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Introduction Générale 
 

   Appuyée par les besoins croissants du marché, l'évolution de l'optoélectronique au cours des 

dernières décennies a été exceptionnelle. Ce domaine de recherche se base sur les matériaux 

semiconducteurs, dont beaucoup présentent une bande interdite directe, ce qui leur confère un 

rendement d'émission de lumière important par pompage optique ou électrique. En particulier, la filière 

GaAs a atteint un haut degré de maturité depuis les années 1980 où les lasers à base de GaAs sont 

devenus des éléments essentiels pour les télécommunications optiques, les lecteurs CD pour le 

stockage de données et bien d'autres systèmes optoélectroniques.  

   Une des forces des semiconducteurs composés et de leurs alliages est de permettre une ingénierie 

très flexible de leur structure de bande et de couvrir une large bande spectrale intéressant de 

nombreuses applications optoélectroniques, spintroniques et photovoltaiques. De plus, il est poss ible 

de les réaliser sous forme de puits et de boîtes quantiques, qui constituent des émetteurs efficaces pour 

les diodes laser. Les recherches actuelles sur ces matériaux visent d'une part au développement de 

nouveaux alliages qui couvrent une gamme spectrale non accessible à ces matériaux ou à une filière 

particulière, ou apportent des propriétés électroniques singulières. On peut citer par exemple les 

recherches actuelles sur les alliages (Ga,In)N qui couvriraient une gamme spectrale extra- large [1][2], 

stratégiques par exemple pour le Photovoltaique, ou les alliages GaAsBi qui offrent la possibilité 

d'étendre la gamme spectrale de la filière GaAs vers l'infra-rouge, et présentent des propriétés 

électroniques originales. Les recherches actuelles visent d'autre part au développement de nouvelles 

nanostructures III-V qui améliorent ou apportent de nouvelles propriétés exploitables pour les nano-

composants. On peut par exemple citer les nombreux travaux menés sur les nano-fils [3][4], ou sur la 

localisation spatiale des boîtes quantiques qui répondrait aux exigences technologiques et ouvrirait    

de nouvelles applications [5]. 

   Dans ce cadre, mes travaux de thèse s'inscrivent dans le contexte du développement de nouvelles 

hétérostructures quantiques pour la filière GaAs interéssant les diodes laser avancées. Ces 

hétérostructures sont des puits quantiques de GaInAs/GaAs et des boîtes quantiques d’InAs épitaxiés 

sur surfaces nanostructurées de GaAs et des puits quantiques de GaAsBi épitaxiés sur GaAs. Deux 

grands volets seront donc étudiés :  

   La première partie de ce mémoire concerne la reprise d'épitaxie par jet moléculaire de puits 

quantiques de GaInAs-GaAs et la croissance dirigée des boîtes quantiques d'InAs sur des surfaces 
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nanostructurées de GaAs. La reprise d'épitaxie seule est déjà une étape-clé de la réalisation de 

nombreux (nano) composants III-V et le LAAS compte l'exploiter pour le développement de nouvelles 

structures- laser, en vue de favoriser le couplage entre composants, réaliser des miroirs à réseaux 

diffractants, homogénéiser l'injection électrique dans les VCSELs, .... La reprise d'épitaxie sur surfaces 

nanostructurées vise quant à elle la localisation de boîtes quantiques, en vue par exemple de leur 

exploitation dans des nano-émetteurs à photons uniques, à photons intriqués, ou pour des diodes- laser 

à gain couplé, application dont le LAAS vise la démonstration. La nanostructuration et les propriétés 

des objets quantiques doivent répondre au cahier des charges imposé lors de la conception des (nano-) 

composants visés. Ils devront permettre de localiser des boîtes uniques dans des réseaux de nano-trous 

espacés pour les deux premières applications citées, et de localiser les boîtes le long de nano-tranchées 

périodiques à pas nanométriques (200-300nm) pour la dernière qui nous intéresse. Les travaux de P. 

Gallo (2006)  [6][7] et d' Olivier Desplats (2008) [8][9] ont conduit aux premières démonstrations de 

structurations de surfaces GaAs par nano-impression et à la reprise d'épitaxie de nanostructures sur des 

surfaces structurées de GaAs au LAAS. Le premier volet de ma thèse est la continuité de l’étude 

d’Olivier Desplats. Deux chapitres regroupent les travaux que j'ai menés sur ce sujet :  

 Dans le premier chapitre, nous présenterons le procédé de lithographie par nano- impression 

douce assistée par ultra-violets (Soft UV-NIL) que nous avons développé afin de réaliser des 

réseaux de nano-tranchées de largeurs nanométriques (100nm) et de pas submicroniques sur 

GaAs (200-300nm). Nous décrirons d’abord le premier procédé de la nano- impression qui a été 

inventé [10] appelé « hot embossing » et l'évolution de cette approche jusqu'à la nano-

impression par ultra-violets. Nous préciserons ensuite les problèmes généraux rencontrés en 

nano- impression et les solutions qui y ont été apportées. Dans une seconde partie, nous 

détaillerons la méthode de lithographie par nano- impression douce développée au LAAS, en 

nous intéressant à la fabrication des moules rigides et souples, à l’impression UV et au transfert 

des motifs dans les substrats de GaAs. Nous montrerons que cette méthode permet de structurer 

leur surface avec les motifs visés.  

 Le deuxième chapitre est consacré tout d’abord à l’étude des préparations de surface 

inévitables avant la reprise d’épitaxie. Pour cela, après avoir fait un état de l’art des 

préparations de surface, nous détaillerons les techniques de désoxydation que nous avons 

utilisées, en particulier la méthode que nous avons contribué à mettre au point au LAAS, basée 

sur la désoxydation des surfaces sous flux de gallium. L’efficacité des traitements sera validée 

par microscopie à force atomique (AFM) et par spectroscopie de masse d’ions secondaires 

(SIMS). Les résultats obtenus sont en agrément avec la littérature. La seconde partie de ce 
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chapitre sera centrée sur la reprise d’épitaxie sur surfaces de GaAs nanostructurées. L'étude 

bibliographique sera présentée et le choix des deux directions cristallographiques 

préférentielles à la diffusion des atomes, [110] et [1-10], pour l'alignement des motifs sera 

justifié par l'influence de l'anisotropie de la diffusion surfacique des espèces sur leur 

incorporation dans les sites sélectionnés. Par la suite, nous présenterons les résultats que nous 

avons obtenus sur la croissance de puits quantiques de GaInAs/GaAs sur des surfaces de GaAs 

nanostructurées qui valident l'efficacité des préparations de surfaces appliquées. Enfin, nous 

décrirons les résultats auxquels nous avons abouti sur les conditions d'alignement des boîtes 

quantiques InAs-GaAs dans et sur des motifs à nano-tranchées, sur l'effet de la géométrie des 

motifs et l'influence de la contrainte, apportée par l'insertion d'un puits contraint avant la 

réalisation des boîtes.  

    Le second volet de mon travail de thèse traite des conditions de croissance d’alliages GaAsBi 

(xBi<7%) sous forme de couches minces et de puits quantiques auxquels nous nous sommes intéressés 

dans le cadre du COST européen dans lequel notre groupe est intégré et qui affiche comme un de ses 

thèmes les alliages III-V à Bi dilué [11]. Un effort de recherche a été consenti au niveau international 

ces dernières années pour mieux comprendre et exploiter ce type d’alliages, dont l’étude a été lancée 

au début des années 2000. L'intérêt pour ces alliages se justifie par leurs propriétés électroniques 

singulières : l’ajout de Bi aux arseniures permet en effet de modifier leur bande de valence et ainsi 

d’abaisser leur énergie de bande interdite [12][13]. De plus, compte-tenu du décalage des bandes 

valence/spin-orbite, on s’attend à observer une modification des propriétés de spin des porteurs [14] ; 

cette propriété devrait diminuer les recombinaisons parasites des porteurs par effet Auger, ce qui serait 

favorable pour les diodes laser. Enfin, ces alliages pourraient jouer le rôle de matériaux «  à gap 

intermédiaire » pour les applications en photovoltaïque. Dans ce cadre, il s’agit pour nous d’une part 

d’obtenir des alliages GaAsBi/GaAs de bonne qualité et d’autre part de préciser leurs propriétés 

optiques, en vue de mieux cerner leur potentialité comme zones de gain de diodes laser émettant dans 

l'infra-rouge. Cette étude a été effectuée en étroite collaboration avec le Laboratoire de Physique et 

Chimie de Nano-Objets (LPCNO) de Toulouse qui a étudié les propriétés optiques de ces alliages par 

spectroscopie de photoluminescence résolue en temps (TRPL) (Hélène Carrere et al). Par ailleurs, 

certains de nos échantillons ont également été caractérisés par spectroscopie de masse d’ions 

secondaires (SIMS) (Teresa Hungria, service ionique de L'INSAT) et par microscopie électronique en 

transmission au Centre d’Elaboration de Matériaux et d’Etudes Structurale de Toulouse (Anne Ponchet 

et al). Des interactions avec l’Université d’Istanbul (A. Erol et al) sur ce sujet ont aussi été établies. La 

démonstration de l'incorporation du bismuth dans GaAs en concentration notable par épitaxie par jet 
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moléculaire, qui a véritablement lancé le sujet, a été publiée par le groupe de T. Tiedje à l’Université 

de Colombie Britannique de Vancouver (Canada), en 2002 [15] et les résultats obtenus ont ouvert la 

voie à des études expérimentales et théoriques de plus en plus nombreuses aux Etats-Unis [16], au 

Japon [17], en Algérie [18] [19], en Tunisie [20][21]. et plus récemment dans certains pays européens : 

Grande-Bretagne [22] , Irlande [23], Lithuanie [24], et Allemagne [25]. A notre connaissance, notre 

équipe est la seule en France qui élabore ces nouveaux alliages.  

 Le troisième chapitre de ce manuscrit sera donc consacré à l’épitaxie et aux propriétés de ces 

alliages GaAsBi/GaAs. Après un état de l’art sur ces alliages, nous détaillerons tout d’abord les 

conditions optimales annoncées dans la littérature et leur recherche, puis en deuxième lieu, 

nous discuterons la croissance des couches épaisses de GaAsBi menée au LAAS. Par la suite, 

nous nous focaliserons sur l’élaboration des puits quantiques en GaAsBi/GaAs que nous avons 

effectuée, et nous décrirons leurs propriétés structurales et optiques. Nous discuterons 

également la stabilité thermique de ces puits après un recuit thermique rapide (RTA) à partir de 

l’évolution de leurs propriétés structurales et optiques.  
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1.3. Développement du Soft UV-NIL au LAAS 
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1.1 Introduction  
 

    La nanostructuration de surface est une étape technologique clé pour le développement de 

dispositifs optoélectroniques avancés. Des démonstrations ont été faites à l'aide de différentes 

techniques de lithographie de haute résolution telles que le microscope à force atomique (AFM), le 

microscope à effet tunnel (STM), les faisceaux d’ions focalisés (FIB) ou la lithographie électronique 

(EBL). Toutefois, l’inconvénient majeur de ces techniques réside dans leur principe d’écriture 

séquentielle des motifs. En effet, le nombre de motifs réalisables est limité sous peine d'une durée de 

fabrication prohibitive. Il existe des techniques, basées sur un traitement massivement parallèle, qui 

permettent la réalisation simultanée d’un grand nombre de motifs. On peut citer essentiellement, la 

lithographie optique par projection et ses extensions (la lithographie extrême UV (EUV)) ainsi que la 

lithographie par immersion. Toutefois, bien que ces dernières techniques permettent de résoudre la 

limitation du pouvoir de résolution de la photolithographie, elles sont extrêmement co ûteuses avec des 

systèmes optiques complexes et aussi très peu accessibles pour des besoins en dehors de la 

microélectronique et en recherche et développement (R&D). Par conséquent, il apparait nécessaire de 

développer et d’introduire de nouvelles techniques de lithographie qui, à la fois, aient une forte 

résolution et soient rapides et peu coûteuses, comme la lithographie par nanoimpression (NIL) et ses 

variantes qui ont séduit la communauté scientifique.    

    L’objectif de ce chapitre est centré sur la réalisation de réseaux de nano- lignes (NL) de pas 

submicronique (200-300nm) sur GaAs, par lithographie par nanoimpression douce assistée par 
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rayonnements ultra-violets (soft UV-NIL) que nous avons mise au point. Pour ce faire, nous allons 

présenter, en première partie, le principe et le contexte de la nanoimpression. Nous décrirons le 

premier procédé « hot embossing » qui a été développé et l'évolution de cette approche jusqu'à la 

nanoimpression par ultra-violets que nous avons utilisée. Nous rappellerons quels sont les points 

importants. Nous préciserons les problèmes généraux rencontrés en nano-impression et les solutions 

qui y ont été apportées. Dans une seconde partie, nous détaillerons la méthode de lithographie par 

nanoimpression douce développée au LAAS, en nous intéressant à la fabrication des moules rigides et 

souples, à l’impression UV et au transfert des motifs dans le substrat de GaAs. Notons que, durant 

cette étude, nous avons utilisé la lithographie électronique (EBL) pour fabriquer  les moules mère de 

silicium et silicium-sur-isolant SOI (Silicon On Insulator). 

1.2 Lithographie par nanoimpression assistée par UV (UV-NIL) 

1.2.1 Nanoimpression : Généralités 

    Le premier procédé de nanoimpression a été proposé par Chou et Krauss [1]. Ce procédé nommé 

« hot embossing » a rapidement suscité un intérêt croissant grâce à sa très grande résolution et son 

pouvoir de production en masse à faible coût  [2]. L’idée de base de cette technique est simplement de 

reproduire par pressage les motifs en relief d’un moule, définis généralement par EBL, dans une 

couche fine de résine déposée sur un substrat. Une fois la couche de polymère structurée, les motifs 

sont transférés dans le substrat par gravure RIE (Reactive Ion Etching) (figure 1.1). La résolution en 

nanoimpression n’est plus donc limitée par les phénomènes de diffraction, comme en 

photolithographie par rayonnements UV, mais par la résolution des motifs présents sur le moule. Cette 

technique parait très attractive puisque les coûts des équipements sont en général réduits et les 

procédés sont rapides. La nanoimpression a été introduite en 2003 dans la feuille de route des futures 

technologies de la microélectronique, définie par l'association ITRS (International Technology 

Roadmap for Semiconductors) [3]. Elle a été considérée comme un candidat possible pour l’étape 

lithographique utilisée pour le nœud technologique 32 nm visé pour 2013. Ensuite, elle apparaît dans 

le Roadmap de 2011 pour le nœud à 16 nm en 2018 [4]. Plusieurs variantes de la nanoimpression ont 

été proposées [5]. Nous discuterons de deux d’entre elles qui ont été utilisées dans cette thèse. Tout 

d'abord, nous présenterons la première version de la nanoimpression thermique (T-NIL), « hot 

embossing », proposée par S.Y. Chou, puis nous détaillerons la nanoimpression assistée par UV (UV-

NIL). Notons que la nanoimpression thermique se compose de deux types de procédés : le « hot 

embossing » (utilisant des résines thermoplastiques) que nous détaillerons et l’impression avec des 

résines thermoréticulables (résines fluides).    
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Figure 1.1 : Schématisation du principe de la nanoimpression. 

   La première version  de la nanoimpression thermique a été présentée comme étant une technique de 

lithographie potentielle pour la fabrication de nanostructures. Son principe, comme schématisé dans la 

figure 1.2, consiste à déposer tout d’abord une couche fine de polymère thermoplastique sur un 

substrat. Après chauffage du substrat et du moule rigide (Hard Mold), typiquement en silicium (ou 

nickel, quartz, SiO2…) jusqu’à une température supérieure à celle de la transition vitreuse du polymère 

(Tg), le moule est pressé contre la couche de polymère avec une pression maintenue suffisamment 

grande (environ 50-100 bars ≈ 5106- 107Pa). Ensuite, le système est refroidi et la pression est relâchée. 

Après séparation du moule, la couche de résine est structurée avec les motifs inverses du moule mère.  

   Au fond des motifs existe toujours une couche de résine résiduelle. Cette dernière doit être retirée 

pour réaliser le transfert des motifs de la résine à l'échantillon sous-jacent. L’élimination de la couche 

de résine résiduelle est en général obtenue par gravure plasma, un amincissement global de la couche 

de résine en résultant. Il est donc préférable que l'épaisseur de la couche résiduelle soit faible. 

L'optimisation des paramètres du procédé comprend la minimisation de cette couche. Une fois cette 

étape réalisée, le transfert des motifs dans le matériau sous-jacent peut être réalisé. Sauf si les motifs 

doivent aussi être inversés. Dans ce cas- là, la technique dite « lift-off » est utilisée (figure 1.3). Elle 

consiste à déposer une couche métallique sur la résine structurée (par des motifs déjà imprimés). La 

dissolution de cette résine permet d’éliminer la couche métallique à sa surface pour ne laisser que le 

métal au fond des motifs initiaux, en contact avec le substrat. On dispose ainsi de motifs métalliques 

de très haute résolution sur le substrat, qui présente une structuration inverse de la précédente dans la 

résine. 
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Figure 1.2 : Schématisation du principe du « hot embossing ». 

 

Figure 1.3 : Schématisation du principe du lift-off. 

   En 1997, le « hot embossing » a permis de reproduire des motifs de très petites dimensions. En effet, 

Chou et al. [6] ont démontré la reproduction fidèle de piliers de 10 nm de diamètre en combinant hot 

embossing et lift-off (figure 1.4). Son rendement est potentiellement élevé puisqu’il s’agit d’un 

procédé effectué "en parallèle". Cependant, du fait du chauffage, la différence des coefficients de 

dilatation thermique du moule et du substrat peut rendre difficile le respect des côtes. Les pressions 
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appliquées peuvent surtout empêcher l’utilisation de matériaux sous-jacents fragiles comme les 

semiconducteurs III-V qui nous concernent. En plus, du fait de l'utilisation de masques non 

transparents, généralement en silicium, le problème de l’alignement demeure un obstacle majeur pour 

certaines applications envisagées. Il reste encore des efforts à fournir pour parvenir à surmonter ces 

problèmes inhérents au procédé.  

 

Figure 1.4 : (a) Réseaux de plots (10 nm de diamètre, 40 nm de période et 60 nm de haut) sur un moule en silice 

(b) Résultat de l’impression dans du PMMA, (c) lift-off de 10nm de métal [6]. 

   Afin de résoudre les problèmes rencontrés en "hot embossing", l'utilisation de pré-polymères de 

faible viscosité à la place des résines thermoplastiques a été démontrée. Ils ont permis de diminuer 

notablement la pression appliquée (< 5bar ≈ 5.105 Pa) à une valeur bien inférieure à celle utilisée en 

hot embossing (P= [5.106-107 Pa]) pour la duplication du moule. Il est ainsi devenu possible de réaliser 

une nanoimpression thermique dans le cas de substrats fragiles. Ainsi, par exemple, ce type de NIL a 

été utilisé au LAAS pour le GaAs avant l'arrivée de l’équipement actuel Nanonex [7]. L'autre avantage 

d'utiliser des prépolymères très fluides est que la couche résiduelle en fond de motifs, bien que 

toujours présente, devrait avoir une épaisseur plus faible que pour le « hot embossing » ; toutefois, ce 

n'est pas toujours le cas.  

1.2.2 Nanoimpression assistée par UV 

   En 1996, Haisma et al [8] ont proposé une autre évolution de la technique : la lithographie par 

nanoimpression assistée par ultra-violets (UV-NIL). L'UV-NIL est réalisée à l'aide d'un moule 

transparent, alors rigide et en quartz, mais qui peut être souple comme nous le verrons, et le pré-

polymère, photosensible, est réticulé sous UV à température ambiante sous une pression faible.  Après 
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insolation, l’ensemble moule / substrat sont séparés ; la couche résiduelle, de faible épaisseur, est 

retirée par gravure plasma (figure 1.5).  

 

Figure 1.5 : Schématisation du principe de la nanoimpression assistée par UV. 

   La première expérience de l’UV-NIL montrant une résolution nanométrique et la faisabilité du 

transfert dans un substrat a été proposée à la communauté scientifique par une équipe de recherche de 

Philips [8]. Cette technique a été ensuite largement étudiée par de nombreux groupes de recherche 

[9][10][11][12]et plusieurs variantes ont été proposées. Nous nous sommes intéressés à une seule de 

ces variantes qui est le procédé «Soft UV-NIL» que nous avons utilisé dans le cadre de cette thèse et 

que nous détaillerons par la suite.  

   Une approche consiste à dupliquer directement un moule entier. C'est l'approche que nous avons 

utilisée. Parce que ce type de nanoimpression a conduit, sous certaines conditions que nous discuterons 

par la suite, à des défauts dus à l'inhomogénéité de pressage, C. G. Wilson [9] en a proposé un autre 

type,  appelé « step and repeat », dans lequel le moule est de petite dimension  (entre 1 cm et 5 cm de 

coté). L’étape d’impression est répétée un certain nombre de fois pour recouvrir la totalité de la surface 

du substrat, comme illustré dans la figure 1.6. Pour plus de détails, le lecteur peut se référer aux 

publications : [9][13].   
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Figure 1.6 : Schéma de principe de l’UV-NIL « step and repeat » selon l’approche de dépôt de résine  par 

centrifugation (première ligne) ou par dispense de gouttes (deuxième ligne) [14]. 

 

1.2.3 Nanoimpression douce assistée par UV   

   Le Soft UV-NIL est une variante de la nanoimpression UV qui s'est inspirée des avantages des 

«timbres» souples de la technique de « micro-contact printing » qui a été développée par l'équipe de 

G.M.Whitsides. Pour plus de détails sur cette technique, le lecteur peut se référer aux  publications : 

[15][16][17]. Ces timbres flexibles permettent, essentiellement, d’enduire d'encres des surfaces non 

planes selon un procédé de "step and repeat".  

   Le principe du Soft UV-NIL est schématisé sur la figure 1.7 : (a) une couche de résine photosensible 

est déposée sur le substrat ; (b) puis le moule souple et la résine sont mis en contact et une pression 

(<105 Pas) est appliquée ; (c) la résine est ensuite exposée à un rayonnement UV à travers le moule 

transparent, ce qui entraîne sa photopolymérisation ; (d) l’ensemble moule/substrat est, par la suite, 

séparé et la couche de résine résiduelle est retirée à la fin par une étape de gravure plasma. 

   En Soft UV-NIL les moules souples sont généralement fabriqués par impression d'élastomères. De 

nombreux types ont été utilisés : des PC (polycarbonates) [19], de l'ETFE (ethylene 

tetrafluoroethylene) [20] du perfluorinated polyether PFPE [21][22],etc.. Toutefois, le plus utilisé 

d'entre eux, est le PDMS (polydimethylsiloxane) qui possède des propriétés très bien adaptées à cette 

application, comme sa transparence élevée, sa bonne stabilité chimique, et sa faible énergie de surface 

(≈21.6 dyn/cm). Par contre, et comme la plupart des élastomères souples, le PDMS possède un faible 

module d'Young (≈ 750 KPa) [23], ce qui limitera la résolution et la fidélité de la reproduction des 
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nanostructures réalisées en nanoimpression avec ce type de moule. Pour lever cette difficulté, des 

chercheurs ont employé des bi-couches ou des tri-couches de PDMS [24] [25] de duretés différentes  

qui conduisent à une meilleure résolution de duplication. Toutefois, la préparation de ces couches est 

plus longue, surtout parce qu'il est nécessaire de recuire le PDMS (>1h).       

 

Figure 1.7 : Principe général de la lithographie douce par naoimpression assistée par UV appliquée sur une 

surface ondulée (soft UV-NIL) [18].  

   Dans le cadre de cette thèse, nous avons étudié la possib ilité de fabriquer des moules souples pour la 

nanoimpression UV en une seule étape de fabrication par «hot embossing» sans nécessité de les 

recuire postérieurement à leur nanoimpression ni de traiter leur surface " anti-adhésion". Pour cela, 

nous avons utilisé des films de polymère commercialisés sous le nom de Zeonor®. Ces derniers 

appartiennent à la famille des polymères COP (Cyclic Olefin Polymers) [26] et ont été conçus par 

l’industriel « Zeon Chemical ». 

1.2.4 Difficultés de la nanoimpression  

   Avant de décrire nos travaux dans la suite de ce chapitre, nous allons d'abord évoquer quels 

problèmes généraux peuvent être rencontrés quels que soient les types de nanoimpression.  

 Problème d’adhérence moule/substrat 

    Très tôt, pour éviter l'arrachage des motifs au moment du démoulage de l’ensemble moule/substrat, 

des équipes de recherche ont proposé de traiter le moule en déposant des couches anti-adhésives par 

voie chimique ou en phase vapeur [27]. Ces couches sont généralement formées par une monocouche 

de molécules (au départ, des molécules fluorées) qui  confèrent la propriété anti-adhésive au moule en 

diminuant son énergie de surface. Cependant, une dégradation rapide (après 15 pressages) de cette 
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couche se produit et est expliquée par le fait que la surface du moule est attaquée chimiquement par les 

produits réactionnels issus de la photo-polymérisation [27] [28]. Une solution a été proposée par 

Bender et al  [29] qui ajoutent un agent surfactant dans la résine.  D’autres groupes travaillent avec des 

moules conçus par nanoimpression, par exemple, à base de fluoropolymères [30]. Dans le cadre de 

cette thèse, nous avons eu recours à la méthode de greffage de molécules d’octadécyltrichlorosinate 

(OTS) proposée initialement par Zhao [31]. Cette méthode consiste d’abord en l’adsorption d’un film 

d’eau à la surface du substrat de silicium, puis en l’adsorption physique d’une monocouche de 

monomères. Une hydrolyse des groupements SiCl3 forme ensuite des groupements Si(OH)3. Enfin, une 

réaction chimique permet la formation de liaisons Si-O-Si entre les brins d’OTS et la surface, mais 

aussi entre les brins eux-mêmes.   

   Par ailleurs, il est quelquefois également nécessaire de traiter le substrat pour éviter que les motifs ne 

s'arrachent de ce dernier. Ainsi, on utilise classiquement la hexaméthyldisilazane (HMDS) pour le 

silicium. Quelquefois, selon les matériaux et la résine à associer, il est nécessaire de développer un 

adhérent particulier, comme il a été fait par exemple au LAAS par Benoit Viallet et al [32][33] pour la 

nano- impression thermique sur GaAs avec de l'époxy-siloxane fluide. Ce traitement n'est toutefois pas 

toujours nécessaire pour certains moules, et ne l’a pas été pour ceux que nous avons utilisés dans le 

cadre de cette étude. 

 Uniformité de pressage 

   Afin de garantir un transfert de motifs conformes, la pression appliquée doit être uniforme sur toute 

la plaquette. Cela conduit à une épaisseur uniforme de la couche de résine résiduelle après 

lithographie. En effet, comme le montre le schéma de la figure 1.8, une épaisseur de résine résiduelle 

non uniforme peut entraîner soit une perte des motifs lors du transfert (figure 1.8 (a)), ou bien, des 

modifications des dimensions dans le cas où une couche d’arrêt est déposée sur le substrat (figure 1.8 

(b)).   

   L’uniformité du pressage est étroitement liée à la planéité des plateaux de presse et à la planéité de 

l’ensemble moule/substrat. Afin d’assurer cette planéité, de nombreux efforts ont été réalisés. De 

nouveaux modes d’impression ont ainsi été développés. Citons par exemple l’ACP (Air Cushion 

Press). Cette dernière méthode consiste à mettre sous pression le moule et le substrat à l’aide d’une 

pression d’air, ce qui permet d’améliorer la distribution de la pression sur le moule, de s’affranchir du 

manque de planéité des plateaux de la presse et d’éviter les problèmes d’alignement dus aux 

glissements entre le moule et le substrat. Nous détaillerons dans le paragraphe 2.3.1 cette méthode 

exploitée au LAAS. 
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Figure 1.8 : Impact de l’uniformité de l’épaisseur de résine résiduelle en fond de motifs sur le transfert par 

gravure. 

 

 Défauts liés au pressage 

   Lors du pressage, des défauts micrométriques nommés « ponts capillaires » sont souvent observés 

(figure 1.9). Différentes études sur la compréhension de ces phénomènes ont été réalisées et ont abouti 

à des conclusions convergentes. En effet, Schäffer el al [34] attribuent les instabilités à l’interface des 

films polymères en nanoimpression qui résultent en un démouillage et à la formation de ponts 

capillaires, aux forces de Van der Waals [35], à la nucléation du polymère [36] ou aux forces 

électrostatiques [37], [38][39] et élastiques [40]. Dans une autre étude des défauts générés lors du 

remplissage des cavités du moule, Shift et al [41] ont émis l’hypothèse que, pour les zones sans motifs, 

les défauts de type fleur « flower- like » (figure 1.9 (a)) sont dus essentiellement à des différences 

locales de pression (déformation du moule). Quant aux zones imprimées (présentant des motifs), les 

défauts de type « Saffman-Taylor finger » (figure 1.9 (b)) sont dus à l’air piégé entre le moule et le 

substrat au moment où la pression est appliquée sur ceux-ci. Ce résultat est en accord avec les 

observations faites par Roos et al [42]. D’autres études concernant l’influence de la profondeur du 

moule, de la masse moléculaire du polymère (Mw) et des conditions de pressage ont été menées 

[43][44] ; elles montrent d’une part que les défauts capillaires (figure 1.9 (c), (d) et (e)) augmenteraient 

avec la diminution de la distance entre le polymère et le moule quelle que soit l’épaisseur de polymère. 

D’autre part, l’effet de la température sur la croissance de ces défauts est négligeable par rapport à 

l’impact de la profondeur du moule alors que plus on augmente le temps d’impression, plus la 

diminution des défauts, qui sont alors de forme circulaire, est faible. Dans le cas du hot embossing où 
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les polymères sont visqueux, Chaix et al [44] ont montré que l’évolution de ces défauts est plus rapide 

pour des masses moléculaires plus faibles. Par contre, si on augmente la température de pressage, la 

viscosité diminue et donc l’influence de la masse moléculaire est atténuée. 

 

 
 

Figure 1.9 : (a) et (b) Observations MEB des défauts de types « flower-like » et « Saffman-Taylor fingers » 

observés par Shift et al, (c) zone de défauts de type « pont capillaire » observée autour des motifs, (d) 

observation  MEB d’un pont capillaire et (e) schéma de son mécanisme de croissance [44],[45]. 

 

 Alignement  

   Le problème de l’alignement demeure un obstacle majeur pour le hot embossing et la 

nanoimpression thermique à base de prépolymères fluides pour certaines applications envisagées. Il  

est en effet difficile de réaliser un alignement de précision à température élevée et sous haute pression 

(hot embossing). Ce problème dépendra de nombreux facteurs comme de la différence d’expansion 

thermique entre le moule et le substrat, de la courbure de l’ensemble moule/subtrat ainsi que de leur 

taille.  Au contraire, il sera envisageable d’aligner le moule et le substrat en utilisant l’UV-NIL 

puisqu’elle s’effectue à la température ambiante et à très basse pression et utilise des moules 

transparents. Plusieurs types d'aligneurs existent. Certains sont localisés directement dans la chambre 

de pressage, ce qui est le plus favorable puisqu'un alignement fin peut être réalisé juste avant la 

polymérisation. Dans le cas de l’équipement Nanonex que nous avons utilisé, l'aligneur est extérieur.  
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 Propreté de l'environnement 

S'assurer de la propreté de l'atmosphère est un des pré-requis pour cette technique. En effet, la 

présence de poussières sera rédhibitoire pour ce type de lithographie basée sur la mise en contact de 

deux surfaces. Les poussières affecteront la nano- impression en conduisant à une modification locale 

du pressage, qui pourra avoir des répercussions très négatives surtout dans le cas du hot embossing, 

voire même dans le cas de l'UV-NIL comme nous le verrons. Pour éviter ce problème, un filtrage de 

classe 10 est imposé dans la partie de la salle blanche du LAAS où est localisé l'équipement de 

nanoimpression. 

 Stabilité du procédé 

   Enfin, cette technique est récente et toujours en évolution. Il est donc nécessaire d'acquérir tout un 

savoir- faire pour identifier les problèmes et être capable d'y remédier. Par exemple, chaque fournisseur 

produit et fait évoluer ses propres résines, dont la formulation chimique n'est pas divulguée. Dans notre 

cas, nous avons rencontré un problème lors du changement de résine. Il était impossible de faire 

adhérer la résine malgré tous les efforts que nous avons prodigués. Au vu de ces difficultés, une résine 

propre au LAAS a été développée et est en cours de test. C'est un moyen efficace pour s'assurer du 

suivi des produits, comprendre l’origine des problèmes rencontrés et réduire le coût des procédés.  

1.3 Développement du Soft UV-NIL au LAAS  

   L'objectif final de l'étude de ce chapitre est de pouvoir structurer des réseaux de nano- lignes selon 

deux directions cristallographiques bien précises ([110] et [1-10]) dans des substrats fragiles de GaAs 

pouvant servir par la suite à une reprise d'épitaxie. Pour assurer un alignement assez précis selon une 

direction cristallographique particulière repérable (dans notre cas par le méplat, ou un plan de clivage), 

un moule transparent est exigé. La fabrication de moules en verre n'était pas encore possible au LAAS, 

et nous avons choisi d'utiliser des films souples de polymère pour la structuration. Ces moules souples 

sont fabriqués à partir d'un moule rigide en silicium qu'on appelle «moule mère». 

   L’enjeu a donc été de faire une étude de faisabilité de la nanoimpression avec ce type de moule dans 

la machine d’impression récemment achetée au LAAS. Notons que, à notre connaissance, un seul 

groupe de recherche [46] a publié une étude de nanoimpression avec ce type de film mais pour des 

applications en microfluidique et à l’échelle micrométrique.    
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Le procédé de fabrication a été composé de deux parties successives : 

(1) un « hot embossing » pour la fabrication du moule souple à partir d’un moule rigide en silicium 

préparé par EBL, gravé par RIE et traité par un OTS ; 

(2) puis, une lithographie par nanoimpression douce assistée par UV pour dupliquer les motifs 

dans une résine photosensible et les transférer dans un substrat GaAs après gravure.   

1.3.1 Equipement d’impression du LAAS 

   Comme nous venons de le mentionner, le pressage uniforme sur toute la plaquette est un facteur clé 

pour une reproduction fidèle des motifs après gravure. Cet impératif a fait partie des critères de 

sélection de l'équipement du LAAS. Cette uniformité est étroitement liée à la planéité des plateaux de 

presse et à l’état de surface du moule et du substrat. En effet, la figure 1.10 montre quelques difficultés 

rencontrées lors de l’impression avec une presse classique à plateaux rigides et parallèles (SPP). En 

réalité, la surface des plateaux n'est pas lisse, ce qui mène souvent à une dégradation du moule et du 

substrat. Et parfois, ils ne sont pas parfaitement parallèles, d’où le décalage de l’ensemble 

moule/substrat. Par ailleurs, les moindres poussières déposées sur la surface de l'échantillon sont très 

néfastes pour la distribution de la pression qui devient non uniforme. 

 

Figure 1.10 : Schématisation des divers problèmes inhérents à la presse à plateaux parallèles SPP. 
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Pour contourner ces difficultés, la machine d'impression Nanonex disponible au LAAS est équipée 

par un système à double membrane ACP (brevet « Air Cushion Press ») qui permet d’obtenir une 

pression homogène et non locale sur les deux faces. Notons que des études comparatives ont été 

réalisées sur cet équipement par l’équipe de Chou. Ils ont constaté que la distribution de la pression sur 

une plaquette de 100 mm de diamètre est uniforme dans le cas de l'utilisation de l’ACP (figure 1.11). 

Quand il s’agit d’une poussière déposée sur le moule, cette dernière n’aura aucun effet sur 

l’homogénéité de pressage (figure 1.12 (a) et (b)) et dans le cas où la poussière est piégée entre le 

moule et le substrat, les membranes la contournent pour garder l’homogénéité de la pression tout 

autour de la poussière (figure 1.12 (c) et (d)). Finalement, ils ont observé que l’utilisation de l’ACP 

réduit la dégradation du moule du fait de la minimisation du décalage entre le moule et le substrat.  

 

Figure 1.11 : Comparaison de l'uniformité de pression pour la presse à plateaux parallèles (a) et la presse à 

double membrane ACP de Nanonex (b). Echelle d’intensité de la pression (c) [47]. 

 

 

Figure 1.12 : Comparaison de l’effet d’une poussière (a,b) déposée sur la surface postérieure du moule/substrat et 

(c,d) piégée entre le moule et le substrat, sur la distribution de la pression par ACP et SPP [47]. 
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La machine d'impression Nanonex est équipée principalement de (figure 1.13) :  

 Une source UV émettant dans une bande spectrale étroite, 320-390 nm, avec une puissance de 

200 W. 

 Une gamme de pression allant de 0 à 4 MPa (0- 580 PSI), dans la gamme de températures 

utiles pour les thermoplastiques, de l’ambiante à 300°C. La vitesse de chauffage ainsi que le 

refroidissement est supérieure à 300°C/min et le cycle d’impression est inférieur à 60 secondes.  

 Un module d’alignement équipé par des supports pour substrats de 3 et 4 pouces de diamètre, 

des supports pour moules de 4 et 5 pouces de côté et des optiques d’alignement permettant 

d’avoir une précision inférieure à 1 µm dans le cas des substrats de 4 pouces. Ce module 

présente un avantage majeur qui réside dans l’utilisation d’une pression par gaz pour presser 

très doucement le moule et la résine déposée après avoir maintenu l’ensemble par la tension de 

surface de la résine liquide. Il s'ensuit qu’aucun mouvement mécanique n’est appliqué après 

alignement et jusqu’à la fin du procédé d’impression.  

 Un système de démoulage pour des substrats et des moules de 4 pouces avec une aiguil le et une 

lame de rasoir utilisées pour l'injection d'azote et la séparation de l’ensemble moule/substrat 

pour les autres dimensions. Généralement, le démoulage se fait manuellement vu que sa force 

est supérieure à celle exercée par le vide appliqué à l’intérieur de la chambre.                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                       

 

 

Figure 1.13 : Photographies de  la machine d’impression Nanonex NX-2500 installée en zone nanoimpression 

de la salle blanche du LAAS. 

    Cet équipement présente par ailleurs l'avantage de pouvoir réaliser des nano-impressions thermiques 

et par UV, ce dont nous avons tiré parti pour notre étude.  
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1.3.2 Fabrication des moules  

1.3.2.1. Moules rigides 

a.  Moule en Silicium 

  La mise en point de notre procédé a été faite en utilisant un moule  « mère » en silicium. Ce dernier 

est fabriqué avec des motifs en copie négative des motifs désirés en moule souple. Les motifs sur le 

dessin d’insolation sont des réseaux de nano-lignes (NL) de différentes largeurs et différents pas, 

déterminés selon notre besoin pour la reprise d’épitaxie. En effet, le choix de ces motifs doit tenir 

compte de la périodicité adaptée à la mise en œuvre des effets optiques liés à la période optique, 

dépendant de la longueur d’onde et de l'indice optique du GaAs, et des exigences de l’auto-assemblage 

dirigé des boîtes quantique étroitement liées à la longueur de diffusion des espèces sur la surface. Le 

pas des motifs est alors fixé entre 120 et 300 nm et les largeurs (w) varient de 50 nm à 100 nm (figure 

1.14). Nous avons utilisé la lithographie électronique (masqueur RAITH 150) à 20 KeV pour la 

structuration du moule. Au début, une couche de PMMA (polyméthylméthacrylate), 

d’approximativement 135 nm d'épaisseur, est déposée sur un substrat de silicium de 2x2 cm2 et recuite 

à 170°C pendant 1 min. Par la suite, l’échantillon est mis dans le masqueur électronique RAITH 150, 

où, après réglages, un  faisceau d’électrons insole localement le PMMA avec des motifs que l'on a 

dessinés préalablement. Après exposition, les motifs sont développés par le mélange Methyl Isobutyl 

Ketone (MIBK)/Isopropanol (IPA) à température ambiante pendant environ 40 secondes (durée 

étalonnée en fonction de l'épaisseur de résine effective) puis rincés par de l'isopropanol (IPA) pendant 

40s et immédiatement séchés sous flux d'azote. Ensuite, les motifs sont transférés dans le substrat de 

silicium par gravure RIE-ICP utilisant le CHF3 comme gaz réactant. Les conditions de gravure ont été 

optimisées en ajustant les paramètres : la puissance (ICP et Bias), la pression et le débit du gaz. Après 

avoir enlevé le PMMA avec de l’acétone, l'avoir rincé et soigneusement séché sous flux d'azote, 

l’échantillon est traité avec un plasma micro-ondes d'oxygène pour le débarrasser des contaminants 

résiduels et pour préparer la surface pour le traitement préliminaire d'anti-adhérence OTS 

(octadecytrichlorosilane). On plonge donc le moule de silicium dans un bain d’OTS dilué dans du 

xylène (1%). La molécule d’OTS se greffe à la surface du silicium par la formation d’une liaison 

covalente entre la tête réactive de la chaine aliphatique de la molécule et la surface. On vérifie la 

qualité du traitement en mesurant l’angle de contact d’une goutte d’eau sur la surface. Typiquement un 

angle mesuré à 107° permet d’obtenir la propriété anti-adhésive souhaitée. La valeur de la rugosité 

mesurée par AFM est d’environ 0.45 nm.  
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   Des mesures de largeur des motifs après fabrication du moule et avant le traitement OTS montrent 

que les dimensions des motifs obtenus sont légèrement supérieures aux dimensions sur le dessin 

d’insolation alors que le pas est conforme. Ceci est dû aux effets de proximité lors de l’étape 

d’insolation entraînant un phénomène d’élargissement des motifs et d’autre part à l’étape de gravure 

plasma.  

 

(a)  

 

 (b)                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                       

Figure 1.14 : (a) Schéma présentant l’organisation des motifs de différentes largeurs (w) et de différents pas (P) 

sur le moule Si, (b) photos MEB de quelques motifs du moule Si.  

   La profondeur de gravure, mesurée pour différents motifs, n’est pas homogène. En effet, pour les 

lignes de largeur codée à 80 nm (NL1), la profondeur est d’environ 90 nm alors que pour les lignes 

codées à 100 nm (NL2), la profondeur est d’environ 94 nm. Cette variation était attendue. En effet,      
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à cette échelle, la vitesse d'attaque est plus grande pour les motifs les plus larges. Cette légère variation 

ne peut être supprimée que si on ne réalise sur le motif que des motifs de même largeur, ce qui est très 

contraignant, ou si on utilise des substrats SOI (silicon on insulator). Cette dernière solution permet de 

bloquer la gravure lorsque l'interface silicium/oxyde est atteinte. Notons qu'alors un léger 

élargissement des motifs les plus larges sera obtenu. Leur vitesse d'attaque étant toujours plus grande, 

l'interface sera atteinte plus vite que pour les motifs plus étroits, et l’excès de gravure conduira à une 

surgravure latérale. Il faudra  tenir compte de ce phénomène lors de la conception du masque.    

b. Moule en SOI 

   Afin d’améliorer l’uniformité de la profondeur des motifs gravés par sur Si et par la suite minimiser 

les pertes de dimension des motifs transférés dans le substrat GaAs, un moule en SOI  a été réalisé en 

fin de notre étude. La technique de lithographie électronique conventionnelle a été utilisée comme 

précédemment pour dessiner les motifs dans la résine. Ce substrat SOI est constitué d’un empilement 

de trois matériaux : un substrat en silicium de quelques centaines de microns, une couche de dioxyde 

de silicium (200 nm) et une autre couche de silicium d’environ 100 nm.  

 

Figure 1.15 : Observation MEB des motifs NL1 (80nm) et NL2 (100nm) du moule SOI (en haut) et 

photographies AFM avec les profils associés des mêmes motifs du même moule SOI. 
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Ne disposant que de substrats SOI avec une épaisseur de silicium plus importante (350nm), 

l'épaisseur de silicium a été ajustée en réalisant un oxyde d'épaisseur adaptée (≈ 250 nm vérifiée par 

ellipsométrie) par oxydation thermique du substrat SOI, et en enlevant par attaque chimique (HF 

tamponné) cette couche d’oxyde SiO2. Après transfert des motifs par gravure de la couche de silicium 

superficielle par ICP, la profondeur des motifs codés 80 nm (NL1) et 100 nm (NL2) mesurée par AFM 

montre la bonne uniformité de gravure (figure 1.15) par rapport à celle du moule Si initial. En effet, 

pour les lignes NL1, la profondeur vaut environ 100 nm équivalente à celle des lignes NL2. Les 

profondeurs des lignes NL1 et NL2 sont maintenant similaires, correspondant à l'épaisse ur de la 

couche de silicium recouvrant l'oxyde enterré comme attendu (100 nm).  

Nous avons donc démontré que l'utilisation d'un moule SOI permet effectivement de supprimer le 

problème des différences d'attaque mesurées dans le cas de moules de silicium simples.  

1.3.2.2. Moules souples  

a. Propriétés du Zeonor® 

   Les Polymères d’Oléfine Cyclique (COP) sont des polymères composés des monomères d’oléfine 

cyclique et de l’éthène. Ils sont commercialisés sous divers noms : TOPAS® (Topas Advanced 

Polymers GmbH, 2009), APPEL® (Mitsui Chemical America Inc, 2009), ARTON® (Japon Synthetic 

Rubber Ca, 2009) et ZEONEX® et ZEONOR® (Zeon Chemical L.P, 2009).  La différence entre ces 

polymères réside dans la différence du monomère cyclique et du procédé de polymérisation utilisé 

pour leur synthèse [26]. En effet, deux différents procédés de polymérisation sont utilisés comme le 

montre le schéma de la figure 1.16 ; pour le TOPAS® et l'APPEL®, il s’agit d’une copolymérisation 

d’une chaîne cyclique de monomères avec l’éthène (a). Quant aux ARTON®, ZEONEX® et 

ZEONOR®, la polymérisation est obtenue par ouverture du cycle méthathèse suivie d’une 

hydrogénation (b). Lorsque le polymère est synthétisé à partir de plus d’un type de monomère, il est 

nommé Copolymère d’Oléfine Cyclique (COC).                

Dans le cadre de cette thèse, nous avons choisi le film de Zeonor® afin de dupliquer les motifs 

nanométriques que nous visions. Ce choix repose essentiellement  sur la simplicité de sa mise en 

forme, son coût très faible et la courte durée de son procédé d’impression. Quelques propriétés 

physico-chimiques, répertoriées dans le tableau 1.1,  indiquent que ce type de film souple est un 

candidat favorable pour la nanoimpression thermique et nanoimpression assistée par UV.  
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Figure 1.16: Schéma de polymérisation d’un Polymère d’Oléfine Cyclique [26]. 
 

En effet, ce film thermoplastique possède une température de transition vitreuse faible, légèrement 

plus élevée néanmoins par rapport aux PET (Tg = 61°C), PS (Tg = 100°C) et PMMA (Tg = 105°C) à 

cause de la masse volumique un peu  élevée  de l’oléfine cyclique,  ce qui implique la  possibilité 

d’utiliser ce film dans des applications sous une température élevée en ayant un risque plus faible de le 

déformer. D’autre part, le film Zeonor® est rigide comme le PMMA et le PC (polycarbonate).  

   Notons également que, même dans des conditions d’humidité élevées, ce film possède un taux 

d’absorption d’eau très faible (<0.01%), respectivement quatre et dix fois plus faible que ceux du PC et 

du PMMA.  

       

 

Figure 1.17 : Stabilité dimensionnelle du Zeonor
®
 exposé à des températures et des conditions d'humidité 

élevées [48]. 
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Ceci implique une bonne stabilité des dimensions à des conditions environnementales différentes. 

D’où l’avantage pour des applications optiques. F inalement, le Zeonor® possède une transmittance 

élevée (92% pour λ > 350nm) adaptée à son utilisation comme moule transparent pour l’UV-NIL 

(figures 1.17, 1.18). 

 

       

Figure 1.18 : Taux d’absorption de l'eau (à gauche) et  transmittance de la lumière (à droite) du Zeonor
®
 

comparés  au PC (polycarbonate) et au PET (polyméthacrylate de méthyle) [48].  

 

Propriétés   Unités      Zeonor® 

Physique Densité  g /cm
3
 1.01  

absorptivité (eau) % <0.01 

Optique Indice de réfraction -- 1.53 à 25°C 

Transmittance % 92 pour 100 µm 

d’épaisseur 

 

 

Thermique 

Température de 

transition vitreuse 

°C 136 

coefficient 

d'expansion linéaire 

cm/cm°C 7*10
-5

 

 

Mécanique  

Résistance à la 

traction 

MPa 45-71 

Module de flexion MPa 1600-3100 

 

Tableau 1.1 : Propriétés du film Zeonor
®
 utilisé [48]. 

b. Mise en forme du moule souple 

   Les étapes de préparation d’un moule souple en Zeonor® à partir du moule rigide de silicium « moule 

mère » sont schématisées dans la figure 1.19. Il s’agit de découper un film de 2x2 cm2 (même 

dimension que le moule mère) et de le mettre en contact avec le moule mère. L’ensemble est porté 

entre les deux membranes souples de la chambre d’impression à une température Timp légèrement 

supérieure à la température de transition vitreuse Tg du film. Le moule de silicium est alors appuyé sur 
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le film par l'application d'une pression Pimp pendant une durée déterminée timp. Lors de l’impression, le 

film ramolli flue vers les creux bordant les aspérités du moule Si et sa surface prend une nouvelle 

forme qui correspond au négatif de celle du moule Si. Par la suite, pendant le refroidissement, la 

pression est alors relâchée tandis que l’ensemble moule/film est maintenu en contact jusqu’à une 

température inférieure à Tg pour permettre au film de se figer. Après refroidissement, le moule et le 

film sont ensuite séparés laissant au film la forme imposée par l’impression. Les deux graphes de la 

figure 1.20 montrent l’évolution au cours du temps de la température du substrat et de la pression 

appliquées lors d’une impression.  

 

    

Figure 1.19 : Schéma de préparation d’un moule souple en Zeonor
®
 (en haut) et photographie de l’ensemble 

moules souple et rigide positionnés sur la membrane souple inférieure transparente de la chambre d’impression 

de la machine Nanonex (en bas). 

   Il est important de noter que les paramètres d’impression (pression, température, durée…) 

influencent directement le comportement du film et par la suite la géométrie des motifs finaux (figure 

1.21). Une série d’expériences a été donc menée pour optimiser ces paramètres. Ces derniers sont 

répertoriés dans le tableau suivant (Tableau 1.2).  
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Figure 1.20 : Evolution de la température et de la pression d’impression au cours du procédé T-NIL. 

 

Figure 1.21 : Exemple de défauts liés à une non-optimisation de la pression.  

 Unité  T-NIL 

Pression d’impression (Pimp) Psi 450 

Température d’impression (T imp) °C 145 

durée de pompage (t pump) min 4 

durée d’impression (t process) s 3 

 

Tableau 1.2 : Paramètres optimisés du procédé T-NIL. 

 

   Une observation préliminaire en microscopie optique (figure 1.22) met clairement en évidence 

l’absence de défauts micrométriques type « ponts capillaires » dans les zones sans motifs ainsi que 

dans les zones imprimées. La forme générale des motifs est maintenue et on ne constate aucun 

arrachage lors de la séparation de l’ensemble moule/film. 
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Figure 1.22 : Observation  microscopique de la même « puce » de réseaux de motifs sur moule  « mère »  en Si  

(à gauche) et sur Zeonor
®
  (à droite). 

   Des mesures comparatives de la hauteur de deux motifs différents sur le moule Si et sur le film 

Zeonor® ont été faites (figure 1.23) : sur le moule Si, la hauteur de ces deux motifs NL1 et NL2, 

mesurée par AFM, vaut respectivement environ 90 nm et 94 nm. Une image obtenue en MEB montre 

la forme des lignes obtenues, qui sont légèrement rugueuses. Cette rugosité est liée à la lithographie 

électronique de la résine, accentuée par la suite lors du transfert des motifs dans le silicium par gravure 

sèche. Quant au film de Zeonor®, la mesure des largeurs au MEB était difficile à cause des charges 

accumulées à sa surface isolante. Son recouvrement par une mince couche métallique n'a pas résolu le 

problème. Aussi, les observations ont-elles seulement été effectuées par AFM. La hauteur des motifs 

mesurée vaut également respectivement environ 90 nm et 94 nm. Ces valeurs confirment le bon 

contact de l’ensemble moule/film et le remplissage des cavités. Pour le Zeonor®, on observe que la 

forme des motifs est asymétrique. Ce résultat n'est toutefois pas significatif. Le balayage de la pointe 

nanométrique utilisée pour l'AFM ne peut pas en effet reproduire fidèlement le profil de  la surface (on 

n'utilise l'AFM que pour mesurer la profondeur des motifs). On note enfin que tous les réseaux de 

motifs sont bien résolus, quel qu’en soit le pas (130nm à 300nm).  

   Le film est alors prêt pour l’étape du soft UV-NIL. En effet, aucune contamination n’est observée sur 

sa surface, dont la rugosité est très faible (de 0.37 nm comparée à 0.31 avant T-NIL). De plus, 

l’énergie de surface du moule est faible ; son angle de contact mesuré vaut 104°. Ce film peut donc 

être utilisé directement comme moule sans aucun traitement de surface, ce qui est un grand avantage 

pour ce type de moule. 
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Figure 1.23 : Photographies MEB des motifs NL1 (80nm) et NL2 (100nm) sur le moule Si (a), photographie 

AFM des mêmes motifs sur le moule souple Zeonor
®
 (b) et profil AFM du motif NL2 sur silicim et Zeonor

® 
(c). 

 

    NL1  NL 2                                              

Profondeur des motifs (nm) du moule Si 90 ± 3 94 ± 3 

Profondeur des motifs (nm) du moule souple en Zeonor® 90 ± 4 94 ± 4 

 

Tableau 1.3 : Mesures AFM de la hauteur des motifs NL1 (80nm) et NL2 (100nm)  sur le moule Si et le moule 

Zeonor
®
.
 

 

(c) 

NL2-Si NL2-Zeonor® 
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   Un autre paramètre clé permettant l’évaluation de la qualité d’impression a été étudié lors d’un stage 

de Master dont j’ai participé à l'encadrement (Victor Boureau, Master 3N-U.P.S.). Il s’agissait de 

déterminer la contraction du film induite par l’impression thermique pour quantifier la fidélité de 

reproduction des motifs du moule dans le film. Ce paramètre a été étudié dans le cadre de la 

qualification de la précision d’alignement entre les motifs imprimés et les directions 

cristallographiques du substrat GaAs inhérente au procédé UV-NIL, utilisant le module d’alignement 

de la machine Nanonex. En effet, les réseaux de lignes doivent être orientés le plus parallèlement 

possible aux directions <110> du substrat, afin de minimiser le nombre de marches atomiques 

présentes sur les flancs de gravure [49]. Pour cela a été fabriqué un moule « mère » sur  une plaquette 

de diamètre 4 pouces de silicium (001). Ce moule comporte deux marques d’alignement, fabriquées 

par photolithographie, et diamétralement opposées, dont le centre est séparé de 5,4 cm, ainsi que des 

verniers en x et y  permettant de qualifier un désalignement inférieur à 5 µm et une règle en x afin 

d’observer de plus amples mouvements à une précision de 5 µm. Des mires d’alignement ainsi que des 

verniers, marques complémentaires aux précédents, sont aussi réalisés par la même technique sur une 

plaquette de diamètre 3 pouces de silicium (001) (Figure 1.24). Cette plaquette sera utilisée comme 

substrat par la suite. La hauteur des motifs gravés par RIE-ICP, en utilisant un plasma de Cl2, est de 

60 nm sur le substrat et de 74 nm sur le moule. 

 

Figure 1.24 : Moule mère (plaquette 4’’ de Si (001)), à gauche, et substrat (plaquette 3’’ Si (001)),                     

à droite. 

   La première étape consiste alors en la fabrication du moule « fille » transparent en Zeonor® par T-

NIL à partir du moule « mère » en silicium. Puis on procède à la phase d'alignement pour superposer 

deux à deux les mires du substrat et du moule « fille » transparent. Le déroulement de l’alignement sur 

le module qui lui est dédié se passe de la façon suivante (figure 1.25) : le substrat 3’’ est posé sur le 

support adapté auquel il est fixé par le vide. Le moule « fille » 4’’ est de la même manière fixé par le 

vide sur le porte-moule, puis celui-ci est solidarisé au module d’alignement, de façon que le moule 

« fille » soit positionné au dessus du substrat. Un moteur à pas micrométrique situé sous le porte-
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substrat fait monter ce dernier à proximité de la surface du moule, et réalise dans un même temps le 

parallélisme du moule et du substrat par un système de cales rétractables. Arrivé à ce stade, le travail 

manuel de l’alignement commence. Deux optiques de visée reliées à des caméras CCD (Charge-

Coupled Device) permettent de visualiser les mires d’alignement du moule en Zeonor® sur 

l’ordinateur. Un premier point positif est que les motifs du moule d’une épaisseur de seulement 74 nm 

sont visibles. Il faut alors régler la hauteur du substrat afin que celui-ci apparaisse dans le champ des 

optiques de visée, puis superposer deux à deux les mires d’alignement du moule et du substrat. Cet 

alignement est réalisé par des vis permettant le déplacement micrométrique du porte-substrat en x, y et 

θ. 

 

Figure 1.25 : Schéma de principe du module d’alignement de la machine de nano-impression et repérage de la 

superposition des mires l’alignement, pour un système aligné (à gauche) et désaligné en x (à droite).  

    Nous nous apercevons que l’écart en x des mires d’alignement du moule « fille » en Zeonor® 

diminue de 335±5 µm, soit de 0,62 %. Nous l'expliquons par la dilatation que subit le film Zeonor® 

durant son procédé de fabrication par T-NIL sur le moule « mère», lors de la mise en température à 

145 °C.  Le Zeonor® une fois dilaté, les motifs sont imprimés sur sa surface. Le film se rétracte ensuite 

pour revenir à sa taille initiale lors du refroidissement après impression. Cependant nous observons 

une contraction inférieure à celle pouvant être calculée en tenant compte de son coefficient de 

dilatation (7.10-5 K-1), et de celui du moule mère de silicium (2.5.10-5 K-1), qui vaudrait 452 µm. 

L’origine de cette différence est, à notre avis, liée au fait que la dilatation du moule « fille » est 

contrainte par les frottements sur les membranes dans lesquelles est enfermée la structure à imprimer.                   

   Nous concluons que l’utilisation d’un moule « fille » en Zeonor®,  lorsque des alignements sont 

nécessaires lors de l’UV-NIL, n’est pas envisageable. Ceci même en créant un moule « mère » tenant 
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compte d’un facteur de grandissement de 0,62 %, car une précision typique de 1 µm est recherchée par 

ce procédé. Celle-ci ne peut pas être garantie par le procédé de fabrication du moule « fille » en 

Zeonor®, qui donne une reproductibilité que nous avons estimée de l'ordre de ±5 µm. 

   Pour finir cette étude, nous avons vérifié si un procédé recherchant un alignement uniq uement en θ, 

comme dans notre cas, est réalisable avec l'équipement Nanonex dont nous disposons. Un 

désalignement proviendrait d'un glissement du moule « fille » sur le substrat survenant lors de l’UV-

NIL. Le test est obtenu par le même procédé d’alignement que précédemment, mis à part que le 

substrat est d’abord enduit des deux couches de résine UV de Nanonex. Une fois l’alignement effectué 

en x et y grâce aux mires de gauche et en θ grâce aux mires de droite, des pistons situés sous le 

substrat, dans le porte-substrat, mettent en contact le moule et le substrat ainsi solidarisés par les 

tensions superficielles entre la résine et le moule. La structure est ensuite transportée et imprimée par 

UV-NIL, avant d’observer le désalignement engendré par cette manipulation. De cette façon, nous 

avons pu qualifier le désalignement en x et y comme étant inférieur à 5 µm, et par conséquent le 

désalignement en θ comme étant inférieur à 0,01°. Cette méthode, avec l'équipement dont nous 

disposons et le Zeonor® comme moule fille, est donc tout à fait utilisable pour un alignement en θ. 

   Notons enfin que ce moule souple peut être répliqué un grand nombre de fois sans être endommagé. 

Avec les conditions expérimentales utilisées, aucune dégradation n’a été observée après 20 

impressions.         

1.3.3 Impression et transfert des motifs  

1.3.3.1. Résines UV-NIL  

a. Propriétés 

   La résolution en nanoimpression assistée par UV est limitée d’une part par la résolution des motifs 

présents sur le moule et d’autre part par la résine photo-sensible utilisée. Cette résine doit en effet 

posséder impérativement certaines propriétés pour répondre aux critères imposés par la 

nanoimpression. Parmi les principales propriétés requises, on cite :  

 

 une faible viscosité à température ambiante (< 1Pa.s) de manière à remplir les cavités du moule 

et avoir un film uniforme sur toute la plaquette avec un temps de remplissage court (compris 

entre 1 et 100 s)  et une pression faible (< 1bar ≈ 105 Pa), 

 de bonnes propriétés filmogènes car la résine est déposée par centrifugation,  
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 une transparence aux longueurs d’onde de travail la plus élevée possible pour polymériser le 

film de résine sut toute son épaisseur,  

 une photo-sensibilité élevée pour réduire les durées d’exposition,  

 un retrait (contraction) minimal lors de la photo-polymérisation afin de conserver les 

dimensions de moule (en largeur et en hauteur),  

 une forte adhérence au substrat et une faible adhérence avec le moule après photo-

polymérisation afin d’éviter des phénomènes d’arrachage lors de la séparation. Ceci impliquant 

que la résine doit posséder aussi des propriétés mécaniques suffisantes pour ne pas dégrader les 

motifs, 

 de bonnes propriétés de résistance à la gravure pour la résine polymérisée (bonne sélectivité de 

gravure avec le matériau attaqué dans les motifs). Ce qui demande l’utilisation des résines 

composées par des monomères avec des longueurs de chaîne assez importantes (groupement 

encombrant) qui ne s’évaporent pas rapidement. Cela signifie donc qu'il faudrait utiliser une 

résine qui ne répondrait pas à la première propriété énoncée. En effet, la nanoimpression 

assistée par UV exige l’utilisation des résines de faible viscosité, propriété rencontrée pour les 

monomères de faible longueur de chaîne. Il faudra trouver un compromis.  

 un  retrait facile de la résine polymérisée par voie chimique.  

 

   Le choix de la résine UV-NIL qui doit satisfaire à ces propriétés repose sur la compréhension du rôle 

de ses constituants. En effet, les résines UV-NIL  sont constituées :     

 de monomères : l’élément principal des résines qui se composent généralement de chaînes 

carbonées. Son ajout doit être modéré puisqu’il assure des fonctions « contradictoires ». En 

effet, l’augmentation des monomères permet de réduire ou ajuster la viscosité du polymère, 

accroître la volatilité de certaines espèces quand il s’agit de monomères à faible poids 

moléculaire, diminuer la vitesse de polymérisation et augmenter la durée de conservation du 

polymère. En contre-partie, réduire la quantité des monomères assure un faible volume de 

retrait et une diminution des contraintes à la surface. 

  d’un photo-initiateur : un constituant sensible aux longueurs d’onde d’exposition qui réagit 

avec le monomère afin d’assurer sa polymérisation. On peut en distinguer deux types : les 

photo- initiateurs anioniques qui génèrent des radicaux libres réactifs sensibles à l'oxygène. Et 

des photo-initiateurs cationiques qui produisent des acides qui agissent en tant que catalyseur 

et ne sont pas sensibles à l'oxygène. 
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 d’un solvant : sa présence est facultative, elle dépend de la viscosité initiale du monomère. Sa 

quantité est ajustée de telle sorte qu’une large gamme d’épaisseurs soit accessible. Le solvant 

est évaporé lors de l’étape de recuit effectué avant la nano- impression ; il n’intervient donc 

pas dans l’étape de pressage. 

 d'additifs : permettant principalement de contrôler les propriétés finales de la résine UV. Cette 

dernière peut contenir jusqu’à 50 % d’additifs. Ils comprennent généralement des tensioactifs, 

des dispersants, des stabilisants…  

b. Résine UV-NIL utilisée 

    Nous avons utilisé une résine UV commerciale de Nanonex qui nous a été fournie avec 

l’équipement. Appelée NXR-2010, cette résine appartient à la série NXR-2000 des résines Nanonex 

photosensibles. Selon le fabricant, NXR-2010 peut être déposée par centrifugation, et les épaisseurs 

obtenues peuvent aller jusqu’à des centaines de nanomètres. La courbe des épaisseurs en fonction des 

accélérations est donnée dans la figure 1.26 suivante.  

 

Figure 1.26 : Courbe d’évolution de l’épaisseur de la résine UV NXR-2010 en fonction de la vitesse de dépôt 

par centrifugation. 

 

   L'inconvénient de cette résine est qu'elle doit être utilisée avec une sous-couche NXR-3020 

(appartenant à la famille NXR-3000) afin d’assurer son adhérence sur le substrat de GaAs ou sur 

SiO2/GaAs. Il faudra donc attaquer successivement les deux couches de résine pour opérer le transfert 

des motifs dans le GaAs, et cela rajoutera donc une étape d'attaque supplémentaire. La résine NXR-

2010 peut être attaquée, par plasma fluoré et sa sélectivité lors de l'attaque plasma oxygène qui 

attaquera la sous-couche NXR-3020 est supérieure à 10.  De plus, cette sous-couche présente le gros 

inconvénient, dans le cadre de l'application visée, d'être soluble dans les solutions aqueuses. Cela nous 

empêchera en effet de l'utiliser directement sur GaAs, quand nous souhaiterons y transférer les motifs 
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par attaque chimique. Nous devrons obligatoirement utiliser une couche de SiO2 intermédiaire dans 

laquelle les motifs devront être transférés par gravure sèche, et qui servira de masque pour le transfert 

des motifs dans GaAs par gravure chimique.  

   Les résultats obtenus avec cette résine et sa sous-couche, présentés dans les paragraphes qui suivent, 

ont démontré l'optimisation du procédé de réalisation par NIL de nanorubans dans GaAs.  

1.3.3.2. Impression 

   Avant de commencer l’impression, une étude préliminaire à été réalisée pour savoir la dimension 

adéquate du substrat sachant qu’on utilise des moules de 2x2 cm2. Pour cela, nous avons fait deux tests 

de nano- impression thermique en utilisant deux substrats de 1x1 cm2 et 2x2 cm2. On a pu constater 

que, pour les paramètres d’impression déjà optimisés, la dimension joue un rôle très important sur la 

qualité de l’impression. En effet, les cavités des motifs ne sont pas parfaitement remplies dans le cas 

d’un substrat de 1x1 cm2 alors que, dans le cas d’un substrat de 2x2 cm2, on a un bon remplissage et 

une meilleure impression (figure 1.27). Cela peut être expliqué par le fait qu’on a un effet de bord de la 

résine très important quand le substrat est plus petit que le moule, ce qui implique une non-

homogénéité de la pression. Pour la suite de notre étude, nous avons donc choisi des substrats de 2 x2 

cm2.  

 

Figure 1.27 : Illustration de l’effet de la dimension de l’ensemble moule Si/substrat sur la qualité de 

l’impression (à gauche) 1x1 cm
2 
; (à droite) 2x2 cm

2
. 

   Dans une première étude, on dépose au départ une couche de 50 nm de dioxyde de silicium sur un 

substrat de GaAs (2x2 cm2). Cette couche joue le rôle de masque de gravure. Elle est nécessaire 

comme la sous-couche d'adhérence est soluble dans les solutions aqueuses. Elle servira aussi à 

protéger la surface du GaAs contre toute contamination pouvant venir tout au long du procédé 

d’impression (même si nous n'avons jamais rencontré de tels problèmes). Cette couche est déposée par 
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un dépôt chimique en phase vapeur (ICPECVD) à basse température (100°C). La contrainte mesurée 

après dépôt vaut   σ ≈ -25 MPa inférieure à la contrainte d’un dépôt fait à T = 300 °C (≈ -70 MPa) ; 

cette condition est favorable car la contrainte conduit à une courbure de l'échantillon SiO 2/GaAs 

préjudiciable. Par la suite, on dépose par centrifugation une sous-couche de résine (NXR-3020) 

d’environ 156 nm d’épaisseur (mesurée par AFM) pour assurer l’adhérence de la  résine UV sur le 

dioxyde de silicium. Après un recuit à une température de 160°C pour 10 min, on dépose la couche de 

résine UV (NXR-2010). L’épaisseur de cette dernière est d’environ 118 nm. Immédiatement après 

dépôt de cette résine photosensible, le moule souple est mis en contact avec le substrat en appliquant 

une faible pression de 200 PSI (≈14 bars) à température ambiante. Le mélange est solidifié à travers le 

moule, par photo-polymérisation sous irradiation UV. Cette impression est très courte (environ 2 min) 

ce qui est l’un des avantages de cette technique. Après insolation, les motifs sont imprimés et le moule 

se détache facilement de la couche solidifiée (figure 1.28, 1.29). L’épaisseur de la résine résiduelle, 

mesurée en fond de quelques motifs par AFM est très faible (≈ 18nm) et uniforme sur tout le champ 

pressé.  

 

Figure 1.28 : Schéma des étapes du procédé Soft UV-NIL. 

 

Figure 1.29 : Evolution de la température et de la pression d’impression au cours d’un essai d’UV-NIL. 
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Figure 1.30 : Observation  microscopique de la même « puce » de groupes de motifs sur moule « mère » en Si 

original (à gauche)  et sur substrat (à droite) après la nanoimpression  

à l’aide du moule de Zeonor
® 

intermédiaire. 

   L’observation microscopique image aisément les groupes de motifs, composés de lignes périodiques 

de pas différents (figure 1.30) qui diffractent. Tous les réseaux de motifs sont bien visibles, quel qu’en 

soit le pas (130nm à 300nm). Elle montre l’absence de tout défaut micrométrique avec une forme 

générale bien maintenue. Les cavités des motifs sont remplies correctement et on vérifie que ce type de 

film souple est capable de reproduire fidèlement des motifs nanométriques.  

1.3.3.3. Transfert 

   Des étapes de gravure ICP critiques ont été menées pour transférer successivement les motifs dans les 

trois couches empilées et arriver jusqu’au GaAs. Nous avons utilisé pour cela un équipement Omega 

Trikon à température ambiante. Les étapes de gravure sont les suivantes : une gravure de la couche de 

résine résiduelle par un plasma CHF3-O2 (1), suivie  de la gravure de la sous-couche par plasma O2 (2), 

puis le transfert dans le dioxyde de silicium par plasma CHF3 (3), et enfin  le transfert dans le GaAs  

opéré par attaque chimique dans un mélange d’acide phosphorique, de péroxyde d’hydrogène et d’eau 

(4). La profondeur de gravure est d’environ 15 nm. Le dioxyde de silicium est alors retiré grâce à une 

solution d’acide fluorhydrique tamponnée (5). Un traitement par plasma micro-ondes d’O2 est mené 

pour un nettoyage final du GaAs (figure 1.31). 

   Bien entendu, ces différentes étapes ont dû être optimisées une à une pour trouver les meilleur es 

conditions de gravure. Pour cette étude, nous nous sommes toutefois seulement focalisés sur les motifs 

présentant des pas de 200nm - 300nm, ayant constaté que les motifs à pas plus faibles étaient mal 

transférés et auraient nécessité une optimisation particulière.  

   Des mesures AFM de la largeur des motifs dans GaAs ont été menées à la fin de ces étapes de 

gravure. Seules les lignes avec des largeurs les plus grandes, codées à 80 et 100nm, donnent des motifs 
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bien définis et ce pour tous les pas étudiés. On constate un élargissement d’environ 23 nm pour les 

motifs codés à 80 nm (NL1) et de 12 nm pour les motifs les plus grands, codés à 100 nm (NL2) (figure 

1.32). Cet élargissement est dû principalement aux gravures successives et aussi à la non-uniformité du 

fond des motifs sachant que, dans cette étude nous avons utilisé le moule « mère » de silicium et non le 

moule de SOI. 

 

 

Figure 1.31 : Schéma des étapes de gravure : gravure (1) fond de motifs, (2) sous couche, (3) SiO2, (4) GaAs et 

(5) attaque SiO2. 

 

                                             NL1            NL2  

Largeur motif (nm) du moule Si 90 ± 2 130 ± 2 

Largeur motif (nm) du GaAs 120 ± 2 147 ± 4 

 

Tableau 1.4 : Mesures AFM de la largeur des motifs NL1 (80nm) et NL2 (100nm)  sur le moule Si et sur GaAs. 

 

      

Figure 1.32 : Photos MEB du GaAs nanostructuré NL1 (pas 250nm) et NL2 (pas 300nm).  

NL1 NL2 
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   Un procédé a donc été mis au point, qui permet de réaliser des surfaces nanostructurées en GaAs qui 

répondent au cahier des charges fixé pour notre étude. Hélas, nous n'avons pas pu l'appliquer, ayant 

rencontré des problèmes avec la résine présentant une nouvelle formulation, qui a remplacé celle qui a 

permis cette démonstration quand elle a été périmée. Nous avons rencontré beaucoup de difficultés 

pour faire adhérer la nouvelle résine sur le SiO2 malgré la présence de la couche d’adhérence et en 

dépit des diverses tentatives d'optimisation que nous avons menées.  Il a été finalement conclu que le 

problème incombait à la résine, qui n’a pas encore été remplacée par le fournisseur.  

   Aussi, en vue d'éviter ce type de problème, le développement d'une formulation de résine UV-NIL   

a été lancée au laboratoire. Son étude est toujours en cours. J'ai d'ores et déjà obtenu des résultats 

préliminaires positifs. Notons que, si cette résine "faite maison" s'avère satisfaisante, cela conduira de 

plus à diminuer les coûts (les résines commerciales sont très chères) et permettra de mener des études 

plus fondamentales concernant les modifications chimiques des résines lors de certaines étapes du 

procédé (exposition, gravure…) pour optimiser au mieux le procédé. Cette résine nous a permis de 

simplifier le procédé. En effet, ce dernier devient un procédé monocouche qui évite l'insertion de la 

sous-couche d’adhérence et de la couche de dioxyde de silicium, et donc les pertes en dimension des 

motifs liées aux gravures successives. Nous avons essayé de mener des premiers tests avec cette résine 

afin d’optimiser les paramètres de la nano- impression. L’optimisation a été faite en premier lieu sur 

des motifs submicroniques. La figure 1.33 montre les premiers résultats de l’optimisation de la 

nanoimpression. Les motifs présentés sont des carrés de différentes tailles (750nm, 550nm et 300nm) 

et différents pas (2µm, 1.5 µm et 700 nm respectivement). La profondeur des motifs est de 100nm, 

similaire à la profondeur des motifs du moule « mère » initial. On constate une bonne fidélité de 

reproduction sans défauts ni arrachage de motifs. Nous nous sommes intéressés ensuite à la réalisation 

des motifs carrés de 200nm de côté pour étudier la gravure de la résine résiduelle ainsi que la gravure 

du GaAs. Nous avons pour cela utilisé comme premier test ces paramètres pour graver le fond des 

motifs : 10sccm (O2), P = 5mT, ICP : Bias = 5W : 20W, T= 18°C pendant 20s. Quant  aux paramètres 

utilisés pour graver le GaAs, ils sont les suivants : 20sccm (CF4), P= 10mT, ICP : Bias = 25W : 50W, 

T= 18°C pendant 1min15s. La figure 1.34 présente le premier résultat de gravure du GaAs, obtenu 

sans enlever complètement la résine. En effet, après gravure du GaAs, il restait une fine couche 

résiduelle de résine seulement d’environ 10nm.  

   Ces résultats préliminaires que nous avons obtenus doivent toutefois être complétés.  
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Figure 1.33 : Images et profils AFM de différents motifs imprimés sur la résine « maison ». 

 

Figure 1.34 : Images et profils AFM d’un champ de carrés de 300nm de côté après impression sur la résine 

« maison » (à gauche) et après transfert dans GaAs (à droite).  

1.4 Conclusion 

   Nous avons développé un procédé de lithographie douce par nano- impression assistée par ultra-

violets (Soft UV-NIL) en complément de celui de lithographie par faisceau électronique que nous 

utilisons classiquement. Il exploite des films souples thermoplastiques et nous avons étudié leur 

capacité à satisfaire aux exigences pour la  nano-impression de motifs nanométriques qui soient 

transférables dans le GaAs. Ces films transparents sont considérés comme des matériaux de moulage 

prometteurs compte-tenu de leur faible coût, la simplicité et la rapidité de leur utilisation. Les analyses 

par microscopie à force atomique et microscopie électronique à balayage confirment que ce moule 

souple a une bonne fidélité de structuration et  une haute performance lithographique en termes de 

résolution, de taux de production et d’alignement. En plus, ce moule est fabriqué en une seule étape. Il 

ne nécessite aucun traitement de surface particulier au cours du processus et est réutilisable plusieurs 
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fois avant sa duplication par nano- impression, ce qui garantit encore le faible coût de cette technique. 

Des motifs de 120 nm  et 147 nm  de largeur et de pas de 200 à 300 nm ont été obtenus sur GaAs.  

   Bien que cette approche soit très séduisante, toutefois, les résines ne sont en effet pas complètement 

stabilisées ce qui pose de gros problèmes aux utilisateurs, à moins de disposer d'une résine maison, ce 

qui est en cours de réalisation au LAAS. Par ailleurs, la maîtrise de l’étape de gravure ICP des 

différents matériaux déposés pour transférer les motifs dans le GaAs est un autre défi à surmonter. En 

effet, les résines utilisées sont peu sélectives.  

   Dans le chapitre suivant, nous allons présenter nos résultats sur la reprise d’épitaxie sur surfaces de 

GaAs nanostructurées après avoir discuté les préparations de surface préalables.  

Les substrats de GaAs utilisés pour cette étude ont été toujours structurés par lithographie électronique 

compte-tenu des problèmes de fourniture de résine que nous avons rencontrés en fin d'étude.  
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2.1. Introduction 

2.2. Préparation de surface 

2.3. Reprise d’épitaxie sur surface nanostructurée 

2.4. Conclusion 

 

 

 

2.1 Introduction 

   Ce chapitre est centré sur l’étude que nous avons conduite sur les conditions de réalisation de puits et 

boîtes quantiques sur surfaces nanostructurées. Il est composé de deux principaux volets.  

   Tout d’abord, nous nous intéresserons à la préparation de surface avant la reprise d’épitaxie qui est 

une étape-clé pour réussir la croissance et éviter de contaminer le bâti d’épitaxie. En effet, les résidus 

organiques provenant essentiellement de l’enduction de résine organique peuvent lors de la reprise être 

à l’origine de défauts cristallins qui nuiront à la luminescence de l’échantillon. Ils risquent d’entraîner, 

surtout, une pollution durable du bâti. De ce fait, les surfaces sont toujours traitées avant épitaxie. Pour 

le GaAs, deux étapes successives sont appliquées : la formation « ex-situ » d’un oxyde ou d'un 

passivant qui les protègera pendant la phase de transfert dans le bâti ; ensuite, « in-situ », dans la 

chambre de croissance, la décomposition de cette couche d’oxyde. Nous détaillerons les méthodes que 

nous avons sélectionnées. 

   Ensuite, nous validerons ces préparations de surface sur la reprise de puits quantiques GaInAs/GaAs. 

Nous détaillerons alors nos résultats sur la reprise d’épitaxie des boîtes quantiques InAs sur surfaces 

nanostructurées de GaAs en relation avec les résultats publiés. Nous discuterons en particulier 

l’influence de l’orientation des motifs obtenus, l’effet de la géométrie des motifs (largeur de nano-

rubans, et pas des motifs) et de la présence d’une contrainte provoquée en ajoutant un puits quantique 

contraint GaInAs/GaAs intermédiaire.  
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Pour des raisons de clarté, nous avons noté tranchée la partie creuse des nano-motifs réalisés dans le 

GaAs. Ces tranchées correspondent aux « lignes» qui ont été initialement insolées par lithographie 

électronique. 

2.2 Préparation de surface 

   Plusieurs méthodes de nettoyage en solutions liquides ou sous forme de plasma ont été proposées 

dans la littérature. Dans notre cas, nous ne nous intéresserons qu’aux traitements par plasma. Mais 

citons à titre d’exemple quelques méthodes de nettoyage par voie humide qui ont été exploitées pour le 

GaAs. Nous trouvons les solutions chimiques oxydantes basées sur un mélange d’acide sulfurique, 

d’eau oxygénée et d’eau désionisée (H2SO4 :H2O2 :H2O). Ces solutions ont été utilisées avant que les 

substrats « epi-ready » ne soient disponibles sur le marché [1] .Nous pouvons également citer les 

solutions chimiques passivantes qui créent des couches protectrices par réaction avec des composés 

fluorés [2][3][4], azotés [5][6][7], chlorés [8][9] ou soufrés [10][11][12]. Récemment, le groupe de M. 

Guina à l’ORC (Finlande) [13] a utilisé un tel traitement en cycle de trois boucles : HCl:IPA, 

NH4OH:H2O, et HCl:IPA (IPA : Isopropanol). Ces auteurs ont constaté par spectroscopie de 

luminescence que l’émission du matériau GaAs obtenu sur la surface ainsi traitée après sa 

désoxydation thermique est augmentée d’un facteur 7 par rapport à un nettoyage HCl simple.  

    Nous présenterons dans ce paragraphe les préparations qui sont utilisées au laboratoire. Dans la 

première partie, nous discuterons le traitement UV-Ozone et le traitement par plasma O2:SF6 appliqués 

pour la préparation « ex-situ ». Dans une seconde partie, nous décrirons les trois techniques de 

désoxydation « in-situ » différentes disponibles, à savoir la désorption thermique qui est la méthode 

standard utilisée en épitaxie par jet moléculaire, la désoxydation sous flux d’hydrogène mise au point 

dans le cadre de thèse d’Olivier Desplats [14] et, enfin, la désoxydation sous flux de gallium que nous 

avons mise au point. La troisième partie sera consacrée aux résultats expérimentaux de ces trois 

techniques de désoxydation.    

2.2.1 Préparation « ex-situ » 

2.2.1.1. Traitement UV-Ozone 

   L’UVOC’s (Ultra Violet-Ozone Cleaning of Surface) [15] est un traitement d’oxydation et de 

décontamination par UV en atmosphère riche en oxygène. Il consiste en une photo-excitation du gaz 

O2 introduit  dans l’enceinte par deux types de rayons ultra-violets (λ1 = 184.9 nm et λ2 = 253.7 nm) 

produits grâce à des lampes à vapeur de mercure à basse pression. Ces photons UV (λ1) permettent de 

former en premier lieu l’oxygène singulet (espèce très oxydante) et l’ozone :     
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   L’ozone sera par la suite décomposé par absorption des photons (λ2). On obtient donc l’oxygène 

atomique, ainsi qu’un régime stationnaire.  

 

   Cette technique crée simultanément une couche d’oxyde qui croît avec la durée d’exposition jusqu’à 

saturation de son épaisseur. La durée d’exposition optimale pour l’appareillage utilisé au LAAS a été 

déterminée comme la durée conduisant à la saturation (13 min). Elle mène à la formation d’une couche 

d’oxyde de l’ordre de 4 nm [16]. Ce qui est relativement élevé comparé à l’oxyde naturel formé sur 

une surface non traitée (1.5nm) [17]. De ce fait, la rugosité de la surface désoxydée par désorption 

thermique sera par la suite un peu plus élevée que pour l’utilisation d’une couche d’oxyde naturel [18]. 

Il a été montré que cette couche ainsi formée présente un rapport de concentration Ga/As proche de la 

stœchiométrie et constant dans son épaisseur [19]. Ce traitement par voie sèche est très utilisé au 

LAAS pour préparer les surfaces et éventuellement protéger la surface des couches épitaxiées par une 

couche propre d’oxyde dès leur sortie du bâti d’épitaxie.  

2.2.1.2. Traitement par plasma O2:SF6 

   Le traitement par plasma micro-ondes d’oxygène a été étudié de manière intense par le passé. Il s’est 

avéré efficace après une lithographie optique standard, mais devient moins performant dans des 

procédés de nano- impression où des résines riches en silicium sont utilisées. A cet égard et dans le 

cadre de la thèse de Pascal Gallo [20] et d’Olivier Desplats [14], une technique originale a été 

développée. Le traitement des surfaces de GaAs a été réalisé par un p lasma micro-onde O2 :SF6. Ce 

plasma sera très décontaminant, grâce à l’attaque radicalaire des polluants (résine, molécules 

carbonées, …) par les ions oxygène. Les atomes de fluor et soufre, quant à eux, y participent 

indirectement en créant des sites d’activation où les atomes d’oxygène auront plus de facilité d’un 

point de vue énergétique.   L’influence des paramètres du plasma tels que sa composition, sa puissance 

et la durée d’exposition a été démontrée sur des couches de GaAs différemment traitées au LAAS par 

spectroscopie de photoémission (XPS) par Guillaume Monier et al du LASMEA (Clermont-Ferrand) 

dans le cadre d’une collaboration avec l’équipe [21]. L’ajout de SF6 dans le plasma micro-ondes d’O2 

augmente le pouvoir oxydant de l’oxygène et épaissit ainsi la couche d’oxyde. De plus, la quantité 

relative des différentes espèces oxydantes et passivantes ne limite pas le mécanisme d’oxydation dans 
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la gamme O2:SF6 allant de 80/20 à 40 /60. L’augmentation de la puissance du plasma conduit à un 

changement dans la composition de la région superficielle de la couche d’oxyde avec une 

augmentation de sa teneur en gallium vers la surface, et à une augmentation légère de l’épaisseur de la 

couche d’oxyde. Egalement, le temps d’exposition au plasma augmente ces deux phénomènes, mais 

surtout il est le seul paramètre accessible permettant de faire varier l’épaisseur de l’oxyde ainsi formé à 

volonté. Dans notre cas, nous nous sommes servis de ce traitement pour oxyder nos échantillons. Nous 

avons utilisé pour cela l’équipement de marque TEPLA disponible en salle blanche. Celui-ci est 

constitué d’une chambre cylindrique de quartz alimentée par trois gaz (O2, CF4, SF6) afin de réaliser 

des plasmas constitués de différentes espèces chimiques. Ces plasmas sont amorcés par des micro-

ondes à 2.45GHz, avec une puissance maximale de 1000W. Pour minimiser les effets physiques des 

ions à la surface des échantillons, nous utilisons une cage de Faraday. L’épaisseur de l’oxyde est 

d’environ 4.4 nm pour une durée du traitement de 3 minutes, obtenue dans les conditions : 800W; 

O2:SF6 = 800:200 sccm; 1.6-1.7 mbar. Ce traitement sera noté par la suite « traitement standard ». De 

même que le traitement UV-Ozone, du fait de l’épaisseur de l’oxyde, la température nécessaire pour sa 

désorption thermique est élevée (620°C) et entraîne une rugosification de la surface désoxydée 

(4.98nm [14]). Cependant, ce traitement est très pratique, car il s’agit également d’un traitement par 

voie sèche et il peut être appliqué sans problème à des hétérostructures de GaAs qui contiennent des 

couches d’AlAs comme dans notre cas, comme d’ailleurs l’UVOC’s. 

2.2.2 Préparation « in-situ » 

2.2.2.1. Désorption thermique de l’oxyde  

   La surface de GaAs est donc recouverte d’une couche d’un oxyde naturel, epi-ready, ou formé par 

traitement ex-situ (O2:SF6 ou UVOC’s). La décomposition de cette couche avant la croissance 

épitaxiale est impérative pour garantir la bonne qualité cristalline des matériaux épitaxiés.                  

Le traitement typique et le plus simple pour l’éliminer consiste à la décomposer à haute température 

(>580°C) sous un flux d’arsenic. Ce traitement a été largement utilisé en raison de la reproductibilité 

de la température de désorption de l’oxyde, qui est facilement repérée par la diffraction des électrons 

de haute énergie en réflexion (RHEED) (Annexe B). Cependant, du point de vue de la morphologie de 

surface, il a été signalé que ce traitement provoque une rugosité de surface du fait de la présence de 

nano-trous [22]. Ces derniers ont généralement une largeur de 20 à 200 nm et une profondeur de 5 à 

20nm avec une densité élevée de 108 à 109 cm-2 [23][24]. Cette couche d’oxyde est composée 

principalement d’oxyde d’arsenic (As2O3) et d’oxyde de gallium (Ga2O3). En raison de la différence de 

stabilité thermique de chacun de ces oxydes, le procédé de désorption se fait en plusieurs étapes. Dans 
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le cas d’un oxyde naturel, la première étape est la désorption de l’oxyde d’arsenic volatil qui intervient 

à une température de 370°C selon la réaction suivante: 

 

    Le Ga2O se désorbe en une seconde étape à une température comprise entre 400 et 500°C. Quant à 

l’oxyde de gallium Ga2O3, il se décompose complètement à environ 580°C (Tdés) dans le cas d’un 

oxyde naturel. Ce dernier est le composé le plus stable parmi les oxydes de Ga formés sur GaAs. Si 

des oxydes différents sont formés, la différence portera sur la décomposition de l’oxyde final de 

Ga2O3.qui sera plus difficile et qui nécessitera une température Tdés supérieure pour son élimination. 

Notons que les nano-trous apparaissent uniquement pendant l’étape finale 500°C-Tdés [18][25]. Il en 

ressort que le mécanisme de leur formation est associé au processus de réaction chimique entre la 

couche d’oxyde Ga2O3 inhomogène (les oxydes d’arsenic ayant été éliminés) et le GaAs massif, afin 

de générer l’oxyde volatil Ga2O. La réaction de désoxydation intrinsèque est la suivante : 

 

   On s’aperçoit que la désorption du Ga2O3 nécessite une consommation du gallium du substrat massif 

sous-jacent (figure 2.1). Compte tenu de la non-uniformité de la couche d’oxyde, cela signifie que la 

désoxydation thermique déclenche intrinsèquement la formation de nano-trous profonds sur la surface 

de GaAs, entraînant la dégradation inévitable de la morphologie de la surface qui devient parsemée de 

nano-trous. Ce mécanisme intervient à partir de 500°C [14]. Aussi, pour éviter cet inconvénient, des 

approches différentes pour éliminer l’oxyde ont été développées. Elles utilisent des températures 

inférieures à 500°C. Détaillons les deux approches référencées, que nous avons mises au point au 

LAAS : la désoxydation sous un flux d’hydrogène atomique et la désoxydation par flux de gallium.  

 

Figure 2.1 : Schéma des étapes de la désoxydation thermique conventionnelle : a) oxyde uniforme ;  b) oxyde 

rugosifié par la décomposition des oxydes d’As et c) surface partiellement désoxydée.  
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2.2.2.2. Désoxydation sous un flux d’hydrogène atomique 

   Afin d’éviter la consommation du GaAs massif, le traitement de désoxydation sous flux d’hydrogène 

atomique proposé par Chang et al [26], est l’une des méthodes les plus utilisées. Elle se réalise à des 

températures entre 400°C à 450°C [27]. Son principe se base sur la décomposition de l’oxyde de 

gallium pour former des composés volatils selon la réaction suivante :   

 

 

   Des études comparatives par spectroscopie de masse des ions secondaires (SIMS) montrent une 

diminution de la concentration en carbone à l’interface de reprise d’épitaxie dans le cas d’une 

désoxydation sous un flux d’hydrogène atomique comparé à la désorption thermique [28]. Il est 

observé que le départ d’oxyde ne rugosifie pas la surface. D’autre part, Burke et al [28] ont constaté 

par SIMS  une meilleure décontamination obtenue en utilisant ce type de traitement, et par conséquent 

une amélioration des performances d’une diode à effet tunnel résonnant réalisée par reprise d’épitaxie. 

Toutefois, certains auteurs indiquent une dégradation de la surface si l’application d’un flux                 

d' hydrogène sur la surface désoxydée est poursuivi après sa désoxydation [14]. 

   Au LAAS, ce traitement, effectué à 475°C (±10°C), a été optimisé (débit d’hydrogène, puissance 

d’excitation et déflexion des ions) dans le cadre de la thèse d’Olivier Desplats [14]. L’hydrogène 

atomique est créé par craquage de la molécule de H2 grâce à une cellule plasma RF (13.56 MHz) 

intégré dans le bâti d’épitaxie. Olivier Desplats a étudié également la rugosité de surfaces GaAs 

différemment oxydées  (epiready, traitées UVOC’S et traitées O2 :SF6) qu’il a désoxydées par cette 

technique. De très faibles valeurs de rugosité par rapport à celles obtenues par désorption thermique 

ont été mesurées par microscopie à force atomique (AFM). Elles correspondent respectivement à 0,26 

nm, 0,35 nm et 0,38 nm (comparées à 3,27 nm, 3,88nm et 4,98nm respectivement en désoxydation 

thermique) [14]. Elles sont au moins d’un ordre de grandeur plus faible. Ces valeurs indiquent aussi 

que la rugosité de la surface dépend légèrement de l’épaisseur de l’oxyde initial. Pour valider le bon 

état de surface avec cette approche, Olivier a étudié par SIMS la décontamination de l’interface 

correspondant à une surface ainsi désoxydée après une reprise d’épitaxie. I l a montré que les 

contaminants présents à l’interface ont une concentration du même ordre que celle mesurée à 

l’interface avec un substrat « epiready ». 

   Cette méthode permet donc d’obtenir des surfaces désoxydées propres et lisses après optimisation. 

Cependant, l’inconvénient, au LAAS, est sa durée qui varie entre une et trois heures pour la cellule 

plasma dont nous disposons compte-tenu de la géométrie du diffuseur à son entrée. C’est peut-être 
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aussi un avantage puisqu’Olivier Desplats a montré que la qualité de surface est conservée même si le 

flux d’hydrogène est appliqué longtemps (2 heures)  sur une surface désoxydée dans ces conditions, 

contrairement à certains résultats de la littérature [29].  

2.2.2.3. Désoxydation sous flux de gallium 

   Une autre approche de désoxydation « in situ » à basse température a été étudiée en 1980 pour des 

procédés de silicium [30] Il s’agissait d’une irradiation directe d’un faisceau de Ga sur la surface de la 

couche d’oxyde du silicium à 800°C pour former l’oxyde de gallium au dépens de l’oxyde du silicium 

qui est ainsi progressivement consommé [30]. Le LAAS a également démontré qu’il était possible de 

réaliser cette désoxydation en exploitant le silicium de la cellule de dopant des bâtis utilisés pour les 

matériaux III-V [31]. Par la suite, le groupe d’Asaoka [22] a reporté cette technique pour les substrats 

de GaAs. Cette dernière a permis de contrôler et réduire la formation des nano-trous en fournissant 

l’espèce réductrice Ga par l’intermédiaire d’un flux incident à une température d’environ 440°C en 

absence d’arsenic. La réaction est prévue similaire à la précédente : 

 

   La formation du Ga2O volatil à cette température (440°C) prévient toute consommation du Ga massif 

du matériau GaAs sous-jacent par la décomposition du Ga2O3 en Ga2O. Pour garantir la désoxydation 

complète, une montée en température à ~ 580 °C est ensuite menée, température à laquelle la 

décomposition par voie thermique est effectuée, sous flux arsenic. En effet, dans la mesure où la 

surface est exempte de tout oxyde, aucune rugosification n’interviendra.  

  Contrairement au cas des surfaces de silicium où la température utilisée pour ce procédé garantissait 

la désorption du gallium non consommé par la désoxydation, une optimisation précise du flux de 

gallium et de la durée d’exposition est nécessaire pour le GaAs. C’est l’inconvénient par rapport à la 

méthode de désoxydation par plasma hydrogène. Si le flux utilisé est supérieur au flux consommé dans 

la réaction, il conduira à la formation de gouttelettes en surface de l’oxyde. Ces gouttelettes conduiront 

à désoxyder le GaAs à leur interface avec ce dernier pouvant même provoquer une attaque du GaAs 

sous-jacent [32] et à leur proximité. Il est donc nécessaire d’utiliser un faible flux pour ce procédé, de 

l’ordre de la MC/mn (MC : monocouche). Une fois partiellement désoxydée, la surface présentera une 

reconstruction (4x2) Ga. Si le dépôt est poursuivi, des gouttelettes de gallium se formeront égaleme nt. 

Il est donc nécessaire d’arrêter l’envoi du flux de Ga dès l’obtention de la reconstruction. Un exemple 

de surface de GaAs (001) atomiquement lisse après désoxydation à basse température est présenté dans 

la figure 2.2. Il s’agit d’une surface de GaAs « epi-ready » avec un oxyde naturel d’environ 2.3nm 
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d’épaisseur [22] désoxydé à 440°C sous flux de 5.5x1015cm-2 (~ 8MC) de Ga. Après désoxydation, la 

surface a subi un recuit à 600°C pendant 20 min sous flux d’arsenic. La rugosité mesurée sur cette 

surface était de 0.2 nm (figure 2.2 (b)) inférieure à celle obtenue par désoxydation thermique (figure 

2.2 (a)).  

 

Figure 2.2 : Images AFM (4µm x 4µm) de deux  surfaces de GaAs désoxydées respectivement (a) 

thermiquement à 600°C et (b) sous flux de Ga à 440°C après recuit à 600°C [22]. 

   De nombreux groupes [33] ont utilisé avec succès cette technique qui est pratique dans la mesure où 

elle ne nécessite pas l’achat d’un équipement (comme pour l’hydrogène), puisqu’elle utilise le Ga émis 

de la cellule d’effusion dédiée à cet élément présente dans tout bâti de la filière GaAs. 

2.2.3 Résultats expérimentaux 

   Compte tenu du fait que la désorption thermique produit une surface rugueuse et trouée, une couche 

tampon est généralement requise avant reprise d’épitaxie. Cependant, dans notre cas où les surfaces de 

GaAs sont nanostructurées, il est nécessaire d’épitaxier le matériau gain (puits/bo îtes quantiques) à 

proximité (quelques nm) de l’interface de reprise pour tirer bénéfice de la structuration et ne pas 

boucher les motifs. La rugosité après désorption thermique correspondait à 25-38% de la profondeur 

de nos structures (quelques dizaines de nm ~12-14 nm). Cette rugosité superficielle dégraderait 

significativement les motifs présentant une géométrie prédéterminée. Nous avons donc laissé de côté 

cette méthode et utilisé tout d'abord la technique de désoxydation sous flux d’hydrogène. Puis, pour 

des raisons de non disponibilité du bâti qui en est équipé, nous avons mis au point la désoxydation 

assistée par flux de gallium. Nous détaillerons dans les deux paragraphes suivants ces deux techniques 

qui ont conduit à de très bons résultats, compatibles avec les reprises d’épitaxie que nous souhaitions 

effectuer. 
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2.2.3.1. Désoxydation sous un flux d’hydrogène atomique 

   La désoxydation sous flux d’hydrogène atomique avait été mise au point au LAAS avant mon 

arrivée. Toutefois, nous avons dû à nouveau optimiser le procédé comme les conditions d'opération du 

bâti et de la cellule avaient été modifiées. Nous avons d'abord dû calibrer la température du porte-

substrat. Ne disposant plus de thermocouple dans ce bâti pour sa mesure, nous nous référons à deux 

points particuliers : la désoxydation thermique d'une surface epi-ready (590°C) et le changement de 

reconstruction (2x4) / c(4x4) que nous considérons se produire à 505°C pour un flux d'arsenic 

particulier, correspondant à un rapport V/III de 2 pour une vitesse de croissance de GaAs de 1µm/h 

[34]. Ensuite, nous avons suivi par RHEED un échantillon de GaAs oxydé par plasma micro-ondes 

O2:SF6 (conditions standards). La température de substrat a été fixée à environ 500°C. Le contrôle in-

situ de la désoxydation consiste au suivi de l’évolution de l’intensité de la tache spéculaire. Au début, à 

basse température, l’oxyde amorphe est encore trop épais et la tache spéculaire est absente. Dès qu’elle 

commence à apparaître, nous constatons une augmentation progressive de son intensité. L’oxyde 

s’amincit progressivement et se décompose plus vite en fin d’oxydation. A ce moment critique, les 

autres taches associées à la diffraction des électrons par la surface cristalline de GaAs apparaissent 

progressivement.  

 

Figure 2.3 : (a) variation de l’intensité de la tache spéculaire du diagramme RHEED lors de la désoxydation 
sous H et (b) reconstruction RHEED (4x2) d’une surface de GaAs (100) après le départ de l’oxyde sous flux 

d’hydrogène atomique selon les directions [110] et [1-10].  
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Figure 2.4 : (a) Spectres d’électrons Auger d’une surface GaAs (100) avant et après désoxydation sous flux 

H et (b) ses image et profil AFM après désoxydation.  

L’intensité de la tache spéculaire commence à se stabiliser lentement jusqu’à saturer (figure 2.3 (a)). 

Dans les directions [110] et [1-10], on voit apparaitre des lignes x2 et x4 de la reconstruction (2x4) 

(figure 2.3 (b)). Nous avons vérifié par la suite que l'orientation où les directions x2 et x4 sont 

observées correspondent aux directions x2 et x4 quand la surface est exposée au flux d’arsenic à plus 

haute température (>520°C). Ceci est bien cohérent avec les résultats rapportés dans la littérature [35]. 

Outre le contrôle par RHEED, nous avons vérifié par spectroscopie d'électrons Auger la 

désoxydation totale de la surface par l’absence du pic d’oxygène de son spectre (figure 2.4(a)). Puis 

nous avons mesuré sa rugosité de surface par AFM (figure 2.4 (b)). La valeur obtenue est très faible 

(rms = 0.32 nm) témoignant de la planéité atomique de la surface. 

   Après avoir optimisé le procédé sur surface plane, nous avons utilisé les mêmes paramètres de 

désoxydation sur une surface de GaAs nanostructurée préparée comme l’échantillon précédent. Le 

même résultat a été obtenu. Nous avons obtenu une reconstruction sur la surface désoxydée. Par la 

suite, nous avons croître un puits quantique de GaInAs (xIn=18%, 8nm) à 15 nm de l’interface sur ce 

même échantillon. La figure 2.5 présente un exemple de motifs de cet échantillon (tranchées de 100 

nm de large et de 250 nm de pas) observés par AFM. On constate l’absence de tout défaut cristallin 

dans la couche, qui serait dû à un problème de contamination de la surface de reprise d’épitaxie.  
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Figure 2.5 : Image AFM d’un réseau de motifs alignés selon [1-10] de 250 nm de pas (a) et son profil (b) de la 

surface GaAs après croissance d’un puits quantique. 

   Nous avons exploité cet échantillon après la croissance de puits pour étudier la décontamination de 

l’interface de reprise par SIMS. Nous avons obtenu le résultat présenté dans la figure suivante (figure 

2.6) (avec le signal d’arsenic /10). Nous constatons que les profils des éléments contaminants se 

situent dans la même gamme que ceux mesurés à l'interface couche tampon / substrat "epi-ready" 

(désoxydation thermique). Ce traitement est donc tout à fait approprié à la reprise d'épitaxie.  

 

Figure 2.6 : Analyses SIMS de l’échantillon étudié après reprise d’épitaxie (désoxydation H) (à gauche) et 

d’une interface couche tampon GaAs/ substrat (désoxydation thermique) (à droite). 

2.2.3.2. Désoxydation sous un flux de gallium 

   Dans un premier temps, nous avons réalisé une série d’échantillons afin d’optimiser le temps 

d’exposition nécessaire pour désoxyder la surface sous flux de gallium et donc le nombre de 

monocouches déposées et puis nous avons étudié la morphologie de la surface en fonction de la durée 

d’exposition. Pour ce faire, nous avons tout d'abord recherché le temps limite « tlimite » nécessaire pour 

former la reconstruction (4x2) riche Ga. Les substrats GaAs (100) utilisés au départ ont été oxydés ex 

situ par O2 :SF6 pendant 3 min (conditions standards) avant leur introduction dans le bâti d’épitaxie. La 
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température de désoxydation a été fixée à 460°C. Cette dernière a été choisie étant donné qu’elle est 

supérieure à celle nécessaire pour la désorption du Ga2O [36] et inférieure à celle à laquelle une 

rugosification de la surface apparait (500°C). À cette température, la surface est directement exposée 

au flux de gallium (bien sûr en l’absence d’arsenic pour éviter la formation de GaAs). Un faible flux 

de gallium a été choisi. Il a été fixé à 0.016 MC/s. En effet, il est impératif que le flux soit 

complètement consommé lors la formation des molécules Ga2O recherchées. L’évolution de la 

morphologie de la surface en fonction de la durée d’exposition a été suivie par RHEED et AFM. 

Comme dans le cas de la désoxydation sous plasma hydrogène, une fois que le cache de gallium est 

ouvert, les anneaux diffus observés pour l’oxyde amorphe commencent à s’atténuer et se transforment 

progressivement en taches associées à la diffraction des électrons au fur et à mesure que l’oxyde est 

consommé par le Ga incident. La quantité limite (équivalente à 13 MC dans le cas d’une épitaxie de 

GaAs (appelé par la suite MC équivalentes), et qui correspond à un temps d’exposition de 14min) a été 

atteinte avec l’observation de la reconstruction (4x2).  

   L'observation de cette reconstruction signifie que la surface désoxydée est riche en gallium. Le 

risque encouru est de former des gouttes de gallium. Aussi, connaissant cette durée limite, nous avons 

vérifié l'effet de la durée d’exposition (t< tlimite et t> tlimite) en suivant l’évolution de la morphologie de 

la surface telle qu'elle est avant épitaxie, c'est-à dire après avoir subi la désoxydation par le Ga et un 

recuit à 580°C pendant 3 minutes. La figure suivante montre qu’à 50 % de la désoxydation sous flux 

de Ga (~ 7MC équivalentes) suivie d’un traitement thermique à 580°C qui termine la désoxydation, la 

surface de GaAs présente une rugosité élevée (rms = 2.3 nm) avec des nano-trous profonds 

(profondeur moyenne Δmoy = 20 nm) (figure 2.7 (a)). La figure 2.7 (b) montre la morphologie d’une 

surface désoxydée à 70% (~ 10 MC équivalentes) sous flux de Ga puis désoxydée thermiquement à 

580°C. On remarque, malgré l’existence des nano-trous sur la surface, une amélioration de la 

morphologie. En effet, la densité et la profondeur des nano-trous est diminuée (Δmoy =15 nm) ainsi que 

la rugosité moyenne (rms = 0.64 nm). Une bonne morphologie est atteinte à 95% (~12 MC 

équivalente) de désoxydation sous flux de Ga (figure 2.7 (c)). Les nano-trous sont quasiment absents et 

la valeur de la rugosité vaut 0.25 nm. L’ajout de deux monocouches équivalentes à la valeur limite (+ 

14% ~ 16 MC équivalentes) provoque le début de la formation des gouttelettes de gallium, ce qui 

augmente la valeur de la rugosité après recuit à environ 0.62 nm. Une faible densité de nano-trous 

(Δmoy = 8 nm) est aussi observée (figure 2.7 (d)). 
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Figure 2.7 : Images et profils AFM de l’évolution de la morphologie de la surface GaAs (100) oxydée sous 
flux de Ga à 460°C en fonction du temps d’exposition : a) 50%, b) 70%, c) 95%, et d) 115% de la durée t limite. 

   L’explication de la dynamique des réactions qui ont lieu en surface en fonction du nombre des 

monocouches équivalentes déposées est la suivante : au départ, la couche d’oxyde de Ga2O3 initiale 

(figure 2.8 (a)) commence à se désorber en générant le Ga2O volatil. La réduction de cette couche se 

fait de manière homogène au fur et à mesure qu’on envoie des atomes de Ga distribués sur toute la 

surface (figure 2.8 (b) et (c)). À environ la moitié de cette couche (figure 2.8 (c)), un traitement 

(b) (a) 

 

(d) (c) 
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thermique à 580°C sous flux d’arsenic provoque des nano-trous (figure 2.7 (a)) profonds avec une 

densité élevée par la mise en œuvre du mécanisme expliqué au paragraphe 2.2.2.1. Plus l'épaisseur de 

cet oxyde diminue (figure 2.8 (d)), plus la densité de nano-trous se réduit (figure 2.7 (b) jusqu’à la 

disparition quasi-totale (figure 2.7 (c)). À partir de ce moment (95% de la valeur limite de la durée 

d’exposition) (figure 2.8 (e)), après la fermeture du cache de gallium, l’augmentation en température 

sous As va finir de décomposer l’oxyde de Ga2O3 résiduel. Ce qui mène à une désoxydation optimale 

se traduisant par une surface partiellement désoxydée (figure 2.7 (c)). Dans le cas où le cache de Ga 

n’est pas fermé et où la surface est encore exposée au flux de Ga (figure 2.8 (f)), la formation des 

gouttelettes de Ga est responsable de la morphologie de surface (figure 2.7 (d)). Le gallium déposé se 

condense et forme des gouttelettes sur la surface presque nue du GaAs.        

 

Figure 2.8: Schéma des étapes de l’oxydation sous flux de gallium. 

   Notons que l’épaisseur de l’oxyde initial modifie la quantité de Ga nécessaire à la désoxydation de la 

surface. En effet, dans la littérature, la quantité limite de Ga est de 8MC alors que, dans notre cas, elle 

est de 14MC. Ceci est dû au fait que l'oxyde formé par O2:SF6 est plus épais que celui obtenu en 

oxydant la surface par un oxyde naturel (1.4 nm). Nous avons également observé que, du fait de cette 

épaisseur, la durée optimale n'est pas toujours reproductible, car nous observons quelquefois des 

gouttes résiduelles de Ga. Aussi, dans une seconde étape de l’étude, nous avons modifié le traitement 

initial de surface avant d’introduire l’échantillon dans le bâti en appliquant le traitement indiqué dans 

la littérature. Pour ce faire, nous avons réalisé une désoxydation sous flux de gallium d’une surface     
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de GaAs oxydée au départ par plasma O2 (conditions standards), puis désoxydée ex-situ par une 

solution d’HCl diluée (50 :50) pendant 1min puis re-oxydée lors du rinçage final dans de l'eau 

désonisée. L’épaisseur de la couche d’oxyde naturel ainsi formé est plus faible (~ 1.4 nm) par rapport à 

celle obtenue après oxydation par plasma O2:SF6 (~ 4.4 nm). La durée limite de désoxydation mesurée 

avec la même vitesse (0,016 MC/s) a été effectivement plus faible. Elle correspond aux données de la 

littérature : 8MC sont suffisantes pour décomposer un tel oxyde [22]. Nous avons fixé une vitesse plus 

faible (0.01 MC/s) pour mieux contrôler le processus de désoxydation. La figure 2.9 (a) présente un 

exemple de surface de GaAs désoxydée sous flux de Ga dans ces conditions. La rugosité mesurée est 

d’environ 0.28 nm.  

   Dans le cas spécifique des surfaces structurées, ces surfaces exposent plusieurs plans d'or ientations 

différentes. Leur oxydation ne sera pas équivalente. Les plans de type As (B) (voir § 2.3.1) s'oxyderont 

plus fortement que les plans de type Ga (A) [1]. Ainsi, le groupe de G.J. Salamo [37] a montré, pour 

des substrats orientés différemment, que la désoxydation par gallium de ces différentes surfaces se 

produisait, mais avec des durées de traitement différentes. Dans le cas de surfaces nanostructurées, la 

situation est un peu différente dans le sens où la longueur de diffusion de Ga sur la surface oxydée sera 

très grande, avec une mise en compétition des différentes facettes, mais il y a tout de même un risque 

plus grand de formation de gouttes de Gallium.  

            

                       

Figure 2.9 : Images et profils AFM d’une surface plane (à gauche) après désoxydation sous flux de Ga et d’un 

motif orienté [1-10] de 200 nm de pas après reprise d’épitaxie (à gauche). 
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   C'est pour cela que la technique de désoxydation partielle assistée par le flux de gallium (90%) suivie 

d'un recuit thermique à 580°C qui garantit la complétion de la désoxydation est préférable. C'est celle 

que nous avons utilisée dans cette étude. La figure 2.9 (b) montre un exemple de motifs de 100 nm de 

large et de 200 nm de pas de la surface de GaAs désoxydée sous flux de Ga avant et après croissance 

de 8 nm d’un puits quantique de GaInAs à 15 nm de l’interface de reprise. Un bon état de surface est 

observé. Nous remarquons l’absence de tout défaut de surface (gouttelettes de Ga, trous, défauts 

ovales…). Ce qui prouve la réussite de cette technique de désoxydation rapide mais qui nécessite un 

contrôle permanent de son bon déroulement compte-tenu de l'évolution éventuelle du flux de Ga et de 

la température effective du substrat.          

   Nous avons par la suite effectué des analyses SIMS sur des structures-test qui ont permis d’étudier la 

décontamination de l’interface de reprise quand les surfaces ont préalablement été désoxydées par HCl 

puis rincées dans de l’eau désionisée. La figure 2.10 montre les profils des éléments (avec le signal 

d’arsenic /10) pour une surface ainsi traitée ex situ et désoxydée in situ sous flux de Ga (à gauche) ou 

thermiquement (à droite). La concentration en carbone est dans les deux cas plus élevée que quand les 

surfaces étaient protégées par une couche d’oxyde (figure 2.6). La désoxydation par HCl conduit à une 

légère contamination de la surface, même si un oxyde naturel se forme pendant le rinçage. En 

revanche, la concentration en oxygène est très faible pour la désoxydation in-situ sous flux de Ga 

(figure 2.10 (à gauche)).  

 

Figure 2.10 : Analyse SIMS après reprise d’épitaxie d’une couche de GaAs sur une surface désoxydée par flux 

de  Ga (à gauche) et sur une surface désoxydée thermiquement (à droite). 

Les concentrations des contaminants restent toutefois dans la gamme de celles observées à l'interface 

couche/substrat "epi-ready" (désoxydée thermiquement) (figure 2.6). Comme le traitement par plasma 
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hydrogène, la désoxydation « in-situ » par flux de Ga conduit à un taux d'impuretés acceptable pour la 

reprise d'épitaxie. 

   Notons enfin que l’efficacité de cette méthode de désoxydation dépend de l'épaisseur de l'oxyde, 

mais aussi de sa composition et de sa nature. En effet, au LAAS, dans le cadre de sa thèse, Fares 

Chouchane [38] a observé que l'oxyde formé par UVOC’S, possédant un rapport Ga-As 

stœchiométrique, est plus difficile à désoxyder par cette technique, alors qu'il est légèrement plus fin 

que celui formé par plasma O2:SF6. De plus, il a aussi montré que l'oxyde formé lors d'un recuit AlOx 

(recuit effectué pour oxyder une couche enterrée d’AlAs : 420°C sous atmosphère riche H2O) ne peut 

pas être décomposé par cette méthode. Ce problème pourrait être dû à une épaisseur et densité plus 

fortes de l'oxyde après recuit. En revanche, ces différents oxydes peuvent être désoxydés par plasma 

hydrogène. C'est donc un avantage de cette dernière technique, de posséder un plus fort pouvoir 

désoxydant. De plus, son autre avantage, au moins dans notre cas, est de ne pas devoir être limitée en 

durée. A la fin de la désoxydation par plasma hydrogène, aucun défaut ne sera formé, contrairement à 

celle assistée par flux de gallium qui pourra provoquer la formation de gouttes si elle est mal contrôlée. 

Toutefois, dans les conditions que nous avons utilisées, les deux types de traitements se sont avérés 

très performants.  

2.3 Reprise d’épitaxie sur surfaces de GaAs nanostructurées 

  En vue d’utiliser des boîtes quantiques (BQs) uniformes et localisées pour améliorer le 

fonctionnement des composants et plus particulièrement les diodes laser [39], il est nécessaire d'étudier 

et optimiser leurs conditions de croissance pour obtenir les propriétés de luminescence recherchées. 

Cela a été le but de notre étude sur la reprise d’épitaxie sur surfaces nanostructurées. Nous 

présenterons tout d'abord le principe et l’état de l'art sur l’épitaxie de BQs sur surfaces nanostructurées. 

Nous détaillerons ensuite l’étude que nous avons menée sur la croissance des puits quantiques de 

GaInAs, qui nous ont servi pour valider notre méthode de préparation de surface. Nous discuterons les 

résultats que nous avons obtenus sur l’influence du pas des motifs, et de l’effet de contrainte apporté 

par un puits sous-jacent sur la croissance de ces boîtes sur surfaces nanostructurées.  

2.3.1 Etat de l’art de l’épitaxie sur surfaces de GaAs nanostructurées 

   Les premiers travaux sur la reprise d’épitaxie III-V sur surfaces structurées par EJM ont été menés 

depuis 1990 sur surfaces microstructurées. Des résultats intéressants concernant l’influence de la 

structuration et de l’orientation des motifs sur l’évolution de la croissance ont été démontrés 
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[40][41][42][43][44]. Pour plus de détails sur ces travaux, le lecteur pourra se référer à la thèse 

d’Olivier Desplats [14].  

   Les résultats de ces travaux sur la croissance sur surfaces microstructurées aident à la compréhension 

des mécanismes de surface mis en jeu lorsque l’on met en compétition plusieurs surfaces 

d’orientations différentes et sont donc utiles même si l’on change d’échelle.  

Les motifs sont généralement réalisés sur des surfaces planes (001) selon les deux directions [110] et 

[1-10]. Ces directions correspondent à la projection sur le plan (001) des directions <111> des liaisons 

des espèces III et V pour un matériau de structure blende de zinc tel que le GaAs. Sur la surface (001) 

du GaAs, la direction projetée des liaisons insaturées du Ga correspond à la direction [110], et à [1-10] 

pour les liaisons insaturées d’As. Ce seront les directions préférentielles de d iffusion des adatomes 

pendant l'épitaxie d'un matériau III-V. De plus, les marches atomiques présentes sur les surfaces (001) 

des semiconducteurs III-V de structure blende de zinc correspondront aussi à ces deux directions. Ces 

deux types de marches n'ont pas la même nature chimique. Les marches parallèles à [1-10] présentent 

des liaisons pendantes d’éléments III (appelées marche A) et les marches parallèles à [110] présentent 

des liaisons pendantes d’éléments V (appelées marche B) (figure 2.11).  

En conséquence, compte-tenu de l'anisotropie de l'arrangement en surface et de la différence de 

nature chimique des marches, les longueurs de diffusion en surface des espèces III adsorbées dans ces 

deux directions perpendiculaires <110>  sont très différentes. La d iffusion dans la direction [110] est 

beaucoup plus faible que dans la direction [1-10]. 

 

 

 

Figure 2.11 : schéma des deux types de marches rencontrés sur une surface de GaAs plane : marches de type A, 

Ga, dont le nez est orienté selon la direction [1-10] et marche de type B (As) dont le nez est orienté selon [110] 

[45]. 

Les groupes travaillant sur l'épitaxie sur surfaces structurées ont majoritairement utilisé ces 

orientations pour structurer les surfaces. En effet, pour les gravures chimiques telles que celle que nous 
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utiliserons par la suite, les plans formés seront des plans bien identifiés cristallographiquement et de 

faible énergie qui possèdent des plans d'indice de Miller élevés, type [11h] (h entier). Les flancs 

obtenus sont plus au moins inclinés suivant la solution d’attaque choisie [14]. Les plans peuvent aller 

des plans {111} et {110} à des plans formant un angle plus faible avec le plan initial de surface (001), 

de type {113} ou {114} (respectivement égal à 25.2° et 19.5°), qui sont des plans de faible énergie 

pour GaAs. Leurs surfaces sont décrites comme des surfaces vicinales (100), constituées de terrasses 

(001) avec des marches biatomiques stables équidistantes d’arêtes <110>. Les terrasses ont seulement 

respectivement de 6 nm et 8 nm de longueur pour les surfaces {113} et {114}. La stabilité de ces 

surfaces a été expliquée par la formation de reconstructions de surface particulières [46]. Lors de la 

gravure chimique d'une surface (001) structurée, on peut aussi obtenir des flancs d’inclinaison 

intermédiaire qui ne correspondent à aucun plan cristallin de faibles indices de Miller, mais qui 

peuvent se décomposer en deux ou plusieurs de ces plans.  

Lors de l'épitaxie sur de telles surfaces, l'évolution de la morphologie de la surface sera liée à 

l’orientation initiale des flancs des motifs. Elle dépend de la géométrie des motifs (longueurs relatives 

des différentes surfaces et pas des motifs), et des taux d’incorporation sur les différentes surfaces 

(terrasse et flancs) adjacentes explorées par les espèces avant leur incorporation. 

Je reprends ci-dessous, sur la figure 2.12, des résultats de la thèse d'Olivier Desplats [14] qui 

illustrent cette différence dans le cas d'une structuration à l'échelle microscopique. La solution qu'il a 

utilisée pour graver les surfaces sera la même que celle que j’emploierai. Elle a été sélectionnée car 

elle conduit à l'obtention de flancs d'angle faible, mesurés de 20-25°, donc proche de l'angle formé par 

les plans (001) et {114}-{113}. De ce fait, la morphologie de croissance conduit à une évolution au 

profit de terrasses (001), comme la surface de départ, et de flancs {114}-{113}. (On les notera 

seulement {113} dans la suite). 

 

Figure 2.12 : Coupes MEB montrant l’évolution de la forme des motifs orientés selon la direction [110]           
(à gauche) et [1-10] (à droite) [14]. 
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Suivant l'orientation de la structuration, les flancs seront de différents types. Pour les motifs alignés 

selon [110] et [1-10], les flancs seront respectivement de type {113}B, riche As et de type {113}A, 

riche Ga. Sur ces surfaces, le taux d'incorporation des espèces est très différent :                        

(113A< (001)< (113)B.  

Cela permet de comprendre l’évolution de la morphologie des surfaces de la figure 2.12. Pour les 

motifs alignés selon [110], on observera un remplissage préférentiel des trous, et un élargissement des 

terrasses supérieures, maintenues planes. Le remplissage des motifs se fera plus rapidement par 

avancée des flancs {113}B. Alors que pour les motifs [1-10] la croissance se fera au profit des 

terrasses (haut et bas), conduisant à une forme en pointe, et à un évasement des flancs qui se 

transformeront en plans vicinaux de faibles angles. Le remplissage de ces motifs sera plus long que 

pour les précédents. 

   Ces résultats obtenus sur des surfaces structurées à l'échelle micrométriques ont encouragé les 

chercheurs à se lancer dans des études sur la croissance sur surfaces nanostructurées, dès le début des 

années 2000, dans le but d’organiser spatialement et homogénéiser les boîtes quantiques. De cette date 

jusqu'à aujourd'hui, un certain nombre de travaux ont été rapportés qui concernent l’épitaxie de 

semiconducteurs III-V sur surfaces nanostructurées. Bien que d’autres techniques aient aussi été 

utilisées, telles que FIB, STM, billes colloïdales [14], les motifs sont généralement réalisés par 

lithographie électronique ou par lithographie par nanoimpression, et formés dans la résine 

(électrosensible, thermique ou sensible à l’UV). Ils sont ensuite transférés dans le semiconducteur par 

attaque chimique, précédée quelquefois par une gravure sèche, de type RIE (dans le cas des nano-

trous). Les motifs sont généralement des réseaux de nano-trous, nano-mesas ou de nano-rubans 

orienté(e)s selon les directions [110] et [1-10].  

   A notre connaissance, le groupe de Petroff de l’université de Californie à Santa Barbara a mené la 

première étude sur la reprise d’épitaxie III-V par EJM sur surfaces nanostructurées [47][48][49]. Ils 

ont étudié le contrôle de la localisation des boîtes quantiques en utilisant des nano-mesas, recouvertes 

d’une couche « stresseur » (figure 2.13) contrainte en compression, qui servira comme site privilégié 

de nucléation. Leurs résultats concernent l’organisation des BQs InAs/GaAs (001) sur des nano-mesas 

(pas de 250 nm, hauteur de 25 nm) obtenus par lithographie holographique puis par attaque chimique 

(H3PO4 :H2O2 :H2O = 3 :1 :75). Ils ont observé que, bien que la longueur de diffusion des atomes soit 

plus grande que le pas du réseau, les BQs ne sont pas nucléées dans les mêmes sites suivant la forme 

du réseau de nano-mesas [47]. Les BQs sont alignées selon la direction [1-10] quelle que soit 

l’orientation de la mesa [48] (figure 2.14 (a)). Ils ont pu aussi montrer que le positionnement des BQs 



 

68 
 

 
CHAPITRE 2 : Préparation de surface et reprise d’épitaxie sur surface de GaAs nanostructrée 

 

  

dépend de l’épaisseur du film contraint d’In0.2Ga0.8As déposé. En effet, pour des épaisseurs inférieures 

à 5nm, toutes les boîtes se positionnent entre les mésas. Tandis que pour une épaisseur égale à 20 nm, 

les boîtes se positionnent sur le haut des mésas [48] (figure 2.14 (b)).  

 

Figure 2.13 : Schéma explicatif de l'épitaxie de boîtes quantiques InAs sur couche « stresseur » GaInAs [49]. 

 

Figure 2.14 : Orientation des boîtes quantiques InAs sur une couche de GaInAs (a) et leur évolution en fonction 

de l'épaisseur de GaInAs (b) [48]. 

 
 

   La couche de GaInAs joue le rôle d’un « stresseur» permettant aux atomes d’indium de choisir leurs 

sites de croissance préférentiels  où leur contrainte sera moins forte. Une telle épaisseur conduirait à la 

relaxation plastique du puits sur une surface plane, mais cette possibilité n'est pas traitée dans le cas de 

ces surfaces nanostructurées.  

   Atkinson et al [Atkinson 2006 A, Atkinson 2006 B] se sont intéressés au contrôle de la nucléation 

des boîtes quantiques uniques (BQUs) InAs sur des nano-trous de 60 à 150 nm de largeur et d’environ 

13 nm de profondeur, en étudiant l’influence de l’épaisseur de la couche tampon de  GaAs et de la 

quantité d’InAs déposé sur l’occupation des sites de nucléation préférentiels. Les nano-trous ont été 

obtenus par lithographie électronique puis par attaque chimique (H2SO4 :H2O2 :H2O = 1 :8 :700). 

Après la croissance d’une faible couche de GaAs (10nm) assurant l’observation de la luminescence des 

BQs [50], les dimensions des nano-trous ont changé. En effet, ils deviennent moins profonds, allongés 

dans la direction [110] et étroits dans la direction [1-10] (figure 2.15). Ces derniers agissent comme 
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sites de nucléation préférentiels pour la croissance des BQs grâce à une réduction locale de l’épaisseur 

de transition 2D  3D  au niveau des trous. Cette réduction dépend de la dimension initiale des trous 

et de l’épaisseur du GaAs déposée.  

 

Figure 2.15 : Photographies AFM et profils des nano-trous de 60nm de largeur et 35 nm de profondeur sur 

GaAs après désoxydation par flux d'hydrogène (a) et après la croissance d'une couche tampon de 10 nm de 

GaAs [33].  
 

   Une étude récente publiée par Tommila et al [13] traite l'influence de la dimension des motifs 

initiaux sur la morphologie des BQUs InAs. Des trous de différentes dimensions ont été fabriqués par 

NIL. Ces auteurs montrent comment la variation des dimensions des trous fait varier les dimensions 

des BQs. L'augmentation du diamètre et de la profondeur des trous entraînent la formation de BQs plus 

larges. La diminution d'énergie de surface provoquée par la courbure concave au fond des trous assiste 

la migration d'indium vers leur fond. Ainsi, ils trouvent une quantité totale de l'indium formant les BQs 

proportionnelle à la taille des trous. La probabilité d'avoir une BQU dans un trou est de 39%, 70% et 

22% pour 80nm, 100nm et 120 nm de diamètre respectivement. Les trous de diamètre de 80nm, sont 

principalement occupés par une BQU. Alors que ceux de diamètres de 120 nm  sont remplis par des 

doublets de boîtes. Ceci est conforme aux résultats obtenus par lithographie électronique [33][51]. 

    Une autre étude faite par Biasiol et al [52] précise encore ces résultats, en caractérisant la 

morphologie et la composition des BQs obtenues sur des nano-trous. 1.45 MC d’InAs a été déposée 

après croissance d’une couche de 10 nm de GaAs. Les trous sont alors allongés selon [110]. Ce qui est 

en accord avec l'observation précédente d’Atkinson [50]. Biasiol et al ont obtenu un remplissage 

incomplet des trous, et ce par une BQU ou par une paire de BQs. Pour des quantités de 1.55 MC 

d'InAs, le remplissage devient complet et la majorité des trous contiennent seulement des paires de 

BQs. Aucune BQ n'est observée entre les trous ni en dehors des motifs de trous. La dimension des BQs 

formant des paires est environ 20% plus petite que ceux simples, mais avec une composition similaire.     
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   Cette plus faible taille peut s'expliquer en termes de contrainte. En effet, le champ de contrainte 

s'étend sur quelques dizaines de nanomètres, distance sur laquelle deux zones contraintes peuvent subir 

une modification de leur champ de contrainte du fait de leur interaction, et distance inférieure à celle 

des BQs dans les paires. 

   Par ailleurs, ces auteurs ont montré que la composition et la hauteur des boîtes sont plus uniformes 

sur une surface structurée que sur une surface plane. En plus, une période allant de 250 à 600 nm 

n’influence pas la dimension et la composition des boîtes. Ceci est conforme avec le résultat 

d’Atkinson et al [33] qui ont observé que le nombre et la dimension de chaque boîte formée par trou 

dépendent de la dimension initiale des trous et non pas des pas s'ils sont supérieurs à 400 nm. Cela peut 

s'interpréter en considérant que, dans les conditions de croissance utilisées, la longueur de diffusion 

des espèces avant leur incorporation est inférieure à 200nm. Cette valeur de diffusion parait faible, 

mais les conditions de croissance des BQs sont très particulières. Un rapport V/III très important est 

utilisé (V/III (atomique) = 100-700). En croissance standard d’épitaxie, V/III est de l'ordre de 1.5-2, 

donc cet excès d'arsenic peut limiter la longueur  surfacique de diffusion des espèces. 

   Se basant sur les travaux de [53] [54] concernant l’effet du recuit sur les BQs non recouvertes 

épitaxiées sur des surfaces non structurées, Helfrich et al [55] ont étudié l’influence du recuit in-situ et 

de la préparation de surface sur la dimension des BQs, leur distribution et le nombre d’occupation par 

site. Les motifs étudiés sont des trous de diamètres de 50 à 70 nm et de profondeur de 30 nm. Une 

couche tampon de 16 nm de GaAs a été déposée et suivie par la croissance de 1.7 MC d’InAs.  

 
 

Figure 2.16 : Photographie AFM des boîtes quantiques InAs (1.7MC) obtenues dans des motifs à nanotrous 

avant (a) et après recuit (b) de 2min 30s [55].  

 

Les boîtes ont été par la suite recuites in situ puis refroidies rapidement. Pour un échantillon non 

recuit, la nucléation d’un doublet de boîtes par site (figure 2.16 (a)) a été obtenue. Ils l’ont expliqué par 
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le fait que les trous changent de morphologie pendant la croissance de la couche tampon comme l’ont 

montré Kiravittaya et al [56] dans leur étude.  

En plus, ces auteursont montré que les BQs qui nucléent entre les trous sont dues à l’ajout d’une 

quantité d’InAs supérieure à l’épaisseur critique correspondant à la formation des BQs sur surface 

structurée. Après un recuit de 2min 30s, le nombre de BQs observées entre les motifs est réduit par 

rapport à celui observé avant traitement thermique. La morphologie des boîtes a été modifiée (figure 

2.16 (b)). En effet, les paires de boîtes se sont fusionnées en des boîtes uniques plus larges. Le recuit 

permet donc de redistribuer le matériau en facilitant la migration des adatomes d’In.  

   Hakkarainen et al ont discuté l'influence de la température de croissance et l'épaisseur de la couche 

tampon de GaAs sur la densité et les propriétés optiques des BQs [57] épitaxiées sur des réseaux de 

nano-tranchées de 90 nm de largeur, 30 nm de profondeur et 180 nm de pas. La quantité d’InAs 

déposée est de 2.2 MC. Ils ont constaté qu’un choix judicieux des conditions de croissance et 

d’épaisseur de GaAs permet de parvenir à une densité égale des BQs orientées selon les directions 

[001], [01-1], [011] et [001] (figure 2.17) et à une bonne photoluminescence. En outre, les plans 

(411)A obtenus selon la direction [01-1] entraînent une réduction de la densité des BQs ainsi que de la 

rugosité des flancs. Ce résultat est surprenant car il ne démontre aucun effet d’anisotropie selon les 

directions [110], [1-10] et [010] utilisées pour aligner les BQs. 

 

 

Figure 2.17 : Photographies AFM des boîtes quantiques InAs obtenues selon différentes orientations à une 

température de 515°C et une épaisseur de la couche tampon de 60nm  (a, b et c) et 15 nm (d, e et f) [55]. 

 

 

   Récemment, une étude publiée par Yakes el al [58] confirme les résultats de Lee, Atkinson et 

Helfrich sur l'anisotopie de la croissance épitaxiale des BQs  sur surfaces structurées en donnant       
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une magnifique illustration des possibilités offertes par l'épitaxie de BQs sur surface structurée. Ils ont 

décrit les conditions de la formation de BQUs et de BQs, alignées en chaînes, contrôlée d'une part par 

l'épaisseur de la couche tampon GaAs pour des motifs de trous et d'autre part par la période pour les 

motifs de tranchées. Les motifs de trous de différentes largeurs [60-90nm] sont fabriqués par 

lithographie électronique. La profondeur est de 30nm. Yakes et al ont constaté tout d'abord qu'après la 

croissance de la couche tampon, les trous s'allongent selon [110]. Ce qui est conforme avec le résultat 

de P.Atkinson et al [50]. La figure suivante montre un exemple de croissance des paires de BQs  sur 

des trous couverts par 12nm de GaAs (figure 2.18 (a)), et une chaîne de BQs obtenue sur des trous 

devenus plus allongés après le dépôt de 30 nm de GaAs (figure 2.18 (b)). La possibilité d'avoir des 

BQUs, selon Yakes et al, dépend essentiellement des conditions de croissance et du dépôt d'une 

couche tampon de GaAs fine (< 20nm). Cette figure montre bien l'anisotropie de la c roissance qui 

résulte du type des facettes obtenues après structuration de la surface.   

 

Figure 2.18 : Images MEB des boîtes quantiques InAs obtenues sur des trous après la croissance d'une couche 

tampon de 12nm (a) et 30nm (b) [58]. 

   

La figure 2.19 affirme encore cette anisotropie obtenue sur surface structurée en réseaux de tranchées 

de 80nm de largeur et de différentes périodes, sur lesquelles ont été réalisés des trous périodiques. 

L'épaisseur de la couche tampon est de 90nm. On constate que plus la période augmente, plus le 

nombre de BQs dans les trous augmente. On observe que les BQ sont strictement localisées dans les 

trous, conduisant à une périodicité dans la direction des tranchées, perpendiculaire à la prériodicité 

déjà imposée par le pas des tranchées. 
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Figure 2.19 : Photographies AFM et profils des boîtes quantiques InAs obtenues sur 90nm de couche tampon 

GaAs déposée sur des nano-rubans orientés [1-10] de 80nm de largeur, 30nm de profondeur et de périodes 

différentes. Des nanotrous ont été réalisés périodiquement en haut des motifs. Les rubans à gauche sont obtenus 

avant la croissance de GaAs [58].  

 

  Cette liste de travaux sur la reprise d'épitaxie de BQs InAs sur surfaces nanostructurées n'est pas 

exhaustive. Notons que les travaux réalisés ont, pour certains, été obtenus pendant ma thèse. Ces 

résultats sont éclairés par les modélisations qui ont été développées pour prédire les mécanismes mis 

en jeu. En effet, la migration des espèces sur une surface a pour force motrice toute variation du 

potentiel chimique de la surface. On peut donc influencer la migration atomique en modifiant ce 

dernier. En particulier, le modèle de Srolowitz [59] a été très largement sollicité pour rendre compte 

des résultats expérimentaux [55] [60]. Ainsi, la différence de potentiel chimique par rapport à une 

surface plane s’exprime à travers l’ajout de deux termes  qui mettent en jeu les courbures des motifs : 

- Un terme relatif au changement de l’énergie de surface. Ce terme est plus faible pour les 

courbures concaves, favorisant la diffusion des espèces vers le fond des trous (effet de 

capillarité) où se produira la nucléation ; 

- Un terme relatif au changement de l’énergie de contrainte, favorisant la nucléation dans la 

partie convexe des motifs, sur les bords extérieurs des trous ou des tranchées, qui peuvent se 

déformer plus facilement. 

   On peut donc a priori modifier le poids relatif de ces deux contributions en changeant la géométrie 

des motifs, leur environnement et la cinétique des espèces.  

Cette dernière dépend de la température, puisque les mécanismes de surface suivent une loi 

d’Arrhénius, et, dans le cas des matériaux III-V, dépend aussi des directions de migration. Karmous et 
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al [60] ont montré qu’on pouvait jouer sur la température et favoriser la nucléation de BQs de Ge/Si en 

bas ou en bord des trous, par inhibition ou renforcement de la cinétique de surface. Les résultats de 

Helrich et al [55], décrits ci-dessus, s’inscrivent à notre avis dans cette approche. On peut aussi jouer 

sur les directions de migration. C’est ce que nous pensons qui se produit lors de la croissance des 

motifs à trous ou dans des tranchées orientées [110]. En effet, dans les deux cas, les motifs sont 

alimentés par les espèces diffusant dans la direction préférentielle [1-10]. Un flux d’atomes importants 

alimente ainsi les motifs et la nucléation se fait préférentiellement sur les flancs [110], de type B (As) 

(figure 2.12). De ce fait, la nucléation des boîtes quantiques se produit bien avant qu’elle n’ait lieu sur 

les plateaux (001) car l''épaisseur de transition 2D  3D y est atteinte plus rapidement. On remarque 

dans les publications que nous avons décrites, qu’il suffit de 1,4 à 1,55MC pour former les boîtes 

quantiques tandis que 2,1MC sont nécessaires sur la surface (001). On comprend aussi pourquoi les 

trous s’allongent dans la direction [110], les espèces diffusantes favorisant la croissance sur les flancs 

de type B, qui lui sont alignés, et dont le taux d’incorporation est plus fort, au détriment des flancs de 

type A. En revanche, dans le cas où l’on dispose de motifs de nano-tranchées orientées selon [1-10], la 

situation est différente. Le flux des espèces arrivant des plateaux (001) est plus faible car la longueur 

de diffusion des espèces dans la direction perpendiculaire [110] l’est, d’autant plus que le taux 

d’incorporation est favorable dans ce cas aux plateaux (001), au détriment des flancs, de type A. Le 

principal flux atomique se fera parallèlement aux motifs, et on s’attend que la formation des BQs se 

fasse pour une quantité d’espèces déposées plus grande que pour les tranchées alignées 

perpendiculairement, selon [110]. Olivier Desplats [14] a montré que les BQs s’aligneront 

préférentiellement le long des motifs [1-10], tandis qu’elles se positionneront perpendiculairement si 

les tranchées sont orientées [110] comme Lee l’avait remarqué [48]. L’article de Yakes et al [58] est 

dans cet esprit exemplaire puisque ces auteurs tirent parti des deux effets : guidage préférentiel des 

espèces dans la direction [1-10] vers les nanotrous, où la nucléation se fera prématurément : les 

nanotrous s’allongeront selon [110], et les boîtes s'y formeront en premier. 

Enfin, pour forcer le positionnement des BQs en haut des motifs, on peut, comme l’a fait Lee [48], 

insérer une couche contrainte sous-jacente. Cela augmentera le second terme du potentiel chimique lié 

à la contrainte, et devrait donc privilégier la nucléation des BQs sur le bord supérieur des motifs. Cela 

amplifiera l’effet que produit la couche de mouillage dans le cas de BQs seules [55]  

En vue de privilégier cet effet, nous avons inséré un puits quantique sous les BQs. 
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2.3.2 Contexte de l’étude 

    Organiser les boîtes quantiques d’InAs sur surfaces de GaAs nanostructurées est notre objectif final. 

Alors qu’Olivier Desplats qui nous avait précédé avait clarifié l’influence de l’orientation des motifs, 

nous nous sommes intéressés au rôle joué par le pas et la largeur des tranchées, et la contrainte 

apportée par un puits GaInAs/GaAs sous-jacent. Dans une première partie, nous avons réalisé la 

croissance de puits pour qualifier la qualité de la reprise par spectroscopie de micro-

photoluminescence, et les avons par la suite exploités pour forcer la localisation des boîtes quantiques 

le long des tranchées. 

2.3.3 Echantillons étudiés 

Nous avons structuré les surfaces GaAs (001) par lithographie électronique pour obtenir des réseaux 

de tranchées de pas variable [p=200-250-300 nm] et de différentes largeurs [L= 80-120 nm] orientées 

selon [1-10] et selon [110] (figure 2.20) afin d’étudier l’influence de l’anisotropie de la surface du 

GaAs selon ces directions dans le cas des puits quantiques. D’abord les motifs ont été obtenus dans de 

la résine PMMA électrosensible par lithographie électronique et révélation dans MIBK:IPA. Ensuite, 

ils ont été transférés par attaque chimique dans le GaAs. Les profondeurs d’attaque que nous avons 

réalisées sont d’environ 12nm-18nm.  

   La solution d’attaque utilisée est une solution chimique d’ H3PO4 :H2O2 :H2O (3 :1 :75) qui forme 

des flancs dont l’orientation fait un angle d’environ 25° avec la surface des terrasses (001) [48] 

(§3.3.1).  

   La première série de ces surfaces nanostructurées est destinée à la croissance de puits quantiques 

GaInAs/GaAs. Elle a été préparée à l’aide de la technique qu’Olivier Desplats [14] a mise au point et 

que nous avons ajustée selon nos besoins : une oxydation décontaminante a été réalisée ex-situ à l’aide 

d’un plasma O2:SF6, suivie d’une désoxydation par plasma d’hydrogène à l’intérieur de la chambre 

d’épitaxie. Quant à la deuxième série pour la croissance des boîtes quantiques InAs/GaAs, elle a été 

oxydée «ex-situ» par plasma O2, puis désoxydée par HCl dilué. La méthode de désoxydation sous flux 

de Ga que nous avons mise au point a été ensuite appliquée.  
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Figure 2.20 : Schéma des motifs nanostructurés sur substrat GaAs utilisés dans l’étude de la croissance des 

puits/boîtes quantiques. 

   

L’étude sera articulée autour de deux grands axes : 

 Optimisation de la croissance des puits quantiques  avec différentes températures de croissance, 

composition en indium et épaisseur de puits.  

 Localisation des boîtes quantiques : rôle des motifs et des puits sous-jacents.  

Les différentes étapes de croissance de la structure finale visée sont schématisées dans la figure 

suivante (figure 2.21):  

 

 
 

Figure 2.21 : Schéma des étapes de la structure finale visée.  
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2.3.4 Croissance de puits quantiques de GaInAs sur surfaces 

nanostructurées 

2.3.4.1. Elaboration des puits  

   Nous avons étudié en premier lieu l’influence de la température de croissance surtout sur les 

propriétés de luminescence de ces puits (lot d’échantillons n°1). Ensuite, nous avons varié la 

composition en indium ainsi que l’épaisseur du puits afin d’améliorer son émission en 

photoluminescence (lot d’échantillon n°2). La géométrie utilisée est celle déjà schématisée (§ 2.3.3). 

Le tableau 2.1 résume les différentes conditions de croissance considérées pour cette étude de 

croissance des puits.  

 Epaisseur du puits  

(nm) 

% In 

Lot d’échantillons n°1 8 16 

 

 

Lot d’échantillons n°2 

8 16 

6 20 

5 22 
6 19 

 

Tableau 2.1: Résumé des paramètres de croissance utilisés pour l’étude des puits quantiques GaInAs/GaAs 

nanostructurée. 

2.3.4.2. Etude de la morphologie des puits  

   Avant de faire croître les puits de GaInAs, une couche de 50 MC (14nm) de GaAs a été déposée pour 

tous les substrats désoxydés du lot n°1 et n° 2. La figure 2.22 montre des images AFM après reprise 

d'épitaxie du GaAs. Deux morphologies différentes selon les deux directions cristallines [110] et         

[1-10] ont été obtenues. Pour les motifs orientés selon [110], la compétition  entre les différentes 

surfaces en croissance favorise une expansion de la terrasse (001) en haut des motifs. Alors que dans la 

direction orthogonale, selon [1-10], on obtient des motifs en  forme de pointes.  Cette anisotropie est 

conforme à ce qui est observé dans le cas de la croissance sur surface microstructurée. Pour les 

conditions que nous utilisons, contrairement à d’autres auteurs [57], le facteur d’échelle ne joue pas sur 

les mécanismes mis en jeu. C’était que nous prévoyions.  

   Ces deux morphologies témoignant de l'anisotropie de l’incorporation des espèces sur des surfaces 

(001) nanostructurées de GaAs ont été observées pour tous les échantillons étudiés quelles que soient 

la température de croissance, la composition en indium et l’épaisseur du puits. Même si l’interprétation 

des profils AFM est critique pour l’étude de la forme de motifs, ici le rapport de forme est faible et 
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nous pouvons remarquer que les flancs des motifs sont encore proches des plans initiaux après 

attaques, {113}.  

     

       

Figure 2.22: Images AFM d’un exemple d’une surface obtenue  après reprise d’épitaxie de 50MC de GaAs 

pour des motifs orientés selon [110] (à gauche) et [1-10] (à droite) de pas de 200 nm. 

   Après cette reprise, nous avons fait croître des puits de GaInAs pour les deux lots d'échantillons 

recouverts d’une couche de 100 nm de GaAs, 30 nm de Ga0.8Al0.2As et 5 nm GaAs pour étudier leurs 

propriétés de photoluminescences. Dans ce cas aussi, les mêmes tendances pour les morphologies 

telles que celles que nous avions prédites à la lumière des résultats sur la croissance sur surfaces 

microstructurées ont été obtenues. La figure 2.23 présente un exemple de la croissance d’un puits sur 

des réseaux de tranchées de pas de 250nm du lot d’échantillon n°1 selon les deux directions 

cristallographiques orthogonales <110>. La croissance a reproduit les motifs parallèles à [1-10] qui 

deviennent moins profonds (≈ 6 nm) alors qu'elle a recouvert la structuration selon [110]. La matière 

déposée a permis de boucher les motifs.  

   Compte-tenu de l’épaisseur importante déposée sur les motifs, environ 140nm, on note que les 

motifs selon [1-10] se perpétuent, bien qu’avec un facteur de forme plus faible qu’initialement, 

L’angle des flancs avec le plan (001) vaut de l’ordre de 3-4°. Un plan vicinal s’est donc développé et 

est préservé le long de la croissance.                                                                                                         
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Figure 2.23 : Images AFM vue de dessus et profils associés, des motifs nanostructurés selon [1-10]  (à gauche) 

et [110] (à droite) de pas de 250nm des structures à puits quantiques du lot d’échantillons n°1.       

2.3.4.3. Propriétés optiques des puits 

   La qualité optique des puits quantiques  a été étudiée par spectroscopie de micro-photoluminescence 

(µPL) à 300K. Le dispositif expérimental a utilisé est équipé d’une source d’excitation laser CW, d'un 

relais optique permettant de faire varier la taille du faisceau d’excitation  sur l'échantillon, et d'un 

spectro- imageur à fente d'entrée verticale. Un laser émettant à 532 nm (correspondant à 2.33 eV) est 

utilisée, apportant une puissance d’excitation de 40 mW et une taille de spot de 30 µm de diamètre 

permettant d’éclairer une zone importante de l’échantillon (figure 2.24). La lumière collectée de 

luminescence de l’échantillon est filtrée pour éliminer toute raie parasite du laser et relayée jusqu'au 

spectromètre à l'aide d'un télescope dont la dernière lentille (F3) est mobile.  Chaque image acquise par 

la caméra correspond à la décomposition spectrale d'une bande verticale sur l'échantillon (image 

confocale de la fente d'entrée du spectromètre). Les images spatiales présentées sont donc recomposées 

en enregistrant une succession de lignes de spectres (par déplacement de la lentille (F3). La résolution 

spatiale est d’environ 1µm. La caméra est refroidie à -80°C  pour en limiter le bruit. L'échantillon peut 

être étudié à température ambiante ou placé dans un cryostat refroidi à l'azote liquide (77K).  
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Figure 2.24: Schéma simplifié du montage de la micro-photoluminescence du LAAS. 

 

 

Figure 2.25 : Exemple de cartographies d’émission PL du puits du Ga0,82In0,18As (T= 520°C) sur 4 zones: sur un motif 

orienté [1-10] (rouge), un autre orienté [110] (bleu) de pas de 250nm et deux références hors motifs (vert et jaune).   
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Pour le premier lot d’échantillons, des cartographies 2D de l’intensité de photoluminescence  des 

puits de Ga0,84In0,16As épitaxiés à différentes températures ont été effectuées. Dans la figure 2.25 nous 

présentons un exemple de cartographie d’un puits épitaxié à 520°C. Nous avons pris quatre endroits 

différents sur la cartographie : un premier point (rouge) sur un motif de pas de 250 nm orienté selon   

[1-10], avec un point de référence hors motif (vert) et un troisième point sur un motif de pas de 250 nm 

orienté selon [110], avec un point de référence (jaune). Les spectres d’émission des différents puits de 

ce premier lot pris sur ces 4 zones sont présentés dans la figure 2.26.  

Nous avons obtenu une émission des puits de [958-960 nm] et ce, quelle que soit la température de 

croissance. Les caractéristiques de photoluminescence de ces puits quantiques (longueur d’onde 

d’émission, largeur à mi-hauteur) sont du même ordre sur les motifs orientés [1-10], [110] et sur la 

surface plane (hors motifs). Une légère variation de température de croissance ne modifie donc pas les 

caractéristiques des puits. De même la structuration de surface n’a pas modifié significativement les 

propriétés optiques des puits. Pourtant, nous nous attendions à une modulation de son épaisseur et de 

sa contrainte, perpendiculairement aux arêtes de motifs, mise en œuvre pour minimiser les contraintes 

sur les reliefs qui aurait dû modifier ces caractéristiques d’émission. On s’attendait à remarquer une 

déformation du pic d’émission, l’ensemble des motifs (p lusieurs plateaux et flancs) participant à 

l’émission. Il semble qu’un décalage très faible soit visible entre l’émission du puits sur les motifs 

alignés [110] et leur référence, ce qui serait attendu puisque les espèces III tendent à migrer   

préférentiellement perpendiculairement à cette orientation. Le contenu en indium du puits (16%) est 

peut-être trop faible pour conduire à une modulation significative, pouvant être mesurée. Notons que la 

même tendance d’émission a été obtenue pour les motifs de pas de 200 et 300 nm pour tous les puits 

(on ne les a pas présentés).  

   L'étude des propriétés optiques des puits après reprise a aussi été effectuée sur les échantillons du 

deuxième lot (différentes concentrations en In), mais en utilisant la spectroscopie de 

photoluminescence à température ambiante. La figure 2.27 présente deux exemples de spectres PL de 

deux puits contenant respectivement 16 et 20% d’indium sur trois zones : un champ de motifs 

horizontaux, un autre champ de motifs verticaux et une zone hors motifs. On constate comme 

précédemment que la luminescence des puits ne change pas dans les deux directions 

cristallographiques, quelle que soit leur composition en indium, et est similaire à celle du puits situé 

sur la zone plane de l’échantillon. Remarquons que, comme le faisceau est ici très large (diam. 

300µm), l’effet des motifs est trop faible pour être repérable.  
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Figure 2.26 : Spectres PL à 77K des puits de Ga0,84In0,16As du lot n°1 étudiés dans les 4 zones.  
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Figure 2.27 : Spectres PL à 300K des puits de Ga1-xInxAs de différentes compositions en indium du lot n°2 

étudiés dans trois zones : sur champ de motifs orientés [1-10]  (bleu), un champ de motifs orientés [110]  

(orange) et hors motif (rose). 

Cette mesure de luminescence à température ambiante valide toutefois la qualité de la reprise 

d'épitaxie, les puits étant seulement situés à 15nm des interfaces de reprise pour tous les échantillons 

mesurés. 

2.3.5 Localisation des boîtes quantiques sur surfaces nanostructurées 

   La dernière partie de notre étude a consisté à faire croître et diriger des boîtes quantiques sur les 

surfaces structurées. Nous nous sommes intéressés à la seule direction cristallographique [1-10]. Elle 

nous est apparue plus propice à l’alignement des BQs puisque c’est la direction de migration 

surfacique préférentielle des espèces III. Tout d’abord, nous avons mené une croissance de BQs sur 

surface structurée sans puits. La température a été fixée à 520°C. Après l’épitaxie d’une couche 

tampon de 25nm de GaAs, la croissance des BQs a été réalisée. Remarquons que, tout au long de 

l’étude que nous avons menée, nous avons constaté que la formation des BQs hors motifs et sur les 

motifs alignés selon [1-10] se produisait pour la même quantité d'InAs. En effet, les boîtes ont des 

tailles similaires dans les deux régions ; Aussi, nous nous sommes appliqués pour ces expériences à 

arrêter la croissance dès l’observation de la formation des BQs, facilement repérable par RHEED par 

la transition « 2D-3D » , c’est-à-dire par la transformation d’un diagramme 2D (composé de lignes) à 

un diagramme 3D (composé de taches). Cette transition appaissait dans le cas de la croissance de BQs 

sur surface plane de GaAs au bout de 1mn, pour une vitesse de croissance d’InAs de 0.03MC/s et un 

flux d’arsenic très élevé (rapport atomique V/III=70). Par ailleurs, nous avons appliqué un recuit de 

deux minutes in-situ sous flux d’As, à la même température que la croissance, avant de la réduire 

rapidement. La figure de 2.28 présente l’image AFM d’un exemple de croissance de BQs sur surface 

structurée. Les tranchées avaient initialement une largeur de 120nm. On observe une organisation de 

% In= 16 
% In=20  
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BQs en colonnes parallèles et en bas des motifs. Ceci est le cas pour les autres largeurs de tranchées et 

autres pas, que nous avons étudiés. En effet les boîtes ont systématiquement nucléé au bas des motifs, 

sur les surfaces vicinales qui se sont formées au cours de la croissance du mince tampon GaAs. Nous 

sommes parvenus à localiser des boîtes dans les tranchées, mais pas à les aligner en chaînes. Nous 

pensons que cela vient de la géométrie de nos motifs, qui sont trop peu profonds, et ne fournissent pas 

des courbures de rayons suffisamment petits pour forcer les boîtes à s’y aligner. 

     

Figure 2.28 : Images AFM (profil associé) de localisation des boîtes quantiques d’InAs sur un réseau 

de tranchées orientées [1-10]  de 120nm de largeur dans GaAs. 

   Nous avons tout d'abord décidé d’explorer la possibilité d’amplifier l’effet de relaxation élastique     

de contrainte offert par les bords supérieurs des tranchées en réalisant au préalable de la croissance des 

BQs un puits quantique, comme l’avait fait Lee et al [37]. Pour cela, Nous avons fait croître des BQs 

sur des puits GaInAs/GaAs de 8 nm (XIn= 0.18). La transition 2D  3D a, dans ce cas, été observée 

dès le dépôt d’environ 1.4 MC. Cette épaisseur n’a pas la même signification que dans les études de P. 

Atkinson et al [50] et de Biasol et al [52]. En effet, elle traduisait dans leur cas la formation prématurée 

des BQs dans les nano-trous. Dans notre cas, lors de la croissance du puits de GaInAs/GaAs, le puits 

est déjà contraint ; par ailleurs, le phénomène de ségrégation d’indium est mis en œuvre, conduisant à 

la présence d’atomes d’In flottant en surface. Lors de la croissance d’InAs qui résulte en la formation 

des boîtes sur cette surface enrichie en indium, les atomes flottants participent à la croissance du 

binaire, conduisant la transition à se produire pour une quantité d’atomes d’In qui parait plus faible. 

Enfin, la présence du puits modifie la position des sites d’incorporation préférentiels de l’indium. 

   Les images AFM de la figure 2.29 témoignent tout d’abord de morphologies différentes de celles 

rencontrées précédemment, alors qu’il n’y avait pas de puits quantiques. L'évolution est très positive. 

L’effet de la contrainte imposée par la présence des puits GaInAs est déterminant. En effet, quelques 
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BQs sont organisées en colonnes parallèles sur les bords supérieurs des tranchées et ce, pour les 

différents pas (200-250 et 300nm). D’autres BQs alignées sont formées en bas des flancs. Nous avons 

expliqué ce résultat par le manque de profondeur des motifs (~ 12nm pour 15s), et de leurs courbures. 

 

Figure 2.29 : Images AFM et profils associés de localisation des boîtes quantiques d’InAs sur différents réseaux 

de nano-tranchées (largeur (L), pas (p), profondeur :12nm) orientées [1-10] avec un puits Ga0.82In0.18As/GaAs 

(8nm) sous-jacent. 

   Pour confirmer cette hypothèse nous avons augmenté le temps d’attaque chimique des motifs à 20s. 

Notons que nous n’avons pas réussi à les graver plus que 20s car les réseaux étaient surgravés lors 

d’une attaque plus longue. La figure 2.30 présente les profils des tranchées, initialement de 100, 110 et 

120 nm de largeurs obtenues après attaque chimique de 20s. Les profondeurs mesurées sont d’environ 

17, 16.5 et 14 nm respectivement. On note d’autre part, que les tranchées ont également des largeurs 

différentes. 

 

Figure 2.30 : Profils AFM de motifs de tranchées orientées [1-10]  initialement de largeur 100,110 et 120nm 

après une attaque chimique de 20s. 
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   Nous avons, ensuite, fait croître des BQs sur ces motifs plus profonds et avec les mêmes conditions 

que celles de la série précédente. Nous avons obtenu la même morphologie de surface mais avec une 

augmentation de la densité de BQs pour les différentes largeurs (figure 2.31). La diffusion des 

adatomes est toujours plus forte en direction du bas des motifs qui reste leur site préférentiel de 

croissance. On observe cependant toujours la présence de chaînes de BQs sur les bords supérieurs des 

tranchées. L’influence de la profondeur des motifs n’est pas validée pour cette gamme de profondeur. 

Toutefois, on peut observer une augmentation de la densité des BQs, ce qui est très favorable.  

 

Figure 2.31 : Images AFM et profils associés de localisation des boîtes quantiques d’InAs sur différents motifs 

nanostructurés orientés [1-10] plus profonds avec un puits Ga0.82In0.18As/GaAs (8nm) sous-jacent. 

   Compte-tenu du peu de jeu que nous avons sur la géométrie des motifs, nous avons choisi de 

modifier le positionnement des BQs en augmentant l’effet de contrainte. Pour ce faire, nous avons 

exploré deux possibilités : d’une part augmenter la composition en indium du puits (18%  20%) en 

préservant son épaisseur initiale (8nm) et, d’autre part, augmenter son épaisseur (8nm  10nm) en 

préservant sa composition initiale (18%).  

Dans le premier cas, comme le montre la figure 2.32, quand nous utilisons un puits de GainAs (x = 

20%, 8nm), un alignement des motifs est effectivement obtenu en haut des terrasses, avec un effet 

évident lié à la largeur des tranchées. Les nano-tranchées les plus fines (L100), conduisent à une perte 

des motifs avant la formation des boîtes et en résultent de grosses BQs coalescées et désordonnées. En 

revanche, plus les tranchées sont larges, plus la contrainte les localise sur le haut des motifs ; la densité 
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de BDs diminue, alors qu’elles restent alignées. L’effet de contrainte est donc très fort, certainement 

trop fort pour pouvoir le maîtriser reproductiblement.  

 

Figure 2.32 : Images AFM et profils associés de localisation de boîtes quantiques d’InAs sur différents      

motifs nanostructurés orientés [1-10]  avec un puits Ga0.8In0.2As/GaAs (8nm) sous-jacent                                   

de composition en indium plus élevée. 

Nous avons ensuite exploré la deuxième possibibilité qui permet d’augmenter l’effet de contrainte : 

nous avons épaissi le puits (8nm  10nm) en conservant sa composition initiale (18%In), comme déjà 

étudié Lee et [48] pour la croissance sur des nano-mesas. Entre-temps, l’équipement de plasma O2 était 

tombé en panne, et nous avons utilisé en remplacement l’UVOC’S.  

Les résultats obtenus indiquent que cette méthode est moins performante que la précédente pour la 

décontamination des surfaces : elle a un moins fort pouvoir décontaminant et un plus fort pouvoir 

oxydant, ce qui n’est pas favorable pour l’étude menée. Néanmoins, nous avons mis en évidence l’effet 

escompté.  

  On observe que les trous ont été comblés, et que cependant existe en surface une modulation de la 

contrainte qui organise les boîtes en réseaux de lignes. Nous comprenons maintenant que le contrôle 

des BQs en réseaux alignés de simples BQs dans les conditions que nous avons étudiées impose un 

aplanissement de la surface et un maintien de la modulation de la contrainte du puits sous-jacent 

(figure 2.33). 
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Figure 2.33 : Image AFM et profil associé de localisation de boîtes quantiques d’InAs sur un motif 

nanostructuré orienté [1-10] avec un puits Ga0.82In0.18As/GaAs (10nm) sous-jacent plus épais.  

   Sur un échantillon du même type que celui de la figure 2.29, mais que nous avo ns recouvert d'une 

barrière GaAs (100nm)/GaAlAs (30nm)/GaAs (5nm), nous avons démontré l'émission des BQs par 

spectroscopie de photoluminescence « classique » à température ambiante. Ces BQs, réalisées sur un 

puits de 8nm situé à seulement 15nm de l'interface de reprise, luminescent à température ambiante. 

Leur longueur d’onde d'émission est proche de 1,1µm comme l’illustre la figure 2.34. La largeur à mi-

hauteur est de 60meV. On ne remarque aucun effet bénéfique d'homogénéisation de lur taille, qui 

pourrait être apporté par l'utilisation de surfaces structurées. Toutefois, la contribution des BQs 

réalisées sur les motifs n'est qu'une faible part de celle donnant lieu à l'émission observée. Leur étude 

par micro-photoluminescence, et à basse température, devrait donner des informations plus précises 

sur leurs caractéristiques de luminescence. 

 

Figure 2.34 : Spectre de photoluminescence à 300K des boîtes quantiques d’InAs épitaxiées sur une surface de 

GaAs avec des motifs orientés selon [1-10] après 8 nm d’un puits quantiques de Ga0,82In0.18As . 
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2.4 Conclusion 

Nous avons présenté les techniques de désoxydation du GaAs adaptées à la reprise d’épitaxie. Nous 

avons précisé leurs conditions d’utilisation et discuté leur capacité à remplir les critères imposés pour 

l’élaboration de matériaux de haute qualité sous-ultra-vide. Nous avons présenté les méthodes ex-situ, 

qui visent la décontamination des surfaces processées et la formation d’une couche d’oxyde protectrice 

pour leur transfert sous vide. Nous avons détaillé l’optimisation des méthodes de désoxydation sous-

ultra-vide, par plasma d’hydrogène et assistée par flux de gallium et les avons comparées. Nous les 

avons sollicitées dans le cadre de cette étude.  

Nous avons validé les choix opérés sur la préparation des surfaces en démontrant la luminescence de 

puits quantiques réalisés à 15nm de l’interface de reprise sur des surfaces structurées selon [110]        

et [1-10]. Nous n’avons pas observé d’effet significatif lié à la structuration. Nous avons donné un état 

de l’art bibliographique sur l’obtention de l’épitaxie de BQs dont la localisation est dirigée par la 

présence de motifs, nano-trous et nano-tranchées. En nous appuyant sur la littérature et les 

enseignements apportés par les études pionnières de la croissance sur surfaces microstructurées, nous 

avons expliqué le rôle de l’anisotropie de la diffusion surfacique des espèces sur les surfaces (001) 

qu’il convient de maîtriser pour localiser les BQs, dans les trous/tranchées, ou au bord des motifs.  

Les puits quantiques que nous avons épitaxié à grande proximité de l'interface de reprise d'épitaxie 

(15nm), étudiés par sectroscopie de photoluminesence, présentent une émission à température 

ambiante, ce qui valide les préparations de surface que nous avons appliquées. Nous avons alors 

présenté les résultats que nous avons obtenus sur le contrôle de la localisation de BQs dans des réseaux 

de nano-tranchées. Nous n’avons pas obtenu l’alignement des BQs dans les motifs peu profonds (12-

18nm) que nous avons formés, orientés dans la direction [1-10] après croissance de GaAs, même si les 

boîtes sont localisées dans les nano-tranchées. Nous avons amélioré cette situation en exploitant 

l’amplification du rôle de la contrainte en rajoutant un puits de GaInAs sous-jacent. En jouant sur les 

caractéristiques du puits (composition, épaisseur), nous avons montré que l'alignement peut être 

obtenu. Il reste aujourd’hui à étudier exhaustivement les propriétés optiques des nanostructures 

originales auxquelles nous avons abouti.  
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3.1. Introduction 

3.2. Contexte et intérêt des alliages semiconducteurs GaAsBi 

3.3. Etat de l’art des alliages GaAsBi 

3.4. Propriétés des couches épaisses de GaAsBi et effet du recuit rapide 

3.5. Etude des propriétés des puits quantiques de GaAsBi  
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3.1 Introduction 
 

   Ce chapitre est consacré à l’épitaxie et aux propriétés des alliages GaAsBi. Un effort de recherche 

soutenu a été consenti au niveau international ces dernières années pour mieux comprendre et exploiter 

ce type d’alliages, dont l’étude a été lancée au début des années 2000. Nous discuterons la singularité 

de leurs propriétés qui justifient cette activité de recherche. Dans le cadre de cette thèse et du COST 

européen dans lequel l’équipe Photonique du LAAS est intégrée et qui affiche comme un des thèmes 

les alliages III-V à Bi dilué [1], l’étude des conditions de croissance de alliages GaAs,Bi (xBi<7%) 

sous forme de couches épaisses et de puits quantiques a été menée. Il s’agissait d’une part d’obtenir 

des alliages de bonne qualité et d’autre part de préciser leurs propriétés optiques, en vue de mieux 

cerner leur potentialité comme matériau de gain de diodes laser. Après un état de l’art sur les alliages 

GaAsBi, nous détaillerons tout d’abord dans ce chapitre l’optimisation des conditions optimales 

annoncées dans la littérature, puis en deuxième lieu, nous discuterons la croissance des couches 

épaisses de GaAsBi menée au LAAS. Par la suite, nous nous focaliserons sur l’élaboration des puits 

quantiques en GaAsBi sur GaAs que nous avons effectuée, et nous décrirons leurs propriétés 

structurales et leurs propriétés optiques. Nous discuterons également l’évolution de ces propriétés 

après un recuit rapide. 
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3.2 Contexte et intérêt des alliages semiconducteurs GaAsBi 
 

   Une des forces des semiconducteurs composés est de permettre une ingénierie très flexible de leur 

structure de bande. De ce fait, ces semiconducteurs ouvrent, par l’association de binaires III‐V sous 

forme d’alliages ainsi que par leur empilement par épitaxie, un moyen efficace et contrôlé de couvrir 

une large bande spectrale ouvrant de nombreuses applications en optoélectronique, spintronique et 

également en photovoltaique. En particulier, les alliages semiconducteurs de la filière GaAs, GaAlAs 

et GaInAs, couvrent la gamme spectrale 700nm ‐1.2µm. Etendre cette gamme en disposant de 

matériaux de gain performants reste toujours un défi posé à cette filière, en particulier, pour accéder 

fiablement aux longueurs d’onde télécom 1,3 et 1,55µm.  

   Dans cette dernière perspective, l’introduction d’azote a été démontrée dans les années 90. La 

courbure de bande observée pour les alliages à nitrure dilué (fraction d’azote inférieure à 0,015) a été 

exploitée [2].Ces propriétés singulières ont été expliquées par la formation d’agrégats d’azote, 

contenant à proximité deux à quelques atomes, et l’interaction résonnante de l’état 2s de l’azote avec le 

minimum de la bande de conduction. Il en résulte une modification de la bande de conduction de la 

matrice arséniure dont l’énergie de bande interdite devient plus faible [3]. Ces propriétés électroniques 

ont conduit à l’obtention de puits quantiques GaInAsN de bonnes propriétés et à la démonstration de 

lasers émettant à 1,3µm [4].  

   L’émission au‐delà de 1.5µm a été obtenue [5] avec plus de difficulté. Elle a nécessité l’utilisation de 

températures plus faibles pour la réalisation des puits quantiques à plus haut contenu en indium et 

azote rendant très délicate l’optimisation des conditions d’épitaxie. La compensation de la contrainte 

peut être normalement effectuée en jouant sur les compositions des deux éléments, mais cette solution 

s’avère moins efficace quand il y a plus d’azote. L’émission des puits s’atténue en effet fortement au 

fur et à mesure qu’on rajoute de l’azote [6]. En plus, l’augmentation de la densité de défauts ponctuels 

et une rugosification de la surface ont été également signalées [7]. 

   Sur la base des travaux de Joukoff [8], Oe [9], Noreika  [10] et Fang [11], une approche a été 

envisagée par des chercheurs de Standford [12] et le groupe de Tiedje à l’UBC (University of British 

Columbia) [13] pour pallier ces difficultés et améliorer la qualité de ces nitrures d ilués. Elle consiste à 

exploiter des éléments V (Bi, Sb) qui remplissent le rôle de surfactant pour ces alliages GaInAsN 

[14][15]. Une amélioration de la luminescence des puits, ainsi qu’une réduction de la rugosité de 

surface ont été obtenues avec l’ajout de ces surfactants. Bien que de nombreuses limitations physiques 

soient avancées à son incorporation dans les matrices III-V [16], surtout quand il s’agit d’une quantité 
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importante, des études de faisabilité de l’incorporation de l’élément Bi dans la matrice GaAs ont été 

menées en épitaxie en phase vapeur (MOVPE) [9] puis en épitaxie par jet moléculaire (EJM) [17] qui 

ont indiqué la possibilité d’incorporer cet élément dans des proportions qui conduisent à des propriétés 

particulières, différentes de la matrice initiale et de celle des alliages Ga(In)AsN. A la suite de ces 

démonstrations, les travaux menés sur leur épitaxie et leurs propriétés ont été de plus en plus 

nombreux.                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                

   Les propriétés des alliages GaAsBi justifient l’intérêt de ces études. En effet, ils peuvent offrir des 

propriétés complémentaires à celles des nitrures dilués. Il a été montré que l’ajout du Bi dans le GaAs 

modifie sa bande de valence. L’énergie de bande interdite Eg est abaissée (~88meV / %Bi [18]), ce qui 

conduit à décaler efficacement les émissions de la matrice GaAs dans la gamme spectrale infrarouge. 

Nous reviendrons sur ces propriétés au paragraphe 3.3.1.3. Une augmentation de l’écart SO entre la 

bande d’interaction spin-orbite et la bande de valence a également été mise en évidence. L’association 

de ces deux effets devrait conduire à limiter la recombinaison non radiative par effet Auger 

directement liée à la différence entre Eg et SO. En particulier, les puits quantiques GaAsBi peuvent 

en tirer bénéfice pour leur utilisation comme matériaux de gain de diodes laser.  

3.3 Etat de l’art des alliages  GaAsBi 

3.3.1 Etude de l’incorporation du Bi dans la matrice GaAs 

3.3.1.1. Histoire du GaAsBi 

   L’ingénierie de la structure de bande des semiconducteurs III-V par l’ajout de bismuth n’est pas un 

nouveau concept. En effet, en 1971, un article de Joukoff rapporte: « Because of the semi-metallic 

character of InBi, one can hope to reduce the InSb gap when introducing Bi into Sb sites » [8]. Sur la 

base de cette remarque, deux dizaines d’années plus tard, des alliages d’InSbBi, InAsSbBi et d’InAsBi 

ont respectivement été obtenus sous forme de cristaux massifs [8], et de couches minces obtenues par 

EJM [10] et par MOVPE [11]. Ces dernières ont été exploitées pour la réalisation de photo-détecteurs 

fonctionnant dans l’infrarouge. En 1990, Frang et al. ont montré que l’énergie de bande interdite de 

l’InAsBi et l’InAsSbBi est abaissée de respectivement 55 meV et 46 meV par pourcent de Bi [11]. Ces 

auteurs ont réussi à réaliser un photo-détecteur fonctionnant à 12µm avec un faible pourcentage de Bi. 

En 1997, l’équipe de Lee a estimé qu’il n’y avait plus de progrès sur ce concept du fait de la faible 

solubilité du Bi dans GaAs. Mais en 1998, des études sur l’incorporation du Bi dans GaAs par 

MOVPE à faible température (365°C) ont été menées par  Oe et Okamoto [9] ; elles ont démontré qu’il 

est possible d’incorporer 2.6 % de Bi avec un décalage d’émission de la matrice GaAs vers la gamme 
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spectrale infrarouge. Par contre, la surface des couches résultantes présentait une forte rugosité, 

laquelle augmentait avec le temps de croissance. Ceci n’a pas empêché ce groupe d’appliquer un 

traitement thermique in-situ à la fin de la croissance du GaAsBi. Ils ont été les premiers à remarquer 

l’amélioration significative de leur qualité optique [19][20], qui se traduit par l’augmentation de 

l’intensité de leur pic d’émission de photoluminescence après un recuit à 560°C durant 30 minutes 

sous arsenic. D’autres études par diffraction de rayons X (HRDRX) et spectroscopie de rétrodiffusion 

de Rutherford (RBS) pour la détermination du paramètre de maille du GaAsBi ont été faites en 2002 

qui montrent que le paramètre de maille de cet alliage obéit à la loi de Vegard et est donc calculable en 

extrapolant linéairement les paramètres de maille des binaires correspondants 

                                 (3.1) 

Où a (ABxC1-x) est le paramètre de maille du composé ABxC1-x considéré de concentration x en élément 

B, et a (AB) et a (AC) les paramètres de maille des deux binaires AB et AC. 

   En 2003, pour la première fois, l’EJM a été utilisée par l’équipe de Tiedje pour la croissance du 

GaAsBi [13]. Ils ont réussi après une étude expérimentale de l’optimisation de la température de 

croissance à en incorporer 3.6% (mesurée par spectrométrie de masse d'ions secondaires (SIMS)) dans 

GaAs en utilisant une faible température (380°C) et un faible rapport V/III. Après cette réussite, 

d’autres groupes de recherche [18] [21] ont tenté la croissance de GaAsBi en utilisant l’épitaxie par jet 

moléculaire à basse température de croissance (350-410°C). Divers rapports V/III ont été utilisés. 

Leurs résultats ont montré une incorporation maximale de bismuth de 4.5% pour la gamme de 

température étudiée et les épaisseurs de couches considérées. Une bonne qualité de surface est obtenue 

quand le rapport des BEP(V)/BEP(III) est inférieur à 11. Les BEPs (Torr) (comme Beam Equivalent 

Pressure) correspondent à la valeur du flux de ces éléments indiquée par la jauge Bayard-Alpert 

disponible dans le bâti d’épitaxie. Les flux d’espèces atomiques (at/cm2) sont différents des BEPs, 

comme l’ionisation des différents éléments dans la jauge de mesure n’est pas la même. Les flux 

atomiques ne sont pas indiqués, mais ce rapport de BEPs doit correspondre d’après notre expérience à 

un rapport atomique de 2-3. Des phénomènes de ségrégation de bismuth métallique à la surface ont été 

observés quand le flux de bismuth est trop élevé, que ce soit en MOVPE ou en EJM [21][22]. En 2007, 

Feng et al [23] ont étudié l’effet de la température de croissance sur l’incorporation du bismuth lors de 

l’épitaxie de l’alliage InGaAs/InP par EJM. Pour cet alliage (xIn=0.53), et pour des températures de 

croissance inférieure à 350°C, le bismuth s’incorpore également. Récemment, l’équipe de Tiedje a 

réussi à incorporer 22% de Bi dans GaAs par EJM. Ils ont utilisé des températures d’épitaxie très 

faibles, inférieures à 300°C, pour atteindre ces fortes concentrations [24]. 
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3.3.1.2. Difficultés de l’épitaxie du GaAsBi 

   Les difficultés expérimentales rencontrées lors de l’épitaxie des alliages GaAsBi sur substrat GaAs 

sont dues à leurs propriétés intrinsèques et à celles de cet élément. Parmi ces difficultés, on trouve les 

problèmes liés à la faible solubilité du Bi dans GaAs et au désaccord paramétrique de maille. En effet : 

- L’écart entre les rayons atomiques du bismuth (1.6 Ǻ) et de l’arsenic (1.2 Ǻ) et le désaccord de 

maille (≈12%) entre les composés binaires GaAs (5.649Ǻ) et GaBi (6.324Ǻ), de structure 

cubique de type blende de zinc, d’une part entraînent de fortes contraintes locales et d’autre 

part peuvent conduire à une immiscibilité des atomes d’As et de Bi dans le sous-réseau des 

éléments du groupe V [18]. De ce fait, l’enthalpie du composé devient élevée et la séparation 

de phase apparaît pour de faibles concentrations de bismuth dans GaAs [19]. Par conséquent, 

l’incorporation des quantités significatives de Bi sans qu’il y ait séparation de phase de l’alliage 

est difficile.    

- les alliages de GaAsBi sont en désaccord de maille avec GaAs, ce qui provoque la relaxation 

plastique du GaAsBi à une épaisseur déposée qui dépasse une certaine épaisseur dite 

« critique » hc. Cette relaxation génère des dislocations à l’interface avec le substrat. Da ns le 

cas de couches de semiconducteurs III-V hétéroépitaxiés pseudomorphiquement, cette 

épaisseur critique est calculée classiquement en fonction du désaccord de maille entre GaAs et 

GaAsBi en exploitant le modèle de Matthews et Blaskeslee [25][26]. 

                                                                       (3.2)          

f= (ac-as)/as est le désaccord des paramètres de maille de la couche GaAsBi et du substrat GaAs, ac et 

as étant respectivement les paramètres de maille des deux matériaux. Il faut remarquer que l’alliage 

n’existe pas, mais ses propriétés ont été extrapolées à partir de  mesures en DRX d’alliages à bismuth 

dilué [27]. b est la norme du vecteur de Burgers de la dislocation et ν est le coefficient de Poisson de la 

couche : ν= C12/ (C11+C12). Les valeurs Cij, constantes d’élasticité de l’alliage GaAsBi, sont 

généralement assimilées à celle du GaAs [22], plutôt que déterminées par interpolation linéaire des 

valeurs des binaires correspondants, GaAs [28] et GaBi (calculées) [29], bien que leurs valeurs soient 

assez différentes (cf table 3.1).   
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Matériau GaAs 
a
 GaBi cubique 

a (°A) 5,6533 6,324 

C11 (10
10

 Pa) 11,88 8,16
b
 

C12 (10
10

 Pa) 5,38 2,81
b
 

 

Tableau 3.1 : Paramètres de maille et coefficients élastiques des binaires GaAs et GaBi cubiques d’après 
a
 [28], 

b
 [29]. 

α est l’angle entre le vecteur de Burgers et la ligne des dislocations de rattrapage du désaccord et λ 

l’angle entre le vecteur de burgers et la direction, dans le plan de l’interface, qui est perpendiculaire 

à l’intersection du plan de glissement et de l’interface. Remarquons que cosα = cosβ = 0.5 et b =  

pour des interfaces (001) et pour des dislocations de 60° avec un  plan de glissement {111} et une 

ligne <110> les plus fréquemment rencontrées dans GaAs [25]. 

Notons toutefois que ces alliages sont nouveaux et que ce modèle largement exploité en 

hétéroépitaxie des semiconducteurs mérite encore d’être validé pour ce qui les concerne. En effet, ce 

modèle peut ne plus être applicable compte tenu de leurs faibles températures de croissance et de la 

forte taille de l’atome de bismuth. De ce fait, de fortes densité de défauts ponctuels, et peut-être 

étendus, peuvent être présents dans les couches, et la formation et la mobilité des défauts peut y être 

modifiée. Une des rares études exhaustives sur la relaxation de ces alliages compare le cas d’alliages 

GaAsBi et GaInAs présentant le même désaccord de maille avec le GaAs [30]. Cette étude indique 

effectivement une différence dans la relaxation de ces deux alliages initialement contraints 

pseudomorphiquement. Le début de la relaxation plastique interviendrait plus tôt que pour le GaInAs, 

mais la relaxation finale de couches épaisses de GaAsBi serait au contraire moins poussée que dans les 

couches de  GaInAs de même épaisseur.  

3.3.1.3. Propriétés physiques et optiques de GaAsBi 

   Comprendre les phénomènes rencontrés lors de l’élaboration des alliages GaAsBi sur GaAs  

nécessite la connaissance de l’énergie de la bande interdite de ces derniers. Nous discuterons donc 

dans ce paragraphe les paramètres qui peuvent influencer l’énergie de la bande interdite et nous 

présenterons les connaissances acquises sur leurs propriétés optiques.  

A- Energie de bande interdite 

    Composé d’un semiconducteur et d’un semi-métal [16] [31], le GaAsBi présente des propriétés 

différentes de celles des semiconducteurs conventionnels qui sont liées à sa bande de valence 

originale. En effet, lorsqu’une faible quantité d’atomes de bismuth est substituée à des atomes 

d’arsenic dans le composé binaire GaAs, l’atome de bismuth introduit un nouveau niveau appelé 

niveau iso-électronique car la valence de l’atome de bismuth est identique à celle de l’atome d’arsenic. 
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Dans l’alliage GaAsBi ainsi créé, ce niveau d’impureté est résonnant avec la bande de valence. De 

nombreuses études théoriques ont été conduites cette dernière décennie pour préciser comment varie la 

structure de bande des alliages GaAsBi avec la concentration en Bi. Au début, la description de ces 

alliages a été envisagée en analogie avec celle des nitrures dilués comme le montre la figure 3.1 (a) 

[18]. Alors qu’au départ il avait été suggéré que l’état électronique du défaut Bi se situait dans le gap 

[32], 180meV au-dessus de la bande de valence, Zhang et al [33] ont proposé que cet état soit situé en-

dessous de la bande de valence, comme l’état dû à l’azote (N 2s) qui se situe dans la bande de 

conduction, et l’ont vérifié pour les faibles concentrations de Bi (< 80meV). Cette proposition a été 

confirmée par Usman et al [34], qui ont modélisé l’effet de la concentration en Bi et de la formation 

d’agrégats de Bi en exploitant la méthode des liaisons fortes (figure 3.1 (b)).  

 
(a) 

  
(b) 

Figure 3.1 : (a) Illustration de la variation de la bande de conduction, de valence (illustré pour le massif, hors 

contrainte) et de la bande d’interaction spin-orbite avec la concentration en Bi [17]; b) Variation du gap Eg et du 

décalage SO avec la concentration en Bi [34]. 
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Ces auteurs montrent que le gap diminue rapidement, du fait des effets d’anti-croisement de bande 

(BAC) dans la bande de valence et aussi de l’abaissement énergétique de la bande de conduction par 

effet d’alliage désordonné, de 28 meV par pourcent de Bi.  Ils trouvent que la variation de la bande 

d’interaction spin-orbite ESO est proportionnelle à la concentration en Bi contrairement aux prévisions 

précédentes, et que par conséquent la forte augmentation du décalage Δ SO avec la composition en Bi 

observée [34] (figure 3.1(b)) est principalement due à l’élévation de l’énergie de la bande de valence 

par effet BAC. D’après leurs modélisations, on obtient une égalité entre le gap et le décalage Δ SO pour 

10.5% Bi ce qui a été récemment confirmé expérimentalement par photoréflectance [35]. Pour des 

diodes laser intégrant une couche active à puits GaAsBi ayant une concentration en bismuth supérieure 

à cette valeur, on devrait donc ne plus avoir de recombinaisons par effet Auger parasites. Toutefois, les 

alliages avec de telles concentrations en Bi ne possèdent pas encore des propriétés électroniques 

acceptables pour leur utilisation dans des diodes laser et l’optimisation de leur épitaxie est en cours . 

    En plus de ces effets sur l’énergie de bande interdite, la forme des bandes est affectée, ce qui se 

traduit par une modification des masses effectives des porteurs. Dans le cas des alliages GaAsBi, les 

résultats sont contradictoires [36] [37]. Dans une étude préalable, le LPCNO a estimé une valeur de la 

masse effective des électrons de conduction plus faible que dans le cas du GaAs  [38].  

 A ces fortes modifications de la structure de bande du GaAs, liées aux perturbations de son réseau 

cristallin apportées par les atomes du bismuth, un effet supplémentaire, secondaire par rapport au 

précédent, sera lié au fait que l’alliage GaAsBi épitaxié sur GaAs sera contraint du fait de son 

désaccord paramétrique avec le GaAs.  L’énergie de bande interdite, que nous venons de décrire, en 

sera légèrement modifiée. Le paramètre de maille de l’alliage GaAsBi s’adapte dans le plan d’interface 

à celui du GaAs, la contrainte est biaxiale et la déformation tétragonale, dite de type pseudomorphique. 

 Cette contrainte peut être décomposée en une composante hydrostatique, donc isotrope, et une 

composante uniaxiale perpendiculaire à l’interface. Suivant Pikus et Bir [39], les effets liés à ces deux 

composantes sont :  

- la contrainte hydrostatique modifie la valeur de l’énergie de la bande interdite  du 

matériau non contraint. Elle induit ainsi une augmentation de cette énergie pour une 

couche en compression. 

- la contrainte uniaxiale lève la dégénérescence de la bande de valence conduisant à une 

bande pour les trous légers (light holes: lh) et une autre pour les trous lourds (heavy 

holes: hh) Pour une couche en compression biaxiale, la contrainte uniaxiale est en 
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extension. La bande supérieure est la bande de trous lourds. Elle sera considérée 

comme le niveau fondamental de la bande de valence.  

 

Enfin, comme les propriétés optiques de ces matériaux sont étudiées dans une gamme de température 

allant de 10K à 300K, la variation de la bande interdite de ces alliages avec la température doit donc 

être prise en compte. Pour les semiconducteurs III-V conventionnels à bande interdite directe, 

l’énergie de leur bande interdite varie en fonction de la température selon la loi de Varshni [40] : 

 

Où Eg (T) est la valeur du gap à une température donnée, α et β sont des constantes spécifiques pour 

chaque semiconducteur. Pour GaAs, Eg(0), α et β sont respectivement égales à 1.518 eV, 0.53 meV.K-1 

et 193 K [41]. 

   Compte-tenu de la présence du bismuth, on verra que cette loi n’est pas suivie dans la gamme basse 

de température. Cela avait été remarqué dès le départ des études sur ces alliages [31][16] et avait 

conduit à une description empirique [43]. Nous discuterons l’origine de ce comportement singulier 

dans le paragraphe 3.4.4.2. 

 

B- Propriétés optiques  

   A notre connaissance, les premiers spectres de luminescence de l’alliage GaAsBi élaborés par 

MOVPE sur substrat GaAs ont été présentés par Oe et al. [19]. Le pic relatif à la transition au bord des 

bandes de cet alliage se décale effectivement vers les faibles énergies avec l’augmentation de la 

quantité de Bi. Le même résultat a été confirmé par Tixier et al.  [27] avec des couches GaAsBi 

élaborées par EJM sur des substrats GaAs. Pour des échantillons ayant un taux d’incorporation de 

bismuth égal à 0.4%, 1,3% et 3,1%, les positions énergétiques à 300K des pics de photoluminescence 

sont mesurées comme respectivement égales à 1,4, 1,28 et 1,16 V. Les énergies mesurées par 

spectroscopie de photoluminescence (PL) sont en accord avec celles déterminées par électroreflectance 

[18]. La largeur à mi-hauteur du pic de photoluminescence quant à elle augmente avec le taux 

d’incorporation de Bi. La faible intensité de photoluminescence obtenue sur des couches GaAsBi de 

composition réduite, serait d’après Mohmad et al [44] ou [45]  le résultat d’un faible confinement 

électronique dans la bande de valence pour les plus faibles concentrations. L’élargissement du spectre 

de photoluminescence pour les contenus en bismuth les plus forts est relativement grand. Ceci est 

attribué au désordre structural provoqué par la basse température de croissance et par la légère 

surpression d’As. L’influence de la température sur le spectre de PL des couches GaAsBi élaborées par 
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MOVPE à basse température a été aussi étudiée par Oe [20][19]. A 10K la largeur à mi-hauteur du pic 

principal de PL est importante par rapport aux autres alliages ternaires, plus importante que pour les 

mêmes alliages GaAsBi épitaxiés par  MBE. La raison de cette valeur élevée n’a pas encore été 

éclaircie; mais une interprétation avancée est la contamination en carbone qui se produit pendant la 

croissance MOVPE à basse température. La variation en température de l’énergie de la bande interdite 

a toutefois également été trouvée  beaucoup plus faible que celle de GaAs.  

   Comme déjà signalé, l’incorporation de 11% [46] et récemment 22% [24] de Bi dans GaAs par EJM 

a été réussie. Cependant, la distorsion due à la présence de l’atome Bi peut dépasser la déformation 

critique et générer des défauts étendus, des dislocations, qui dégraderaient la qualité cristalline du 

GaAsBi et l’intensité de photoluminescence. Ces dislocations sont en effet des centres de 

recombinaison non radiative  [47] [48]. 

   Pour  guérir la couche de ses défauts, défauts ponctuels et éventuelles dislocations, des groupes de 

recherche ont proposé de faire un recuit rapide après la croissance de la couche GaAsBi [49] [19] [20]. 

Ils ont constaté une amélioration significative de la qualité optique et structurale. Mohmad el al [50], 

par exemple, ont pu montrer qu’après un recuit à 700°C, l’intensité de photoluminescence a été 

multipliée par trois pour une composition en Bi égale à 4% avec un maintien de la forme et de la 

longueur d’onde du spectre. Ils ont montré aussi que pour des compositions supérieures à 4% la 

température optimale du recuit diminue à 600°C. Cependant, l’amélioration de la PL est peut-être aussi 

dominée par la réduction d’autres types de défauts liés au gallium ou à l’arsenic. Son origine n’est pas 

encore bien comprise et intéresse de plus en plus les chercheurs. Nos résultats obtenus sur les couches 

épaisses et les puits quantiques GaAsBi auxquels ont été appliqués de tels recuits rapides seront 

présentés dans les paragraphes 3.4 et 3.5.       

3.3.2 Effet surfactant du Bi sur l’épitaxie des alliages III-V 

   Le terme « surfactant » ou « tensioactif » est utilisé généralement en chimie pour décrire les 

substances qui modifient la tension de surface des liquides. En épitaxie, un surfactant a généralement 

un rayon atomique plus grand que celui du semiconducteur, et donc a tendance à ségréger à la surface 

[51].  

   Un surfactant peut modifier le mode de croissance des couches à déposer. En effet, il a été montré 

que, pour Si/Ge/Si, l’ajout de l’un de ces surfactants (As, Sb) provoque la croissance couche par 

couche en évitant cinétiquement la formation d’îlots 3D [52] [53] [54]. 
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   L’antimoine (Sb) améliore aussi les propriétés optiques des puits quantiques en alliages 

GaInAsN/GaAs et permet d’augmenter significativement la quantité d’In et N en préservant leurs 

propriétés optiques [6] [14] [15]. De même, il a été observé qu’il augmente l'épaisseur critique 

d'apparition de la relaxation plastique pour InGaAs [55]. 

   Ces résultats sont obtenus car la longueur de diffusion de surface est réduite par la présence de 

surfactants s’ils se positionnent en sites substitutionnels [56] du fait d’un échange entre les espèces 

superficielles à incorporer sur le site et le surfactant (IV Si-Ge/surfactant ou V As/surfactant).  

   Des études ont montré que le bismuth se comportait en surfactant substitionnel da ns la gamme de 

températures supérieures, où il n’est pas incorporé. Ainsi, l’effet surfactant du Bi a été rapporté pour la 

croissance de GeSi/Si [54], de QDs InAs/GaAs par MOVPE [57] de couches minces d’alliages et 

Ga(In)AsN par EJM [13] et de puits quantiques en GaInAs/GaAs par EJM [58][59]. Par ailleurs, 

Wixom et al. [60] ont enfin montré par MOVPE en étudiant la croissance de GaAs sur des surfaces 

microstructurées de GaAs que le surfactant Bi, comme l’antimoine, influence considérablement 

l’anisotropie de la croissance latérale en l’inversant. En effet, la vitesse de croissance selon la direction 

[110] a été augmentée de près de 300%, alors que dans la direction [1-10] de faibles effets ont été 

notés.  

   Nous verrons dans le paragraphe 3.4 que nous avons utilisé l’effet surfactant du bismuth pour le 

départ de la croissance des puits quantiques GaAsBi/GaAs.  

3.4 Propriétés des couches épaisses de GaAsBi et effet du recuit rapide 

   Nous nous sommes appuyés sur la littérature pour déterminer les paramètres de croissance à utiliser 

pour le GaAsBi. Le but était d’étalonner la concentration de bismuth dans GaAs, et d’obtenir des 

alliages présentant de bonnes propriétés structurales et optiques en appliquant des conditions de 

croissance adaptées (température de substrat et des flux (Bi, As, Ga)). Cette étude a d’abord été 

effectuée sur des couches épaisses de GaAsBi (100) (150-250nm). Elle a été commencée dans le cadre 

du séjour post-doctoral de Poonyasiri Boonpeng de l’Université de Chulalongkorn. Cette optimisation 

des paramètres de croissance  ainsi que l’étalonnage de la concentration en bismuth nous ont servi par 

la suite de référence pour l’élaboration de couches et de puits quantiques contraints de GaAsBi.  

3.4.1 Conditions de croissance 

   Quand cette étude a été lancée au LAAS, les règles d’optimisation de ces alliages avaient déjà été 

établies dans la littérature. Il avait été montré que les conditions de croissance devaient être finement 
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ajustées pour permettre l’obtention d’alliages de qualité. L’optimisation a donc eu pour but de 

reproduire les conditions de croissance les plus favorables. Ces paramètres sont essentiellement : 

- la température de croissance : c’est un des paramètres essentiels en épitaxie par jet moléculaire. 

En effet, les mécanismes de surface qui se produisent pendant l’épitaxie (adsorption, diffusion, 

absorption, désorption) sont des processus activés thermiquement. Dans le cas des alliages 

GaAsBi, très tôt, la croissance à basse température a été démontrée nécessaire à leur 

élaboration [21][18][43].   

- Le rapport d’espèces V/III : ce paramètre influence directement la qualité cristalline car il 

modifie la longueur de diffusion des espèces, peut modifier l’arrangement atomique en surface 

(reconstruction) et surtout à basse température peut conduire à la formation de défauts 

ponctuels [61] [62] [63]. En effet, une augmentation de la quantité d’éléments V présents en 

surface diminue la mobilité des éléments III. A basse température, son impact sera encore plus 

grand car la dissociation des molécules As devient plus difficile, et les durées de résidence des 

espèces sont plus longues. D’ailleurs, pour des températures inférieures à 250°C, il est bien 

connu qu'un excès d’arsenic est incorporé en sites interstitiels quand les conditions d’épitaxie 

usuelles pour le GaAs (rapport atomique V/III=2, vd=0.7-1MC/s) sont utilisées [64]. Pour 

l’épitaxie de GaAsBi, il y aura en plus compétition entre les espèces V ; on s’attend toutefois à 

ce que le rôle de surfactant joué par le bismuth améliore la qualité du matériau épitaxié. Les 

premiers travaux sur les conditions d’élaboration du GaAsBi ont rapidement abouti à la 

démonstration qu’un faible rapport atomique V/III devait être utilisé pour incorporer 

substitutionnellement les atomes de bismuth en sites As et pour prévenir la formation de 

défauts ponctuels. 

   La littérature, en particulier les publications du groupe de Tiedje, le premier à étudier intensivement 

ce type d’alliage [33] [24] [27] est très abondante sur le sujet.  

    Ces conditions sont difficiles à mettre au point. Les mesures de température ne sont pas disponibles 

sur le bâti d’épitaxie dont nous disposons pour cette étude. Le pyromètre utilisé sur notre bâti ne 

mesure que des températures supérieures à 420°C. Le thermocouple procure une mesure qui est loin de 

la température réelle. Nous avons donc calibré cette dernière ainsi que le four du manipulateur 

(puissance, courant et tension d’alimentation de son filament) en utilisant l’équipement de 

thermométrie BandiT présent sur le bâti RIBER 412 (Annexe B) qui permet de caractériser la 

température du substrat par mesure de la valeur du gap du substrat. De plus, autant que possible, nous 

utilisons le même porte-substrat pour les épitaxies que pour la calibration de température. Au départ, 
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nous avions choisi d’utiliser un contrôle en puissance mais nous avons remarqué lors de la calibration 

par BandiT que la température diminuait au cours du temps ; par la suite nous avons donc utilisé un 

contrôle en température du thermocouple. Les profils des éléments que nous avons obtenus par 

spectrométrie de masse d’ions secondaires (SIMS) sur les couches GaAsBi que nous avons réalisées 

indiquent que le bismuth a une concentration stable sur l’épaisseur de la couche.  Toutefois, les valeurs 

de température que nous estimons souffrent  à notre avis d’une  incertitude que nous évaluons être  de 

± 5°C. Comme la température du substrat a une forte influence sur l’incorporation du bismuth, cette 

erreur n’est pas négligeable. 

   La recherche de l’équilibre entre espèces V et III est aussi très délicate. Il a été nécessaire d’opérer 

des campagnes de calibration régulières (car les flux évoluent) en utilisant une méthodologie 

rigoureuse faisant appel à des mesures RHEED in-situ. Le rapport de stœchiométrie (As/Ga=1) a été 

obtenu en recherchant le changement de reconstruction de la surface en croissance à 550°C : riche-As 

(2x4) -> riche-Ga (4x2) [65]. Pour ce faire, pour des températures de la cellule de gallium 

correspondant à différentes vitesses de croissance, le flux d’arsenic, initialement en excès, est 

progressivement abaissé jusqu’à l’observation du changement de reconstruction. Cet étalonna ge est 

relativement aisé compte tenu du fait que nous disposons d’une cellule As craqueur (RIBER) qui 

possède une excellente dynamique de réponse lors des changements de flux. Plus précisément, la 

méthodologie utilisée au LAAS consiste, tout d’abord, à enrichir la surface en Ga, en fermant le cache 

As jusqu’à l’observation de la reconstruction de la reconstruction (4x2) riche-Ga (pratiquement 

immédiat), puis à reprendre la croissance GaAs et à observer le retour à la (2x4) riche-As. Quand le 

flux d’Arsenic est peu à peu abaissé, la durée de retour à cette reconstruction augmente. Nous 

considérons la valeur d’équilibre atteinte lorsque la surface n’a pas retrouvé la reconstruction riche-As 

après une durée correspondant au dépôt de 10 monocouches biatomiques (MC). Pour ne pas détériorer 

la surface, à chaque changement de flux d’arsenic, ce flux est augmenté, et de fines couches 

intermédiaires tampon sont élaborées dans les conditions de croissance standard (V/III=2). Les valeurs 

de flux (Ga, As) conduisant au changement de reconstruction, correspondant donc à un rapport des 

espèces atomiques V et III égal à l’unité, ont ensuite été appliquées pour l’élaboration du GaAsBi.  

   Remarquons que l’étalonnage en bismuth a été compliqué par le fait que nous ne disposio ns pas de 

jauge de mesure de flux tout le long de notre étude (filaments en court-circuit), nous avons donc pris 

en compte la température de la cellule, et surtout parce que l’incorporation du bismuth est sensible à la 

température de l’échantillon. Aussi, comme nous l’avons décrit ci-dessus, nous appliquons-nous à 

contrôler cette dernière.  
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   L’étude de la croissance des couches de GaAsBi a été menée en croisant les informations sur leurs 

propriétés structurales et optiques obtenues à l’aide de différentes techniques de caractérisation ex-situ: 

RBS (spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford, à l'Université Autonome de Madrid (B. Garcia-

Carretero et al)), SIMS (spectroscopie de masse d’ions secondaires au servise d‘analyse ionique de 

l’INSA (T. Hungria)), AFM (microscopie à force atomique), HRXRD (diffraction de rayons X à haute 

résolution) pour valider d’abord les caractéristiques des couches (épaisseur, concentration), et PL 

(spectroscopie de photoluminescence). 

   La première étude a été menée dans le cadre d’une collaboration avec le LPCNO. Il s’agissait de 

réaliser une série d’échantillons de différentes concentrations pour l’étude de leurs propriétés optiques 

et de spin par spectroscopie de luminescence résolue en temps. Nous ne décrirons ici que les résultats 

obtenus sur l’émission de photoluminescence des échantillons analysés.  

   Des couches tampons de 300 à 400nm ont été déposées suivies de la croissance des couches de 

GaAsBi avec une épaisseur variant de 150 à 250 nm (figure 3.2). Les paramètres de croissance utilisés 

étaient les suivants : une température de substrat de 345°C-380°C, une vitesse de 0.25 MC/s, un 

rapport des espèces atomiques V/III en surface de l’ordre de l’unité. La température de la cellule de Bi 

a d’abord été ajustée pour obtenir des concentrations en bismuth allant de 1% à 6%. Puis la 

température de substrat a également été utilisée pour varier la composition de l’alliage pour les puits.  

                             

Figure 3.2 : Schéma de la structure des échantillons des couches épaisses de GaAsBi (à gauche) et tableau 

récapitulatif des résultats obtenus par HRDX sur les échantillons en couches épaisses élaborés (à droite). 

 

        Après avoir déterminé les conditions d’élaboration de ces couches, nous allons maintenant discuter 

les propriétés du GaAsBi en nous appuyant sur les résultats obtenus pour l’échantillon présentant une 

concentration en Bi de 3.8%. Ensuite, nous détaillerons l’étude menée sur l’effet du recuit sur le 

GaAsBi dans le cas d’une couche contenant 2.3% de Bi, épitaxié par P. Boonpeng (Post-doc LAAS, de 

l’Univ. Chulalongkorn, Bangkok)). 

Numéro 
de l’échantillon 

% Bi 

1 1.16 
2 1.8 

3 2.34 

4 3.04 
5 3.83 

6 6 
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3.4.2 Propriétés structurales 

3.4.2.1. Morphologie de la surface 

  L’observation par microscope optique de l’état de surface de la série d’échantillons indique que pour 

un rapport de flux des éléments V/III légèrement inférieur à l’unité, une grande densité de défauts est 

présente (figure 3.3 (a)). Par contre, pour un rapport légèrement supérieur ou égal à l’unité, on 

n’observe plus de défauts quelle que soit la composition en bismuth inférieure ou égale à 3.8%  (figure 

3.3 (b) et (c)). Pour identifier la composition de ces défauts, une observation par MEB–EDX a été 

effectuée. La figure 3.4 présente les spectres pris sur trois points situés sur la « tête » du défaut 

(spectrum 1), la « queue » (spectrum 2) et entre deux défauts voisins (spectrum 3)  pour une couche 

épaisse présentant 1.8 % en Bi. Ces spectres montrent que le défaut est constitué de gallium alors que, 

dans la queue ou sur la partie restante de la surface, on retrouve les éléments déposés (Ga,As,Bi). Ces 

défauts sont donc des gouttes de gallium ce qui indique que le rapport de flux V/III utilisé pour cette 

épitaxie était légèrement trop faible. On note également que ces gouttes et leur queue présentent des 

tailles très similaires (2 types). La queue a une forme particulière. Quelquefois, cette queue est orientée 

dans les deux directions opposées, de type <110> (parallèle à un plan de cliva ge). La queue de ces 

défauts pourrait résulter d’un glissement des gouttes liquides de Ga sur la surface. L' orientation 

préférentielle des queues n'est pas comprise, sinon à penser que le glissement se produirait pendant les 

arrêts de croissance où l'on observe la surface par RHEED suivant un des azimuts <110>, laissant les 

gouttelettes glisser verticalement selon l'autre direction <110> perpendiculaire.   

 

 

(a)                                           (b)                                         (c) 

Figure 3.3 : Images au microscope optique de quelques exemples de défauts de surface des couches épaisses 

pour un rapport de flux V/III inférieur à l’unité (a), et égal ou légèrement supérieur à l’unité (b, c).  



 

110 
 

 
 CHAPITRE 3 : Elaboration et étude des propriétés physiques des alliages GaAsBi sur GaAs 

 

  

  

                         

Figure 3.4 : Analyse par MEB-EDX de la composition des défauts en surface d’une couche épaisse de GaAsBi    

(1.8% Bi).  

3.4.2.2. Evaluation de la composition en bismuth et de la cristallinité du GaAsBi 

   Connaissant les valeurs estimées en bismuth et l’épaisseur des différentes couches de GaAsBi pour les 

échantillons présentant un rapport de flux des éléments V/III proche de l’unité, la composition maximale en 

bismuth qu’on peut incorporer a été déterminée par HRXRD. Pour cela, une série d’enregistrements en /2θ 

est effectuée selon la réflexion symétrique (004) pour des couches de GaAsBi de différentes compositions en 

bismuth. 

   Parallèlement, une simulation du diffractogramme a été effectuée en utilisant le logiciel de traitement des 

données développé par Bruker, où les valeurs des paramètres de maille de GaAs et GaBi ont été introduites 

pour estimer celui de l'alliage en appliquant la loi de Vegard. Sa déformation tétragonale sous l'effet du 

désaccord paramétrique a été calculée avec les constantes élastiques d u GaAs [27]. Pour ce calcul, nous 

avons alors ajusté les caractéristiques de la couche (épaisseur, concentration en bismuth) afin d’obtenir        

la meilleure correspondance entre diffractogramme simulé et diffractogramme expérimental. Ces paramètres 

d’ajustement ont une influence directe sur le diffractogramme calculé. Le diffractogramme d’une couche en 

déformation pseudomorphique tel que celui présenté sur la figure 3.5 (a) est constitué d’un pic principal et 

d’un pic secondaire plus large, qui correspondent respectivement à la diffraction des RX sur les plans (004) 

parallèles à l’interface du substrat et de la couche contrainte. La position du pic de diffraction de la couche 

est donc très sensible à la composition en bismuth de cette dernière qui détermine le paramètre de maille de 
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l’alliage et son état de contrainte. De part et d’autre de ces deux pics, on observe des oscillations 

périodiques, dites franges de « Pendellösung » ou d’épaisseur. Elles proviennent de l’interférence optique 

des rayons ayant subi des réflexions multiples sur les limites physiques de la couche (surface et interface 

avec la couche tampon). L’existence de ces franges est donc synonyme d’une bonne qualité cristalline, 

d’interfaces abruptes et d’épaisseur uniforme de la couche. La moindre variation de ces paramètres entraîne 

une nette modification du diffractogramme. Ainsi, l’ajustement de ces paramètres par rapport aux valeurs 

visées lors de la croissance permet de déterminer les caractéristiques réelles de l’échantillon.  

   Les diffractogrammes expérimental et simulé pour un échantillon présentant la composition en Bi 

incorporé (3.8%) maximale, pour une couche épitaxiée sans relaxation des contraintes, sont reportées sur la 

figure 3.5 (a).  

           

                     (a)                                                                   (b) 

Figure 3.5 : Diffraction de rayons X à haute résolution (HRXRD) d’un échantillon GaAsBi   (% Bi =3.8), (a) 

/2θ autour d’une réflexion symétrique (004), (b) carte du réseau réciproque selon 224 indiquant que la 

contrainte n’a pas été relaxée. 

   Nous observons que le pic du GaAsBi est décalé vers les petits angles ce qui indique un paramètre de 

maille perpendiculaire de la couche supérieur à celui du substrat ; ce résultat est attendu pour une 

couche en compression. Nous remarquons qu’il est très peu élargi par rapport à la simulation. C’est un 

résultat positif, car un élargissement de la largeur à mi-hauteur (FWMH) du pic serait lié à la présence 

d’une grande densité de défauts et/ou à un état de relaxation de la couche. La présence des oscillations 

d’épaisseur indique également que cette couche présente de bonnes caractéristiques structurales. Ces 

résultats sont complétés en étudiant la distribution de l’intensité de diffraction autour de la réflexion 

asymétrique 224 du réseau réciproque (figure 3.5 (b)). La position de la tache de diffraction 

correspondant au GaAsBi est parfaitement alignée sous celle du substrat GaAs. Ce qui prouve que la 

couche est complètement déformée pseudomorphiquement. 
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   Au contraire, un échantillon épitaxié avec une composition plus forte  (en utilisant une température 

d’épitaxie de 245°C), estimée à 6% ou plus, possède une surface présentant des défauts qui traduisent 

une incorporation incomplète du bismuth dans la couche de GaAsBi et un état de relaxation de 

contrainte avancé de cette dernière comme l'indique son diffractogramme de RX (figure 3.6). Ces 

résultats sont en accord avec les résultats publiés qui indiquent 4.5% comme valeur limite pour la 

croissance de couches non relaxées de même épaisseur [21].   

   Il faut noter que nous avons aussi remarqué que les caractéristiques des couches élaborées en 

condition d’équilibre des espèces As et Ga (pas de gouttes) ou en conditions déficitaires en arsenic 

(gouttes de gallium) restent identiques, en termes de concentration en bismuth et caractéristiques de 

luminescence (longueur d’onde, intensité). Seule l’épaisseur de la couche est affectée. Elle devient 

plus fine quand le manque en arsenic augmente. Ceci s’explique par le fait que le gallium excédentaire 

se ségrége sous forme de gouttes et ne participe pas à la croissance de la couche, qui procède en 

régime d’équilibre V/III entre les gouttes. En revanche, quand la croissance est effectuée en conditions 

excédentaires en arsenic, les caractéristiques optiques se dégradent rapidement.  

 

Figure 3.6 : Observation au microscope optique des défauts de l’échantillon n°6 (% Bi = 6) (à gauche) et son 

diffractogramme HRDRX montrant l’état de relaxation de contrainte calculé progressif dans l’épaisseur de la 

couche (à droite). 

3.4.3 Propriétés optiques 

   Comme déjà signalé (§ 3.2), l’introduction du bismuth dans la matrice de GaAs permet de réduire 

l’énergie de la bande interdite. La caractérisation par spectroscopie de photoluminescence (PL) à 

température ambiante de couches de GaAsBi contenant différentes concentrations en Bi indique en 

effet, que, quand le contenu en Bi augmente, la longueur d’onde d’émission se décale vers l’infra-

rouge. La variation d’énergie d’émission correspondante est de l’ordre de 85 meV/%Bi en accord avec 
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la littérature [18]. D’après Mohmad et al [44], l’intensité de photoluminescence augmente 

progressivement avant de saturer et de décliner. Ces auteurs expliquent cette amélioration par un 

meilleur confinement des porteurs dans le GaAsBi quand la concentration en Bi augmente, puis à la 

mise en oeuvre de recombinaisons non radiatives pour les contenus en Bi les plus forts dus à une plus 

grande densité de défauts ponctuels. Dans nos échantillons, nous n’observons pas cette tendance pour 

les couches épaisses à température ambiante, l’intensité de luminescence diminuant prograssivement 

avec le contenu en bismuth. En revanche, ce comportement est observé à 10K (figure 3.7).  

 

       

Figure 3.7: Spectres PL des couches épaisses GaAsBi à 300K (mesures LAAS) (à gauche) et à 10K (mesures 

LPCNO-Coll.LAAS) (à droite). 

   

 

 

Figure 3.8 : Evolution de l’énergie d’émission PL (a) et largeur à mi-hauteur (b) en fonction de la température 

d’analyse pour une couche épaisse de GaAsBi (3.8 % Bi) (mesures effectuées au LPCNO). 
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L’influence de la température sur l’énergie d’émission a été étudiée au LPCNO. La puissance du laser 

a été fixée au début à 1mW. Le spectre de la figure 3.8 (a) montre un comportement typique en « S 

inversé » des semiconducteurs désordonnés. Cette forme a été également rapportée dans la littérature 

[50] [66] [67]. Elle est attribuée aux états localisés dus au bismuth ou à un désordre des alliages 

GaAsBi. Dans le cas de l’azote, ce type de défauts ou agrégats avait été déjà observé [68][69] et des 

équipes de recherche avaient proposé le recuit rapide (RTA) comme solution pour y remédier [70]. 

Notons qu’un comportement singulier est également observé quand est tracée la largeur à mi-hauteur 

(FWHM) en fonction de la température (figure 3.8 (b)). Son étude ainsi que l’effet du traitement 

thermique seront détaillés dans le paragraphe suivant.  

3.4.4 Effet du recuit rapide (RTA) sur les propriétés optiques des couches de 
GaAsBi  

   Les études sur l’effet du recuit rapide sur des couches de GaAsBi élaborées par épitaxie en phase 

vapeur aux organométalliques (MOVPE) [71] et par épitaxie par jet moléculaire (MBE) ont été menées 

[50] [72] [44] et montrent une légère réduction des défauts que nous avons rencontrés en incorporant le 

bismuth. Nous allons détailler l’étude menée en partenariat avec le laboratoire LPCNO sur l’effet du 

RTA sur les propriétés optiques des couches épaisses de GaAsBi que nous avons élaborées. Pour cela 

ont été utilisées des expériences de spectroscopie de photoluminescence résolue en temps (TRPL). 

3.4.4.1. Contexte de l’étude 

   Une couche épaisse de GaAsBi contenant 2.3% en bismuth a été utilisée dans cette étude. Elle avait 

été élaborée par Poonyasiri Boonpeng. Un morceau de cet échantillon  a été recuit, ex-situ, sous azote 

pendant 30s à 750°C dans un système AnnealSys AS-One. Il a été mis en contact avec un substrat de 

GaAs durant le recuit pour éviter la dégradation de la surface venant de la désorption de l’arsenic. Le 

choix de la température du recuit a été fait en se basant sur l’expérience acquise sur les alliages à azote 

dilué. Toutefois, Moussa et al. [71] qui ont étudié exhaustivement les conditions de recuit ont montré 

que la température optimale pour avoir une bonne luminescence des couches de GaAs0.96Bi0.04 

élaborées par MOVPE vaut environ 700°C. Cette température a été ensuite validée sur des couches de 

GaAsBi élaborées par MBE par Mohmad et al. [50]. La dynamique des porteurs de charge a été 

caractérisée par TRPL en utilisant des impulsions d’excitation de 1.5 ps. La longueur d’onde du 

faisceau issu du laser Ti : Sa était typiquement de 795 nm avec une puissance incidente variant entre 1 

et 10 mW. La détection du signal a été faite à l’aide d’une streak caméra avec une résolution de 8 ps. 
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Pour la caractérisation de la dépendance de température, les échantillons ont été placés dans un 

cryostat à cycle fermé d'He. 

3.4.4.2. Caractérisation optique du GaAsBi après RTA 

   Commençant par l’étude de l’énergie de recombinaison, la figure 3.9 (a) montre le spectre intégré en 

temps, mesuré pour une couche de GaAsBi non-recuite dite « as grown » (AG) et une autre recuite 

(AN) à 750°C.  La puissance d’excitation a été fixée à 1mW et la température à 300K. On constate que 

la luminescence est augmentée d’environ 30% après le recuit, alors que la longueur d’onde d’émission 

est invariable. Cette amélioration est confirmée par TRPL. En effet, la figure 3.9 (b) correspondant à 

l’évolution de l’intensité TRPL en fonction du temps pour les mêmes couches GaAsBi montre que la 

durée de vie des porteurs de charges est augmentée de 130 ps à 180 ps après recuit. 

      

Figure 3.9 : (a) spectres PL en temps intégré et (b) résolu en temps pour une couche épaisse de GaAsBi (2.3 % 

Bi) non recuit (as grown) et le même recuit à 750°C, (300K et 1 mW d’excitation) (LPCNO – coll. LAAS). 

   Cette légère amélioration de l’intensité de l’émission et de la durée de vie des porteurs implique une 

réduction du taux de recombinaison non-radiative quand la couche GaAsBi est recuite à 750°C. La 

nature de l’émission excitonique peut être précisée en examinant l’effet de la température. La figure 

3.10 (a) présente la variation de l’énergie en fonction de la température obtenue pour une couche de 

GaAsBi non-recuite à 1 mW (carré rempli) et 10 mW (triangle rempli) et une autre couche de GaAsBi 

recuite à 750°C avec une puissance de 1mW (carré vide) et 10 mW (triangle vide). A température 

faible (<100K), la courbe correspondant à l’échantillon non recuit à 1mW ne suit pas le trait en 

pointillés qui représente l’ajustement à l’aide de la loi de Varshni [41] et se présente sous la forme 

typique en « S inversé » rencontrée pour les semiconducteurs désordonnés. L’origine de ce 

comportement est attribuée à des états localisés sur une impureté ou des agrégats, à un désordre 



 

116 
 

 
 CHAPITRE 3 : Elaboration et étude des propriétés physiques des alliages GaAsBi sur GaAs 

 

  

d’alliage, ou à des fluctuations du potentiel local [66][67], sur lesquels les excitons se piègent à basse 

température. A haute température, en revanche, les porteurs sont délocalisés dans la bande de valence, 

et la recombinaison se fait bande à bande, avec une évolution énergétique en accord avec la loi de 

Varshni. 

   L’énergie de localisation des porteurs est donnée par l’expression : 

                                                           Eloc(T) = EVar(T)- EPL(T)                                                           (3.4) 

où EVar(T) et EPL(T) sont respectivement les valeurs de l’énergie de Varshni théorique et de l’énergie 

du pic PL en fonction de la température [73]. La température d’énergie de localisation minimale est 

d’environ 70 K, et l’énergie de localisation maximale vaut environ 8meV. Pour l'échantillon non recuit 

(AG), la forme en «S inversé» s'annule pour une puissance incidente plus élevée (x10), en raison de la 

saturation des états localisés à haute densité d’excitation, dont la contribution devient ainsi négligeable 

devant les états délocalisés. On remarque que pour l'échantillon recuit (AN), la forme en «S inversé» 

est déjà presque absente à faible puissance d’incidence. Ceci est dû à l'amélioration de la qualité 

cristalline qui réduit d’autant la possibilité de localisation des porteurs sur les états-défauts.  

 

Figure 3.10 : Evolution de l’énergie d’émission PL (a) et largeur à mi-hauteur (b) en fonction de la température 

d’analyse pour une couche épaisse de GaAsBi (2.3% Bi) non recuite (AG) et recuite à 750°C (AN)               

(Pexc = 1 mW et 10 mW (étude effectuée au LPCNO - coll. LAAS).  

   Des tendances similaires ont été observées pour ces mêmes échantillons lorsque la largeur à mi-

hauteur (FWHM) est tracée en fonction de la température (figure 3.10 (b)). En effet, pour l'échantillon 

non recuit et à 1 mW d’excitation, la FWHM commence à augmenter, de 60 meV à 10 K à un 

maximum local de 90 meV à environ 100 K, puis rediminue jusqu’à 110K avant d’augmenter ensuite 
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régulièrement à partir de cette température. Ce comportement indique à nouveau qu’il existe une zone 

intermédiaire où les porteurs sur les états localisés et délocalisés participent également aux 

recombinaisons radiatives. Puis, elle diminue légèrement à 84 meV à 130 K lorsque l'énergie 

thermique est suffisante pour permettre la délocalisation des trous. A des températures plus élevées (> 

130 K), la FWHM augmente de nouveau suivant la fonction de dépendance de la température standard. 

La réduction de la densité d'états localisés par recuit est encore confirmée par la valeur de la FWHM 

de l’échantillon recuit, qui est inférieure à celle de l'échantillon non recuit quelle que soit la valeur de 

la température, et où l’épaulement à température intermédiaire est maintenant absent. Nous observons 

également un léger décalage vers le bleu d'environ 5 meV de l'énergie de la bande interdite du GaAsBi 

induite par le recuit. 

   Une autre information a été obtenue à partir de cette étude. Il s’agit de l’énergie d’activation des 

défauts que l’on estime à travers l’évolution de l’intensité PL en fonction de la température en utilisant 

la loi d’Arrhenius : log (I0 /I-1) = f (1/T) où I0 est l’intensité de PL à 0 K [74]. La figure 3.11 montre 

deux courbes d’Arrhenius pour l’échantillon non recuit (AG) et l’autre recuit (AN) à 1 mW. Pour 

(AG), la courbe ne peut pas être divisée en éléments linéaires, ce qui traduit l’existence de défauts 

présentant des énergies d’activation dans une gamme de 5 à 50 meV. Par contre, pour (AN), la courbe 

d’Arrhenius peut être ajustée en 2 lignes droites, qui conduisent à des énergies d’activation de 7 et 30 

meV pour des températures respectivement de 40 à 140 K et de 150 à 300 K. Ces valeurs d'énergie 

d’activation sont proches de celles identifiées par Imhof et al [66][67], 11 meV et 45 meV, que ces 

auteurs ont attribuées au désordre d'alliage. Dans notre cas, la guérison des défauts par l’application 

des recuits s’avère plus efficace (suppression de la forme de « S inversé »). Ce bon résultat peut 

s'expliquer par la concentration en Bi de nos échantillons qui est inférieure à celle de leurs 

échantillons. Remarquons que ces mesures ont été confirmées par des mesures de spectroscopie de 

photoluminescence stationnaire effectuées sur les échantillons du LAAS par l’Université d’Istanbul (à 

publier, A. Erol et al.).  

   Ainsi, le recuit rapide améliore la qualité des couches épaisses du GaAsBi en réduisant 

drastiquement la densité de défauts. Ces propriétés de luminescence sont généralement reliées à des 

défauts ponctuels, car les défauts étendus n’ont généralement dans les semiconducteurs III-V pas de 

signature particulière, sinon une décroissance de l’intensité de luminescence dans le cas des 

dislocations [47][48]. Toutefois, il faut noter les résultats de microscopie en transmission de Rodrigo et 

al [72] qui ont étudié des coupes transversales d’échantillons GaAsBi/GaAs. Pour cette orientation, ces 

auteurs montrent que les couches de GaAsBi contiennent une forte densité de défauts étendus, 
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principalement des défauts d’empilement, qui sont supprimés par recuit rapide ; ces auteurs observent 

également une forte augmentation de l’intensité de luminescence après recuit. Nous n’avons pour notre 

part pas d’observations TEM pour nos échantillons en couches épaisses. Aucune indication de la 

présence de défauts (rugosité) n’est cependant décelable à partir de la surface de nos échantillons qui 

sont toujours très plans (hors gouttes). Nous ne pouvons donc pas savoir si des défauts étendus y sont 

présents, et guéris par recuit.  

 

Figure 3.11 : Courbes d’Arrhenius pour un échantillon de GaAsBi (2.3% Bi) non recuit (AG) et recuit (AN) à 

750°C. Les lignes en pointillés bleus représentent les droites d’ajustement pour le calcul des énergies 

d’activation des défauts de l’échantillon recuit  

(étude effectuée au LPCNO - coll. LAAS). 

 

3.5 Etude des propriétés des puits quantiques de GaAsBi  

   A notre connaissance, beaucoup moins de publications rendant compte de la croissance et des 

propriétés de puits quantiques GaAsBi sont disponibles [75] [76] [77] . 

   Après avoir déterminé les conditions de croissance optimales pour la croissance de couches épaisses 

de GaAsBi/GaAs, nous avons étudié une série de puits quantiques, pour lesquels nous avons fait varier 

la concentration en Bi, en appliquant les conditions de croissance trouvées les meilleures pour les 

couches épaisses. Ces échantillons ont été caractérisés par HRXRD et spectroscopie de 

photoluminescence à température ambiante. Nous avons alors sélectionné le puits procurant l’émission 

de photoluminescence à plus grande longueur d’onde. Pour cet échantillon, contenant 7 % en Bi, nous 

avons exploité toute la gamme de techniques de caractérisation dont nous disposons pour étudier ses 

propriétés structurales et optiques. Après avoir présenté la méthode que nous avons mise en oeuvre 
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pour la croissance des puits quantiques GaAsBi, nous allons nous focaliser sur cet échantillon. Nous 

allons décrire la détermination de sa composition en Bi, ses propriétés structurales et optiques et nous 

détaillerons l’effet du recuit rapide sur ces propriétés.  

3.5.1 Croissance des puits quantiques GaAsBi 

   Pour réaliser des puits quantiques de composition donnée en Bi, nous avons utilisé les conditions en 

rapport d’espèces V/III (proche de l’unité) et vitesse de croissance (V= 0.25 MC/s) optimisées pour les 

couches épaisses GaAsBi étudiées. La température de substrat a été variée de 380°C à 365°C. La 

croissance, faite dans le bâti 32P RIBER, a été contrôlée par RHEED. La figure 3.13 schématise la 

séquence de croissance de nos échantillons. Après le dépôt d’une couche tampon d'environ 500 nm à 

580°C, la température est diminuée pour la croissance du puits quantique (380°C-365°C) (figure 3.12).  

   Les différentes reconstructions de surfaces GaAs soumises à un flux de Bi ont été explicitées par 

Masmadi et al [78] . Ils ont trouvé que, pour les conditions optimales de croissance du GaAsBi, la 

reconstruction est de type (2x1) ce que nous observons. Elle serait (1x3) si le rapport V/III était trop 

fortement supérieur à l'unité.  

   Pour commencer l'épitaxie de GaAsBi, nous utilisons une procédure différente de celle généralement 

utilisée par les autres auteurs (figure 3.13 (a)). En effet, les autres groupes irradient la surface par les 

flux de bismuth et d’arsenic durant un arrêt de croissance. Quand ils observent une reconstruction 

RHEED riche Bi, ils ouvrent le cache du gallium pour commencer la croissance du puits. Il est délicat 

d’opérer de cette manière dans notre bâti car les flux ne sont pas centrés (position optimale RIBER 

32P). Ceci nous empêche d’avoir des flux uniformes spatialement. En arrêt de rotation du porte-

substrat, le flux d’arsenic et de bismuth décroissent vers le bas. Il n’est alors pas envisageable de 

saturer la surface uniformément en bismuth. Nous avons décidé de tirer parti de l’effet surfactant du 

bismuth.  Pour cela, nous avons ouvert en même temps les caches de gallium et de bismuth (l’arsenic 

étant maintenu constamment ouvert), le porte-substrat maintenu en rotation. Pendant la première partie 

de la croissance, le Bi flotte sur la surface du GaAs et sa concentration augmente jusqu’à l’apparition 

de la reconstruction (2x1) riche-Bi. Dans cette première étape, le Bi joue donc le rôle d’un surfactant. 

Seulement alors, quand la surface est saturée par le Bi, la croissance du puits commence. À la fin, le 

cache de bismuth est fermé en premier, puis après 5nm à 10nm de croissance de GaAs, le cache de Ga 

est fermé à son tour. Dans ces conditions, le diagramme RHEED du GaAs est magnifique, de type 

(2x1). En revanche, nous observons que le diagramme RHEED se détériore peu à peu pour des 

épaisseurs supérieures de GaAs. Nous pensons que cette épaisseur est nécessaire pour que le bismuth 
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présent en surface soit éliminé, et que la poursuite de la croissance de GaAs serait néfaste, car on ne 

bénéficierait plus de l’effet surfactant du bismuth. La température est alors remontée à 520°C hors 

croissance, où 30nm de GaAs sont épitaxiés à une vitesse de 0.7MC/s et un rapport V/III de 2, puis à 

580°C en déposant les 70nm de GaAs restants (fig 3.13 (b)). A la fin de la croissance, la température 

du substrat est abaissée.  

 

Figure 3.12 : Schéma de la structure des échantillons à  puits quantiques  GaAsBi. 

 

(a) Procédure utilisée dans la littérature  

  

(b) Procédure utilisée au LAAS 

Figure 3.13 : Procédure de croissance des puits quantiques de GaAsBi (a) dans la littérature et (b) au LAAS. 

3.5.2 Propriétés structurales 

   Pour déterminer les caractéristiques structurales du puits épitaxié, une étude par HRXRD a été 

menée. La figure 3.14 montre en premier lieu que le diffractogramme expérimental présente des 

oscillations bien définies et un pic de diffraction de faible largeur. Ce qui indique que les matériaux 

épitaxiés (puits et barrière supérieure) possèdent une bonne qualité cristalline. Ceci nous a permis 
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d’évaluer l’épaisseur, la composition et la déformation du puits. Effectivement, pour une épaisseur de 

7.3 nm et un pourcentage en Bi de 7 %, nous avons obtenu un excellent ajustement des 

diffractogrammes expérimental et simulé de la structure  qui sont complètement superposés (noir et 

bleu). 

 

Figure 3.14 : diffraction de rayons X à haute résolution du puits étudié de GaAsBi  

(balayage transverse en /2θ). 

 

   La confirmation  de la valeur de la composition en Bi mesurée par HRXRD et l’estimation de la 

déformation élastique du puits quantique ont été faites par TEM au CEMES (J. Nicolai, C. Gatel et A. 

Ponchet). Pour cela, le mode conventionnel et le mode en haute résolution (HRTEM) sur un 

microscope de marque TECNAIF-20 ont été utilisés. L’observation à 200 kV d’une coupe <110>, 

figure 3.15, montre l’uniformité en épaisseur du puits, des interfaces abruptes et l’absence de défauts 

étendus (dislocations, défauts d’empilement…) ou de rugosité. Ce résultat est confirmé par 

l’observation en HRTEM. En effet, la figure 3.16 confirme l’absence de dislocations. Ceci indique que 

les réseaux s’accordent parfaitement aux interfaces, et donc que la déformation est de type 

pseudomorphique. 
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Figure 3.15 : Image en coupe transverse par microscopie électronique en transmission du puits étudié de 

GaAsBi (J. Nicolai et al, CEMES – coll. LAAS). 

 

 

Figure 3.16 : Image en coupe transverse par TEM à haute résolution du puits étudié de GaAsBi avec le profil en 

pourcentage de composition pris selon sa direction de croissance (J. Nicolai, C. Gatel et A. Ponchet, CEMES – 

coll. LAAS). 

 

   La déformation reliée à la zone de référence choisie dans la couche tampon GaAs a été déterminée 

avec une résolution spatiale supérieure à 1 nm. Comme indiqué dans le profil tout le long de la 

direction de croissance, la déformation plane ε peut être considérée homogène dans le puits quantique.  
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Utilisant les règles d’élasticité linéaire et prenant en considération que ε est liée à une zone de 

référence GaAs, la déformation dépend du désaccord de maille f par cette relation : 

 

Avec C11 et C12 les constantes élastiques du GaAs. Notons qu’une réduction de 10 à 20 % de la 

déformation effective est possible du fait de la relaxation de surface après l’amincissement de 

l’échantillon pour l’observation en TEM. Ainsi, pour ε = 0.016, la valeur estimée du désaccord du 

paramètre de maille varie 0.0095  à 0.0105. En prenant la valeur du paramètre de maille du GaAsBi 

égale à 0.633 nm et en appliquant la loi de Vegard, la composition en bismuth déduite est de 7.8 %, ce 

qui est proche de la valeur mesurée par HRXRD.   

   Revenons maintenant à notre procédure de croissance. Nous avons choisi d’ouvrir le cache de Bi en 

même temps que celui du Ga et de les laisser ouverts pour une durée supérieure à celle dont on aurait 

besoin pour croître une couche en GaAsBi épaisse de 7 nm (nous avions visé 11nm). Or les valeurs 

trouvées indiquent que l’épaisseur est de cet ordre. Cela va dans le sens de la non- incorporation du 

bismuth que nous avons posée comme hypothèse.  

   Pour compléter les caractérisations menées sur cet échantillon, une étude par spectroscopie par 

masse d’ions secondaires (SIMS) a été faite avec l’analyseur ionique Cameca 4F6 de l’INSA de 

Toulouse. La source utilisée est le Cs+ (3kV) et les profils d’ions ions secondaires produits par les 

éléments éjectés du matériau à analyser ont été obtenus en polarisation de 2kV. La  zone pulvérisée a 

la forme d’un cratère de 150x150 µm2. Pour éliminer les erreurs d'analyse dues aux bords inclinés du 

cratère formé, on procède à une analyse de signaux des ions secondaires dans une zone de 30 µm de 

taille au centre du cratère. 

   Les profils de concentration en bismuth obtenus pour le puits quantique étudié, présentés sur la 

figure 3.18, indiquent une incorporation correcte. Le bismuth est localisé et uniforme bien que 

l’épaisseur du puits soit trop faible pour être déduite d’une telle analyse. On constate, bien que le profil 

soit symétrique, un léger épaulement dans la partie inférieure de la structure.  

   Cet épaulement observé dans le profil SIMS correspond à l’épaisseur de GaAs dura nt laquelle nous 

postulons que le Bi a joué le rôle d’un surfactant et durant laquelle cet élément s’est, de ce fait, très peu 

incorporé (figure 3.17). Avec cette procédure de croissance, il est possible de réaliser des puits 

quantiques présentant des interfaces bien définies. De plus, la formation d’une couche de GaAs avec 
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surfactant, avant la réalisation du puits, permet de s’assurer que l’interface inférieure du puits est de 

très bonne qualité. Remarquons qu’une autre équipe a récemment utilisé une technique comparable, 

dans le cas de l’OMVPE [79]. 

 

Figure 3.17 : Analyse SIMS de l’échantillon étudié après reprise d’épitaxie. 

   Le seul bémol à l’utilisation de cette technique efficace est qu’elle nécessite l’utilisation de 

calibrations préalables très poussées, et un contrôle strict des conditions expérimentales. En effet, une 

variation sur un paramètre de croissance peut entraîner une mauvaise estimation de l’épaisseur du puits 

réalisé, ce qui sera préjudiciable si l’on envisage la réalisation d’un composant comprenant des puits 

GaAsBi émettant à une longueur d’onde précise. Nous avons rencontré ces problèmes pour les autres 

puits que nous avons élaborés, pour lesquels nous avons mal évalué l’apparition de la reconstruction 

riche-Bi. De ce fait, leur épaisseur est trop importante. Nous envisageons des améliorations pour le 

contrôle de cette étape par un suivi précis de la reconstruction au RHEED. Il s’agit d’enregistrer le 

diagramme pendant la rotation de l’échantillon (toujours maintenue) et de synchroniser son analyse de 

manière à identifier le changement de reconstruction de manière univoque.  

3.5.3 Propriétés optiques 

   Une étude par photoluminescence à température ambiante a été menée au LAAS pour étudier les 

caractéristiques optiques de ce puits quantique. La figure 3.18 présente le spectre de cet échantillon, 

qui possède une émission de photoluminescence à une longueur d’onde égale à 1.23 µm. Cette valeur 

est faible comparée à celle obtenue dans le cas de puits de GaInAsN qui émettent à 1,35 µm [80] ; en 

effet, ces derniers sont en « compensation de contrainte », compte-tenu de la présence simultanée 
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d’indium et d’azote, ce qui permet d’obtenir plus facilement des longueurs d’onde plus grandes. 

L’intensité de luminescence est seulement légèrement plus faible que celle d’un puits quantique de 

GaInAsN élaboré au LAAS sur le même bâti d’épitaxie que celui utilisé pour les alliages GaAsBi. 

Toutefois, il faut noter que notre résultat se situe à l’état de l’art, si on le compare aux groupes qui se 

sont illustrés sur l’épitaxie de ces alliages [67][76][77]. En vue encore d’améliorer ces caractéristiques, 

des recuits rapides ont été appliqués, du même type que ceux effectués dans le cas des couches 

épaisses. 

 

Figure 3.18 : Spectres de photoluminescence à 300K du puits de GaAsBi (7%, 7.3nm) et d'un puits de référence 

GaInAsN épitaxié au LAAS. 

3.5.4 Stabilité thermique des puits 

   Un recuit rapide (RTA) ex situ a été effectué à différentes températures (650°C-700°C-750°C-

800°C) pour étudier l’effet de ce traitement sur les propriétés des puits quantiques. Commençant par 

l’analyse HRXRD, le diffractogramme obtenu pour le puits recuit à 650°C est similaire à celui obtenu 

avant recuit (as grown). En revanche, les diffractogrammes évoluent fortement pour les recuits opérés 

à plus hautes températures (figure 3.19). Ce résultat s’explique raisonnablement par l’exodiffusion du 

bismuth qui s’amplifie au fur et à mesure que la température cro ît. Cette étude montre que la 

température optimale de recuit est d’environ 650°C. Ce résultat sera confirmé par analyses SIMS et 

photoluminescence.   

   En effet, l’analyse SIMS de la figure 3.20 indique également que l’extension du profil du puits étudié 

de GaAsBi (7% Bi) confirme l’exodiffusion du bismuth du puits qui s’amplifie quand la température 

de recuit augmente. Notons que ces différents profils SIMS ont été traités. En effet, la vitesse de 
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pulvérisation change d’expérience en expérience. Nous les avons normalisés par rapport au signal de 

gallium dans le GaAs qui devrait être constant, puis en considérant la concentration totale de bismuth 

égale pour tous les échantillons. 

 

Figure 3.19 : Courbes de diffraction de rayons X à haute résolution en réflexion (004) du puits de GaAsBi    

(7%, 7.3nm) non recuit (As grown) et après recuit à différentes températures. 

 

Figure 3.20 : Analyse SIMS du puits de GaAsBi (7%, 7.3nm) non recuit et recuit à différentes températures. 

   Par ailleurs, les spectres de photoluminescence de la figure 3.21 (a) mesurés à basse température 

(env. 20K (LAAS)) montrent que l’intensité d’émission a doublé après un recuit à 650°C tout en 

gardant      la même énergie d’émission comparée à l’échantillon non recuit. Pour une température plus 

élevée (à 700°C), une chute brutale de l’intensité est observée bien que la longueur d’onde d’émission 
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ne change pas. Par contre, pour les échantillons recuits à 750°C et 800°C, l’intensité diminue 

d’environ un facteur 10 avec un fort décalage vers le bleu : la longueur d’onde d’émission des puits 

vaut respectivement 1,046µm et 972nm pour les puits recuits à 750°C et 800°C. Il apparait donc que 

seul   le recuit à 650°C améliore les propriétés optiques du puits GaAsBi non recuit. A température 

ambiante, seuls ces deux puits luminescent (figure 3.21 (b)). L’intensité d’émission des autres 

échantillons, recuits à plus haute température, s’écroule quand on augmente la température d’analyse, 

ce qui est certainement lié à la présence de défauts formés lors des recuits effectués aux températures 

supérieures à 650°C. Enfin, la forte diminution de la concentration en bismuth dans le puits, due à 

l’exodiffusion de cet élément pour les recuits aux deux plus fortes températures, explique  le fort 

décalage vers le bleu observé pour les deux échantillons correspondants. 

 

 

 

Figure 3.21 : Spectres de photoluminescence à 20K (gauche) et à 300K (droite) du puits de GaAsBi (7%, 7.3nm)  
non recuit (As grown) et après recuit à différentes températures. 

   L’évolution de l’émission du puits non recuit en fonction de la température présente la forme en « S 

inversé » déjà obtenu dans le cas des couches épaisses à des températures inférieures à 100K (figure 3.22 (a)) 

et à une faible puissance d’excitation (34W/cm2). Ceci indique la présence d’états localisés près de la bande 

de valence dus à un désordre d’alliage ou à des agrégats de bismuth. Plus on augmente la puissance, plus la 

forme en « S inversé » s'atténue jusqu’à la forme de l’énergie d’émission attendue en fonction de la 

température (loi de Varshni). La saturation des états localisés est atteinte à 113W/cm2. Le même 

comportement est obtenu dans le cas d’un puits recuit à la température optimale (650°C) (figure 3.22 (b)). 

Cela montre que le recuit ne guérit pas ces défauts contrairement à ce qui a été observé pour nos échantillons 

en couches épaisses. Nous pensons que cela s'explique par la plus grande concentration de bismuth utilisée 

pour ce puits (7%) que pour les couches épaisses (3.8% max). Mais ceci reste à confirmer. 
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   Les mesures par photoluminescence résolues en temps (TRPL) à 300K montrent une légère amélioration de 

l’intensité PL après recuit à 650°C avec une extension de la durée de vie des porteurs (figure 3.23).   

Ceci indique une légère réduction du taux de recombinaisons non rad iatives, et une diminution des défauts à 

leur origine. Par contre, pour un recuit à 700°C, on constate que la durée des porteurs est plus faible que celle 

d’un échantillon non recuit. Ceci indique la présence de nouveaux centres de recombinaison non radiat ive 

dans ce puit recuit à une température supérieure à la température optimale (650°C). Ces défauts sont 

certainement d’un autre type que ceux guéris à 650°C, et du même type que ceux qui conduisent à une 

diminution de l’intensité de luminescence à 20K (figure 3.21). Leur origine est certainement liée à l’utilisation 

d’une température excessive pour le  recuit.  

       

Figure 3.22 : Evolution de l’énergie d’émission PL en fonction de la température d’analyse d’un puits de 

GaAsBi (a) non recuit (As grown) et (b) recuit à 650°C pour différentes densités de puissance  

(étude LAAS – P. Boonpeng). 

 

Figure 3.23 : Spectres de photoluminescence résolues en temps (TRPL) à 300K du puits GaAsBi (7%, 7.3nm) 

non recuit et après recuit à 650°C et 700°C (Pin = 20mW) (étude LPCNO-coll. LAAS)). 
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3.6 Conclusions  

   Dans ce chapitre, après avoir rappelé l’historique et l’état de l’art sur les alliages GaAsBi, dont 

l’intérêt se justifie par leurs propriétés électroniques singulières, nous avons présenté nos résultats sur 

la croissance par EJM de couches minces et de puits quantiques de GaAsBi. Leurs propriétés indiquent 

que nous sommes parvenus à contrôler leurs conditions de croissance, qui sont délicates par le fait 

qu’une faible température de croissance et un rapport des espèces atomiques V/III proche de l’unité 

doivent être impérativement utilisés. Leurs propriétés structurales, étudiées par HRXRD, et pour un 

puits par MET, sont bonnes. En accord avec la littérature, des couches minces de 250nm sont 

contraintes élastiquement au moins jusqu’à 3,8%, tandis qu’un puits, de 7% Bi et 7,5 nm d’épaisseur, 

est de bonne qualité structurale, sans défauts et avec des interfaces planes, alors qu’il émet à 

l’ambiante à 1,2-1,23µm, résultat à l’état de l’art. Les propriétés optiques et de spin de ces structures 

épitaxiées ont été et sont toujours étudiées au LPCNO. En plus des résultats sur les propriétés de 

luminescence rapportées dans ce chapitre, signalons que ce laboratoire a aussi récemment mesuré la 

variation du facteur de Landé avec la concentration et estimé la variation de la masse effective 

électronique [38]. La variation de l’énergie de photoluminescence est de l’ordre de 85meV/% Bi, 

variation de l’ordre de celles rapportées dans les publications. En appliquant un recuit rapide à une 

couche mince de GaAsBi contenant 2,3% de Bi, nous sommes parvenus à guérir significativement les 

défauts à l’origine de la présence d’états électroniques localisés qui perturbent l’évolution de 

l’émission en fonction de la température. Après le même type de recuit, effectué à différentes 

températures, dans le cas du puits à 7% Bi, nous n’avons pas pu complètement guérir ces défauts. 

Nous avons toutefois montré qu’un recuit à 650°C peut en améliorer la photoluminescence mais,  qu’à 

des températures supérieures, le bismuth diffuse hors des puits, conduisant à un décalage de l’énergie 

de sa luminescence vers le bleu, du fait d’un moins bon confinement électronique des porteurs. Notons 

que la procédure que nous avons mise au point pour la croissance des puits quantiques, qui exploite 

l’effet surfactant du bismuth sur la croissance du GaAs, donne d’excellents résultats sur la qua lité des 

structures. Toutefois, elle doit être améliorée pour assurer la réalisation de puits mieux contrôlés en 

épaisseur, et ce par un contrôle du diagramme RHEED plus fin. Le savoir- faire expérimental et les 

connaissances sur ces matériaux et leurs propriétés devraient maintenant permettre d’étudier les 

alliages associant conjointement Bi et N, dont la complémentarité des propriétés électroniques et la 

compensation de la contrainte qu’ils apportent laissent envisager de riches perspectives.  
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Conclusion Générale 

 

   Ce travail de thèse portant sur l’étude des nouvelles hétérostructures quantiques pour la filière GaAs, 

avait deux objectifs principaux : D’une part, la reprise d’épitaxie par jet moléculaire de puits 

quantiques de GaInAs/GaAs et la croissance dirigée des boîtes quantiques d’InAs sur des surfaces 

nanostructurées de GaAs en vue de développer de nouvelles structures pour les diodes laser à couplage 

par le gain. D’autre part, l’étude des conditions de croissance des alliages GaAsBi (xBi<7%) sous 

forme de couches minces et de puits quantiques. L’intérêt pour ces alliages se justifie par leurs 

propriétés électroniques singulières. Obtenir de bonnes propriétés optiques pour ces alliages permet de 

mieux cerner leur potentialité comme zone de gain de diodes laser émettant dans l’infra-rouge. 

  

   Dans la première partie de ce travail, nous avons développé un procédé de structuration des surfaces 

GaAs par nanoimpression douce assistée par ultra-violets en complément de la lithographie par 

faisceau électronique que le LAAS utilise classiquement. Nous avons étudié la capacité de films 

thermoplastiques souples à satisfaire aux exigences de deux variantes de la nanoimpression. D’une part 

à la nanoimpression thermique, plus précisément au « hot embossing », pour la fabrication du moule 

et, d’autre part, à la nanoimpression assistée par UV pour la réplication des motifs dans la résine 

déposée sur le substrat GaAs. Ces films thermoplastiques transparents présentent des avantages leur 

permettant d’être utilisés en tant que matériaux de moulage prometteurs (faible coût, simplicité et 

rapidité d’utilisation). Nous avons démontré par analyse par microscopie à force atomique et 

microscopie électronique à balayage que les moules transparents fabriqués à partir de ces films ont une 

bonne fidélité de reproduction et une haute performance lithographique en termes de résolution, de 

taux de production et d’alignement. Notons que ces moules sont fabriqués en une seule étape et 

qu’aucun traitement de surface particulier au cours du procédé ne s’est avéré nécessaire. Ils sont aussi 

réutilisables plusieurs fois sans être dégradés. Nous avons réussi à transférer des motifs dans GaAs 

d’environ 120 et 147 nm de largeurs de pas de 200 à 300nm. 

   Bien que ce procédé soit très attractif, il est toujours en évolution et les résines commerciales que 

nous avons utilisées également. En vue de se libérer des problèmes associés, disposer de résines 
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« maison » permet de stabiliser plus facilement un procédé. Une telle résine est en cours de 

développement au LAAS. 

   Notons également que l’étape de la gravure ICP des matériaux déposés pour transférer les motifs 

dans GaAs et SiO2/GaAs est une autre problématique à surmonter, étant donné que les résines utilisées 

en nanoimpression sont peu sélectives aux procédés de gravure sèche. Son utilisation permettrait de 

parvenir à des rapports de forme pour les motifs que nous visons plus grands que ceux accessibles à la 

gravure chimique et cette étude devra être conduite dans le futur. 

 

   Nous nous sommes ensuite focalisés sur la reprise d’épitaxie sur surfaces de GaAs nanostructurées. 

Dans ce but, nous avons tout d’abord étudié la préparation des surfaces qui est une étape primordiale 

pour réussir la reprise d’épitaxie. Nos échantillons ont été oxydés « ex-situ » par plasma O2:SF6, et 

ensuite désoxydés « in-situ » par deux techniques : la première consiste en une désoxydation sous flux 

d’hydrogène qui a été développée par Olivier Desplats et que nous avons à nouveau optimisée dans la 

mesure où les conditions d’opération du bâti et de la cellule plasma avaient été modifiées. La seconde 

technique est la désoxydation sous flux de gallium que nous avons mise au point. Nous avons validé la 

qualité de préparation par des analyses de spectroscopie d’électrons Auger, par RHEED, et par AFM. 

Nous avons obtenu pour les deux techniques des surfaces atomiquement propres et lisses, la rugosité 

étant très faible, d’environ 0.35nm. Par ailleurs, nous avons mené une analyse par SIMS afin d’étudier 

la décontamination de l’interface de reprise. Nous avons obtenu des profils des éléments contaminants 

se situant dans la même gamme que ceux mesurés à l’interface couche tampon/substrat. Ce qui indique 

que les traitements utilisés sont appropriés pour la reprise d’épitaxie. Une première étude sur la reprise 

de puits quantiques de GaInAs sur une surface nanostructurée a été effectuée. Elle a conduit en 

l’obtention de motifs qui traduisent une croissance différente suivant l’orientation des motifs, en 

accord avec les observations déjà effectuées sur des motifs micrométriques. Nous avons exploité ces 

puits pour favoriser l’alignement des boîtes, dans des motifs à nano-tranchées orientées selon [1-10]. 

Les boîtes quantiques ne s’ordonnaient pas suffisamment dans les motifs superficiels que nous avons 

formés, et nous avons tiré bénéfice des puits contraints pour parvenir à les aligner dans les tranchées 

tout d’abord, et ensuite à amplifier l’effet de la contrainte pour obtenir leur alignement en lignes après 

aplanissement de la surface. Alors que les puits et les boîtes présentent une émission de 

photoluminescence à température ambiante, il reste maintenant à étudier exhaustivement leurs 

propriétés de luminescence pour valider notre approche et envisager leurs applications.  

 

   Dans un second volet, nous nous sommes intéressés aux alliages GaAsBi visant plusieurs domaines 

stratégiques d’application. Nous avons contribué à l’effort de la communauté internationale sur la 
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démonstration de la faisabilité d’hétérostructures prometteuses et la compréhension de leurs propriétés. 

Nous avons élaboré des couches épaisses (CM) et des puits quantiques (QW) de GaAsBi/GaAs de 

bonne qualité structurale et optique, qui sont exploités dans le cadre d’une collaboration avec le 

LPCNO qui s’intéresse en particulier aux propriétés optiques et de spin de ces alliages, et les étudie par 

spectroscopie de photoluminescence résolue en temps. Nous avons fait varier leur contenu en bismuth 

(<3.8% CM et 7% QW). Leur analyse par HRDRX indique que les couches présentent de bonnes 

propriétés cristallines. Leurs propriétés de luminescence sont cohérentes avec leur contenu en bismuth, 

avec une variation de leur énergie de bande interdite de l’ordre de 85meV/%Bi, qui indique que le 

bismuth provoque un fort décalage de l’émission vers l’infra-rouge. Ces résultats sont en accord avec 

la littérature, de même que l’évolution de leur énergie d’émission avec la température d’analyse, qui 

présente le comportement en « S inversé » des semiconducteurs désordonnés, qui est ici attribué à la 

présence d’états localisés dus à des agrégats de bismuth ou à un désordre d’alliage, déjà rencontré dans 

les nitrures dilués. Nous avons obtenu une émission par photoluminescence pour un puits 

GaAs0.93Bi0.07 à 1.22µm, qui constitue l'état de l'art. L’application de recuits thermiques rapides 

améliore la qualité du matériau. Elle parvient même, dans le cas d’une couche contenant 2.3% de Bi, à 

réduire de façon significative la densité des défauts, et partant, la contribution des états localisés au 

mécanisme de recombinaison des porteurs, d’une manière plus forte que dans la littérature. Nous avons 

également obtenu une légère amélioration de l’intensité de l’émission et de la durée de vie des porteurs 

impliquant une réduction du taux de recombinaison non-radiative. Dans le cas des puits, nous avons 

démontré que seule la température de 650°C permet d’améliorer ces propriétés. Au-delà de cette 

température, un fort décalage vers le bleu de l’émission de photoluminescence a été observé, qui 

traduit la diffusion du bismuth hors du puits, que nous avons mise en évidence par SIMS et HRXRD. 

Notons que la réussite de l’élaboration de ce puits est due à l’utilisation d’une méthode de croissance 

efficace que nous avons développée, qu’il convient maintenant d’améliorer par un contrôle du 

diagramme RHEED en croissance.  

Les hétérostructures originales qui ont été développées au cours de cette thèse doivent maintenant 

être mises à profit pour les applications. La capacité d’ordonner les boîtes quantiques dans des réseaux 

denses et de disposer d’alliages GaAsBi qui peuvent être associés aux nitrures dilués, complémentaires 

par leurs propriétés électroniques et pouvant compenser leurs contraintes, peuvent ouvrir de nouvelles 

voies pour les composants de demain.  

 

  



 

 
 



 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Annexes  
 

 

  



 

 
 

 

  



Annexes 

139 
 

Annexe 1 : Liste des acronymes 

 AFM Atomic Force Microscopy 

 STM Scanning Tunneling Microscope 

 FIB Focused Ion Beam 

 EBL Electron Beam Lithography 

 EUV Extreme UltraVio let 

 NIL Nanoimprint Lithography 

 UV-NIL UltraVio let Nanoimprint Lithography 

 NL NanoLine 

 SOI Silicon On Insulator 

 RIE Reactive Ion Etching  

 ITRS International Technology Roadmap for Semiconductors 

 T-NIL Thermal Nanoimprint Lithography 

 PC PolyCarbonates 

 ETFE Ethylene TetraFluoroEthylene 

 PFPE PerFluorinated PolyEther 

 PDMS  PolyDiMethylSiloxane  

 COP Cyclic Olefin Polymers 

 OTS  OctadécylTrich loroSilane  

 Mw Molecular weight 

 SPP Solid Parallel-plate Press 

 ACP Air Cushion Press 

 PMMA PolyMéthylMéthAcrylate 

 MIBK Methyl Isobutyl Ketone 

 IPA IsoPropAnol 

 ICP Inductively Coupled Plasma  

 MEB Microscopie Electronique à Balayage 

 COP Cyclic Olefin Polymer 

 COC Copolymère d’Oléfine Cyclique 

 PET PolyEthylene Terephthalate 

 PS Polystyrene 

 CDD Charge-Coupled Device  

 ICPECVD Inductively Coupled Plasma Enhanced Chemical Vapour Deposition  

 UVOC’s Ultrat Vio let-Ozone Cleaning of Surface  

 XPS X-ray Photoelectron Spectroscopy 

 RHEED Reflection High-Energy Electron Diffraction  

 MC MonoCouche 

 RMS  Root Mean Square 

 SIMS  Secondary Ion Mass Spectrometry  

 MOVPE Metalorganic vapour phase epitaxy  

 EJM Epitaxie par Jet moléculaire  

 BEP Beam Equivalent Pressure 

 MBE Molecular Beam Epitaxy  

 MEB-EDX Microscopie Electronique à Balayage- Energy-d ispersive X-ray  

 HRXRD High Resolution X-ray Diffract ion 

 RTA Rapid Thermal Annealing 

 FWHM Full Width at Half Maximum 

 PL Photoluminescence 

 TRPL Time-Resolved PhotoLuminescence 

 AG As Grown 

 TEM Transmission Electron Microscopy 

 HRTEM High Resolution Transmission Electron Microscopy 
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Annexe 2 : Epitaxie par jet moléculaire (MBE) 

a) Principe 

   L’épitaxie par jets moléculaires (ou MBE pour Molecular Beam Epitaxy) est une technique 

permettant la croissance de couches minces cristallines sur substrats monocristallins. Elle a été 

développée par A. Cho et J. Arthur dans les années 1970 au laboratoire Bell. La croissance cristalline 

est réalisée sous ultravide (10−9 à 10−11 torr) en faisant interagir à la surface du substrat porté à une 

température Ts des flux atomiques ou moléculaires obtenus à partir de sources solides ou gazeuses. On 

distingue la MBE à sources solides SSMBE où toutes cellules sont des cellules d’effusion, la MBE à 

sources gazeuses -(GSMBE), ou seulement les sources d’éléments V sont des sources gazeuses 

(craqueur AsH3, PH3, …) et l’épitaxie par jets chimiques (EJC) où toutes les cellules sont gazeuses 

(craqueurs AsH3, PH3, … et sources III organo-métalliques). 

   La croissance en SSMBE que nous avons utilisée, dans le cas des matériaux semi-conducteurs III-V, 

est basée sur la méthode des « trois températures » proposée par Gunther en 1958. En effet, les flux 

moléculaires d’éléments III (Ga,In,Al…) et V (As,Bi,N…) sont contrôlés par les températures des 

cellules d’évaporation. On choisit des températures de cellules d’éléments III supérieures à celle du 

substrat (TIII>Ts>Tv). D'où la condensation des éléments III en surface. Leur coefficient de collage est 

alors proche de 1. Les éléments V sont maintenus en excès pour assurer la stœchiométrie du matériau 

III-V épitaxié ; leur pression de vapeur saturante étant très supérieure à celle des éléments III, ils ne se 

condensent en effet pas en conditions d’épitaxie standards. L’excès d’éléments V est ré-évaporé et 

c’est donc le flux d’éléments III qui contrôle la vitesse de croissance. Notons que la qualité des 

couches sera alors intrinsèquement liée aux conditions de croissance : la température de substrat, la 

vitesse de dépôt et le rapport entre les espèces V et III. Ces paramètres doivent être optimisés pour 

chaque type de surface et matériau III-V épitaxié.  

   L’EJM présente divers avantages par rapport aux autres techniques d’épitaxie, comme la MOVPE 

(Metal Organic Vapor Phase Epitaxy), ou la LPE (Liquid Phase Epitaxy) :  

 Un ultravide qui autorise d’une part un libre parcours moyen des éléments III et V supérieur à 

la distance source-substrat (d’où le terme « jet moléculaire ») et d’autre part l’observation in 

situ de la croissance par diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante RHEED 

(cf. paragraphe suivant). 

 Une faible vitesse de croissance, de l’ordre ou inférieure à 1 monocouche (MC) par seconde 

(soit 0,283 nm pour le GaAs), permettant un contrôle précis de la croissance à l’échelle 

atomique. 
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 Une interruption rapide des flux permettant la réalisation d’interfaces abruptes, et donc 

l’obtention de nanostructures à faibles dimensionnalités (puits, fils et boîtes  quantiques).  

 Un dopage qui s’effectue pendant la croissance de manière à imposer les sites d’incorporation 

de l’élément dopant.  

 

b) Mécanismes et modes de croissance 

   Les mécanismes de croissance sont décrits comme suit : Pour les flux atomiques (III), il y a 

adsorption chimique et/ ou physique des atomes sur le substrat. Quant aux flux moléculaires (V), il y a 

physisorption des molécules sans échange d’électrons, par une force de type Van der Waals. Dans cet 

état précurseur les molécules migrent en surface, jusqu’à leur chimisorption dissociative en atomes si 

sont disponibles des atomes de Ga adsorbés ou incorporés en surface. Une migration des espèces 

atomiques de Ga et des dimères Ga-As formés intervient alors jusqu’à leur incorporation définitive 

(figure B.1 (gauche)). Comme déjà mentionné, le flux d’éléments V doit être supérieur au flux 

d’éléments III qui contrôle la croissance (figure B.1 (droite)). Quand on diminue la température 

d’épitaxie, le temps de dissociation des molécules d’As augmente ainsi que leur temps de résidence sur 

la surface. De ce fait, si la température est trop abaissée, la densité de défauts ponctuels augmentera 

drastiquement. Un excès d’arsenic sera même incorporé pour des températures d’épitaxie inférieures à 

250°C. Un matériau de mauvaise qualité cristalline, voire amorphe, sera formé à plus basse 

température. L'expression de la longueur de diffusion fait intervenir le temps de résidence des 

adatomes à la surface τs, et leurs coefficients de diffusion Ds dont les expressions sont les suivantes: 

                                                                τs = .                                                             B.1 

                                                                Ds =  .                                                         B.2 

La relation de la longueur de diffusion est donc la suivante:  

                                                            λs = 
 
= a.                                                     B.3 

La présence de marches et de crans de hauteur atomique favorise l’incorporation (figure B.1 

(droite)). 



Annexes 

142 
 

  

Figure B.1: Différentes étapes conduisant à l'incorporation des espèces incidentes (gauche) et décomposition 
des molécules d’éléments V (dimères As2 et tétramères As4) (droite). 

 

   Quand on augmente la température du substrat, le taux de désorption des espèces augmente 

fortement et il devient nécessaire d’en tenir compte. Pour une température supérieure à une valeur 

critique, la température congruente (640°C pour le GaAs), la désorption des espèces V deviendra 

même plus forte que celle des espèces III, et devra être compensée pour ne pas former des gouttes 

d’éléments III en surface. La croissance d’un matériau stoechiométrique sera préservée si la quantité 

d’espèces V en surface reste supérieure à celle des espèces III. La vitesse de croissance diminuera tout 

de même, comme la désorption des espèces III augmentera elle-aussi avec la température et deviendra 

non négligeable. La croissance à haute température doit donc être finement calibrée. 

Remarquons que dans notre étude, nous n’avons utilisé que les températures d’épitaxie pour lesquelles 

la désorption de l’élément III est négligeable : 580°C pour le GaAs, 500-520°C pour le GaInAs et 

InAs, ou des températures plus faibles dans le cas de la réalisation d’alliages GaAsBi. C’est 

l’incorporation du Bi dans le GaAs qui détermine l’utilisation de ces conditions particulières comme 

nous le discuterons dans le corps du manuscrit.  

Sur la surface, l’épitaxie des matériaux III-V peut se produire avec différents modes.  La classification 

des trois modes de croissance cristalline rencontrés en épitaxie a été introduite par Ernst Bauer en 

1958. Ces modes dépendent principalement de la valeur relative des énergies d’interaction adatome-

adatome (énergie de cohésion) et des énergies d’interaction adatome-substrat (énergie d’adhésion). La 

figure suivante schématise ces trois modes de croissance.  

 

Figure B.2: Schématisation des divers modes de croissance.  
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 Le mode Frank-van der Merwe (ou croissance couche par couche 2D), est favorisé lorsque 

l’énergie de liaison entre les atomes déposés est inférieure ou égale à celle entre la couche 

mince et le substrat. Ce mode réplique de façon bidimensionnelle le réseau atomique du 

substrat. Les monocouches se forment par coalescence d’îlots 2D ou par avancée de marches (« 

step-flow »), avec la possibilité d'obtenir un régime intermédiaire où des marches se regroupent 

en paquets («step-bunching» en anglais), ou où une déformation parallèle au bord de la marche 

se produit conduisant à une ondulation au bord des marches (« step-meandering » en anglais).  

 Le mode Volmer-Weber ou (croissance tridimensionnelle 3D) où l’énergie est à l’inverse 

minimisée par groupement des adatomes en îlots 3D croissant en hauteur pour réduire la 

surface couverte. Les atomes sont donc plus liés entre eux qu’au substrat.  

  Le mode Stranski-Krastanov (ou croissance mixte) est intermédiaire, avec des îlots 3D sur  une 

« couche de mouillage 2D ». Un désaccord de paramètre de maille entre le matériau épitaxié et 

le substrat induit une contrainte dans la couche déposée épitaxiée. La croissance est d’abord 

bidimensionnelle et s’effectue monocouche par monocouche, entraînant une augmentation de 

l’énergie de contrainte interne. Puis, si les matériaux sont fortement désaccordés, au-dessus 

d’une épaisseur critique déposée (1 à qq MC), une relaxation élastique entraînera la formation 

d’îlots 3D au dépend du matériau déjà déposé. La relaxation plastique de la contrainte par 

formation de défauts étendus (dislocations)  se produira par la suite.  

En épitaxie de semiconducteurs III-V/III-V, on ne rencontrera que deux de ces modes : i) le mode de 

croissance Frank-Van der Merwe pour l’homoépitaxie et l’épitaxie de matériaux faiblement 

désaccordés au substrat et ii) le mode Stranski-Krastanov quand le désaccord de maille sera 

suffisamment fort.  

 

c) Equipement d'épitaxie par jet moléculaire utilisé 

   Le bâti d'épitaxie par jet moléculaire utilisé dans cette thèse est présenté dans la figure B.3 et B.4. Il 

s'agit de deux chambres de croissance : une réservée à l'épitaxie de composants-test semi-conducteurs 

III-V (bâti RIBER 32P) et une autre utilisée pour les études amont sur les matériaux ou le s procédés 

(bâti RIBER 2300) et équipée par une cellule plasma RF d'hydrogène. Les deux chambres sont dotées 

d’un appareillage de diffraction d'électrons de haute énergie en réflexion (RHEED) et connectées entre 

elles par un système de transfert sous ultra-vide, comprenant également une chambre d'introduction 

équipée d’un four permettant le dégazage des substrats après leur introduction et une chambre de 

transfert. Dans cette dernière une analyse chimique des surfaces peut être menée grâce à un 

spectromètre d'électrons Auger. Ce système est complété, à une de ses extrémités, par un sas dans 
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lequel les échantillons sont introduits dans le système. Seul ce sas est remonté à la pression 

atmosphérique à chaque chargement d’échantillons (deux introduits simultanément) et ensuite remis 

sous vide (10-5T) à l’aide d’une pompe sèche à membrane.  

 

Figure B.3: Bâtis d'épitaxie par jet moléculaire 32P RIBER du LAAS. 

                

Figure B.4: Schéma des bâtis d'épitaxie par jet moléculaire 32P RIBER du LAAS utilisés pour cette thèse. 
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d) Contrôle in-situ: la diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED) 

   Le principe du RHEED repose sur l’utilisation d’un faisceau colinéaire d’électrons accélérés par une 

haute tension de 10 10KeV (dans notre cas). Ces électrons heurtent la surface sous une incidence 

rasante pour diffracter sur les deux premières monocouches de la surface en cours de croissance avant 

d’être recueillis sur un écran fluorescent perpendiculaire au plan de l’échantillon. La diffrac tion ne 

rend compte essentiellement que de la structure de la surface qui se comporte comme un réseau 

bidimensionnel (2D). Le réseau réciproque est de ce fait constitué de droites passant par les nœuds du 

réseau réciproque 2D dont les intersections avec la sphère d’Ewald, d’un rayon de 2π/λ, forment des 

taches allongées1 . Le diagramme de diffraction obtenu correspond ainsi à une vue de « profil » du 

réseau réciproque. Par exemple, lorsque le faisceau est dans la direction [110], le diagramme révèle la 

structure de la surface (001) dans la direction [-110] et réciproquement. Un exemple de diagramme 

présenté dans la figure B.5 correspond à une reconstruction 2x4 riche en As d’une surface de GaAs.  

 

 
 

Figure B.5 : Diagramme RHEED de la surface d’une couche GaAs (100) reconstruite 2x4 sous un flux 

d’As4 à 540°C : azimut suivant la direction [1-10] (a), et la direction [110] (b).  

Les diagrammes de diffraction nous permettent non seulement de contrôler en temps réel la 

croissance des couches minces et de déterminer la vitesse de dépôt mais aussi d’accéder à de 

nombreuses informations qualitatives et quantitatives de la surface. Dans notre cas, ces diagrammes 

nous servent pour calibrer les vitesses de croissance, vérifier les conditions expérimentales telles que 

les reconstructions de surface et les rapports des flux, caractériser la désoxydation de nos échantillons 

et suivre la transition 2D-3D lors de la formation des boîtes quantiques. 

                                                 

 

1
 P. P. Ewald, « Introduction to the dynamical theory of X-ray diffraction », Acta Crystallogr. A, vol. 25, no 1, p. 

103-108, janv. 1969. 
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Résumé 

 

   Une des forces des semi-conducteurs composés et de leurs alliages est de permettre une ingénierie 

très flexible des structures de bande et de couvrir une large bande spectrale intéressant de nombreuses 

applications optoélectroniques. De plus, il est possible de les réaliser sous forme de puits et boîtes 

quantiques, qui constituent des émetteurs efficaces pour les diodes laser. Mes travaux de thèse 

s’inscrivent dans le contexte du développement de nouvelles hétérostructures quantiques pour la filière 

GaAs en vue d’étendre sa gamme d’application.  En premier lieu, la reprise d’épitaxie par jet 

moléculaire des puits quantiques de GaInAs et la croissance dirigée des boites quantiques d’InAs sur 

des surfaces nanostructurées de GaAs ont été visées. La structuration de surface a été réalisée par un 

procédé de nanoimpression que nous avons mis au point et par lithographie électronique. La 

désoxydation in situ par plasma hydrogène et sous flux de gallium a été étudiée et des surfaces lisses et 

propres ont été obtenues. L’influence de l’orientation et de la dimension des motifs sur les 

nanostructures a été précisée. La luminescence des nanostructures à température ambiante a été 

démontrée. En second lieu, la croissance des puits quantiques de GaAsBi  a été développée après une 

optimisation des conditions de croissance de couches épaisses de GaAsBi. Une émission à température 

ambiante d’une longueur d’onde de 1.22 µm a été mesurée pour un puits contenant 7% de bismuth. Il 

présente des interfaces planes, une épaisseur uniforme et est déformé élastiquement. Par ailleurs, la 

présence d’états localisés a été mise en évidence par spectroscopie de photoluminescence. Nous avons 

montré que les recuits ne parviennent pas à guérir ces défauts. 

 

Mots clés : Filière GaAs, Semi-conducteurs III-V, Epitaxie par jet moléculaire (EJM), Structuration de 

surface, Nanoimpression, Boites /puits quantiques, Alliages GaAs.
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Abstract 

 
   Compound semiconductors provide a high flexibility in band structure engineering and cover a wide 

spectral band, meeting requirements for a large amount of optoelectronic applications. Moreover, they 

can be structured as quantum wells or quantum dots to fo rm efficient emitters for laser diodes. My 

thesis deals with the development of novel quantum heterostructures for GaAs technology with the aim 

to further extend this material system range of applications. I have investigated two kinds of 

nanostructures: growth on nanostructured surfaces and GaAsBi alloys. The first part of the work 

is dedicated to the molecular beam epitaxy of InGaAs quantum wells and InAs quantum dots on 

nanopatterned GaAs surfaces. Surface patterning was carried out using a nanoimprint lithography 

process that we have developed and by electron beam lithography. Critical to the success of the 

subsequent growth step was the development and optimisation of hydrogen plasma and Ga-triggered 

oxide desorption from patterned GaAs to obtain smooth and clean surfaces. Our results show that 

growth of quantum dots can be directed, with dependence in orientation and pattern size. Furthermore, 

photoluminescence from these nanostructures is observed at room temperature.  In the second part of 

the thesis, the growth of GaAsBi quantum wells was studied after optimization of the growth 

conditions for thick GaAsBi layers. Room temperature emission up to a wavelength of 1.22 µm is 

demonstrated for a strained GaAsBi quantum well (7% Bi). This latter structure exhibits flat interfaces. 

Moreover, the presence of defect-related localized states was highlighted by photoluminescence 

spectroscopy. It is further shown that these defects cannot be entirely suppressed by a rapid thermal 

annealing treatment. 

 

Keywords: III-V Semiconductors, Molecular beam epitaxy (MBE), Nanopatterning surfaces, 

Nanoimprint lithography, Quantum wells/dots, GaAsBi alloys.  

 
 


