

Le potentiel ܸ  doit capturer autant que possible les caractéristiques physiques et chimiques 
dans les matériaux réels. Les fonctions des potentiels empiriques peuvent être écrites comme 
une somme de termes à un, deux et trois corps, etc. [46].  
 

 

 

ܸሺݎଵ, ,ଶݎ … , 𝑁 ሻݎ = ∑ ሻ𝑁ݎଵሺݒ
 + ∑ ,ݎଶሺݒ ሻ𝑁ݎ

 + ∑ ,ݎଷሺݒ ݎ , ሻ𝑁ݎ
 + ⋯ + ∑ ,ݎ)𝑁ݒ ,ݎ ,ݎ … , )𝑁ݎ

   
ʹ.ʹ 

Le terme d'un corps ݒଵ correspond aux forces externes agissant sur le système. Le terme à 
deux corps ݒଶ est l'interaction le long de la direction radiale des liaisons entre les noyaux, et le 
terme à trois corps ݒଷ décrit les liaisons angulaires dans un triplet d'atomes.  

Dans ce type de potentiel, les paramètres qui décrivent chaque terme sont obtenus par 
ajustement sur des grandeurs connues, comme les paramètres de maille et les constantes 
élastiques en se référant sur les données expérimentales et aux calculs ab-initio. Il existe 
différents types de potentiels empiriques pour modéliser les interactions atomiques dont le 
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potentiel Keating [47], le potentiel Tersoff [48] et le potentiel Stillinger-Weber [49]. La 
propriété la plus importante d'un potentiel est la transférabilité, c'est-à-dire l'applicabilité du 
potentiel à des environnements de liaison variés. Un critère supplémentaire important est sa 
capacité à prédire une large gamme de propriétés sans avoir à modifier les paramètres.  

Pour les matériaux semi-conducteurs, les potentiels Stillinger et Weber [49] et Tersoff [48] 
ont été les plus utilisés dans la littérature, nous en présentons les grandes lignes.  

 

2.2.1 Le potentiel Tersoff 
 

Le concept introduit par ce modèle était que la tendance de deux atomes à maintenir 
une liaison est obstruée par les autres atomes les plus proches qui exercent une force angulaire 
sur la liaison. Le potentiel Tersoff a été adapté aux semi-conducteurs du groupe IV et à un 
certain nombre de composés III-V [50]–[52].  

Il a la forme : 
 

ܸ = �݂�ሺݎሻ[ ோܸ(ݎ) − ܾ ∙ ܸሺݎሻ]            ʹ .ʹ 

ோܸ(ݎ) = ܵܦ − ͳ ∙ ʹ√ߚ−)ݔ݁ ∙ ܵ) ∙ ݎ) − ܴ)              ʹ.ʹͺ 

ܸ(ݎ) = ܵ ∙ ܵܦ − ͳ ∙ ݔ݁ ቌ−ߚ√ʹܵቍ ∙ ݎ) − ܴ)            ʹ.ʹͻ 

 

Où ݎ est la distance entre les atomes liés ݅ et ݆, ோܸ ሺݎሻ et ܸ ሺݎሻ sont les potentiels 

répulsifs et attractifs de la paire ݅ ݁ݐ ݆ respectivement, ݂𝑐  ሺݎሻ est une fonction de coupure et ܾ est l'ordre de liaison qui introduit une dépendance à l'environnement local donné par :  

 ܾ = [ͳ + ߛ) ∙ 𝜉)]−ଵ ଶ⁄            ʹ.͵Ͳ 𝜉 = ∑ �݂�ሺݎሻ ∙ ݃(𝜃) ∙ ݔ݁ ቀ𝜆ଷ ∙ ݎ) − )ଷቁ≠,ݎ            ʹ.͵ͳ 

݃(𝜃) = ͳ + ଶ(ܦܥ) − ଶܦଶܥ + ܪ) − cos 𝜃)ଶ            ʹ.͵ʹ 
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݃ሺ𝜃ሻ est une fonction de l'angle de liaison. Ce modèle a 10 degrés de liberté autant que le 

nombre de paramètres ሺܦ , ܵ, ܴ , ,ߚ ,ߛ ݊, 𝜆, ,ܦ ,ܥ  ሻ qui doivent être ajustés pour décrireܪ
correctement la force de liaison et le comportement des matériaux. Il peut s'appliquer à un 
large éventail de matériaux, cependant, des dizaines de paramètres doivent être déterminés et 
la procédure d'adaptation peut être très longue.  

 

2.2.2 Le potentiel Stillinger-Weber (SW) 
 

Face à la complexité du potentiel Tersoff, Stillinger et Weber ont proposé un potentiel 
avec moins de paramètres [49]. Il est constitué de deux termes : terme à deux corps et à trois 
corps. Le terme à deux corps est donné par :  

 

ଶܸ(ݎ) = ߝ ∙ ଶ݂ ቀݎ𝜎 ቁ           ʹ.͵͵ 

ଶ݂ሺݎሻ = ܣ} ∙ ሺܤ ∙ −ݎ − ሻ−ݎ ∙ ݎሺ}ݔ݁ − ܽሻ−ଵ}            ݎ < ܽͲ                                                                             ݎ  ܽ             ʹ.͵Ͷ 

  

Le terme pseudo-multiple-corps est limité à une interaction du terme à trois corps qui est une 
bonne description de distorsion angulaire dans ces composés. Le terme à trois corps 
correspond à l'énergie de distorsion de l'angle et est donné par : 
 

ଷܸ(ݎ, ݎ , (ݎ = ߝ ∙ ଷ݂ ቀݎ𝜎 , 𝜎ݎ , 𝜎ݎ ቁ            ʹ.͵ͷ 

 

ଷ݂(ݎ, ,ݎ (ݎ = ℎ(ݎ, ,ݎ 𝜃) + ℎ(ݎ, ݎ , 𝜃) + ℎ(ݎ, ,ݎ 𝜃)          ʹ.͵ 

ℎ(ݎ, ,ݎ 𝜃) = 𝜆. ݔ݁ ݎ)ߛ} − ܽ)−ଵ} ∙ (cos 𝜃 + ͳ͵)ଶ                ʹ.͵ 

 

Où ݎ est la longueur de la liaison entre les atomes ݅ et ݆, ߝ est l’énergie cohésion par liaison. ܽ est la distance de coupure de l'interaction, il est choisi entre le premier et le deuxième 
voisin. 𝜃 est l'angle entre le deux liaisons ݆݅ et ݆݇ de l'atome ݆. ܣ, ,ܤ 𝜆, 𝜎 ݁ߛ ݐ sont des 

paramètres ajustables du potentiel. Ce potentiel est par conséquent limité aux premiers voisins 
soit quatre pour les semi-conducteurs tétraédriques. Cette forme générique se coupe 
automatiquement à ݎ = ܽ sans discontinuités pour toutes les dérivées de ݎ, ce qui constitue un 
avantage dans toute application de simulation de dynamique moléculaire. Le terme 



31 

 

d'interaction par paires d'atomes ଶܸ décrit le rétrécissement et l'étirement des liaisons en 
fonction de la distance ݎ, et atteint le minimum lorsque la distance entre deux atomes est 

égale à la longueur de la liaison d'équilibre. Le terme à trois corps ଷܸ décrit l'effet de flexion 
de la liaison et est exprimé comme le produit séparable des deux fonctions radiales et la 
fonction angulaire avec la même distance de coupure de l'interaction à deux corps. Les deux 
fonctions radiales, représentant la force d'adhérence des vecteurs formant l'angle 𝜃, ont la 

même expression exponentielle et s'annulent lorsque la distance ݎ ou ݎ est au-delà de la 

distance de coupure ܽ. Selon les caractéristiques des liaisons d'hybridation ݏଷ dans les semi-
conducteurs tétraédriques, le potentiel Stillinger-Weber définit directement la configuration la 
plus stable de l'angle de liaison comme ܿݏ 𝜃 = −ͳ/͵ avec l'énergie minimale égale à zéro. 
Tout écart par rapport à la valeur parfaite signifie une courbure de la liaison et entraine une 
augmentation de l'énergie du système. 

Pour adapter ce potentiel au composés nitrures, les différents paramètres ont été optimisé, par 
exemple pour Ga-N, Ga-Ga et N-N, les paramètres de maille à l'équilibre ont été reproduit et 
les constantes élastiques expérimentales, ainsi que les énergies du domaine d'inversion 
calculées par des techniques ab initio. Le potentiel SW donne systématiquement une valeur ܿ/ܽ de ͳ.͵͵ pour la structure hexagonale. Par conséquent, les énergies des défauts comme 
les fautes d'empilement basales de la structure hexagonale ne seront pas obtenues dans cette 
procédure, les configurations atomiques de ces défauts changent au deuxième niveau du plus 
proche voisin. Cependant, des défauts beaucoup plus compliqués tels que les fautes 
d'empilement prismatiques, les joints de grains et les clusters, où les liaisons sont déformées 
au niveau du plus proche voisin, ont été traités et les résultats sont en accord avec les 
observations expérimentales [53], [54].  

De nos jours, il est reconnu que le potentiel SW peut décrire la structure et la stabilité relative 
des défauts étendus des nitrures III, tels que les dislocations [55] et les joints de macle [56], et 
même jusqu'à leur déformation mécanique [57]. Pour nos calculs, une boite de taille de 21296 
atomes a été utilisée pour tous les calculs SW, pour décrire les structures atomiques des 
alliages ternaires (InGaN, InAlN et AlGaN) et quaternaires (InGaAlN) et pour calculer 
l'enthalpie libre de mélange.  

 

 2.3 Conclusion 
 

Dans ce chapitre la méthodologie suivie tout au long de ce travail a été présenté. Les 
bases de la DFT et les différentes approximations nécessaire pour le calcul de l'énergie et de 
la fonctionnelle d'échange-corrélation ont été rappelés. La DFT utilise les équations de la 
mécanique quantique pour développer un modèle auto-cohérent pour résoudre l'équation de 
Schrödinger dans l'état fondamental. Dans ce travail, les calculs DFT ont été effectués en 
utilisant une approche pseudo-potentielle à l'aide du code VASP pour déterminer les 
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propriétés de nos systèmes. Pour traiter des systèmes plus grands nous avons utilisé la 
dynamique moléculaire qui met en œuvre des potentiels empiriques. Pour nos matériaux 
semi-conducteurs, les deux potentiels S-W et Tersoff, qui sont le plus utilisés pour en décrire 
les propriétés, ont été présentés. 
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Chapitre 3 

Comportement thermodynamique 
des alliages III-N  

 
Les composés III-N (AlN, GaN et InN) constituent l’unique famille de matériaux 

semi-conducteurs dont les alliages pourraient couvrir la plus grande extension d’émission en 
longueur d’onde. Comme il a déjà été rappelé au chapitre 1, ils ont des propriétés assez 
différentes (longueur de liaison, paramètres de maille, température de croissance, …). Il n’est 
donc pas étonnant que les dispositifs, fabriquées par croissance épitaxiale de leurs alliages et 
hétérostructures ne soient pas faciles à mettre au point. Ainsi il a été souvent rapporté qu’ils 
ont une forte tendance à la séparation de phases [21], [58]–[65], ce qui peut affecter 
défavorablement les propriétés électroniques et optiques de l'alliage [66]. Le but de ce 
chapitre est donc de mener une analyse fine de diagrammes de phase des alliages ternaires et 
quaternaires dans le but de cerner les possibles conditions pour leur croissance optimisée.  

 

3.1 Procédures 
 

 On va considérer des distributions aléatoires pour les alliages ternaires (݊ܫ௫݈ܣଵ−௫𝑁, ݊ܫ௫ܽܩଵ−௫𝑁, ݈ܣ௫ܽܩଵ−௫𝑁) de structure wurtzite. Cependant, la réalité doit être différente, en 
effet, il y a par exemple une grande différence (ͳ͵ %) entre les longueurs des liaisons ݈ܣ − 𝑁 
et ݊ܫ − 𝑁, on peut donc envisager que les positions des atomes fluctuent à partir des sites 
dans la maille parfaite, engendrant des distorsions de longueur et/ou d’angle de liaison dans 
l'alliage ce qui constitue l’enthalpie du mélange. Pour modéliser l’alliage uniforme, nous 
plaçons les atomes In (ou Al) et Al (ou Ga) d’une manière aléatoire sur les sites cationiques 
avec les compositions ݔ et ͳ −  respectivement, et les atomes N sont placés sur les sites ,ݔ
anioniques. Ainsi, la condition initiale est que tous les atomes occupent les sites de la 
structure wurtzite parfaite. Nous avons d’abord cherché le meilleur compromis entre la 
précision et le temps de calcul en déterminant la plus petite taille de boîte (nombre de 
molécules, Al -N, Ga-N ou In-N) à partir de laquelle la dispersion de l'enthalpie de mélange 
n'est plus fortement affectée. Les calculs ont été faits par dynamique moléculaire (DM) en 
utilisant le potentiel Stillinger-Weber (SW) modifié [67], [68] pour des systèmes de taille 
croissant de quelques atomes jusqu’à 54000 atomes. 

L’expression de l’enthalpie de mélange se met sous la forme : 
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𝛥ܪሺݔሻ  = – ܧ  ݔ  ∙ ܧ  −  ሺͳ − ሻݔ ∙                     ͵.ͳܧ
 

où ܧ est l'énergie moyenne de liaison par atome calculée de l’alliage considéré. ܧ et ܧ𝑩 
représentent l'énergie de liaison par atome des composés ܣ et ܤ, soit pour le trois composés 
AlN, GaN et InN : ܧ𝑁  = −ͷ.ͺ͵Ͷ ܸ݁   ீܧ𝑁 = −Ͷ.ͷʹͻ ܸ݁ et ܧூ𝑁 = −͵.ͻͺͷ ܸ݁.  

Prenons l’exemple de l’In0.5Al 0.5N, avec un pas de 500 atomes par boîte, nous avons calculé, à 
chaque fois, l’enthalpie pour 100 configurations différentes générées de façon aléatoire*. Pour 
chaque nombre de molécules, l’enthalpie des configurations se présente sous forme d’une 
courbe proche d’une distribution Gaussienne. La figure 3.1 montre le résultat pour trois tailles 
de systèmes choisis : 1728, 8000 et 10648 molécules.  
 

 

Figure 3.1 : Distribution de l'enthalpie pour trois tailles de boîte (molécules) de calcul dans 
un alliage Al.5In.5N : (a) 1728, (b) 8000 et (c) 10648. Em : l'enthalpie moyenne. 

On remarquer nettement que la génération de 100 configurations aléatoires par taille de boîte 
de calcul conduit à une enthalpie de l’alliage de composition ݔ qui présente une dispersion 
mesurable. Cette dispersion, que nous avons pris comme la largeur à mi-hauteur de chaque 
courbe varie de ͳͲ.͵ͳ, ͳ.Ͳͷ à Ͳ.ͳ pour 1728, 8000 et 10648. On peut donc noter que dans 

                                                           

*
 La bibliothèque de la génération aléatoire 'RANLIB' est utilisé pour générer la distribution 

aléatoire des atomes. 
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notre modélisation de la formation d’un alliage (Figure 3.1 (a)-(c)), la valeur de l'enthalpie 
tend à se stabiliser lorsque le nombre de molécules augmente. Cette stabilité de l’enthalpie 
avec la taille du système se voit encore mieux si on en calcule la moyenne, comme on peut 
voir sur la figure 3.2 où nous avons reporté l’enthalpie moyenne Em pour les alliages 
In0.5Al 0.5N (Figure 3.2 (a)) et In0.5Ga0.5N (Figure 3.2 (b)) avec des barres d’erreur 
correspondant à la largeur à mi-hauteur de courbe gaussienne correspondante. Pour les deux 
alliages, on constate que la valeur de l’enthalpie est devenue très stable au-delà de 8000 
molécules, soit 16000 atomes. Pour la suite, nos calculs ont été systématiquement menés avec 
des systèmes de plus de 10000 molécules (exactement 10648 pour respecter la symétrie de la 
structure wurtzite). 
 

    

Figure 3.2 : L'enthalpie de mélange pour In0.5Al0.5N (a) et In0.5Ga0.5N (b) ; on a porté les 
valeurs moyennes Em, les barres d'erreur sont les largeurs à mi-hauteur des distributions 
d'énergie. 

 

3.2 Le paramètre d’interaction  
 

Dans une solution solide, chaque atome est entouré d’un même nombre ܸ de voisins 
immédiats. La réaction de formation d’un alliage consistera à substituer certains atomes par 
d’autres de nature différente. Ceci est régit par le paramètre d’interaction ܹ qui est une 
fonction de l’énergie de liaison entre les différentes paires d’atomes qui constituent l’alliage 
[69]. Il dépend du matériau, par exemple pour un alliage ternaire qui est suit la loi de Végard 
il est directement relié à l’enthalpie de formation ∆ܪ : 

 𝛥ܪሺݔሻ =  ܹሺݔሻ ⋅ ݔ ⋅ ሺͳ − ͵           ሻݔ .ʹ 
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Ainsi, en prenant comme hypothèse que nos alliages suivent cette loi, nous calculons l’énergie 
de nos systèmes par dynamique moléculaire et nous en déduire un paramètre ܹ en fonction 
de la composition ݔ : 
 ܹሺݔሻ  =  𝛥ܪሺݔሻ ݔ ⋅ ሺͳ − ⁄ሻݔ              ͵ .͵ 

 

Aussi, nous avons donc calculé l’énergie des alliages étudiés avec une bonne précision en 
prenant en compte de grandes tailles de supercellules grâce à la dynamique moléculaire qui 
nous permet de modéliser des systèmes avec suffisamment d’atomes. Nous avons ainsi pu 
extraire le paramètre ܹ, comme on peut voir sur la figure 3.3, il varie avec la composition des 
alliages considérés.  
 

        

 

Figure 3.3 : Paramètre d'interaction, W, en fonction de la composition x calculé par MD(S-
W). La ligne pointillée correspond au fit polynomial pour les trois alliages : AlxGa1-xN (a), 
InxAl1-xN (b) et InxGa1-xN (c). 
 

Comme il représente une énergie de mélange, on peut essayer de comprendre sa variation en 
fonction de la composition d’un alliage en relation avec les longueurs de liaison des 
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molécules qui sont interchangées dans cette formation. Ainsi, dans AlGaN, la liaison Ga-N 

mesure ͳ.ͻͶ Å, alors que dans Al-N, elle de ͳ.ͺͻ Å, soit une variation de ʹ. % sur toute la 
gamme de composition. Comme l’on peut voir sur la figure 3.3 (a), le paramètre ܹ  part de ʹ.ͷ ݈݉/݈ܽܿܭ pour GaN, passe par un léger maximum autour de ʹ. ݈݉/݈ܽܿܭ à la 
composition de ͷͲ %, et revient à ʹ. ݈݉/݈ܽܿܭ dans AlN, soit un comportement quasiment 
constant. Dans InGaN, et InAlN, il y a une variation de longueur de liaison de ͻ.ͺ % et ͳʹ %, 
respectivement, et comme l’on peut voir dans les figures 3.3 (b) et (c), le paramètre ܹ décroit 
de façon presque linéaire de ͷʹ à ͶͲ ݈݉/݈ܽܿܭ dans InAlN (Figure 3.3 (b)) et de ͵ʹ .ͷ à ʹͶ.ͷ ݈݉/݈ܽܿܭ pour la formation de l’InGaN (Figure3.3c). Cependant, dans les trois alliages, 
la dépendance de ܹ avec ݔ n’est ni constante, ni totalement linéaire, elle peut être plutôt bien 
approchée par des fonctions du second ordre de type ݔܣଶ + ݔܤ +  comme on peut voir par ,ܥ
les lignes en pointillées dans la figure 3.3 les facteurs des polynômes correspondants sont 
reportés dans le Tableau 3.1. 
 

Tableau 3.1 : Facteurs de fit polynomial du paramètre d’interaction dans les alliages 
ternaires 

 A B C 

AlGaN -0.74 0.87 2.51 

InAlN 5.22 -17.85 51.68 
InGaN 2.88 -10.97 32.42 

 

 

Tableau 3.2 : Les paramètres d'interaction calculés pour les alliages ternaires (x=0.5) avec 
celles d’autres travaux. 

Système ܹሺ݈݉/݈ܽܿܭሻ 

 Ce travail [70] [71] [72] 
GaN-AlN 0.677 0.672 9.082 0.720 
InN-AlN 10.523 11.366 21.988 13.500 
InN-GaN 6.605 6.559 12.189  7.810 

 

Comme on peut voir dans le tableau 3.2, il y a une certaine dispersion dans les résultats 
publiés, l'écart le plus important avec nos résultats est celui estimé à partir des énergies de 
déformation interne calculées dans le modèle du champ de force de valence [71], [72]. Nos 
paramètres sont proches de ceux de Matsuoka qui a adapté le modèle d’incrément du 
paramètre de réseau (DLP pour delta lattice parameter) à la structure wurtzite pour alliages 
ternaires nitrures [70]. Nos paramètres d’interaction calculés pour ݔ = Ͳ.ͷ sont en bon accord 
avec le modèle de DLP améliorés pour les alliages nitrures. 
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Pour calculer les diagrammes de phase des alliages, il faut utiliser l'énergie libre du mélange, 𝛥ܩ pour l'alliage aléatoire, et comme l’on peut voir dans l’équation 3.4, le paramètre 
d’interaction y intervient directement :  
 𝛥ܩ =  𝛥ܪ −  ܶ ⋅ 𝛥ܵ =  ܹሺݔሻ ⋅ ݔ ⋅ ሺͳ − ሻݔ  −  ܶ ⋅ 𝛥ܵ          ͵ .Ͷ 

 ܶ est la température absolue 𝛥ܵ est l'entropie de l'alliage : 
 𝛥ܵ =  − ܴ ሺ ݔ ݈݊ ݔ +  ሺͳ − ሻ ݈݊ ሺͳݔ − ͵           ሻሻݔ .ͷ 

 

Où ܴ  est la constante des gaz parfaits. 

      

      

Figure 3.4 : Enthalpie de mélange ΔH, en fonction de la composition x dans les trois alliages 
aléatoires : AlxGa1-xN (a), InxAl1-xN (b), et InxGa1-xN (c). Les courbes continues et pointillées 
représentent ΔH ajusté selon l'équation 3.2 avec W dépendant et indépendant de x, 
respectivement. 
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Dans des travaux antérieurs [73], [74], les auteurs utilisaient des paramètres constants 
(ܹ ሺݔ = Ͳ.ͷሻ) pour calculer les diagrammes de phase. De notre côté, nous avons calculé ∆ܪ 
systématiquement par DM comme le montrent les points dans les courbes de la figure 3.4, les 
courbes correspondantes ne sont pas symétriques par rapport à ݔ = Ͳ.ͷ. Comme on peut voir 
cette dissymétrie est quasiment inexistante dans AlGaN, alors qu’elle est clairement visible 
dans les deux alliages contenant l’indium. Aussi, nos calculs reproduisent les résultats de la 
littérature si on calcule les diagrammes de phase en utilisant la valeur de ܹ pour ݔ = Ͳ.ͷ 
(courbes pointillées). 

 

3.3 Diagramme de phase  
 

Le diagramme de phase d’un alliage consiste à représenter en fonction de la 
température des points bien particuliers de la fonctionnelle ∆ܩ (équation 3.4), l’évolution de 
l’énergie libre du système. A une température donnée ܶ’ (Figure 3.5 (a)), la courbe 
représentative peut avoir plusieurs extrema et points d’inflexion. Ainsi, le lieu des extrema, 
points où la dérivée de l’énergie libre s’annule constitue la courbe binodale. 

 

Figure 3.5 : Courbe d'énergie libre (a) et le diagramme de phase associé à la décomposition 
spinodale, en continue : courbe binodale et pointillé : courbe spinodale (b). 
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Son maximum correspond à la température critique �ܶ� au-dessus de laquelle le mélange des 
deux phases forme toujours une solution homogène stable. La deuxième courbe type du 
diagramme de phase d’un alliage simple est constituée par le lieu des points d’inflexion entre 
les deux extrema externes de ∆ܩ, c’est la courbe spinodale, la dérivée seconde de la 
fonctionnelle ∆ܩ y est donc nulle (ܫ ,’ܫ’’). Il faut noter que ܶ𝑐 correspond au maximum pour 
les deux courbes caractéristiques de tout alliage simple. Si on se réfère à ∆ܩ, avec le 
comportement sur la figure 3.5, les minima ܺ’  et ܺ ’’ sont les compositions d’équilibre. A la 
température ܶ’, un mélange ayant une composition entre ces deux points se séparera en deux 
phases dont les compositions correspondront à ܺ’  et ܺ’’. Il y a donc trois régions 
importantes dans un diagramme de phase d’un alliage qui sont clairement visible sur la figure 
3.5 (b). Ainsi, la partie grisée en dessous de la courbe spinodale en pointillé constitue la zone 
d’instabilité de l’alliage, alors que pour des températures et mélanges de formation au-dessus 
la courbe binodale (en continue), on obtient des alliages uniformes. La région entre les deux 
courbes constitue la zone où la composition de l’alliage est métastable. Dans cette région, des 
fluctuations microscopiques peuvent suffire à déclencher une réaction en chaîne qui conduit à 
une décomposition en phases (Figure 3.5 (b)). 

 

3.3.1 Les alliages ternaires 
 

Ainsi en utilisant la procédure ci-dessus, nous avons déterminé les diagrammes de 
phase pour les trois alliages AlGaN, InAlN et InGaN comme on peut voir sur la figure 3.6 où 
nous présentons aussi le résultat de calcul en utilisant les paramètres d’interaction fixes pour ݔ = Ͳ.ͷ. Il faut noter deux points en comparant les deux séries de courbes, ainsi nous 
obtenons une température critique �ܶ� légèrement supérieure de ʹ (AlGaN) à ͻ % (InGaN) en 
utilisant des paramètres ܹ variables avec la composition de l’alliage. Le deuxième point est 
que cette ܶ𝑐 se déplace systématiquement vers une composition plus faible en élément de ܼ 
plus élevé soit In pour InAlN et InGaN, et Ga pour AlGaN conduisant à une courbe non 
symétrique par rapport à ݔ = Ͳ.ͷ. Ce déplacement et l’asymétrie sont faibles pour AlGaN 
(Ͳ.Ͳ͵), et bien plus important pour InAlN (Ͳ.ͳ͵) et InGaN (Ͳ.ͳͳ). Certains auteurs ont 
attribué ce comportement à la rigidité de l’alliage qui est fonction de celle des composés 
binaires (ʹ Ͳ͵ ܩ𝑃ܽ (AlN), ʹͲͳ ܩ𝑃ܽ (GaN) et ͳ͵ͻ ܩ𝑃ܽ (InN), elle varie donc avec la 
composition et cette variation s’écarte de la linéarité dans les alliages InGaN et InAlN [75]. 
Avec les diagrammes de phase calculés, nous pouvons considérer les températures de 
croissance des trois alliages par épitaxie aux organométalliques que nos partenaires industriels 
utilisent pour fabriquer des composants soit ͳͶͲͲ ܭ pour AlGaN ͳͳͲͲ − ͳʹͲͲ ܭ pour InAlN 
et ͳͲͲͲ − ͳͳͲͲ ܭ pour InGaN. Ainsi avec une température critique de ͳ ܭ pour l’AlGaN 
(Figure 3.6 (a)), la croissance est toujours réalisée dans le domaine de stabilité et cet alliage 
devrait toujours être un matériau parfaitement homogène quelle que soit la composition 
voulue.  

L’alliage InxAl 1-xN présente la ܶ𝑐 la plus élevée de ʹͳ ܭ, de plus la courbe binodale croise 
l’axe des températures à 1200K (ligne rouge sur la Figure 3.6 (b)) à ݔ = Ͳ.Ͳͺ pour les faibles 
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valeurs d’Indium, et ݔ = Ͳ.ͺʹ aux fortes concentrations. Par conséquent, les croissances 
menées vont se faire toujours en dehors de la zone de stabilité thermodynamique de l’alliage 
InAlN. Ainsi de ݔ < Ͳ.Ͳͺ et ݔ > Ͳ.ͺʹ, l’InAlN on se situera dans la zone métastable et pour 
les compositions intermédiaires, on sera toujours dans la zone de séparation de phase (Figure 
3.6 (b)).  

L’alliage InGaN (Figure 3.6 (c)) dont la ܶ𝑐 est de ͳͲͲͲ ܭ de moins que l’InAlN est 
intermédiaire, il présente aussi une large zone d’instabilité. Cependant, en deçà de Ͷ % de 
composition en indium et au-delà de ͻͲ %, l’alliage est thermodynamiquement stable et donc 
les couches de composition correspondantes devraient être homogènes. Il est métastable entre Ͷ –  ͳͶ % et ͵ –  ͻͲ %, et la zone d’instabilité se situe entre ͳͶ et ͵ % de composition en 
indium.  

 

 

Figure 3.6 : Diagrammes de phase des alliages ternaires calculés avec les paramètres 
d’interaction dépendant W(x) (a-c) et ceux correspondant à x=0.5 W=constante (d-f). 
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3.3.2 L'alliage quaternaire (InAlGaN) 
 

 Les zones actives des dispositifs à base de composés et alliages nitrures sont formés 
par des hétérostructures, ainsi ils sont déposés sur une couche épaisse de GaN, par exemple, 
pour des transistors à haute mobilité électronique. Pour des barrières en AlGaN, il y a toujours 
une contrainte de traction, et pour InAlN, on a un seul point d’accord paramétrique autour de ͳͺ %, autrement, on passe de l’extension pour les faibles teneurs en In, à la compression pour 
la plus large gamme. On imagine donc que l'utilisation d'alliages quaternaires (InGaAlN) 
pourrait être un moyen intéressant de réduire la densité des défauts dans les couches minces 
permettant plus de gamme de composition pour lesquelles le désaccord de maille est minimisé 
dans les hétérostructures [76]. De plus il été récemment rapporté que la croissance dans 
certains bâtis de l’alliage InAlN sur buffer de GaN pouvait résulter systématiquement en la 
formation d’une couche quaternaire [77]. Il est donc clair que la détermination du diagramme 
de phase de l’alliage est utile pour mettre en évidence les régions de stabilité (en fonction de 
composition de chaque composé), en effet ceci constitue une information importante pour les 
personnes qui fabriquent les hétérostructures. Pour ce faire, nous avons choisi d’utiliser les 
paramètres d’interaction calculés dans le cas des alliages ternaires à ݔ = Ͳ.ͷ, ceci dans le but 
de simplifier les calculs dans un premier temps.  

 

3.3.2.1  Description énergétique d’un système quaternaire 
 

Pour ces alliages, on utilise la même procédure de calcul que dans le cas des alliages 
ternaires. L'enthalpie de mélange et l'énergie libre de Gibbs pour InxAl yGa1-x-yN, peuvent alors 
être approximées comme suit [78] : 

 𝛥 ܪሺݔ, ሻݕ = ܹሺ݈ܣ݊ܫ𝑁ሻ ⋅ ݔ ⋅ ݕ + ܹሺܽܩ݊ܫ𝑁ሻ ⋅ ݔ ⋅ ሺͳ − ݔ − ሻݕ + ܹሺܽܩ݈ܣ𝑁ሻ ⋅ ݕ ⋅ ሺͳ − ݔ −  ሻ   ͵.ݕ
 𝛥 ܩ = ܹሺ݈ܣ݊ܫ𝑁ሻ ⋅ ݔ ⋅ ݕ + ܹሺܽܩ݊ܫ𝑁ሻ ⋅ ݔ ⋅ ሺͳ − ݔ − ሻݕ + ܹሺܽܩ݈ܣ𝑁ሻ ⋅ ݕ ⋅ ሺͳ − ݔ − ሻݕ +ܴ ⋅ ݔ}ܶ ⋅ ݔ݈݊ + ݕ ⋅ ݕ݈݊ + ሺͳ − ݔ − ሻݕ ⋅ ݈݊ ሺͳ − ݔ − ͵          ሻݕ . 

 

La région instable pour l'alliage quaternaire est donnée par la courbe spinodale fonction de ݔ 
et ݕ qui satisfait à : 
 ሺ߲ଶ𝛥ܩ ⁄ଶݔ߲  ሻ ⋅  ሺ߲ଶ𝛥ܩ ⁄ଶݕ߲ ሻ  =  ሺ ߲ଶ𝛥ܩ ⁄ݕ߲ݔ߲ ሻଶ                ͵ .ͺ 

 

Cette équation (3.8) est équivalente à : 
𝑊ܨ  ⋅ ݔ ⋅ ݕ ⋅ ሺͳ − ݔ − ሻݕ + {ʹ ⋅ ܹሺܽܩ݈ܣ𝑁ሻ ⋅ ݔ ⋅ ݕ + ʹ ⋅ ܹሺܽܩ݊ܫ𝑁ሻ ⋅ ݔ ⋅ ሺ ͳ − ݔ − ሻ ݕ + ʹ ⋅ܹሺ݈ܣ݊ܫ𝑁ሻ ⋅ ݕ ⋅ ሺͳ − ݔ − { ሻݕ ⋅ ܴ ⋅ ܶ = ሺܴ ⋅ ܶሻଶ              ͵.ͻ 
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avec 
𝑊ܨ  = ܹଶሺܽܩ݈ܣ𝑁ሻ + ܹଶሺܽܩ݊ܫ𝑁ሻ + ܹଶሺ݈ܣ݊ܫ𝑁ሻ − ʹ ⋅ ܹሺܽܩ݈ܣ𝑁ሻ ⋅ ܹሺܽܩ݊ܫ𝑁ሻ − ʹ ⋅ܹሺܽܩ݈ܣ𝑁ሻ ⋅ ܹሺ݈ܣ݊ܫ𝑁ሻ − ʹ ⋅ ܹሺܽܩ݊ܫ𝑁ሻ ⋅ ܹሺ݈ܣ݊ܫ𝑁ሻ             ͵ .ͳͲ 

 

 

A partir de l'équation (3.9), on construit le diagramme de phase et on détermine la région 
instable pour une température donnée.  

 

3.3.2.2  La représentation du diagramme de phase 
 

L’utilisation de l’équation (3.9) donne le diagramme de phase d’un alliage quaternaire qui se 
présente sous forme d’une surface spinodale à trois dimensions dont les bases sont les trois 
composés binaires dont on forme l’alliage et l’ordonné est la température (figure 3.7). Comme 
on peut voir, il est plus complexe que pour le système binaire et montre plusieurs points 
critiques de stabilité que l’on nomme les eutectiques qui donne les domaines de stabilité soit 
des solutions binaires, et le point critique de l’alliage ternaire. En prenant A, B, C comme 
AlN, GaN et InN, ces points critiques correspondent bien évidement aux solutions ternaires et 
quaternaires, respectivement. Dans ce diagramme, les lignes d’égale température vont couper 
la surface à plusieurs niveaux et peuvent se projeter sur le plan de la base A, B, C pour 
permettre de définir les zones de stabilité de l’alliage.  

Ainsi pour la formation d’un alliage quaternaire (AlN, GaN, et InN), la projection du 
diagramme de phase dans le plan est présentée dans le triangle équilatéral dont les sommets 
sont les trois constituants à leur composition maximale. A chaque point, la composition pour 
chacun des constituants du mélange quaternaire est lue en suivant les segments de droites 
parallèles aux bases et opposés aux sommets. Les courbes spinodales isothermes calculées 
pour InGaAlN entre ͷͲͲ °ܥ et ʹ ͵ͲͲ °ܥ sont montrées sur la Figure 3.8. La zone entourée par 
la courbe isotherme constitue la région instable correspondante. Comme on peut voir, avec 
l'augmentation de la température, la zone de séparation de phase se rétrécit (la zone située au-
dessous des courbes isothermes). Comme nos paramètres d'interaction obtenus par les calculs 
atomistiques SW sont en accord avec les autres résultats rapportés dans la littérature comme 
DLP adaptés aux composés nitrurés [70]. On peut considérer que nos diagrammes de phase 
sont également représentatifs des phénomènes physiques et peuvent aider à interpréter les 
observations expérimentales. On peut remarquer que la courbe isotherme spinodale est 
parallèle à la ligne GaN-AlN pour les faibles teneurs en In, ce qui signifie qu'il n'y a pas de 
séparation de phase pour l’alliage InAlGaN à très faible contenu d’In, ce qui en accord avec le 
diagramme de phase du ternaire d’AlGaN dont l’uniformité est attendu pour toute 
concentration comme nous avons vu avant. 
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Figure 3.7 : Schéma d’un diagramme de formation d’un alliage à trois éléments (AxByC1-x-
y), A, B, C sont des éléments ou alors des composés binaires par exemple AlN, GaN, InN. 
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Figure 3.8 : Coupe du diagramme de phase du quaternaire InAlGaN. 

 

Il est important de comprendre l'influence du contenu en indium sur la décomposition 
spinodale en déterminant les régions d’instabilité et les compositions à partir desquelles 
l'alliage quaternaire est thermodynamiquement stable. Ainsi, nous avons examiné la stabilité 
des alliages quaternaires pour des concentrations fixes d'indium (x= 0.06, 0.07, 0.09, 0.094, 
0.1, 0.12, 0.14, 016, 0.18, 0.2) tout en faisant varier la concentration d'aluminium de Ͳ à ͳ  Dans ce cas l’équation (3.9) devient une équation d’ordre 2 qui dépend seulement de la .ݔ−
température. Comme on peut voir sur la figure 3.9, à des concentrations en In inférieures à ͻ.Ͷ % (bleu, vert, rouge et noir), l'alliage quaternaire est miscible quelles que soient les 
compositions en Al et Ga pour une température de croissance de ͻͲͲ °ܥ (ligne horizontale en 
noire). Cependant la zone de stabilité diminue fortement lorsque la concentration en indium 
augmente, par exemple pour une composition In de ͳͲ %, l’alliage est immiscible pour un 
teneur d’Al entre Ͳ % à ͵ ͵ % d’Al (cyan dans la Figure 3.9) à ͻͲͲ°ܥ. Pour une concentration 
de ͳͶ % d’In la zone d’instabilité s’étend entre Ͳ % d’Al et ͻ % d’Al à ͻͲͲ°ܥ, à ʹ Ͳ % de 
composition d’In, l’alliage est immiscible pour toutes compositions en Al et en Ga. Il faut 
souligner que la température de séparation de phase augmente avec la concentration en 
indium.  

 

 



46 

 

 

Figure 3.9 : Courbes spinodales de l'alliage InAlGaN avec différentes compositions à 
plusieurs températures. 
 

3.4 Les propriétés  
 

3.4.1 Longueurs de liaison  
 

Pour examiner les longueurs de liaison, prenons le cas de l’alliage InAlN dont la 
croissance s’effectue dans la zone métastable à instable. Comme on peut voir sur la figure 
3.10 où les données sont présentées entre Ͳ et ͻͻ % In pour la liaison Al-N, et ͳ à ͳͲͲ % 
pour la liaison In-N, on constate deux longueurs de liaison bien distinctes Al-N et In-N. 
L’enrichissement en indium fait que les deux types de liaison augmentent de longueur de 
façon parallèle. Cependant, la longueur des liaisons In-N tout en augmentant avec la 
composition en In, reste inférieure à la valeur d’équilibre dans InN (ʹ.ͳͷ Å). Plus étrange, la 
liaison Al -N dont la valeur d’équilibre dans AlN est de ͳ.ͺͻ Å va être de plus en plus étirée 
pour atteindre quasiment ͳ.ͻͶ Å à ͻͻ % In de composition de l’alliage ternaire. Dans la zone 
de séparation de phase l’étirement des liaisons Al-N passe de Ͳ.Ͷ % à une composition de ͳͲ % d’indium à ʹ.Ͷ % pour ͅ Ͳ % In, alors que la compression des liaisons In-N passe de −ʹ. % à ͳͲ % à −Ͳ.Ͷ % à ͅ Ͳ % In.  

 



47 

 

 

Figure 3.10 : Les longueurs de liaisons Al-N (noirs) et In-N (rouges) dans les alliages 
aléatoires InAlN. Les lignes pointillées (noir : Al-N et rouge : In-N) indiquent la valeur à 
l’équilibre dans les composés binaires. 
 

Dans l’alliage quaternaire, la variation des longueurs de liaison métal-N se présente sous 
forme d’une courbe 2D, dans l’espace ܺ − ܻ − ܼ où X, qui sont la composition en Al Ga, et 
In respectivement, l’ordonnée est la déformation sur les longueurs de liaison en %. La figure 
3.11 montre l’évolution des trois liaisons métal-N (In-N, Ga-N et Al-N) en fonction des trois 
compositions In, Ga et Al pour les alliages quaternaires. Dans cette figure, un plan de Ͳ % de 
déformation a été dessiné en gris, la déformation des liaisons Al-N en rouge a toujours des 
valeurs positives, elles sont donc étirées quel que soit la composition. Les liaisons Ga-N 
(bleu) passent d’état compressif pour de faible teneur en In inférieur à ʹͲ % avec celui d'Al 
supérieur à ͷ % à l’état extensif avec l’augmentation d’In et la diminution d’Al. Il faut noter 
que la compression sur les liaisons In-N est importante pour une faible teneur d’In et peut 
atteindre le −ʹ. % pour ͅ  % In et ͅ ʹ % Al, ce qui est en accord avec le cas d’un alliage 
ternaire (la déformation sur In-N est de −ʹ. % pour un pourcentage de ͳͲ % In). Dans la 
zone d'immiscibilité (݊ܫ >  ͻ.Ͷ %), la déformation moyenne sur les liaisons Al-N et Ga-N est 
plus prononcée que dans la zone de miscibilité. Par exemple, pour un pourcentage de ͺ % 
d'In, la déformation moyenne de la liaison Al-N est de Ͳ. % et de Ͳ.Ͳ % pour la liaison Ga-
N. A l'intérieur de la zone de séparation des phases (݊ܫ >  ͻ.Ͷ %), dans le cas de ͷͲ % In, la 
déformation est plus importante avec ͳ.ͻ % pour Al-N et ͳ.ͳ % pour Ga-N et peut atteindre 
les ʹ . % et ͳ.ͺ % pour les liaisons Al-N et GaN, respectivement à ͻͲ % In. On peut donc 
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noter que les longueurs des liaisons Al -N et Ga-N s'écartent de leurs valeurs d'équilibre et que 
la longueur de la liaison In-N tendra à se rapprocher de la valeur dans le nitrure d’indium 
quand on augmente la composition en In. 
 

 

Figure 3.11: Le pourcentage de déformation de la longueur des trois liaisons Al-N(rouge), 
GaN(bleu) et InN(magenta). 

 

3.4.2 Angles entre les liaisons  
 

Etant donnée la différence entre les longueurs de liaison entre Al-N, Ga-N et In-N 
dans l’alliage quaternaire et ternaire, on a voulu obtenir une statistique de leur distribution 
angulaire dans l’alliage. Nous présentons le résultat pour trois compositions : a) faible en 
indium (ͳͲ %), b) à égal composition (ͷͲ %), et c) riche en indium (Ͳ %) pour InAlN et de  % In, ʹͷ % In et ͷͲ % In pour le quaternaire, on vise à comprendre la variation sur les 
liaisons angulaires dans la zone de séparation de phase. Comme on peut voir dans la figure 
3.12 pour InAlN, on constate une dispersion notable par rapport à l’angle d’équilibre d’un 
système tétraédrique parfait (ͳͲͻ.Ͷ °ሻ.   
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Figure 3.12 : Distributions des angles des liaisons dans les alliages InAlN avec In% = 10% 
(a), 50% (b) et 70% (c). La ligne pointillée indique l’angle tétraédrique (109.47°). 

 

Comme on peut s’y attendre, la distribution est symétrique dans InAlN ͷͲ %, cependant elle 
s’étire de ͻ͵ à ͳʹ ° soit sur ͵ ͵ ° autour de l’angle d’équilibre de la structure tétraédrique. 
Dans le cas de l’InAlN à Ͳ % d’indium, la distribution angulaire se réduit très légèrement, 
elle est de ʹͻ °, par contre le maximum de cette distribution diminue à ͳͲͺ °. La distribution 
angulaire dans le cas du système riche en Al, est bien différente des deux autres, comme l’on 
peut voir sur la figure 3.12, elle plus resserrée autour d’un maximum légèrement décalé vers 
les grands angles par rapport à l’angle tétraédrique d’équilibre et elle présente un maximum 
secondaire à ͳͲͶ °. L’examen du type d’angles qui contribuent au pic secondaire montre 
qu’ils correspondent aux liaisons metal1-N-metal2, alors que le pic majoritaire est dominé par 
les liaisons metal1-N-metal1 et metal2-N-metal2. Cependant, on peut noter que pour toutes 
ces compositions les valeurs moyennes sont ͳͲͻ.͵ °, ͳͲͻ.ʹ ° et ͳͲͻ.͵Ͷ ° pour In0.1Al0.9N, 
In0.5Al 0.5N et In0.7Al 0.3N, respectivement, ce qui reste assez voisin de l’angle d’équilibre d’une 
structure tétraédrique.  

Pour analyser la distribution angulaire dans l'InAlGaN nous avons choisi trois compositions, 
a) très faible en In (In0.08Al 0.62Ga0.3N) ; b) faiblement riche en In (In0.25Ga0.3Al 0.45N), c) ͷͲ % 
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In, où nous avons maintenu la concentration en Ga constante à ͵Ͳ %. Comme l’on peut voir 
sur la figure 3.13, comme dans les alliages ternaires, la distribution autour de ͳͲͻ,Ͷ ± ͳͻ ° 
est dissymétrique pour les faibles teneurs en indium vers les angles plus grands (In : 0.08 et 
0.25).  
 

 

Figure 3.13 : Distribution de liaison angulaire dans InAlGaN avec différentes compositions. 
La ligne verticale pointillée indique l'angle tétraédrique parfait. 

 

Il y a aussi un léger pic pour la plus faible teneur en indium autour de ͳͲ͵ − Ͷ° dans l’alliage 
In0.08Ga0.3Al0.62N qui a la même origine que pour les alliages ternaires. La distribution est 
symétrie seulement pour In0.5Ga0.3Al 0.2N par rapport à l’angle tétraédrique (ͳͲͻ.Ͷ °). Cette 
dispersion est la moins étendue autour de l’angle tétraédrique pour la plus faible composition 
en In considéré, entre ͳͲͲ et ͳͳͷ °, alors que les deux autres cas elle peut s’étaler de ͻͷ à ͳʹͷ °. 
Cependant, comme dans l’alliage ternaire, les moyennes des liaisons angulaires sont ͳͲͻ.Ͷʹ °, ͳͲͻ.͵ ° et ͳͲͻ.͵ͷ ° pour ͺ % In, ʹͷ % In et ͷͲ % In, respectivement. On peut donc 
conclure que même dans l’alliage quaternaire, l'angle de liaison n'est que faiblement affecté 
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par le changement de composition des constituants, ceci signifie que le matériau conserve 
toujours une structure tétraédrique même dans la zone de séparation de phase. 

 

3.3.2 Diagramme de phase sous contrainte 
 

Les composés III-N sont obtenus par croissance sur des substrats, et les dispositifs 
correspondant sont fabriqués dans des hétérostructures. Dans le cas de l’InAlN, qui est déposé 
sur GaN, comme on peut voir sur la figure 3.14, selon la composition en indium, la couche va 
se trouver soit en extension (݊ܫ < ͳͺ %), soit en compression pour toutes les autres 
concentrations jusqu’à une compression supérieure à ͳͳ % pour InN/GaN. 

 

Figure 3.14 : La déformation (𝛥ܽ/ܽ en %) en fonction de la composition en indium. Dans la 
partie rouge InAlN est en extension par rapport au GaN, il et en compression dans partie 
bleue et en accord paramétrique au point noir.  

 

Il est donc important d’essayer de comprendre l’influence de la contrainte surtout sur la 
courbe spinodale des alliages car elle visualise directement le domaine d’instabilité. Pour ce 
faire, nous avons appliqué, au système InAlN, une contrainte adiabatique par paliers, allant de Ͳ à ͵ % soit en compression, soit en extension. Il en découle que pour des déformations 
relativement faibles, la compression et l'extension ont le même effet sur l’étendue de la zone 
d’instabilité du digramme de phase. Comme on peut voir sur la figure 3.15, en dessous d'une 
déformation de ͳ.ͷ %, les courbes de compression et d'extension sont quasiment superposées. 
Plus important, la température critique diminue et la zone dans laquelle le mélange est 
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instable rétrécit et dans le même temps se décale vers des compositions en indium plus 
élevées.  
 

 

Figure 3.15 : Courbe spinodale calculée pour différents états de déformation de l'alliage 
InAlN (compression : "négatif", traction : "positif"). La température critique diminue et passe 
à une composition d'indium élevée, pour une déformation de 1% �ܶ� = ͷͺ ܭ (traction) – ͷͺ ܭ (compression). 

 

Entre ͳ.ͷ et ʹ  % de déformation, il y a un changement de comportement entre les états de 
compression et d'extension. Ainsi, lorsque la compression est portée à ʹ %, �ܶ� augmente 
brusquement pour atteindre ͵͵͵ ܭ. En revanche, l'application d'une traction de ʹ % continue 
de diminuer la température critique �ܶ� pour atteindre ͻʹͷ ܭ. Par conséquent, quelle que soit 
le sens de la déformation (compression ou extension), pour un pourcentage inférieur à ͳ.ͷ %, 
la région d’instabilité de l’alliage peut être réduite de façon significative et la température 
critique diminuer de ͳͳ ܭ hors contrainte jusqu'à ͷͺ ܭ (déformation de ͳ %). Cependant, 
au-delà de ʹ  %, on peut voir qu'une compression entraîne l’augmentation brutale de la 
température critique ܶ𝑐 (les points orange et vert dans la Figure 3.15). Pour une traction de 
même taux, la région de stabilité reste largement étendue (la ligne orange et vert en continue). 

Ces résultats sont accord avec les données de Hums et al. [79] qui ont réalisé la croissance des 
couches de InAllN sur GaN sur toute la gamme de composition en indium. Ils ont pu montrer 
que pour une teneur en In entre Ͳ.ͳ͵ et Ͳ.͵ʹ, soit une déformation entre Ͳ.ͷ % en traction et −ͳ.ͺͻ % en compression (Figure 3.13), ils ont rapporté que leurs couches étaient uniformes 
avec des épaisseurs allant jusqu'à plus de ͳͲͲ ݊݉, ce qui correspond à la zone de stabilité 
comme on peut voir sur les courbes spinodales (Figure 3.15). Pour des teneurs plus 



53 

 

importantes en indium, les couches obtenues présentaient une séparation de phase selon leurs 
analyses par diffraction aux rayons X.  

 

3.6 Formation de cluster d'In-N 
 

Dans la partie précédente, nous avons vu que la croissance de l’alliage InAlN est 
toujours effectuée dans la zone de séparation de phase. De plus, l’examen des longueurs de 
liaison montre clairement l’existence de déformation sur les liaisons In-N et Al-N dans 
l’alliage quelle que soit la composition. Il est donc intéressant de voir dans quelle mesure des 
séparations de phase en forme de cluster pourraient se mettre en place spontanément. Pour ce 
faire nous allons discuter de la stabilité énergétique des clusters InN dans un alliage InAlN, en 
substituant les atomes d’Al par In, sur un rayon croissant à partir du centre du système. Et 
pour comparaison, nous allons aussi considérer le cas d’une matrice AIN. Le système a une 
configuration atomique de 21296 atomes. En particulier pour AlN, nous avons effectué les 
calculs pour deux boîtes d’AlN de tailles différentes (21296 et 54000 atomes) où le cluster 
d’InN était de ͳͺ Å rayon. Si on considère par exemple les longueurs des liaisons pour In-N et 
Al -N, les résultats montrent qu’il n’y pas d’évolution notable entre les deux tailles de 
système, la différence est de l'ordre de Ͳ.͵ʹ %. On peut donc dire que pour une taille de boîte 
de 21296 atomes, il n’y a pas d’effet de bord et que nos résultats de calcul présentent une 
précision suffisante. En dessous, nous présentons les résultats pour les deux cas de cluster en 
fonction de la matrice soit :  

(1) Cas A, un cluster riche en In est incorporé dans l'alliage ternaire InAlN avec une 
concentration d'indium de ͳͺ % et une distribution aléatoire des atomes en dehors de cluster.  

(2) Cas B, un cluster riche en In est intégré dans la matrice AlN. 

Pour analyser les deux cas, nous avons effectué les calculs en prenant plusieurs tailles de 
cluster d’InN de ʹ, Ͷ, ͷ, , , ͺ, ͳͲ, ͳʹ ݁ݐ ͳͶ Å. Les structures atomiques des supercellules avec 
le cluster d’InN (ܴܿ = ͳͶ Å) positionné au milieu sont visibles sur la Figure. 3.16 dans InAlN 
(a) et AlN (b). 
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Figure 3.16 : Supercellule avec un cluster InN de rayon 14 Å incorporé dans (a) InAlN et AlN 
(Al : beige, N : bleu, In : orange).  

 

3.6.1 Stabilité énergétique 
 

Les supercellules sont relaxées sous la condition aux limites périodiques pour obtenir 
les géométries d'équilibre. Afin de déterminer l'arrangement atomique le plus stable, l'excès 
d'énergie 𝛥ܧ est calculé comme suit : 

 𝛥ܧሺݔሻ  = ܧ   ሺݔሻ ͵           ܧ −  .ͳͳ 
 

Où ܧ est l'énergie totale d'alliage obtenue après la relaxation totale par MD (S-W) avec 
une concentration d'indium ܧ .ݔ représente l'énergie totale soit dans l'alliage ternaire InAlN 
où les In sont distribués aléatoirement (sans cluster), ou alors d’AlN. Dans le cas de cluster 
InN dans InAlN (Figure 3.17 (a)), 𝛥ܧ augmente d'une façon monotone avec le rayon de 
cluster ሺܴܿሻ il y a une première pente (Ͳ.ͷ) jusqu’à ܴܿ~  Å, et ensuite la croissance et plus 
brutale. Pour InN dans une matrice d’AlN (Figure 3.17 (b)), 𝛥ܧ est presque constante jusqu’à ܴܿ de  Å, dans ce cas, on peut supposer qu’en présence d’indium, la croissance conduirait à 
la formation de petits clusters. On peut donc considérer que dans l’alliage ternaire InAlN, il ne 
va pas spécialement se former de clusters riches en In, étant donné que l’excès d’énergie de 
formation positive croît beaucoup toujours avec la taille du cluster. 
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Figure 3.17 : L'excès d'énergie 𝛥ܧ en fonction du rayon de cluster InN dans InAlN (a) et AlN 
(b). 

 

3.6.2 Déformation locale 
 

Dans le cas InAlN, le profil des longueurs de liaisons In-N en fonction de la distance 
au centre de cluster riche en In est représenté sur la figure 3.18 pour des clusters de différents 
rayons ʹ, Ͷ, , ͳͲ ݁ݐ ͳͶ Å. Ce profil peut être divisé en trois zones différentes, qui 
correspondent respectivement aux liaisons In-N à l'intérieur, la zone interfaciale et à 
l'extérieur de cluster riche en In. 

 

     

Figure 3.18 : Profil des longueurs des liaisons In-N et Al-N en fonction de la distance du 
centre de cluster avec le rayon 2 (ligne noire), 4 (ligne rouge), 6 (ligne verte), 10 (ligne 
bleue) et 14 (ligne cyan), respectivement. 

 

Les longueurs de liaisons In-N à l'intérieur du cluster sont presque constantes (Figure 3.18 
(a)), ceci devient plus visible lorsque la taille du cluster augmente. La compression augmente 



56 

 

avec la taille du cluster et se stabilise aux environs de ͵.ͷ − ͵. % aux plus grandes tailles 
considérés (ͳͺ Å, non représenté). Cette compression est donc imposée par la matrice 
d’InAlN qui finit par avoir moins d’effet sur les plus grandes tailles de cluster pour lesquels, il 
y a un début de saturation (voir ܴܿ =  ͳͲ ݁ݐ ͳͶ Å). Par contre, plus la taille du cluster est 
importante, plus la zone d’interface s’étend avant que la longueur de liaison ne devienne 
identique à celle dans la matrice c’est à dire comprimées à environ de ʹ.͵ % −  ʹ.Ͷ % par 
rapport au nitrure d’indium (ʹ.ͳͷ Å). Pour les liaisons Al-N, les atomes les plus affectés sont 
ceux qui ont leur liaison au niveau de l’interface et dans la zone interfaciale qui augmente 
avec la taille du cluster (Figure 3.18 (b)). Les longueurs des liaisons Al-N sont comprimées 
par rapport à l’alliage, elles se rapprochent progressivement de celle du nitrure d’aluminium 
jusqu’à une légère compression (−Ͳ.ͳͲ % pour ܴ ܿ = ͳͶ Å). 

 

3.6.3 Structure électronique 
 

Dans ce qui suit, on va s’intéresser à la structure électronique de l’alliage InAlN avec 
ou sans cluster d’indium. En effet, il a été proposé que les fluctuations de composition dans 
InGaN pouvaient expliquer l’efficacité de l’émission lumineuse des diodes 
électroluminescentes fabriqués dans les hétérostructures contenant de fortes densités de 
dislocations [80]. Cependant, l’influence de formation de clusters riches en In dans 
l'environnement InAlN sur les propriétés électroniques et surtout sur la bande interdite n'a pas 
encore été documentée. Pour ce faire, on va d’abord calculer les propriétés de l’AlN pour 
vérifier la robustesse de nos procédures en comparant les résultats de calculs avec les données 
expérimentales qui sont connues. Ensuite, nous aborderons l’analyse des propriétés du 
ternaire InAlN (ͳ % In) avec ou sans cluster d’indium, le cluster est simulé pour trois tailles 
différentes : 3, 4, 6 atomes d’In. Le but est de déterminer l’effet de l’agrégation d’atomes d’In 
sur les propriétés électroniques. On considère un nombre d’atomes limité à 128 afin de 
pouvoir utiliser le code VASP et on utilise des conditions aux limites périodiques dans les 
trois directions.  

 

3.6.3.1  Procédure 
 

 La méthode ab initio utilisant des potentiels PAW (Projected Augmented Wave) [36] 
telle qu’implantée dans le code VASP [40] nous a servi avec des supercellules de 128 atomes 
et les calculs ont été faits en deux étapes. Dans la première, avec l'approximation GGA-PBE, 
nous avons d’abord déterminé l’énergie de coupure en relaxant le système. Pour ce faire, les 
relaxations de géométrie ont été effectuées jusqu'à ce que les forces résiduelles et l'énergie sur 
chaque ion deviennent systématiquement être inférieures à ͳ × ͳͲ− ܸ݁ et ͳ × ͳͲ− ܸ݁, 
respectivement. Dans notre cas, un minimum a été obtenu pour ͻͲͲ ܸ݁ (Figure 3.19). Cette 
valeur permet de définir une base d’ondes planes suffisantes pour obtenir des résultats 
convergents. Ensuite, il faut aussi faire les tests de convergence pour un maillage optimal des 
points d’intégration dans l’espace réciproque, dans notre cas, cette convergence était obtenue 
avec Ͷ ×  Ͷ ×  Ͷ k-points de Monkhorst-Pack [38].  
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Figure 3.19 : Convergence de l'énergie de coupure. 

 

A partir de là, nous avons des résultats pour les systèmes considérés dans l’approximation 
GGA-PBE, dont il faut améliorer la précision comme montré dans le chapitre 2 en mettant en 
œuvre la fonctionnelle HSE06 pour corriger la largeur de bande interdite dans une seconde 
étape. Dans notre étude, nous avons utilisé les paramètres ߙ et ߱ ont été fixés à ʹͷ % et Ͳ.ʹ Å−ଵ respectivement comme montré par Krukau et al [34]. Cette seconde étape utilise les 
résultats de la première étape pour amener la précision nécessaire sur le calcul de la largeur de 
bande interdite. Cependant, il n’est plus indispensable d’échantillonner l’espace réciproque de 
façon très fine, ceci est appréciable car les temps de calculs avec la fonctionnelle HSE sont 
beaucoup plus long qu’avec la GGA. Ainsi nous avons fait des tests et trouvé que, pour des 
forces et l'énergie inférieures à Ͳ.Ͳʹ ܸ݁. Å−ଵ et à ͳ × ͳͲ−ସ ܸ݁, ainsi qu’un maillage 
d’intégration de ʹ × ʹ × ʹ k-points de Monkhorst-Pack, les résultats précis étaient obtenus en 
des temps raisonnables (120 h pour ʹ × ʹ × ʹ  au lieu bien plus de 1000 h sans résultat dans 
le cas de Ͷ × Ͷ × Ͷ  k-points). Afin d’accéder aux propriétés électroniques, la structure 
wurtzite stable doit être d’abord déterminée. Pour ce faire, l'énergie totale a été calculée en 
faisant varier les paramètres de maille ܽ (Figure 3.20 (a)) et ܿ  (Figure 3.20 (b)). Le paramètre 
de maille optimisée pour le binaire AlN est de ͵.ͳͳ Å qui est en bon accord avec les valeurs 
expérimentales de ͵.ͳͳͲ Å [81] et théoriques [43] de ͵.ͳͲ͵ Å (calculé par ab-initio utilisant la 
fonctionnelle hybride), respectivement.  
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Figure 3.20 : Convergence du paramètre de maille a (a) et c (b) avec HSE06. La position des 
minima est dénotée par une barre verticale. 

 

Ces valeurs sont très proches de celles obtenues par de Carvallo et al. [82] qui ont utilisé 
l’approximation AM05 [83] pour la relaxation géométrie dans un première étape et puis la 
fonctionnelle HSE dans le deuxième. L'idée de l’approximation AM05 est de créer des 
fonctionnelles séparées à partir de différents systèmes modèles (volume, surface) et de les 
fusionner grâce un indice fonctionnel de densité qui détermine localement la nature du 
système. La différence entre nos résultats et ceux de l’AM05 est de l’ordre de Ͳ.ʹ % (tableau 
3.3). En plus, nos résultats sont très proches des valeurs expérimentales, déterminés par la 
diffraction des rayons-X [81] avec une différence de Ͳ.ʹʹ % pour le paramètre ܽ et de Ͳ.Ͳͺ % 
pour le paramètre ܿ. En conclusion, nos résultats sur AlN sont d’une précision suffisante, ils 
nous assurent une robustesse suffisante pour qu’on l’on puisse utiliser la même procédure 
pour analyser les propriétés électroniques de l’alliage InAlN. 

 

Tableau 3.3 : Les paramètres de maille a et c, c/a, paramètre interne u de wurtzite AlN 
obtenu dans ce travail, un autre calcul théorique et expérimental. 

Paramètre Présent calcul AM05 [82] Exp. [81] ܽሺÅሻ 3.117 3.112 3.110 ܿሺÅሻ 4.982 4.976 4.978 ܿ/ܽ 1.599 1.599 1.601 0.382 0.380 0.388 ݑ 
 

Pour l'alliage ternaire d'In0.17Al0.83N, la distribution aléatoire donne un In sur quatre cations 
dans chaque couche hexagonale, donc chaque atome N a un In et trois Al comme plus proches 
voisins. Notre optimisation donne comme paramètres de maille : ܽ = ͵.ͳͷ Å et ܿ = ͷ.Ͳ͵Å, 
ils sont proches aux valeurs rapportées par Gorczyca et al. avec ܽ (͵.ͳ Å) et ܿ  (ͷ.Ͳ Å), suite 
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à leurs calculs ab initio utilisant le code VASP avec la fonctionnelle LDA-LMTO sur un 
système de 32 atomes [84]. 

 

3.6.3.2 AlN pur et In0.17Al 0.83N aléatoire 
 

A partir de la courbe de la densité d’états (Figure 3.21 (a)), la largeur de la bande 
interdite est de .͵ͷ ܸ݁ soit ʹ.Ͷ % plus grande que celle mesurée expérimentalement 
(.ʹ ܸ݁). Elle est plus proche à la valeur expérimentale que celle calculée avec la méthode 
LDA-LMTO (  ܸ݁), utilisée dans la référence [84] où la différence est de ͵.ʹ %, en Figure 
3.21 (b), on peut voir la cartographie de la fonction de localisation des électrons (ELF) 
correspondante dont le maximum est clairement autour des atomes d’azote.  

 

         

Figure 3.21 : Densité d'états (DOS) de wurtzite AlN pure et la ligne pointillée représente le 
niveau de Fermi (a) et la cartographie des densités électronique en AlN (b). 

 

Pour l'alliage aléatoire d’In0.17Al 0.83N, notre calcul donne une largeur de bande interdite de ͷ.ͳͳ ܸ݁ (Figure 3.22 (a)). Elle plus large que la valeur expérimentale trouvée obtenues par 
Photoluminescence [85] de Ͷ.ʹͷ ܸ݁, mais aussi de celle calculée par la méthode LDA-LMTO 
de ͵  ܸ݁ [84]. Cependant on peut noter sur la courbe de densité d’états qu’il y a un niveau de 
faible intensité dans le haut de la bande interdite à Ͷ.Ͷ͵ ܸ݁ à partir du haut de la bande de 
valence. Pour trouver l’origine de cette bande, on peut regarder les contributions de chaque 
élément en reportant les densités d’états partielles, ainsi comme on peut voir sur la figure 3.22 
(b), la plus forte contribution à cette petite bande vient des atomes d’indium. Étant donné 
qu’on n’est pas en présence d’un état de défaut extrinsèque, la question qui se pose est si cette 
petite bande est véritablement un état séparé dans la bande interdite, ou alors une queue de la 
bande de conduction due à l’introduction des atomes d’indium dans l’alliage. 
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Figure 3.22 : Densité d'états (DOS) de l’In0.17Al0.83N, (a), les PDOS pour chaque type 
d’atome In, Al et N, (b), Fonction de distribution électronique (ELF) (c).  
 

Dans le cas d’une queue de bande, on mesurerait une largeur de bande interdite de Ͷ.Ͷ͵ ܸ݁, ce 
qui serait plus proche des résultats de photoluminescence [85]. Comme dans le cas de l’AlN, 
dans cette structure relaxée, la distribution des électrons montre une localisation 
prépondérante sur les atomes d’azote (Figure 3.21 (c)), ceci peut être expliqué par le fait que 
l’électronégativité de N (3.04) et plus grande que celle d’Al (1.61) ou In (1.78). 

 

3.6.3.3 Cluster In-N dans In 0.17Al 0.83N 
 

Dans le présent travail, la mise en place du cluster InN dans la supercellule a été 
réalisée des deux façons : 1) pour un cluster de trois atomes In dans InAlN, la démarche 
utilisée a été de remplacer les trois cations dans un cycle hexagonal Al par des In. 2) L’autre 
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façon fut d'avoir trois atomes In en tant que voisins d’un même atome N qui va avoir trois 
liaison In et une liaison Al. Dans chaque supercellule d’alliage, nous avons généré des 
clusters InN de taille différente dans après une relaxation totale en conservant toujours le 
même pourcentage d’In (ͳ %). Le but était de déterminer l’influence de la taille du cluster 
sur les propriétés électronique (bande interdite, distribution des électrons (ELF), évolution de 
la largeur de bande,... Pour trois et quatre atomes d’In dans le cluster, nous avons choisi de 
mettre ces atomes autour d’un azote au centre du cluster (Figure 3.23 (a)). Alors que pour le 
cluster avec plus de 6 atomes, il a été plus simple de remplacer les Al d’un même hexagonal 
par des In (Figure 3.23 (b)).  

                    

Figure 3.23 : Cluster de 3 atomes d'indium dans l'alliage InAlN, In : orange, Al : beige, N : 
bleu, b) Alliage InAlN contenant un cluster de 6 atomes d’indium. 
 

Bien que nous ayons gardé une composition identique de ͳ % en indium dans ces systèmes 
de 128 atomes, le fait de regrouper des atomes semble jour un rôle non négligeable même sur 
les paramètres de maille moyen calculé pour la supercellule totale. Ainsi, après avoir optimisé 
la structure par la minimisation de l’énergie totale pour les différentes tailles, les valeurs de 
deux paramètres ܽ et ܿ  à l’équilibre obtenus sont présentés sur les Figure 3.24 (a) et (b), où 
ces paramètres sont tracés en fonction de nombre d'In dans le cluster.  

La variation ces deux paramètres avec le nombre d'In (à l’intérieur du cluster) sont assez 
dispersés avec un écart de l’ordre de Ͳ.ʹͶ % pour ܿ  et Ͳ.ʹ % pour le paramètre ܽ. On peut 
donc conclure que les paramètres de maille varient avec l'arrangement des atomes ou la taille 
du cluster riche en In dans l'alliage InAlN même avec une composition d’In constante de ͳ % et ils sont légèrement plus grands que dans le cas d’une distribution aléatoire. 

Pour cette même composition dans l’InAlN (ͳ % d’In), la mise en cluster des atomes 
d’indium s’accompagne d’un changement notable dans le haut de la bande interdite. Nos 
calculs HSE donnent un niveau de Fermi juste au sommet de la bande de valence comme on 
peut voir sur la figure 3.25 (a). Par contre juste au bas de la bande de conduction deux 
niveaux se dégagent dont on peut se demander comme dans le cas d’une distribution 
uniforme, où l’on a une bande peu intense si ce sont des niveaux dans la bande interdite. On 
va donc considérer les deux cas, si ce sont des niveaux dans la bande interdite, la formation 
d’un cluster d’InN conduirait à une légère diminution de la largeur de la bande interdite de ͷ.ͳͳ à ͷ.Ͳʹ ܸ݁, avec apparition de deux niveaux donneurs à Ͷ.Ͷͳ ܸ݁ et Ͷ.ͻʹ ܸ݁ du bas de la 
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bande de conduction. Une analyse des densités d’états partielles (figure 3.25 (c)) montre que 
la contribution principale sur ces états vient des atomes d’azote reliés aux indiums qui 
constituent le cluster (𝑁ଵ vert) dans la figure 3.25 (c). 
 

     

Figure 3.24 : Paramètres de maille d'équilibre théorique (a) a et (b) c pour InAlN en fonction 
du nombre d'In dans le cluster. Les calculs sont effectués pour deux modèles de distribution 
In dans la supercellule : uniforme (Nb d'In = 0) et clusters (Nb d'In >0).  
 

On peut constater que ces deux niveaux sont bien détachés de la bande de conduction. Il se 
pose alors la question de savoir si ce sont des états qui vont constituer des niveaux pièges 
pour électrons dans la bande interdite, ou alors des queues de la bande de conduction générées 
par la formation du cluster [86]. Si on se base sur les analyses de Photoluminescence [85], 
mentionnés au- dessus, ainsi que d’autre études théoriques qui on rapportés une certaine 
réduction de la bande interdite par agrégation des atomes d’indium [84] il est pour l’instant 
raisonnable de conclure à de possibles queues de bandes. Comme l’on peut voir sur la figure 
2.25 (c) qui montre les densités partielles au niveau de ces queues de bande, la majeure 
contribution à ces bandes vient des atomes d'azote (𝑁ଵ) voisins des atomes d'In dans le cluster 
et non de ceux qui sont les plus proches voisins des atomes d'Al (𝑁ଶ).  

Il est aussi important de constater que la fonction de distribution (ELF) n’est presque pas 
perturbée par la formation du cluster InN, les électrons restent autour des atomes d’azote 
quelle que soit leur position intérieure, ou extérieur au cluster (figure 3.25 (d)). 
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Figure 3.25 : Structure electronique de l’alliage In0.17Al0.83N avec un cluster InN de 3 
atomes In : (a) Densité d’états totale, (b) Densité d’états partielle (PDOS) pour les trois types 
d'atomes de l’alliage In(rouge), N(bleu) et Al(vert) (c) Image agrandie du bas de la bande de 
conduction avec les contributions des différents atomes d’azote 𝑁ଵ vert (liés aux indiums) et 𝑁ଶ jaune (liés aux aluminiums), d) Cartographie de la distribution des électrons.  

 

3.7 Discussion et conclusion 
 

Tout en restant dans le cadre de la solution régulière [87] nous avons utilisé la 
dynamique moléculaire basée sur les potentiels de Stillinger-Waber adapté aux 
semiconducteurs nitrures  [67], [68] pour analyser la stabilité des alliages. Les diagrammes de 
phase des alliages ternaires ont été calculés en utilisant des paramètres d’interaction 
dépendant de la composition contrairement aux travaux antérieurs [73], [74]. Nos paramètres 
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d’interaction ܹ ሺݔሻ sont en bon accord avec ceux à ݔ = Ͳ.ͷ qui ont été obtenus par la 
méthode d’incrément du paramètre de réseaux adaptée à la structure wurtzite par Matsuoka 
[88]. Comme on pouvait s’y attendre l’analyse des diagrammes montre des zones de 
séparation de phase étendues pour InAlN et InGaN, alors que l’AlGaN peut former un alliage 
homogène sur toute la gamme de composition. Ceci est en accord avec les différences entre 
les propriétés physiques des composés binaires qui interviennent dans la formation de chaque 
alliage. Nous avons aussi abordé l’analyse de la stabilité de l’alliage quaternaire AlGaInN, 
pour ce faire les énergies ont été calculées en utilisant les paramètres d’interaction des alliages 
ternaires à ݔ = Ͳ.ͷ. Il en découle que la zone de stabilité se réduit considérablement lorsque la 
composition en indium va au-delà de ʹͲ %.  

Il a été aussi important d’examiner l’évolution de quelques propriétés de ces alliages en 
fonction de la composition. Ainsi, dans l’alliage InAlN, il a été clairement montré que 
typiquement deux longueurs différentes de liaison coexistent dans l’alliage : 1) la liaison In-N 
qui va tendre vers sa longueur dans le nitrure d’indium quand la concentration en In 
augmente, et vice versa pour la liaison Al-N. En ce qui concerne l’angle des liaisons, nous 
avons étudié trois cas types de composition en indium (ͳͲ %, ͷͲ %, Ͳ %) pour l’alliage 
InAlN, et (ͅ  %, ʹͷ %, ͷͲ %) pour AlGaInN en gardant la concentration de Ga à ͵Ͳ %. Il en 
découle, dans ces alliages, que même si les valeurs moyenne de l’angle des liaisons restent 
voisines de l’angle tétraédrique idéal de ͳͲͻ.Ͷͷ °, il y a une forte dispersion autour et la 
distribution angulaire peut s’étendre à quelques ͵Ͳ °. De ces résultats, on pourrait déduire que 
ces alliages sont susceptibles de présenter des inhomogénéités locales, et rendre compte par 
exemple des observations de séparation de phase dans AlInN qui ont été rapportés [21]. 

Il a été montré que dans le cas de InGaN déposé sur GaN et donc systématiquement en 
compression, on supprimait la séparation de phase aux températures normale de croissance 
[89], [90]. Nous avons, dès lors, cherché à déterminer le comportement de l’alliage InAlN 
sous contrainte, et nous montrons que cet alliage est assez différent de l’InGaN. En effet, 
lorsqu’on lui applique une contrainte de traction, la zone de non miscibilité rétrécit lorsque 
cette contrainte augmente. Par contre dans le cas d’une compression, on étend la zone de 
miscibilité jusqu’à une contrainte de 1.5%, au-delà, l’alliage devient instable ce qui contraste 
avec le comportement rapporté pour InGaN. 

Ainsi, puisque la croissance de l’alliage In0.18Al 0.82N autour de ͅͷͲ − ͻͲͲ °ܥ s’effectue 
dans la zone de non miscibilité d’après notre digramme de phase, il est important de voir dans 
quelle mesure la séparation de phase pouvait être initiée. Pour ce faire, nous avons analysé la 
stabilité des clusters à commencer par la possible formation d’InN. Les résultats montrent que 
l’agrégation des atomes d’In pour former de l’InN en cluster conduit à un accroissement 
systématique de l’énergie du système. Ceci se fait d’abord lentement jusqu’à un rayon de 
l’ordre de  Å, et ensuite l’énergie augmente de façon plus brutale. Il est donc peu probable 
que les séparations de phase rapportées dans la littérature résultent de la pure ségrégation 
d’InN en état équilibré.  

Il a été aussi montré par des études théoriques que l’agrégation des atomes d’indium 
pouvait conduire à une réduction notable de la largeur de bande interdite dans l’alliage InAlN. 
Nous avons aussi voulu comprendre quelle pouvait être l’origine de cette réduction. Ceci nous 
d’abord permis de mettre en évidence que notre technique de calcul ab initio sous VASP 
donnait des résultats assez précis par rapport aux autres approximations qui avaient été 
utilisée auparavant sur cet alliage [84]. Ensuite nous avons mis en évidence que le 
changement de la structure électronique de l’alliage InAlN par introduction de cluster In-N ne 
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modifie pas les états de la bande de valence, par contre il y une modification notable des états 
au démarrage de la bande de conduction. Avec le nombre d’atomes d’indium qui augmente 
dans le cluster InN, des niveaux se détachent bien de la bande principale de conduction vers 
l’intérieur de la bande interdite. Cependant, comme le niveau de Fermi se retrouve au sommet 
de la bande de valence, nous avons admis de qualifier ces niveaux de queue de la bande de 
conduction dus aux atomes d’azote liés aux indiums du cluster et en accord avec la littérature 
[84], on peut dire que ces états entrainent une réduction de la largeur de cette bande. 

En résumé, l’alliage ternaire InAlN et quaternaire AlGaInN devraient présenter une 
instabilité intrinsèque. Par contre le cluster InN ne devrait pas être l’élément majeur qui 
déclenche la possible séparation de phase. Bien que son énergie de formation augmente 
lentement au début de la ségrégation, des tailles de plus de quelques atomes ne devraient pas 
être stables. Il faut donc trouver d’autres possibles moteurs pour cette instabilité que l’on 
constate dans les diagrammes de phase.  
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Chapitre 4 

Défauts et relaxation des contraintes 
dans les couches InAlN 
 

4.1 Introduction 
 

Dans le chapitre précédent il été montré que des clusters InN n'auraient pas tendance à 
se former naturellement dans InAlN. La croissance étant faite principalement sur des couches 
de GaN pour essayer de bénéficier de l’accord paramétrique au taux d’indium voisin de 18%, 
il y aura un minimum de contrainte subie durant le processus. Selon les diagrammes de phase, 
cette croissance se fait donc dans la zone de métastabilité. Aussi, si la séparation de phase ne 
se fait pas naturellement, il faut essayer de comprendre le rôle que peuvent jouer les défauts. 
Ainsi, il été montré que les lacunes ont une énergie de formation assez basse [91] et qu’ils 
constituent des défauts ponctuels stables. Aussi, il nous a paru important d’étudier l’effet de la 
présence des lacunes, et particulièrement la lacune d’azote sur la stabilité de l’alliage ternaire 
InAlN. Comme déjà mentionné, d’autres travaux ont montré que les dislocations traversantes 
pouvaient constituer des sources pour la dégradation des couches épitaxiales d’InAlN [18]. 
Dans ce chapitre, nous allons discuter du rôle de la lacune d’azote et des dislocations sur la 
stabilité de l’alliage InAlN. 

 

4.2 La lacune d’azote et l’indium dans l’alliage In0.18Al0.82N 

4.2.1 Démarche de modélisation 
 

Afin de comprendre l’effet de la lacune N sur les atomes métalliques voisins, il faut 
déterminer la stabilité des systèmes ayant une taille minimale pour assurer un minimum de 
dispersion dans les résultats. Ceci ne peut pas être réalisé par un calcul ab-initio, par contre il 
faut s’assurer de la tendance des résultats sur des petits systèmes en suivant en parallèles le 
comportement par les techniques ab initio. Pour ce faire, nous avons effectué les calculs sur 
des systèmes de 128 atomes de composition In0.18Al0.82N en enlevant un atome d’azote au 
centre, et y substituant de plus en plus d’atomes autour par des indiums et en calculant 
l’énergie totale du système résultant par ab initio et simultanément par dynamique 
moléculaire. Comme l’on peut voir sur la figure 4.1, l’excès énergie 𝛥(4.1) ܧ décroit de façon 
monotone et similaire par les deux techniques de calcul. Avec ܧ l’énergie de l’alliage 
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InAlN avec un cluster InN et une lacune d’azote, ܧ est l’énergie de référence est celle d’un 
alliage InAlN avec lacune d’azote mais les In sont distribués aléatoirement dans l’alliage.  

 𝛥ܧ = ܧ −             Ͷ.ͳܧ

 

   

Figure 4.1 : L'excès d'énergie en fonction du nombre d'In autour de la lacune N calculé par 
la dynamique moléculaire (potentiel SW) (a) et ab-initio (VASP) (b) pour une supercellule de 
128 atomes. 
 

Ainsi notre calcul qui met en œuvre la dynamique moléculaire décrit correctement le 
comportement des systèmes sous investigation, nous pouvons donc l’utiliser pour étudier de 
gros systèmes (21 296 atomes) qui ne peuvent être traités par les techniques ab initio (Figure 
4.2). 

 

Figure 4.2 : Cluster riche en In de rayon ܴܿ = ͳͶÅ dans une matrice In0.18Al0.82N, N : bleu, 
In : orange, Al : beige. 
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4.2.2 Stabilité 
 

Pour étudier l’effet d’une lacune N sur les atomes d’indium qui peuvent se retrouver 
dans un voisinage immédiat, nous avons considéré une supercellule de 21296 atomes de 
composition moyenne à In.18Al.82N avec la lacune en son centre. Ensuite, sur un rayon Rc 
autour de cette lacune, nous avons substitué tous les atomes d’Al par des In. Ainsi par 
exemple, pour un rayon de ͳͶ Å quelques 480 atomes d’In pour réaliser le cluster riche en 
indium.  

 

 

Figure 4.3 : L'excès d'énergie 𝛥ܧ en fonction du rayon du cluster riche en In en présence de 
la lacune N dans l'alliage In0.18Al0.82N. 

 

Pour des rayons de ʹ à ͳͶ Å nous avons minimisé l’énergie des systèmes par 
dynamique moléculaire, comme on peut voir sur la figure 4.3, lorsque la taille du cluster InN 
autour de la lacune augmente en rayon, l’excès d’énergie (𝛥ܧ) décroit pour atteindre un 
minimum pour un rayon de  Å. Ensuite il augmente de façon continue, avec la substitution 
de plus d’atomes par l’indium. De façon intéressante, on peut remarquer sur la Figure 4.3 que 𝛥ܧ est négative pour les tailles de clusters InN considérés. Ceci pourrait être une indication 
que lors de la croissance de ce type d’alliage, des atomes d’In puissent venir s’agréger autour 
de lacune d’azote. 

 

4.2.3 Longueurs de liaison In-N dans la zone de cluster InN 
 

Pour essayer d’expliquer ce minimum d’énergie qui advient lorsque la taille d’un 
cluster d’InN augmente de taille, on peut examiner l’évolution des longueurs de liaison In-N. 
Comme l’on peut voir sur la figure 4.4, pour les plus petites tailles de clusters, la longueur de 
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liaison In-N s’étire lorsque la taille du cluster va de ʹ à  Å par rapport à celle dans l’alliage 
InAlN à l’extérieur du cluster. Le minimum d’énergie est obtenu lorsque la longueur de 
liaison est de ʹ.ͳ͵ Å, ceci est le plus proche de la longueur de liaison dans le nitrure d’indium 
qui est de ʹ.ͳͷ Å et ça correspond à 39 atomes d’In dans un volume de ~ ͻͲͷ Åଷ . Cet effet 
d’étirement et de compression se retrouve sur la distance entre les atomes In-In (Tableau 4.1).  

 

 

Figure 4.4 : Profil des longueurs des liaisons In-N et Al-N en fonction de la distance du 
centre de cluster avec le rayon 2 (noir), 4 (rouge), 6 (verte), 10 (bleu) et 14 (cyan). 

 

Ainsi, autour de la lacune, pour les petits clusters, la distance In-In est supérieure à celle 
d’équilibre dans InN (͵.ʹͷ Å), il y a donc de la place pour que les liaisons In-N se relaxent et 
que leur longueur essaye de se rapprocher de celle du nitrure d’indium. Ainsi, dans cette 
espace encore propice à la relaxation de la contrainte locale instaurée par la présence de la 
lacune N, la déformation sur ces liaisons diminue de ʹ.Ͳ % pour un rayon de ʹ Å à ͳ.͵ͳ % 
pour un cluster de rayon de  Å. Quand la taille du cluster passe au-delà, comme on peut voir 
dans la figure 4.4, la longueur de liaison In-N devient de nouveau comprimée et s’établit à ʹ.Ͳͺ Å pour les clusters de rayon ͳͲ Å et ͳͶ Å, nous avons alors 159 et 480 atomes d’In dans 
un volume de Ͷͳͺͻ et ͳͳͶͻͶ Åଷ respectivement. Dans le même temps la distance entre les 
atomes In-In se remet à augmenter (Tableau 4.1). 
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Tableau 4.1 : La distance In-In autour de la lacune N et la déformation sur les liaisons In-N 
à l’intérieur du cluster en fonction du rayon de cluster (ou nombre d’In dans le cluster) dans 
l'alliage In0.18Al0.82N.  Rc ሺÅሻ Nb d’In à l’intérieur du cluster Déformation In-N 

(%) 
Distance In-In (Å) 

2 1 2.07 - 
3 8 2.03 3.68 
4 13 1.98 3.65 
6 39 1.31 3.25 
7 57 2.55 3.34 
8 87 3.25 3.41 
10 159 3.52 3.52 
14 480 3.53 3.53 

 

On peut calculer la déformation locale sur le paramètre de maille ܽ dans la zone du cluster et 
la lacune N pour les différentes tailles du cluster en utilisant l'équation suivante : 
= ߝ   ሺܽ −  ܽሻ/ܽ           Ͷ.ʹ 

 

Où ܽ et ܽ sont les paramètres de maille de la zone du cluster riche en In contenant une 
lacune N au centre et celui de l’alliage aléatoire In0.18Al0.82N sans défauts, respectivement, ߝ 
représente la déformation dans la zone qui entoure le cluster In. Cette zone est sous forme 
cubique et est centrée à la lacune N, sa dimension est de ͳ Å × ͳ Å × ͳ Å soit ~5500 
atomes. La présence d’une lacune N entraine une déformation locale de Ͳ.ͺ % (figure 4.5 
pour ܴ ܿ =  Ͳ Å), par la suite, l’arrivée d’atomes d’In réduit cette déformation jusqu’à une 
relaxation presque complète de cette déformation ߝ =  Ͳ.Ͳ % quand leur nombre atteint 39 
(ܴܿ =  Å). Dans cette zone entourant la lacune, durant la formation de clusters InN de rayon ܴܿ   Å, la contrainte est positive, on évolue donc en mode extensif par rapport à la matrice 
InAlN. Au-delà de  Å de rayon de cluster, on passe en zone compressive et la déformation 
monte jusqu’à ͳ.Ͷ % pour un rayon de ͳͶ Å, ce qui se reflète sur les longueurs de liaison In-N 
qui raccourcissent (Figure 4.4). Ainsi, ܴܿ =  Å représente un rayon critique qui divise la 
déformation en régions : en dessous, le cluster InN dans l’alliage In0.18Al0.82N est en extension 
par rapport à une distribution aléatoire, au-delà, il passe en compression. Par conséquent ce 
rayon de cluster InN est un point de transition et le système y présente le minimum d’énergie. 
La présence d'une lacune N génère donc une contrainte locale et les atomes d’In sont attirés 
vers cette lacune pour apporter une relaxation de cet état de contrainte. 
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Figure 4.5 : La déformation locale en fonction du rayon de cluster autour d’une lacune N.  

 

4.2.4 Cluster sous contrainte 
 

Comme les alliages sont fabriqués par croissance sur substrat, il est clair que tout le 
système est sous contrainte. Nous considérons donc l’effet de la contrainte sur la stabilité des 
clusters qui vont pouvoir se former autour des lacunes. Il faut considérer le comportement en 
compression et en traction. Ainsi pour une faible compression de ͳ %, on peut voir que le 
rayon de  Å de formation avec maximum de probabilité existe toujours (Figure 4.6 (a)). 
Cependant lorsque on passe à ʹ %, le système semble devenir instable (Figure 4.6 (b)). 

         

Figure 4.6 : L’excès d’énergie en fonction du rayon du cluster InN en présence de la lacune 
N dans l’alliage In0.18Al0.82N sous compression de ͳ % (a) et ʹ  % (b). 
 

Dans le cas d’une traction sur le système le rayon ܴܿ de cluster InN d’énergie minimum passe 
de  à ͺ Å comme montre la figure 4.7 (a) et (b) pour une contrainte de ʹ et ͵ % 
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respectivement. Il se pourrait que ce comportement corresponde à un relâchement de la 
compression.  
 

    

Figure 4.7 : L’excès d’énergie en fonction du rayon du cluster InN en présence de la lacune 
N dans l’alliage In0.18Al0.82N sous extension de ʹ % (a) et ͵  % (b). 

 

4.2.5 Environnement et taille du cluster 
 

Afin d’essayer de comprendre l’influence de l’environnement sur la taille du cluster, 
nous avons analysé la stabilité des clusters InN dans d’autres matrices nitrures, dans ce 
paragraphe nous discutons les cas dans In.18Ga.82N, In0.4Al 0.6N et In0.82Al 0.18N avec une lacune 
N.   

Lorsque l’on observe le comportement de l’alliage In0.4Al 0.6N avec le rayon d’un cluster InN 
autour d’une lacune d’azote, le maximum de stabilité est obtenu à ܴܿ =   Å et l’excès 
d’énergie correspondante est de −Ͳ.ͳ ܸ݁ (Figure 4.8 (a)). Dans le cas d’une composition 
plus important en indium (ͅʹ  %), nous obtenons le minimum d’énergie à ܴܿ =  ͺ Å et un 
excès d’énergie de −Ͳ.ͻ ܸ݁ (Figure 4.8 (b)), on a donc un rayon de cluster autour de la 
lacune d’azote qui augmente de  à ͅ  Å, quand la matrice InAlN devient plus riche en indium. 
Nous avons aussi examiné la stabilité des clusters InN dans l’alliage InGaN (ͳͺ % In), 
comme on peut voir dans la figure 4.8 (c), on obtient une tendance similaire que dans le cas 
d’InAlN. Ainsi la taille du cluster est à ܴܿ =  Å et l’excès d’énergie est aussi de ~0.75 eV. 
On peut donc conclure que dans ces alliages (InAlN, InGaN), la formation de clusters InN 
aura une grande probabilité et que la matrice aura une influence sur leur taille.  
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Figure 4.8 : L'excès d'énergie en fonction de rayon du cluster (a) cluster InN dans 
In0.4Al0.6N ; (b) cluster AlN dans Al0.18In0.82N et (c) cluster InN dans In0.18Ga0.82N. 

 

4.2.6 Structure électronique 
 

La connaissance sur les propriétés électroniques des phases « dégradées » dû aux 
présences des lacunes est importante pour les applications de ces matériaux. Avec la même 
technique utilisée précédemment, le code VASP, nous allons étudier les DOS, les PDOS et les 
ELF des alliages InAlN à ͳ % d’Indium avec une lacune N et des atomes Indium qui se 
substituent des atomes Aluminium au cœur de la lacune. Tous les calculs sont faits avec une 
boite de 128 atomes sans défaut ou 127 atomes avec une lacune. 
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4.2.6.1 Lacune d’azote 

a) Lacune dans AlN 
 

Avec la présence d’une lacune d’azote on peut maintenant regarder l’effet sur la 
structure électronique de l’alliage InAlN à ͳ % d’indium. Pour tester la robustesse de la 
démarche, nous avons d’abord fait les calculs sur l’AlN qui nous sert de référence, comme on 
peut voir sur la densité d’états (fig. 4.9), 1) la largeur de la bande interdite est .Ͳ ܸ݁ qui s’est 
réduite par rapport l’AlN sans lacune de .͵ͷ ܸ݁ (voir Figure 3.21 du Chapitre 3). 2) il y a 
apparition de plusieurs niveaux dans cette bande interdite. Ainsi, à Ͳ.Ͷ ܸ݁ au-dessus du 
maximum de la bande de valence (VBM), il se forme un niveau accepteur. Ce niveau a été 
déjà rapporté dans une position similaire et il a été prénommé ܽଵ dans [92], et nous l’appelons 
A1. 

 

Figure 4.9 : Densités d'états (DOS) d’AlN avec une lacune N. 

Par contre, le dessous de la bande de conduction devient plus complexe et plusieurs niveaux 
donneurs apparaissent. Le premier (D1) se trouve à Ͷ.ʹ ܸ݁ du sommet de la bande de valence, 
à ͳ.͵ ܸ݁. C’est donc un piège « donneur » profond. Un deuxième niveau (D2) se trouve à ͷ ܸ݁ en dessus de la bande de valence, le troisième (D3) de plus faible amplitude est à 0.2 eV 
du bas de la bande de conduction (CBM). Nous avons donc dans AlN de nombreux niveaux 
localisés qui sont générés par la formation d’une lacune. 

Selon la densité d’états partielle des atomes Al et N, on peut voir (figure 4.10 (a)), qu’il s’agit 
essentiellement de la contribution des atomes d’Al qui sont juste autour de la lacune (Al1, 
figure 4.10 (b)).  
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Figure 4.10 : Densité d'états totale (DOS) de l’AlN avec une lacune N et les densités 
partielles (PDOS) pour chaque type d’atome dans l’alliage (a). Les PDOS pour les 2 type 
d’Al Al1 et Al2 (b) et (c) contribution des orbitales s et p. 

 

Ainsi, pour AlN, les états introduits dans la bande de conduction proviennent essentiellement 
des couches s et p des 4 atomes d'Al autour (Figure 4.10 (c)), et particulièrement de la couche 
p qui fournit plus d’électrons. Il y a deux niveaux particulièrement intenses A1 : accepteur et 
D1, le plus intense donneur profond au niveau de Fermi. La contribution des orbitales s est 
négligeable dans le niveau A1 qui paraît exclusivement dériver des orbitales p, ensuite cette 
contribution augmente dans les niveaux D1 et D2, tout en restant inférieure à celle des 
orbitales p. la contribution de l’orbitale s prédomine dans le niveau de faible intensité D3, 
juste sous la bande de conduction. 
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b) Lacune d’azote dans InAlN à 17% d’In) 
 

Dans le cas de l'InAlN (ͳ %) la densité d’états est très différente de celle de l’AlN 
avec lacune d’azote. La bande interdite est très bien définie: le sommet de la bande de valence 
et le bas de la bande de conduction se terminent de façon très abrupte, on mesure une largeur 
est de Ͷ.ͻͲ ܸ݁ (Figure 4.11 (a)) donc légèrement plus étroite que la valeur obtenue dans le 
même alliage sans lacune (ͷ.ͳͳ ܸ݁).  

    

 

Figure 4.11 : Densité d'états totale (DOS) de l’InAlN (ͳ % In) avec une lacune N (a) et les 
dos partiel (PDOS) pour chaque type d’atome dans l’alliage (b), et Contribution des orbitales 
s et p des atomes Al autour de la lacune (c). 

Juste au niveau de Fermi, sous la bande de conduction, se sont mis en place deux niveaux 
donneurs à ܦଵ ∶ Ͳ.͵͵ ܸ݁ et ܦଶ ∶ Ͳ. ܸ݁. Ces deux niveaux proviennent de la contribution des 
orbitales s et p des atomes d’Al localisés autour de la lacune (Figure 4.11 (c)). Le niveau D1 
se trouve juste au niveau de Fermi, il est formé principalement de la contribution des orbitales 
p, certain des orbitale s qui sont plus faibles. Le niveau D2 est plus intense, et les deux types 
d’orbitales y contribuent de façon quasiment équivalente. 
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c) Lacune d’azote et cluster InN dans InAlN  
 

Afin de déterminer l’effet d’un enrichissement en indium sur la structure électronique 
de l’alliage, et étant donné que nous utilisons les techniques ab initio, nous avons considéré 
deux clusters à 3 et 4 atomes In autour d’une lacune N dans des systèmes de 128 atomes. 
Comme dans le cas précédent d’une lacune seule sans substitution des Al par In, le maximum 
de la bande de valence est toujours abrupt et la bande interdite ne présente pas de niveau 
accepteur dans les deux cas (Figure 4.12 (a) et (b).  

  

Figure 4.12 : Densité d'états totale de l’InAlN (ͳ % In) avec une lacune N et un cluster de 3 
In (a) et 4 In (b). 

 

La partie haute de la bande interdite, près de la bande de conduction est devenue plus 
complexe que dans le cas d’une lacune seule quatre états donneurs bien intenses.  Dans les 
deux cas, l’état profond (D1) le plus intense se retrouve à plus de ͵ ܸ݁ du haut de la bande de 
valence et c’est sur ce niveau que se localise le niveau de Fermi du système. Les largeurs de la 
bande interdite sont assez bien définies (BVM et BCM dans les figures 4.12 (a) et (b), soit ~ ͷ.ʹ ܸ݁ dans le cas de cluster de 3 In et ͷ.ʹ ܸ݁ dans le cas de 4 In. Ces états se regroupent 
de façon différente dans le cas de 3 et 4 atomes d’indium autour de la lacune. Dans les deux 
cas, D1 est tout seul, et D2, D3 et D4 sont regroupés dans le système avec 3 In autour de la 
lacune. Pour quatre atomes d’indium D2 et D3 restent regroupés et D4 se rapproche du bas de 
la bande de conduction.  En tenant compte que nous avons encore un atome d’Al autour de la 
lacune lorsqu’on y positionne 3 In, on peut remarquer que dans ce cas la contribution des 
orbitales de cet atome d’Al est négligeable sur les états qui apparaissent dans la bande 
interdite, la contribution dominante est celle des atomes d’In (Figure 4.13 (a) et (c). Si 
maintenant on les divise en deux parties, In1 (autour de la lacune : cluster) et In2 (les autres), 
on peut voir que la contribution des In2 est prédominante dans la bande de conduction, alors 
que celle des In1 y est inférieure (Figure 4.13 (b) et (d)). Plus précisément, en ce qui concerne 
les 4 niveaux dans la bande interdite, on constate une très forte contribution des atomes In1 
sur D1-D3 et une prédominance des In2 sur l’état D4. Ceci pourrait peut-être expliquer 
pourquoi cet état se rapproche du bas de la bande de conduction lorsque nous avons 4 atomes 
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d’In. En se focalisant sur les deux états dont la contribution vient exclusivement des In1, on 
voit que pour les trois niveaux les plus profonds D1-3, il y a une participation quasiment 
équivalente pour les orbitales s, p et d, ensuite l’orbitale s prédomine sur le niveau D4, et aussi 
sur les niveaux du bas de la bande de conduction (Figure. 4.13 (e)).  

 

   
 

   
 

 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
Figure 4.13 : Structure électronique de l'alliage 
In0.17Al0.83N avec une lacune N : DOS totales 
avec 3 atomes In (a) et 4 atomes In (c). (b) PDOS 
d'In pour 3 In et (d) 4 In pour In (rouge), Al 
(vert) et N (magenta), et (d) voisins ݊ܫଵ (violet) et  ݊ܫଶ (gris). e) Contribution des orbitales pour 4 
In : s (cyan), p (mauve) et d (magenta). 
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4.2.6.2  Distribution des électrons sur les sites atomiques (ELF) 
 
 

Il est important de savoir comment sont distribués les électrons de façon spatiale dans 
le système. Pour cela, nous avons extrait des coupes de la fonction de distribution 
électronique. Dans le cas d’une lacune dans un alliage uniforme InAlN, on peut voir sur la 
figure 4.14 (a) que la distribution des électrons qui est centrée sur les atomes d’azote se 
localise aussi principalement autour de VN, tout en donner l’impression de perdre un peu de 
symétrie si on compare à l’allure de cette fonction autour des atomes N.  

 

  

Figure 4.14 : Fonction de localisation électronique (ELF) projetée sur le plan (11-20), Al : 
bleu, In : rouge, N : gris (la position de la lacune N a été marqué en blanc). 

 

Par contre, lorsque 3 atomes In sont introduits autour, il y a un effet important de ces atomes 
sur la distribution des électrons comme on peut voir sur la figure 4.14 (b). En effet la lacune 
ne joue presque plus de rôle dans la localisation des électrons. Il est très probable que la 
présence de ces atomes d’indium autour de la lacune sert à une redistribution de cette charge 
comme on peut remarquer sur la figure où la couleur rouge bien visible autour des atomes 
d’azote est maintenant bien atténuée.  

 

4.3 Dislocations traversantes et les atomes In dans l'alliage InAlN 
 

 Dans un premier temps, la dégradation constatée dans les couches d’InAlN de 
croissance épitaxiale sur GaN en fonction de l’épaisseur croissante a été attribuée à l’action 
des dislocations traversantes issues de l’interface GaN/saphir [18]. Comme nous avons vu 
dans le chapitre 1, les dislocations traversantes s’ouvrent systématiquement en traversant la 
couche de surface d’InAlN et pourraient contribuer de façon importante à la dégradation de la 
partie superficielle de la couche. Même si des résultats expérimentaux ont été publiés sur ce 
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sujet [20], [93], [94], il n’y a pas beaucoup de travaux théoriques qui aient tenté d’analyser le 
rôle des dislocations sur la relaxation de la contrainte dans cet alliage, et leurs contributions 
sur la dégradation des couches InAlN. Dans la suite, nous allons examiner l’action que peut 
exercer le champ de contrainte de ces dislocations sur la distribution des atomes dans 
l’alliage, en particulier les atomes d’indium. 

Pour mieux cerner le problème de ségrégation de phase dans les dislocations, nous proposons 
d’étudier le cas d’un alliage InAlN à ͳͺ % d’Indium. Pour chaque dislocation considérée, son 
énergie de cœur sera évaluée avec différentes configurations : un cœur rempli à ͳͲͲ % AlN, 
ou à ͷͲ % InN ou à ͳͲͲ % InN, en comparant avec les deux matériaux purs en AlN et InN.
  

4.3.1 Procédure de simulation 
 

 Dans la structure wurtzite de l’alliage InAlN dont la croissance des couches est 
effectuée selon la direction [0001], les trois dislocations [0001], 1/3[11-20] et 1/3[11-23] se 
retrouvent en configuration vis, coin et mixte, respectivement ; en effet, leurs lignes se 
propagent dans la direction de croissance. Une dislocation étant caractérisée par un champ de 
déformation à longue portée, la modélisation se doit de prendre en compte de gros systèmes et 
c’est pour cette raison que nous utilisons la dynamique moléculaire avec un potentiel 
empirique. Les systèmes modélisés sont définis dans un parallélépipède rectangulaire dont les 
côtés sont le long des directions [1-210] (ݔ), [10-10] (ݕ) et [0001] (ݖ). La taille du 
parallélépipède est de ͳͲͺ ܽ Ͷ√͵ܽ × ʹܿ (ܽ et ܿ sont les paramètres d'équilibre) soit un 
nombre total de 110 592 atomes. Des conditions aux limites périodiques ont été appliquées le 
long de la direction de la ligne de dislocation (ݖ) et des limites flexibles ont été imposées le 
long des deux autres directions (ݔ,  Chaque dislocation a été introduite en imposant les .(ݕ
déplacements sur tous les atomes selon la théorie de l'élasticité isotrope [95]. Ensuite, le 
système est relaxé par dynamique moléculaire avec le potentiel S-W sous la condition aux 
limites flexible (Figure 4.15)) qui consiste à diviser en trois régions dans les deux directions 
,ݔ)   .perpendiculaires à la ligne de dislocation ,(ݕ

Les régions I, II sont les cylindres coaxiaux centrés sur la ligne de dislocation. La structure 
atomique est relaxée dans la région I et II, mais seule l'énergie de déformation dans la région I 
est comptée. Les atomes de la région III sont fixés. L'épaisseur des régions I et II doit être 
suffisamment grande pour relaxer la contrainte de la région du cœur de dislocation, et 
l'épaisseur de la région III doit assurer que tous les atomes à l'intérieur ont un voisinage 
complet dans la gamme des potentiels interatomiques. Le calcul de la configuration de 
l'énergie minimale est effectué en utilisant la méthode dite de dynamique moléculaire à basse 
température. Dans notre cas, les régions I et II font ͵ Å et ͺ Å [96]. Une température 
thermodynamique est calculée à chaque étape et la relaxation se termine lorsque cette 
température est inférieure à ͳͲ− ܭ. 
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Figure 4.15 : Arrangement concentrique de régions pour un modèle de condition aux limites 
flexibles. Le système est décomposé en trois régions.  

 

Tableau 4.2: Facteur prélogarithmique A en fonction des constantes élastiques Cij pour les 
dislocations traversantes dans la structure wurtzite. b est la valeur du vecteur de Burgers 
[95]. 

Type ܣ ܽ − ߨଶͶܾ ݊݅ܿ ∙ ቆܥଵଵଶ − ଵଵܥʹଵଶଶܥ ቇ ܿ − ߨଶͶܾ ݏ݅ݒ ∙ ସସ ሺܽܥ + ܿሻ − ߨͳͶ ݁ݐݔ݅݉ ∙ ቆܥଵଵଶ − ଵଵܥʹଵଶଶܥ ∙ ܾ𝑐ଶ + ସସܥ ∙ ܾ𝑣௦ଶ ቇ 

 

La détermination des cœurs de dislocation a été menée en combinant la dynamique 
moléculaire à base du potentiel de Stillinger Weber pour décrire la zone du cœur et la théorie 
de l'élasticité pour prendre en compte le comportement asymptotique de la dislocation loin de 
la ligne. Cette procédure permet d’obtenir à la fois les énergies et les rayons du cœur des 
dislocations considérées. L'énergie de déformation (ܧ௧௧) associée à une dislocation est la 
somme des contributions élastiques (ܧélaୱ୲i୯୳e) et de cœur (ܧcœ୳୰) : 
௧௧ܧ   = élaୱ୲i୯୳eܧ   +  ͵.cœ୳୰           Ͷܧ 

 

Dans l'élasticité linéaire, l'énergie de déformation élastique par unité de longueur stockée dans 
un cylindre de rayon ܴ autour de la dislocation est donnée par la relation [95] : 
élaୱ୲i୯୳eܧ  = ܣ  ∙ ݈݊ ሺܴ/ܴܿሻ ,       ܴ >  ܴܿ            Ͷ.Ͷ 
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avec ܣ =  ሺܾଶ/ Ͷ ߨሻ ∙ ሺሺܥଵଵଶ  − ଵଶଶܥ  ሻ/ʹ ⋅  ଵଵ ሻ           Ͷ.ͷܥ
 

Rappelons que ܴܿ  est rayon du cœur de dislocation, b est la valeur du vecteur de Burger et ܥ 
sont des constantes élastiques. Le facteur prélogarithmique ܣ est donné dans le Tableau 4.2 
pour différents types de dislocations, coin ܽ, vis ܿ  et mixte ܽ + ܿ. 

Dans les calculs atomistiques, on peut définir l'excès d'énergie lié à un seul atome comme sa 
différence d'énergie entre le système contenant le défaut et celui avec le matériau parfait. 
Ainsi, l'énergie de déformation totale contenue dans un cylindre de rayon ܴ autour de la 
dislocation est évaluée en additionnant l'excès d'énergie lié aux atomes individuels à 
l'intérieur de cette zone.  

 

4.3.3 Dislocation coin 
 

La dislocation prismatique ܽ-coin est caractérisée par le vecteur de burgers b = ܽ/3 [1-
210] avec la ligne de dislocation l selon la direction [0001]. Pour ce type de dislocation, nous 
avons considéré trois configurations obtenues en plaçant la ligne de dislocation, c’est-à-dire 
l’origine du champ de déplacement, aux points P1, P2 et P3 comme on peut voir sur la figure 
4.16 (a).  

             

             

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 4.16 : a) Origines des champs de déplacement pour générer des cycles de 4, 8 et 5/7 
atomes de dislocations. Les configurations correspondantes vues le long de [0001]. (b) cœur 
de 8 atomes, (c) cœur de 4 atomes et (d) cœur de 5/7 atomes. In : orange, Al : beige, N : bleu. 
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En pratique, l'énergie et le rayon du cœur sont déterminés en ajustant le segment linéaire de 
l'énergie totale ܧ௧௧ሺܴሻ stocké dans le cylindre de rayon ܴ à la valeur logarithmique ݈݊ሺܴሻ. 
La pente ajustée correspond à ܣ. Le point à partir duquel la courbe d'énergie totale dévie de la 
relation linéaire définit le rayon de cœur ܴܿ, et l'énergie correspondante est l'énergie de cœur ܧ𝑐. Les figues 4.17 (a), (b) et (c) montrent l'énergie totale ܧ௧௧ሺܴሻ stockée dans un cylindre 
de rayon ܴ  en fonction de ݈݊ ሺܴሻ pour des cœurs de 4, 5/7 et 8 atomes d’une dislocation ܽ- 
coin dans l’alliage InAlN à ͳͺ % d’Indium pour différentes configurations des cœurs 
constitués entièrement d’AlN, InN et de InAlN (ͷͲ % d’Indium) respectivement. Dans ces 
figures on voit clairement que l’énergie totale est la plus faible dans le cas où les cœurs sont 
formés entièrement d’InN et les cœurs composés totalement d’AlN sont le plus énergétiques, 
et la courbe intermédiaire correspond à l’alliage au cœur InAlN avec une composition de ͷͲ % d’In. Ces observations sont similaires pour les 3 configurations 4, 8 et 5/7 atomes 
(Figures 4.17 (a)-(b) et (c) respectivement).   

 

    
 

    

 

Figure 4.17 : L’énergie totale stockée dans 
un cylindre de rayon ܴ en fonction de ݈݊ሺܴሻ 
pour des cœurs de 8- (a), 4- (b) et 5/7- (c) 
atomes de la dislocation a –coin dans 
In0.18Al0.82N (vert : cœur AlN, rouge : cœur 
In0.5Al0.5N, vert : cœur InN. 
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Indépendamment des configurations de cœur, le rayon du cœur prend la valeur de ͷ.ͻ Å pour 
AIN et InAlN, et ͅ . Å pour InN (Tableau 4.3). La stabilité énergétique des dislocations avec 
les différentes configurations de cœur est déterminée par l'énergie de cœur correspondante, de 
sorte que le cœur à 4 atomes est la configuration la plus stable dans InAlN. Le même résultat 
est obtenu pour les composés binaires AlN (ͳ.ͳͺ ܸ݁/Å) et InN (Ͳ.ͻͶ ܸ݁/Å) avec une énergie 
de cœur minimum de Ͳ.ͻ ܸ݁/Å (cœur InN) dans InAlN au lieu de ͳ.Ͳͺ ܸ݁ (cœur AlN), ͳ.Ͳ͵ ܸ݁ (cœur InAlN). 
 

Tableau 4.3 : Les rayons du cœur ܴܿ et les énergies du cœur Ec pour les cycles 4- , 5/7- et 8- 
atomes des dislocations ܽ- coin dans AlN, InN et InAlN, respectivement. 

Dislocation 
a-coin 

Paramètres AlN InN InAlN à ͳͺ % In 
cœur AlN cœur In0.5Al 0.5N cœur InN 

4-atomes  ܴܿ ሺÅሻ 
5.90 8.60 5.90 5.90 5.90 

5/7-atomes 5.90 8.60 5.90 5.90 5.90 
8-atomes 5.90 8.60 5.90 5.90 5.90 
4-atomes  ܿܧ ሺܸ݁/Åሻ 

1.18 0.94 1.08 1.03 0.96 
5/7-atomes 1.51 1.03 1.31 1.23 1.13 
8-atomes 1.61 1.14 1.41 1.31 1.20 

 

5.3.2 Dislocation vis 
 

Pour la dislocation ܿ-vis, on a étudié le cœur présenté sur la figure 4.18 (b), il peut être 
obtenus en plaçant la ligne de dislocation au point T (Figure 4.18 (a)).  

 

 

      

 

 

 

 

Figure 4.18 : a) Origine des champs de déplacement pour générer la dislocation c-vis avec 
ligne le long de [0001], (b) Structure atomique obtenue avec origine du champ des 
déplacements en T. 

 

Comme pour la génération des autres structures des dislocations, c’est l’origine du champ de 
déplacement imposé aux atomes dans la structure initiale parfaite. Dans ce cas, la rotation vis 
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se fait autour de la ligne ݈ de la dislocation centre sur un hexagone. Cette configuration 
atomique est dénommée cœur plein (full core) par opposition à la configuration cœur ouvert 
qui caractérise les défauts comme les nanopores (nanopipes) avec un caractère de dislocation 
qui peut avoir un contenu en vecteur de Burgers qui ira d’un à plusieurs paramètres ܿ [97].  La 
structure atomique correspondante relaxée est illustrée à la figure 4.18 (b). 

L'énergie totale ܧ௧௧ stockée dans un cylindre de rayon ܴ en fonction de ݈݊ ሺܴሻ est 
représentée sur la Figure 4.19 pour les 3 trois compositions du cœur de dislocation dans 
l’alliage d’InAlN. On peut remarquer que l’énergie totale a la même tendance dans le cas des 
dislocations coin, elle est le plus élevé pour le cœur à AlN et le plus faible pour celle d’InN, et 
l’énergie totale du cœur InAlN est intermédiaire. On peut donc conclure que la dislocation vis 
de cœur InN dans l’alliage InAlN a la plus basse énergie et va présenter une plus grande 
stabilité que les deux autres.  

 

 

Figure 4.19 : Énergie totale ܧ௧௧ሺܴሻ stockée dans un cylindre de rayon R en fonction de 
ln(R) pour la dislocation c- vis pour l’In0.18Al0.82N avec trois compositions différentes dans le 
cœur (ͳͲͲ % AlN : rouge, ͷͲ % d’InN : bleu et ͳͲͲ % InN : vert). 

 

Ces résultats se retrouvent en chiffres dans le Tableau 4.4, où nous avons rapporté les rayons ܴܿ et les énergies de cœur ܧ𝑐 pour cette dislocation vis dans AlN, InN et InAlN, le rayon ܴܿ 
est  Å pour les dislocations remplies de InAlN à ͷͲ % In. 
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Tableau 4.4 : Rayon ܴ ܿ et énergie de cœur ܧ𝑐 pour cœur plein de dislocations ܿ-vis pour 
AlN, InN et InAlN, respectivement  

 Paramètres AlN InN InAlN à ͳͺ % In 
cœur AlN cœur In0.5Al 0.5N cœur InN 

Dislocation 
c-vis 

ܴܿ ሺÅሻ 6.00 7.80 6.00 6.00 6.00 ܿܧ ሺܸ݁/Åሻ 2.28 1.61 2.08 1.83 1.53 

 

5.3.3 Dislocation mixte 
 

Dans les couches de nitrure conventionnelles, la dislocation traversante (ܽ + ܿ) se 
propage le long de l’axe de croissance [0001] avec un vecteur Burgers 1/3 [11-23]. Les 
modèles ont été construits comme suit : à partir d'une cellule initiale de structure wurtzite 
parfaite de AlN, on introduit une simple dislocation droite en déplaçant les atomes de leurs 
positions initiales selon les relations du champ de déplacement donné par l'élasticité isotrope 
linéaire [95]. A cet effet, les expressions proposées par De Wit [98] ont été adoptées. Suivant 
Béré et al [99], différentes configurations de cœur de départ de la dislocation ont été obtenues 
en changeant la position de l'origine du champ de déplacement de la composante coin, 
correspondant au centre de la dislocation, dans les deux plans prismatiques différemment 
espacés {10-10} (voir Figure 4.20 (a)).                 

    

    

Figure 4.20 : Dislocation mixte (ܽ + ܿ). (a) : origines possibles du champ de déplacement 
(P1, P2, P3). (b), (c) et (d): Configurations du cœur de départ : 4 atomes, 8 atomes et 5/7 
atomes, correspondant aux origines: P1, P2 et P3.  
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La composante vis a été ajoutée aux dislocations coins en conservant la même origine du 
champ de déplacement. Comme pour les dislocations coins, nous avons obtenu par cette 
procédure trois configurations initiales de la dislocation mixte (ܽ + ܿ). Le long de [0001], ces 
structures de cœur sont des cycles à 4, 8 et 5/7 atomes (figures 4.20 (b) - 4.20 (d)), lorsque 
l'emplacement du centre de dislocation est fixé à : P1, P2 et P3 (figure 4.20 (a)), 
respectivement.    

 

     

Figure 4.21 : Structures relaxées le cœur 5/7- atomes (a) et doubles 5/6-(b). 
 

À partir de modèles générés dans le cadre de la théorie de l'élasticité isotrope linéaire 
(Figures 4.20 (b) – 4.20 (d)), les relaxations par dynamique moléculaire basées sur le potentiel 
SW ont donné deux structures de cœur différents pour la dislocation mixte (ܽ + ܿ) à partir des 
trois de départ (Figure 4.21). Ainsi, la configuration avec cycles 5/7 atomes est conservée 
durant la relaxation (Figure 4.21 (a)). Dans cette configuration, il n’y a pas de mauvaise 
liaison de type métal-métal, ou azote-azote comme dans la configuration similaire dans le cas 
d’une dislocation coin, où l’on trouve systématiquement des liaisons N-N et métal-métal dans 
le cœur[100]. Pour les deux autres configurations de départ cycle à 4 et 8 atomes, nous 
obtenons la configuration avec deux cycles 5 et 6 atomes assez déformés, nous appelleront 
cette configuration « double 5/6 » (Figure 4.21 (b)). Pour le cycle à 8 atomes de départ, la 
transformation se fait directement durant les premiers pas de la relaxation, et ensuite la 
géométrie est optimisée jusqu’à la relaxation complète quand le système atteint son minimum 
d’énergie. Par contre, le cycle à 4 atomes se transforme d’abord en cycle de 8 atomes pour 
finalement donner naissance à la même structure en double cycle à 5/6 atomes. Cette structure 
complexe en cycles 5/6 atomes (Figure 4.21 (b)) peut être vue comme le résultat d'un 
couplage fort entre les composants coin et vis à l'intérieur du cœur de la dislocation mixte. 
Pour cette dislocation mixte, les deux configurations relaxées 5/7 et double 5/6 cycles 
d’atomes présentent un rayon de cœur identique de .ʹͲ Å, on peut voir aussi qu’ils 
conservent la même tendance en énergie en fonction de la composition chimique dans le 
cœur. Ainsi la hiérarchie cœur AlN (ʹ.Ͷͳ ܸ݁) > InAlN (ʹ.ͳͳ ܸ݁) > InN (ͳ. ܸ݁) est encore 
reproduite (tableau 4.5). On peut aussi noter que la configuration 5/7 devrait être toujours plus 
stable avec par exemple une énergie de Ͳ.Ͷͷ ܸ݁/Å plus faible dans le cas d’un cœur InN. 

http://www.rapport-gratuit.com/
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Figure 4.22 : L'énergie de déformation totale par unité de longueur stockée dans un cylindre 
de rayon R en fonction de ln(R) pour différentes configurations de noyau de la dislocation 
mixte (a+c) : l’anneau à 5/7 atomes (a) et e double 'anneau à 5/6 (b) pour l’In0.18Al0.82N pour 
les trois configurations de cœur 100 % AlN : rouge, 50 % d’InN : bleu et 100 % InN : vert.  

 

Tableau 4.6 : Les rayons du cœur ܴܿ et les énergies du coeur  ܧ𝑐  pour les deux 
configurations, double 5/6 et 5/7 des dislocations (ܽ + ܿ)-mixte dans AlN, InN et InAlN, 
respectivement. 

Dislocation 
(a+c)-mixte 

Paramètres AlN InN InAlN à ͳͺ % In 
cœur AlN cœur In0.5Al 0.5N cœur InN 

Double 5/6-
atomes 

ܴܿ ሺÅሻ 6.20 10.00 6.20 6.20 6.20 

5/7-atomes 6.20 10.00 6.20 6.20 6.20 
Double 5/6-

atomes 
 ሺܸ݁/Åሻ 3.10 2.55 2.80 2.35 2.21 ܿܧ

5/7-atomes 2.59 1.93 2.41 2.11 1.76 
 

Ainsi quel que soit vecteur de Burger, on voit clairement que ces dislocations, dont la ligne va 
se propager le long de la direction de la croissance des couches d’InAlN, pourraient avoir 
tendance à attirer des atomes d’indium pour essayer de diminue leur énergie. 
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4.4 Discussion et conclusion  
 

Dans ce chapitre, nous avons limité notre investigation théorique à deux types de défauts. 
Le défaut ponctuel type que constitue la lacune d’azote et les dislocations qui peuvent être 
prépondérant dans les hétérostructures de couches de nitrures. Comme déjà annoncé en 
introduction ce choix a été fait pour des raisons évidentes. D’une part la lacune d’azote est le 
défaut ponctuel par excellence très stable [92], [101]. D’autre part la croissance épitaxiale des 
couches sous investigations est réalisée sur des substrats divers (saphir, carbure de silicium, 
silicium) avec lesquels il y a des larges décalages paramétriques. Elles contiennent donc 
obligatoirement des fortes densités de dislocations traversantes (ͳͲ− − ͳͲ−ଽ ܿ݉−ଶ).  

En ce qui concerne la lacune d’azote, nous avons montré que l’espace mise en place 
semble naturellement propice pour une agrégation des atomes d’In dans l’alliage InAlN. En 
effet, l’énergie du système « lacune-cluster InN-Alliage InAlN » diminue pour être minimale 
lorsque le rayon du cluster InN atteint   Å dans In0.18Al 0.82N et même 8 Å dans Al0.18In0.82N. 
Cette possible formation de clusters peut être rapprochée aux récentes observations 
expérimentales, en effet Palisiatis et al. [21] qui ont synthétisé des couches de InAlN sur une 
large gamme de composition en indium à basse température ont effectué des séquences de 
recuit à ͲͲ °ܥ et des observations par microscopie électronique en transmission en imagerie 
avec sensibilité chimique (STEM-ADF : scanning transmission electron microscopy in 
annular dark field) dans un alliage InAlN avec ʹ % indium. Ils ont rapporté que la séparation 
de phase dans cet alliage se mettait en place par formation de zones riche en indium ou en 
aluminium sur des diamètres de ʹ −  ݊݉. Ceci qui n’est pas très éloigné de notre alliage de 
82% In où le système atteint la plus basse énergie pour des clusters InN de ͳ. ݊݉ de 
diamètre. De notre côté [20], nous avons observé par la même technique STEM-ADF) des 
agrégats riches en indium de diamètre allant de ͳ à ͷ ݊݉ dans un alliage obtenu par 
croissance par épitaxie en phase vapeurs aux organométallique à plus haute température 
(ͻͲ °ܥ) avec une composition nominale en indium de ͵ʹ %. Comme ces observations ne 
sont en aucune manière corrélées à une présence de dislocations ou autre défauts étendus. 
Elles peuvent donc conforter nos résultats sur un rôle prépondérant de ces lacunes d’azote sur 
la formation des clusters d’InN dans cet alliage comme base de dégradation par séparation de 
phase.  

Dans la littérature, un certain nombre de travaux ont analysé l’effet de la formation des 
clusters InN sur les propriétés électroniques de l’alliage par des techniques ab initio et sur des 
systèmes de 32 atomes, avec des conclusions sur une certaine réduction de la bande interdite 
[102]. Dans ce travail, nous avons exploité les possibilités du code VASP et mené les calculs 
sur des systèmes de 128 atomes, ce qui nous a permis de réaliser des concentrations en indium 
de ͳ % assez proches de l’accord de paramètre avec GaN (ͳ − ͳͺ %) pour essayer de 
mettre en évidence les possibles effets sur les dispositifs. Ainsi, nous mettons en évidence que 
la formation des clusters InN autour de lacunes d’azote va perturber de façon importante le 
haut de la bande interdite en y introduisant des niveaux donneurs profonds et en remontant le 
niveau de Fermi au-delà de ͵ ܸ݁ au-dessus de la bande de valence. Quatre niveaux sont bien 
formés dès l’introduction de 3 atomes d’indium autour de la lacune d’azote et le niveau de 
Fermi est positionné sur le niveau le plus intense localisé à ͵. ܸ݁ et ͵ .Ͷ ܸ݁ du haut de la 
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bande de valence pour 3 et 4 atomes d’indium, respectivement. La plus grande contribution 
sur les trois états les plus intenses vient des atomes d’In localisés autour de la lacune d’azote. 

 Comme dans le cas de la lacune qui semble constituer une déformation locale que les 
atomes d’indium tendront à venir relaxer, une ligne de dislocation concentre aussi localement 
une forte déformation. En considérant les trois types de dislocations, nos calculs énergétiques 
montrent que dans l’alliage InAlN, leur rayon a une valeur d’équilibre à ͷ.ͻ Å (coin),  Å  
(vis) et .ʹ Å (mixte) qui est indépendant de la configuration donc c’est cet endroit qui 
encaisse la plus grande déformation. Aussi, lorsque nous modifions la composition dans cette 
zone et que nous calculons l’énergie du système, il en ressort systématiquement qu’elle est 
minimisée lorsque ce cœur de la dislocation a la composition InN, bien évidement avec une 
hiérarchie selon la structure atomique, soit la topologie du défaut. Ainsi la dislocation coin 
avec un cœur à cycles 4 de composition aura-t-elle l’énergie la plus faible de Ͳ.ͻ ܸ݁/Å le 
long de la ligne [0001]. La dislocation vis a bien évidemment une énergie plus élevée que 
toutes les dislocations coins, par contre elle sera aussi minimisée à ͳ.ͷ͵ ܸ݁/Å, pour une 
composition de cœur en InN. Il en est de même pour la dislocation mixte qui combine un 
caractère coin et vis, avec bien évidemment un plus grand vecteur de Burger. Elle va de même 
pouvoir minimiser son énergie en absorbant des atomes d’In pour atteindre ͳ. ܸ݁/Å dans la 
configuration 5/7 sans mauvaises liaisons. On peut donc conclure que les trois types de 
dislocations traversantes devraient pouvoir attirer les atomes d’indium pour minimiser leur 
énergie. Il serait intéressant d’avoir des résultats expérimentaux pour vérifier ces analyses. En 
effet les résultats disponibles dans la littérature ont simplement montré que les dislocations 
qui traversent la couche d’InAlN participaient à la dégradation de sa cristallinité. Cependant, 
rien n’a encore été publié sur la possible variation dans l’activité pour les différents types de 
dislocations[18]. Plus récemment, il a été montré que l’augmentation de l’épaisseur des 
couches d’InAlN, même à la composition nominale de ͳͺ % In sur du GaN avec très faible 
densité de dislocations [103] donne des couches InAlN aussi dégradées. Ainsi, cette 
dégradation intrinsèque pourrait constituer un bon argument pour conforter le rôle 
prépondérant des défauts ponctuels dans cette dégradation en étant sous-jacent à la séparation 
de phase.  
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5 Conclusion  
 

Pour initier ce travail, nous sommes partis du fait que l’Alliage InAlN s’est révélé 
comme prometteur pour la réalisation de barrière performante pour transistors 
hyperfréquences de puissance avec bonne tenue à haute température (ͳͲͲͲ °ܥ). Cependant, il 
y avait aussi des observations qui avaient montré que cet alliage, qui constitue la barrière, 
élément de base du transistor dans l’hétérostructure avec GaN, présente une dégradation 
cristalline à l’accroissement de son épaisseur durant la croissance. Une hypothèse de départ 
fut que cette dégradation pouvait découler du relâchement d’une certaine contrainte interne. 
De plus, plusieurs observations ont montré que la dégradation cristalline pouvait advenir avec 
autant d’ampleur dans les couches durant la croissance sur des substrats de GaN sans 
dislocations traversantes. Notre objectif a donc été d’essayer de déterminer les possibles 
causes de ce comportement.  

La réalisation de cet objectif est passé par un certain nombre d’étapes pour ce travail de 
modélisation dont la première fut l’analyse des diagrammes de phase des alliages ternaires 
(AlGaN, InAlN, InGaN) et quaternaire AlGaInN pour mettre en évidence qu’à part AlGaN, 
ces autre ternaires présentent un large domaine d’instabilité. L’analyse des diagrammes de 
phase sous contrainte a permis de montrer que l’InAlN a un comportement très différent de 
l’InGaN. En effet, la zone de stabilité de l’InGaN augmente toujours lorsqu’il est sous 
contrainte. L’InAlN est stable sous traction et compression en dessous de 2% de 
sollicitation.  Lorsqu’on cherche à le comprimer d’avantage, il devient instable, alors qu’il 
reste stable sous traction.  

Ainsi pour les hétérostructures mises en place par croissance en phase vapeur aux 
organométalliques autour de ͺͷͲ °ܥ, on va toujours se trouver dans la zone d’instabilité 
surtout autour de ͳͺ % sans décalage paramétrique avec GaN.  

Notre analyse des propriétés structurales a permis de montrer plus spécifiquement que 
dans l’alliage InAlN, il y a une coexistence de deux longueurs de liaisons distinctes qui 
évoluent en fonction de la composition en indium. Il y a aussi une dispersion de la distribution 
angulaire atour de l’angle tétraédrique, ces deux éléments peuvent faire penser qu’il peut 
localement exister des contraintes internes et donc des distributions de phases non uniformes.  

Nos calculs de possibles ségrégations, par exemple, de l’indium montrent que ce type de 
phénomènes ne conduit pas particulièrement à de systèmes tendant vers un équilibre 
énergétique. Par contre, en prenant en compte la présence de lacunes d’azote, nous avons pu 
mettre en évidence que leur interaction avec des atomes d’indium conduisait 
systématiquement à de clusters stables de rayon pouvant aller jusqu’à ͺ Å. Ce rayon 
d’équilibre est atteint lorsque la liaison In-N se rapproche le plus de sa longueur dans le 
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composé InN, c’est à dire lorsque l’on a le plus de relaxation de la contrainte imposée par la 
matrice InAlN.  

Aussi intéressant, grâce à l’exploitation du code de calcul ab initio VASP, nous avons 
pu aborder l’analyse de la structure électronique de systèmes suffisamment grands (128 
atomes). Dans ces supercellules, la composition est représentative de l’alliage avec paramètre 
de maille voisin de celui du GaN comme dans un transistor. Ainsi, il été possible de mettre en 
évidence que la formation d’un cluster InN autour d’une lacune d’azote modifie de façon 
importante les propriétés électroniques de l’alliage en introduisant des niveaux donneurs dans 
le haut de la bande de conduction et en plaçant le niveau de Fermi au-delà de ͵ ܸ݁, au-dessus 
de la bande de valence dès 3 atomes d’indium.  

De la même façon que les lacunes constituent de zones de déformation locale dans 
l’alliage, les lignes de dislocations traversantes sont aussi des lieux de forte déformation, ainsi 
nous avons pu montrer que quelques soit le type de dislocation, son interaction avec les 
atomes d’indium conduisait systématiquement à une minimisation de son énergie de ligne 
lorsque son cœur se transformait en InN. De plus nous avons mis en évidence que 
systématiquement les rayons de cœurs de ces dislocations dont la ligne est le long de la 
direction de croissance [0001] étaient autour de  Å indépendamment de leur type. Il parait 
donc très probable que dans cet alliage InAlN, les défauts ponctuels comme la lacune d’azote, 
et étendus comme les dislocations traversantes puissent être à l’origine de la dégradation 
cristalline des couches, car par réciprocité, une migration de l’indium dans un cluster devait 
induire un enrichissement en aluminium dans le voisinage. 

 

Perspectives 

A la fin de ce travail de thèse, bien que nous pensions avoir montré la possible source 
des dégradations dans les couches d’InAlN, il reste beaucoup de points que nous n’avons pas 
pu aborder par manque de temps. Dans le cas de la lacune, nous avons pu faire l’analyse des 
propriétés électroniques. Il faudrait faire la même chose dans le cas des dislocations. 
Cependant, il faut savoir que la tâche est différente car nous avons abordé l’influence de 
l’agrégation d’indium autour de la lacune en y introduisant 3 et 4 atomes dans un système de 
128 atomes au total. Ceci va être plus difficile pour les cœurs de dislocations, en effet, ce sont 
de bien gros systèmes qui vont être nécessaires si on veut être réaliste.  

Les résultats que nous avons obtenus permettent d’indiquer les sources probables de la 
dégradation des couches d’InAlN, cependant le cheminement jusqu’à la structure finale de la 
couche dégradée reste encore long. Ainsi, les observations ont montré qu’au départ d’un 
cluster de taille comparable à ceux de nos calculs, la dégradation se met en place sous forme 
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de zones longitudinales plus ou moins riches en indium ou Al. Ces zones peuvent aussi 
pouvant subir des désorientations par rapport à la direction de croissance. Il faut maintenant 
imaginer comment tous ces phénomènes pourraient être modélisés. 

Bien évidemment nous avons choisi d’analyser les possibles effets de deux types de 
défauts, il est clair que ce sont peut-être les plus fréquents, mais on y gagnera en étudiant 
aussi les autres défauts ponctuels, par exemple ceux de lacunes des atomes métalliques. En 
effet, il est bien connu qu’il n’est pas facile d’incorporer l’indium surtout à ces températures 
assez élevées de croissance. Bien évidemment, les effets de défauts comme les domaines 
d’inversion et fautes d’empilement pourraient aussi présenter un intérêt à analyser.  
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Résumé 
Pour la fabrication des transistors hyperfréquences de puissance à base de nitrures, l’alliage 

InAlN est considéré comme une meilleure barrière qu’AlGaN grâce à l’accord de maille pour une 
composition en indium voisine de ͳͺ %. Ainsi le gaz d'électrons à deux dimensions (2DEG) est-il  
généré seulement par la polarisation spontanée dans une hétérointerface InAlN/GaN sans contrainte 
résiduelle pour une fabrication de transistors aux performances optimales. Cependant, durant sa 
croissance sur GaN, sa qualité cristalline se dégrade avec l’épaisseur et il se forme des défauts V au 
niveau de l’interface. Afin de déterminer les sources de ce comportement, nous avons mené une étude 
théorique par dynamique moléculaire et techniques ab initio pour analyser la stabilité et les propriétés 
des alliages des composés nitrures en nous focalisant particulièrement sur InAlN. L’analyse des 
diagrammes de phase a permis de montrer que cet alliage présente une large gamme d’instabilité en 
composition d’indium et un comportement différent d’InGaN sous compression avec une instabilité 
amplifiée sous forte pression. En déterminant la stabilité énergétique de la lacune d’azote en 
interaction avec l’indium, nous avons montré que ce défaut ponctuel autour duquel des atomes 
d’indium tendent à retrouver une longueur de liaison voisine de celle dans InN pouvait être un 
catalyseur pour la formation de clusters dans cet alliage. Ces clusters d’InN introduisent des niveaux 
donneurs profonds dans la bande interdite. En ce qui concerne les dislocations traversantes, nos 
résultats montrent qu’elles auront aussi tendance à capturer des atomes d’indium dans leur cœur pour 
minimiser leur énergie. Ainsi nous avons pu apporter les bases théoriques qui montrent que la lacune 
d’azote participe à la dégradation spontanée des couches d’InAlN et que les dislocations traversantes 
sont amenées à y participer en attirant les atomes d’indium et donc en renforçant la séparation de 
phase en leur voisinage. 

Mots clés : Semi-conducteur nitrures, InAlN, InGaAlN, Séparation de phases, Dégradation d’InAlN, 
Dislocations, Lacune d’azote, Cluster InN, Dynamique moléculaire, Théorie de la fonctionnelle de la 
densité. 
 

Abstract 
 

For the fabrication of nitride-based power microwave transistors, the InAlN alloy is 
considered to be a better barrier than AlGaN thanks to the lattice match with GaN for an indium 
composition around 18%. Thus the two-dimensional electron gas (2DEG) is generated only by the 
spontaneous polarization at the AlInN/GaN heterointerface for a production of highest performance 
transistors. However, during its growth on GaN, its crystalline quality deteriorates with the thickness 
and V-defects are formed at the layer surface. To determine the sources of this behavior, we carried 
out a theoretical study by molecular dynamics and ab initio techniques to analyze the stability and the 
properties of alloys of nitride compounds, focusing particularly on InAlN. The analysis of the phase 
diagrams showed that this alloy has a wide zone of instability versus the indium composition and a 
different behavior with InGaN with amplified instability under high compressive strain. By 
determining the energetic stability of the nitrogen vacancy could be catalyst for forming clusters in 
this alloy. These InN clusters introduce deep donor levels inside the band gap. With regard to treading 
dislocations, our results show that they will also tend to capture indium atoms in their cores in order to 
minimize their energy. Thus, we have been able to provide a theoretical basis that show that the 
nitrogen vacancy participates in the spontaneous degradation of the AlInN layers and that the 
threading dislocations participate by attracting the indium atoms and thus reinforcing the separation of 
phase in their vicinity. 

Keywords: Nitride semiconductors, InAlN, InGaAlN, Phases separation, InAlN degradation, 
Dislocations, N-vacancy, Clustering, Molecular dynamics, Density functional theory. 
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