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Résumé

Découvert a la fin des années 80, I'arséniure de gallium épitaxié & basse température
(GaAs-BT) présente des propriétés intéressantes pour des applications opto-électroniques.
Ses propriétés sont intimement liées a la présence de défauts ponctuels, dont les niveaux
profonds donnent des temps de vie compatibles avec son utilisation en tant que couche
active dans des photo-commutateurs. Dans le but d’améliorer la connaissance actuelle sur
I'origine physique du temps de vie et ainsi d’optimiser celui-ci, ce travail de thése a consisté
a4 mener une étude approfondie du matériau, en particulier en combinant des analyses ma-
croscopiques avec une caractérisation microscopique. Il comporte cing chapitres, le premier
présentant un état des connaissances sur le GaAs-BT, le second décrivant les différentes
techniques utilisées dans le cadre de cette étude. Le troisiéme chapitre s’intéresse a la
composition chimique de la couche épitaxiée a basse température et a sa caractérisation
structurale par diffractométrie des rayons X. Il réveéle la croissance de composés ternaires
ou quaternaires fortement dilués en phosphore et en indium et suggére la présence d’an-
tisites d’éléments V. En raison de la présence de phosphore, il souléve la question de la
nature chimique de ces antisites. Le chapitre suivant a pour objectif d’identifier les dé-
fauts ponctuels incorporés dans le matériau grace a une étude par microscopie a effet
tunnel a basse température. Bien que la majorité des défauts se différencie des antisites
observés dans la littérature par un état de charge négatif et une apparence changeante au
passage de la pointe, une analyse des conditions d’imagerie en fonction de la température
confrontée a des calculs ab-initio indique la formation préférentielle d’antisites d’arsenic
par rapport a la formation d’antisites de phosphore. Le dernier chapitre est consacré a
la caractérisation du matériau apreés recuit. La particularité de cette partie repose sur
la découverte que les antisites ne précipitent pas pour une température de croissance de
325°C et sont donc a l'origine du temps de vie le plus intéressant pour les applications

souhaitées.
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Summary

Since its discovery in the late 80’s, low temperature grown gallium arsenide (LTG-GaAs)
has shown interesting properties for optoelectronics. These properties are closely related
to point defects within the material, which deep levels permits carrier lifetimes compatible
with its use as an active layer in photoswitches. In order to improve the current knowledge
on the physical origin of carrier lifetime thus allowing optimizing it, this thesis work consis-
ted in leading a thorough study of the material, particularly by combining macroscopic
analysis with microscopic characterization. It consists of five chapters, the first one pre-
sents a state of the art on LTG-GaAs while the second describes the different techniques
used throughout this study. The third chapter focuses on the chemical composition of the
LTG-layer and on its structural characterization through X-ray diffraction study. It reveals
the growth of highly diluted ternary or quaternary compound containing phosphorus and
indium so that the presence of element V antisites is conceivable. Thus, the presence of
phosphorus requires to determine the chemical nature of these antisites. The next chapter
aims to identify the incorporated point defects within the material through microscopic
study by low temperature scanning tunneling microscopy. Although, the majority of de-
fects differs from observed antisites in the literature with a negative charge state and
a changing appearance during scanning, analysis of imaging conditions in relation with
the temperature confronted with ab-initio calculation shows the preferential formation of
arsenic antisites with regard to the formation of phosphorus antisites. The last chapter is
dedicated to characterizing the material after annealing. This part particularity relies on
the discovery that antisites do not cluster for a growth temperature of 325°C and thus

are the origin of the most interesting carrier lifetimes for wanted applications.
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Introduction

Aprés le dépot de brevet en 1897 sur les transmissions par ondes radio par Nikola Tesla [1],
Reginald Fessenden parvient & transmettre une voix humaine par message radio [2]. Cette
découverte s’avérera particulierement cruciale lors de la guerre russo-japonnaise de 1904-
1905. En particulier lors de la bataille de Tsushima, qui marquera la victoire de la guerre
par le Japon grace a 'emploi des télécommunications. Cette victoire symbolise d’une
certaine maniére les prémices du changement que va subir le déroulement des guerres. Avec
le développement de I'aviation pendant la premiére guerre mondiale suivi du radar dans
les années 1930, la guerre électronique prendra tout son essor pendant la seconde guerre
mondiale. L’utilisation de 'aviation pour les bombardements et pour les parachutages de
troupes fera prendre une importance cruciale aux systémes de détection pour la défense
anti-aérienne. Commence alors une bataille encore menée de nos jours par les systémes
de détection radar : la maitrise du spectre électromagnétique. La guerre électronique
vise & utiliser les ondes électromagnétiques pour détecter sans étre détecté, intercepter et
brouiller les informations circulant sur le systéme adverse. Dans le cadre du radar, cela se
traduit par 'emploi d’impulsions a différentes fréquences. La fréquence de 'impulsion va
impacter sur la conception du radar, notamment, sur le mécanisme de détection. Puisque
le signal est une impulsion, il est difficile de le détecter en balayant la plage de fréquence
utilisée par les signaux radars avec une détection synchrone. Pour contourner cet obstacle,
il faut mettre au point des dispositifs capables de détecter un signal sur une grande plage
de fréquence et adapter la détection pour écouter la plage de fréquence utilisée par les

signaux radars grace a un récepteur superhétérodyne.

Parmi ces dispositifs, on peut utiliser un photo-commutateur pour numériser les signaux
radars a haute-fréquence et faciliter leur détection. En particulier, la mise au point d’une
structure verticale de photo-commutateur (Figure 1) permet de meilleurs rendements que

la structure planaire [3]. Le matériau actif recherché pour ces composants doit remplir
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FIGURE 1: Schéma des structures de photo-commutateur vertical (a) et planaire (c) et
leur image MEB associée (b) et (d).

plusieurs conditions de fonctionnement : une forte résistivité hors éclairement pour obtenir
des signaux contrastés, des porteurs de charge au temps de vie trés court pour produire
des impulsions de courant trés bréves et de mobilité élevée pour générer des signaux
intenses. Egalement, ces matériaux doivent disposer d’une grande tension de claquage pour
supporter les tensions utilisées pour 'amplification des signaux électriques. On cherchera
parmi les matériaux semi-conducteurs ceux & bande interdite direct qui permettent une

recombinaison radiative évitant 1’échauffement que provoque une recombinaison.

Pour raccourcir le temps de vie des matériaux semi-conducteurs, il faut introduire des
défauts de maniére reproductible et controlée. A cette fin, deux techniques ont été dé-
veloppées : la croissance a basse température (BT) et I'implantation /irradiation ionique.
Les matériaux soumis a I'implantation /irradiation ionique permettent de controler pré-
cisément le temps de vie puisque celui-ci est inversement proportionnel a la dose d’ions
implantés. On peut obtenir des matériaux présentant des temps de vie aussi bas que
200 fs [4]. Par contre, ils présentent généralement une résistivité d’obscurité assez faible
(< 10 Q.cm) bien que des résultats plus satisfaisants aient été obtenus (5 x 10* Q.cm) [5].
Les matériaux fabriqués par épitaxie a basse température de substrat présentent a la fois
de faibles temps de vie de porteur, une grande résistivité d’obscurité et un bon transport
des charges. Parmi ces matériaux, on pourrait considérer I'/n,Ga,_,As-BT qui posséde
une bande interdite adaptée aux télécommunications (1,55 pm). Seulement, sa résisti-
vité reste faible avant recuit (quelques Q.cm) et augmente avec le recuit contrairement
au GaAs-BT. Découvert a l'origine pour servir de couche tampon dans des transistors
III-V, I'arséniure de gallium épitaxié a basse température de substrat a révélé par la suite
des propriétés adaptées a I'opto-électronique soit un faible temps de vie de porteur et
nées par les conditions de fabrication (température de fabrication, température de recuit).

Puisque le matériau est fabriqué a basse température, la reproductibilité de fabrication du



matériau est longtemps restée problématique et a donné des résultats plutot hétérogenes
dans la littérature. Suite aux progrés techniques, la température de croissance, et donc
Iexcédent d’arsenic introduit, est aujourd’hui maitrisée et invite a approfondir les études

physiques menées sur ce matériau depuis les années 90.

Nous exposerons une revue bibliographique de 'arséniure de gallium épitaxié a basse tem-
pérature. Nous montrerons la disparité des résultats obtenus jusqu’ici dans la littérature.
Il s’agira également de référencer les défauts envisagés dans le matériau et les propriétés
qu’ils induisent au travers de différents modéles. Connaissant les défauts et leurs effets,
nous présenterons I'instrumentation utilisée pour complémenter les analyses standards du

matériau avec des études microscopiques.

Pour étudier le temps de vie des porteurs de charge dans le matériau, nous utiliserons la
réflectométrie définie temporellement par pompe-sonde sur des couches fabriquées dans
une gamme de température allant de 240°C a 325°C. Le faible temps de vie de porteur
est associé dans la littérature a la présence d’états dans la bande interdite. Ceux-ci étant
associés tantdt aux antisites d’arsenic ou a la présence de précipités d’arsenic. Par 1’étude
des couches BT en microscopie a effet tunnel (STM) et en microscopie électronique en
transmission (TEM), nous léverons ’ambigiiité sur les défauts responsables du faible temps
de vie des porteurs. Nous estimerons la concentration de I'excédent d’atomes d’arsenic
responsables de ces défauts par diffraction des rayons X (XRD) sur les couches non-recuites
et montrerons par I’étude des couches recuites que le matériau consistait en un alliage
dilué de Gay_yIn,Asi_,P, ce qui est confirmé par I'analyse chimique des couches par
spectrométrie de masse des ions secondaires (SIMS). Ces études permettront de déterminer
I'influence des conditions de croissance sur la structure du matériau, sur sa composition
et sur la nature des défauts présents dans le matériau avant et aprés recuit. Le matériau
étant destiné & étre utilisé dans des applications sensibles (détection radar), l'effet de la

température et du vieillissement sur le temps de vie de porteur sera étudié.

La nature des défauts présents dans les alliages BT dilués n’a pas été étudiée jusqu’a
présent. L’utilisation d’un alliage notamment ternaire de GaAsP-BT pose la question de
I’énergie de formation des antisites de phosphore par rapport a celle des antisites d’arsenic.
Nous montrerons que les éléments V placé en antisite et responsables du faible temps de vie
des porteurs de charge dans ces matériaux sont des atomes d’arsenic et non de phosphore

ce qui donne a nos couches des propriétés similaires a celles du GaAs-BT.






Chapitre 1

Le GaAs épitaxié a basse température

Dans les années 1980, le développement de 'épitaxie par jets moléculaires a permis
de fabriquer des couches d’arséniure de gallium de grande qualité. La croissance de ces
couches repose sur 'utilisation d’un substrat orienté [001] porté & une température de
580-680°C. Le gallium est évaporé de sa source, s’adsorbe et diffuse sur le substrat sans
pouvoir se désorber de la surface, ou il réagit avec I'arsenic. Ce dernier est incorporé
soit en ’évaporant d’une source solide soit en craquant des molécules d’arsine. L’arsenic
étant plus volatil que le gallium et la surface étant plus chaude que la source, il ne peut
pas s’y condenser mais peut s’y chimisorber en se liant aux atomes de gallium en surface.
[’arséniure de gallium ainsi produit est assurément stoechiométrique tant que ’on s’assure
d’avoir un ratio de pression équivalente des jets V/III assez fort. A la fin des années 1980,
la croissance de GaAs par épitaxie par jets moléculaires a des températures de substrat
inférieures a celles utilisées habituellement est malgré tout démontrée [6]. Le GaAs épitaxié
a basse température (GaAs-BT ou LTG-GaAs pour Low Temperature Grown GaAs en
anglais) a des propriétés isolantes tout en étant compatible avec les substrats III-V ce
qui suscite un intérét particulier pour ce matériau |7, 8|. Plus tard, ses propriétés de
photoconduction sont étudiées et on démontre la faisabilité de photodétecteur picoseconde
[9]. Cet intérét sera renouvelé quand de nouvelles structures de photodétecteur permettant
une efficacité accrue seront mises au point quelques années plus tard [3]. Dans ce chapitre,
on présentera le procédé de fabrication du matériau, les défauts formés et leurs effets sur

ses propriétés, qui varient en fonction des recuits appliqués.
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1.1 Fabrication

I.1.1 Croissance

Le GaAs non-steechiométrique est un matérian semiconducteur fabriqué par EJM (Epi-
taxie par Jets Moléculaires, le principe de cette technique est détaillé dans le Chapitre IT) &
des températures de substrat inférieures a la température de croissance du GGaAs standard
tout en conservant une grande qualité cristalline [10]. La faible température de substrat -
entre 200 et 400°C - permet ’adsorption d’arsenic en excés en surface ce qui se manifeste
par la formation de différents défauts dans le matériau et entraine un grossissement du
paramétre de maille [11]. Ces défauts sont des antisites d’arsenic (Asg,), des atomes d’ar-
senic interstitiels (As;) et des lacunes de gallium (Vg, pour gallium Vacancy en anglais).
Un nombre limité d’études envisagent que certains antisites d’arsenic se combineraient
avec des atomes d’arsenic interstitiels pour former des complexes aux propriétés similaires
a 'antisite mais moins stable. Ce complexe (Asg, — As;) serait a 1'origine de la sensibilité

aux traitements thermiques du matériau [12].

La croissance de couches de GaAs-BT contenant une concentration de défauts reproduc-
tible a longtemps été problématique car les pyrométres utilisés pour mesurer la tempéra-
ture dans les batis d’EJM ne fonctionnent pas aux gammes de températures nécessaires
a la fabrication de matériaux non-stoechiométriques (200-300 °C). Le controle délicat des
conditions de croissance (température de substrat, ratio des pressions équivalentes des
jets (ou BEP pour Beam Equivalent Pressure en anglais), précurseurs utilisés) entraine
une disparité dans les résultats obtenus dans la littérature. Ainsi, différentes croissances
référencées a la méme température de croissance auront une concentration de défauts
différente comme l'illustre la Figure I.1 qui met en relation la variation du paramétre de
maille mesuré par diffraction des rayons X avec la température de croissance pour des
échantillons de GaAs-BT non-recuits [13, 11, 14, 15, 12].

Sur cette figure semble se dessiner une relation linéaire entre la température de croissance
et la variation du parameétre de maille dans le matériau non-recuit. S’il n’est pas possible
de quantifier rigoureusement I'excédent d’arsenic introduit en fonction de la température
on peut néanmoins dégager une tendance : plus la température de croissance est faible et

plus la concentration de défauts est grande.
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Ficure 1.1: Variation du paramétre de maille en fonction de la température de crois-
sance d’échantillons de GaAs-BT non-recuit.

1.1.2 Recuits

Le recuit est un traitement thermique auquel on soumet le matériau aprés la croissance.
Il consiste en un chauffage a des températures de 400 a 800 °C pendant un temps pouvant
aller de 15 secondes & plusieurs heures pour certaines études. Il entraine un changement
structurel du matériau [10], la formation de précipités d’arsenic [16], augmentation de
la résistivité électrique et du temps de vie de porteurs [17]. 1l existe plusieurs modéles
pour expliquer ces changements de propriétés avec le recuit. Le premier paru explique

I'augmentation de la résistivité par la formation de précipités d’arsenic [18].

Ces précipités métalliques forment des barriéres Schottky dans le semiconducteur qui
bloquent le niveau de Fermi en milieu de bande interdite. Autour de ces précipités se
forment des zones de déplétions (voir Figure 1.2) qui si elles se recouvrent, c¢’est-a-dire
pour un faible espacement entre précipités ou pour un niveau de dopage trés bas, donnent

au matériau des propriétés semi-isolantes (cf subsection 1.2.2).
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Ficure 1.2: Schéma d’un précipité d’arsenic formant une barriére Schottky avec le
matériau.

1.2 Les défauts cristallins

La structure cristalline de I'arséniure de gallium est de type zinc-blende. On peut voir sur

la Figure [.3 comment s’organisent les atomes d’arsenic avec les atomes de gallium.

F1GURE 1.3: Image d'une maille unitaire de GaAs. C’est une structure Zinc-Blende, c’est

a dire deux structures cubiques face centrées embriquées I'une dans l'autre et décalées

d’un quart de paramétre de maille dans chaque direction. En vert les atomes de gallium
et en rouge les atomes d’arsenic.

La non-steechiométrie du GaAs-BT se manifeste par des défauts cristallins ponctuels ou
volumiques |19, 20]. On notera la présence de différents types de défauts ponctuels :
I’antisite d’arsenic est la substitution d’un atome de gallium par un atome d’arsenic, les
atomes d’arsenic interstitiels sont des atomes d’arsenic qui ne sont pas situés sur un site

cristallin et des lacunes de gallium désignent les sites cristallins de gallium qui sont vides.



Chapitre I. Le GaAs épitaxié a basse température 6

Ces différents défauts ponctuels sont représentés sur la Figure 1.4. Les défauts volumiques

sont le résultat de la précipitation de l'arsenic excédentaire [21].

FIGURE I.4: Vue schématique des deux premiéres couches atomiques de la surface (110)

de GaAs épitaxiée a basse température. Les cercles rouges (verts) indiquent la position

des atomes d’arsenic (gallium), leur taille étant reliée a la profondeur de la couche. Les

points hachurés représentent les atomes interstitiels d’arsenic. Les lacunes de gallium
sont indiquées par le symbole Vig,.

Ces défauts sont a l'origine des propriétés du GaAs-BT. Ainsi, il est important de connaitre
leur concentration ainsi que les modifications électroniques et optiques qu’ils apportent
au matériau. En principe, un défaut est caractérisé premiérement par sa configuration
atomique c’est a dire son voisinage atomique et la distorsion de la maille qu’il induit et
deuxiémement par son niveau énergétique et sa fonction d’onde. A partir de ces données, il
est possible de déduire la section de capture des porteurs, si le défaut se comporte en tant
que centre de recombinaison ou de diffusion et de connaitre son impact sur les propriétés
optiques du GaAs-BT. Pour accéder a ces informations, 1’étude du matériau doit étre
effectuée par diverses techniques de caractérisation. En effet, chacune d’entre elles n’offre
que des informations partielles. Pour cette raison, il est nécessaire de comparer tous les
résultats expérimentaux pour identifier correctement la nature des défauts présents dans

le matériau.
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I.2.1 Les défauts ponctuels

Les antisites d’arsenic. Lors de la croissance, la faible température du substrat per-
met le remplacement de certains atomes de gallium par des atomes d’arsenic. Ces défauts
sont des antisites d’arsenic (notés Asg,). Plus la température de croissance est basse et
plus leur concentration augmente. La présence de ces défauts peut étre détectée grace a

plusieurs techniques.

La caractérisation du GaAs-BT a été dans un premier temps purement électrique. Les
concentrations de densité de porteurs et les mobilités étaient relevées par mesure du
coefficient de Hall et de la résistivité a 77 K, les valeurs limites obtenues furent de
n=1x10Y em™3 et de p = 1,3 x 10> em?/V - s pour une croissance a 380°C. En
deca de cette température la résistance des couches était trop grande pour permettre ces
mesures [6]. Trés vite, la caractérisation du matériau par spectroscopie Auger révéle un
excédent d’arsenic de 1% [22]. S’en suit une étude plus poussée, qui révéle par microscopie
électronique en transmission (TEM pour Transmission Electron Microscopy en anglais)
et diffraction des rayons X (XRD pour X-Ray Diffraction en anglais) une grande qualité
cristalline et caractérise I'excédent d’arsenic comme étant des antisites d’arsenic Asg, par
résonnance paramagnétique électronique (EPR pour Electron Paramagnetic Resonance
en anglais) [23]. La concentration des donneurs (Np.) et des accepteurs dans le matériau
respectivement associée a la concentration d’antisites d’arsenic neutre [As%,] et d’anti-
sites d’arsenic chargé [Asl,] est mesurée par effet Hall [24]. Ces valeurs sont confirmées
par absorption proche-infrarouge (NIRA pour Near InfraRed Absorption en anglais) pour
[As%,] [25] et par dichroisme magnétique circulaire d’absorption (MCDA pour Magnetic
Circular Dichroism of Absorption en anglais) pour [Asf,] [26]. Ces techniques, si elles
permettent de relever les concentrations des défauts, ne rendent pas possible I’observa-
tion directe de I’Asq, ce qui est accomplie par microscopie par effet tunnel (STM pour

Scanning Tunneling Microscopy en anglais) [19, 27].

La microscopie par effet tunnel (STM) fait partie des rares techniques qui permettent de

voir des défauts uniques et de sonder directement leur structure électronique.

Puisque cette microscopie est une technique d’analyse de surfaces, elle n’a d’abord pas été
utilisée pour étudier les défauts en volume dans les matériaux semi-conducteurs car leurs
surfaces présentent généralement une reconstruction avec formation de liaisons pendantes

possédant des états d’énergie dans la bande interdite. Ces états empéchent ’observation de
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défauts sous la surface (par exemple la reconstruction 7 x 7 du silicium [28]). Cependant la
surface GaAs (110) clivée étant naturellement passivée [29] les défauts ponctuels profonds
perturbent le potentiel de surface et modifient 'intensité du courant mesuré localement.
Aussi, il a été possible d’imager de tels défauts en forte concentration volumique dans
des couches III-V fabriquées a basse température [19, 27, 30| et dans des nanofils GaAs
également épitaxiée a basse température [31|. Les images obtenues & polarisation négative
sur du GaAs-BT dopé p*, illustrées sur la Figure 1.5, montrent les quatre formes observées

qui ont toutes été associées a ’antisite d’arsenic.

FIGURE 1.5: Images STM d’Asg, situés sur différentes couches atomiques [19]. Les
plans de symétrie (110) sont représentés par les pointillés.

Feenstra et al. indiquent que le défaut A correspond a un Asg, sur la premiére couche ato-
mique (celle qui présente une rugosité atomique), le défaut B serait placé sur la deuxiéme,
le C sur la troisiéme et le D sur la quatriéme couche atomique. Il le justifie par des raisons
de symétrie grace a la position du coeur du défaut par rapport aux rangées atomiques
d’arsenic en surface. Si I’Asg, est situé sur une couche impaire (défauts A et C), le plan
de symétrie (110) de celui-ci doit passer entre les atomes d’arsenic de la surface. De la
méme maniére, si I’Asg, est situé sur une couche paire (défauts B et D), ce plan de
symeétrie passera sur les atomes d’arsenic. Ces résultats seront confirmés par simulation
[32, 33| hormis pour le défaut A. Ce dernier semble ne pas correspondre avec les résultats
d’études théoriques et expérimentales plus récentes qui montrent que I’Asg, situé en sur-
face ne présente pas de caractéristique électronique particuliére |33, 34|. Aussi, le défaut
A correspond a un antisite situé sur la troisiéme couche et le défaut C sur la cinquiéme

couche.

La Figure 1.6 montre une simulation d’image obtenue par microscopie par effet tunnel a
polarisation négative des états électroniques de I’Asg, associé au défaut B. Elle présente

deux pics satellites éloignés du motif principal suivant les directions [112] et [112] qui
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Ficure 1.6: Image STM simulée des états électroniques occupés d’un antisite d’arsenic

appartenant a la deuxiéme couche atomique sous la surface de GaAs (110). Les points

noirs (blancs) indiquent la position des atomes d’arsenic (gallium) des deux premiéres
couches atomiques [32].

accompagnent une tache centrale et d’autres pics proches de celle-ci, en accord avec I'image
expérimentale. La densité de charge induite par I'antisite en surface s’étend plus dans les
directions [112] et [112] que dans la direction [001]. Cette propriété a été attribuée a la

rupture de symétrie provoquée par la présence de la surface au-dessus du défaut.

110

10A

Ficure 1.7: Coupe de densité de charge théorique et profil expérimental de la distance
pointe-surface d'un Asg, situé dans le plan sous la surface [32].

Ces défauts présentent également une signature particuliére sur les spectres tunnel. Le
principe de cette technique repose sur la mesure du courant en fonction de la tension

appliquée a I’échantillon en conservant une distance pointe-surface constante. Cela permet
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Iextraction de la structure électronique du matériau et du défaut. Le passage du courant
tunnel dans le défaut implique un échange entre le défaut, la bande de conduction ou de
valence et la pointe. Pour qu'un courant tunnel ait lieu du défaut vers la pointe (ou de
la pointe vers le défaut) il faut non seulement que le niveau de Fermi de la pointe soit
inférieur (supérieur) au niveau du défaut mais aussi que ce dernier soit plein (vide). Le
courant tunnel n’est alors détectable que si une fois rempli (ou vidé) le niveau énergétique
échange suffisamment d’électrons (ou de trous) a partir de la bande de conduction ou de

valence [35] comme on peut le voir sur la Figure 1.8 [36].

Ay SUBSTRATE v

(dUdV) (V) (dVdv)/(rv)

FiGure 1.8: Diagramme en énergie du défaut illustrant les transitions électroniques
possibles via le défaut et la caractéristique associée de la conductance différentielle asso-
ciée [37]. A gauche, I’échange de charges du niveau piége avec les bandes de conduction
et de valence permet la spectroscopie sur le niveau. A droite, I’absence de transport de
charge hors du niveau empéche la formation d’'un courant tunnel & travers le niveau

piege.

Cependant, dans le cas de I’Asg, dans le GaAs-BT, les probabilités de capture et d’émis-
sion d’électrons ou de trous par le défaut sont trop faibles pour expliquer son observation
par spectroscopie tunnel comme sur la Figure 1.9. L’observation de ce niveau énergétique
dans la bande interdite est donc associée a une conduction par saut rendue possible par

la grande concentration de défauts dans le matériau (> 5 x 102 at./em?) [37].

L’introduction de dopants accepteurs dans le matériau faisant varier la position du niveau
de Fermi par rapport aux niveaux énergétiques des défauts a permis d’identifier les Asg,
comme des donneurs a deux niveaux de transition + + /+ et +/0. Il est a noter que le
niveau associé¢ a la transition + + /4 est situé profondément dans la bande interdite et
correspond & celui de I'EL2 c’est-a-dire 0,5 eV au-dessus du haut de bande de valence,

soit la valeur relevée par EPR par Weber et al.[38].

Le GaAs-BT contient des antisites d’arsenic dont 'état de charge peut varier (Asd, ou

Asf,) et qui en théorie participent de la méme maniére a la dilatation de paramétre de
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FiGuRE 1.9: Spectroscopie tunnel sur des antisites d’arsenic pour différent niveau de
dopage [27].

maille quel que soit I'état de charge. Liu et al. [11] ont montré qu’il y avait proportionnalité
entre la concentration d’antisites totale contenue dans le matériau et la variation du

paramétre de maille comme le montre la Figure 1.10.
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FiGure 1.10: Variation de parameétre de maille en fonction de la concentration d’Asgq
pour du GaAs-BT fabriqué a différentes températures [11].

Pour corréler la variation du paramétre de maille & la concentration d’antisites d’arse-

nic totale, il a fallu mesurer les concentrations d’antisites d’arsenic neutres et chargés,
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[As?,] et [Ast,], respectivement par Absorption Proche Infrarouge (NIRA pour Near-
InfraRed Absorption en anglais) et par Dichroisme Circulaire Magnétique d’Absorption
(MCDA pour Magnetic Circular Dichroism of Absorption). Les résultats montrent que
non seulement la concentration d’antisites d’arsenic totale est proportionnelle a la dilata-
tion du paramétre de maille (voir Figure 1.10) mais permettent également de déterminer
la concentration d’Asf, par MCDA.

Le modeéle donne la relation suivante entre la variation du parameétre de maille et a la

concentration d’antisites d’arsenic.

Aa

- )r = 1,24 x 1072 - [Asg,] (L.1)

(

Aa
Avec (—), la variation du paramétre de maille relaxée (sans unité) et [Asg,] la concen-
a

tration d’antisites d’arsenic en at./cm?.

Les premiéres études sur les défauts présents dans le GaAs-BT, et plus particuliérement
sur les défauts liés aux antisites, ont été menées par Résonance de Spin Electronique
(aussi appelée Résonance Paramagnétique Electronique (RPE ou EPR pour Electronic
Paramagnetic Resonance en anglais)). Cette technique de caractérisation a 'avantage de
fournir des informations sur la nature de I’atome constituant le défaut mais aussi sur les
atomes environnants. De cette maniére, il est possible d’obtenir des informations sur la
fonction d’onde du défaut, de détailler sa symétrie, son extension et donc la distorsion et

la relaxation de la maille aux alentours du défaut.

La RPE a aussi été utilisée pour caractériser les défauts présents dans de 'arséniure de
gallium semi-isolant produit par procédé Czochralski (SI-GaAs). Les études sur ce maté-
riau [39] ont révélé que le défaut majoritaire était un piege d’électrons nommé EL2 (pour
Electron trap 2 [40]). Il est admis que celui-ci est au moins constitué d’un antisite d’ar-
senic [41]. Ces résultats sont confirmés par les mesures de RPE de Wagner et al.[42] qui
identifient le signal quadruplet de ’antisite d’arsenic illustré sur la Figure I.11.a [43] et les
résultats de Weber et al.[38] et de Baeumler et al.[44] qui revélent un niveau énergétique
et un comportement a la photoexcitatition identiques pour ’antisite d’arsenic et I'EL2. Le
niveau EL27/° (associé a ASZC/LO) a ¢été placé a 0,75 eV sous le bas de bande de conduction
du GaAs alors que le niveau EL27+/* (associé a Asg:H) se trouve 0,52 eV au-dessus du

haut de la bande de valence. Sa section de capture est estimée a o = (1,240,1)x 10713 cm?



Chapitre I. Le GaAs épitaxié a basse température 13

SI LEC -GaAs
c: 965 GHz b |
n-irr 8K
3-1d 7nfcrn2 g
n-ire oo
Slﬂs mtmz x| /—J—-
b
pl.det <003 |
4% at00°C
x03
as-grown
W/ x1
1 1 | 1 L
1000 2000 3000 4000 5000 1000 3000 5000
Magnetic Field (Gauss) Magnetlc fleld(G)

FIGURE [.11: Signal RPE de 'EL2 dans du SI-GaAs (a) [43] et de l'antisite dans du
GaAs-BT(b) [23].

[45]. Malgré ces propriétés bien connues, la configuration exacte du défaut est encore su-
jette & débat. Cette polémique tire son origine de 'explication de la métastabilité du
défaut aprés illumination. Dans le cas ot I'EL2 est considéré comme un antisite isolé,
cette propriété est associée a un mouvement non symétrique de ’antisite dans la direction
[111] sous 'effet de I’excitation lumineuse [46, 47]. D’autres études expliquent cette ca-
ractéristique en modélisant ’'EL2 comme un complexe Asqg, — As;. Sa métastabilité serait
alors le résultat du déplacement de 1’As; [48]. En résumé, EL2 est un piége d’électrons qui
présente des états profonds dans la bande interdite, il est photoexcitable et peut étre dans
un état métastable. Ses premiers voisins sont des atomes d’arsenic formant un tétraédre et
il est constitué d’un antisite d’arsenic complexé ou non avec un atome d’arsenic interstitiel
suivant les modéles. Il est thermiquement stable jusqu’a des températures dépassant les
1000° C.

La signature des Asg, dans le GaAs-BT est semblable a celle de 'EL2 présent dans le
SI-GaAs, c’est-a-dire qu’il présente un signal RPE a 4 pics caractéristiques de l'antisite
d’arsenic tel qu’illustré sur la Figure I.11.b [23]. Cependant, il différe de I'EL2 sur différents
points. Premiérement, son interaction hyperfine isotropique centrale A = (866 + 13) x
10~* em ™ différe de I'EL2 qui a pour valeur A = (8904 10) x 10~* ecm ™. Cette différence
d’interaction hyperfine est associée a une différence du voisinage atomique du défaut.
D’autre part, EL2 est thermiquement stable jusqu’a des températures dépassant les 950°C
contrairement aux défauts associés a l'antisite d’arsenic dans le GaAs-BT qui semblent
disparaitre pendant le recuit comme le montre la relaxation du paramétre de maille sur

les figures de diffraction des rayons X.
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Les lacunes de gallium. L’incorporation d’antisites d’arsenic chargés Asf, doit en
principe étre compensée électriquement par I'apparition de lacunes de gallium V,, pour
assurer la neutralité du matériau. La caractérisation de lacunes peut étre effectuée par
STM (Figure 1.13) comme dans le cas des antisites. Mais cette fois-ci, seules les lacunes
en surface peuvent étre observés. Le clivage sous ultra-vide d’un substrat orienté [001]
pour donner une surface (110) permet d’observer 'effet de la lacune de gallium sur les
atomes environnants. En effet, le clivage provoque sur la surface une rugosité atomique
(ou buckling) au niveau des deux premiéres couches atomiques tel qu’illustré dans la

Figure 1.12 [29]. Les atomes d’arsenic et de gallium ne seront pas au méme niveau en
surface pour minimiser leur énergie.

Lb [001] Three-dimensional view
Anion @ Cation = Indication of major displacements

\y

— —

AL
FIGURE 1.12: Vue 3D d’une surface de semiconducteur I1I-V (110) relaxée.

Lorsqu’un atome de gallium manque sur la surface, il provoque la relaxation de deux
atomes d’arsenic voisins en surface ce qui va se manifester lors de I'imagerie STM des états

pleins par deux taches claires dans la direction [110] telles qu’illustrées sur la Figure 1.13.

Lors de I'imagerie par effet tunnel, la différence de potentiel entre la pointe et la surface
permet, dans le cas du GaAs, d’imager soit les liaisons pendantes occupées de 'atome
d’arsenic soit les liaisons pendantes inoccupées de 'atome de gallium. Sur la Figure 1.13,
on peut observer a gauche (& droite) les états pleins (vides) correspondants aux liaisons
pendantes des atomes d’arsenic (de gallium). L’absence d'un atome de gallium est observée
directement sur 'image des états vides par une tache sombre, c’est-a-dire une liaison

pendante vide absente. On peut aussi voir l'effet de cette lacune sur le réseau des atomes
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FIGURE 1.13: Image STM des états occupés (& gauche) et des états vides (& droite)
provoqué par une lacune de gallium (entourée en blanc)[29].

d’arsenic voisins qui posséde une liaison pendante insaturée provoquant ainsi deux taches
claires sur 'image des états occupés. Toutefois, les lacunes observées a la surface peuvent

étre provoquées lors du clivage.

Les lacunes de gallium en volume seraient a I’origine de I'instabilité thermique du matériau
en favorisant la migration des Asg, [49]. Cette instabilité thermique se traduit par la
formation de précipités visible par TEM et par la diminution du signal caractéristique de

I’Asqg, en absorption infrarouge.

Le modéle proposé par Bliss et al. [49] décrit la concentration d’arsenic en fonction
du temps de recuit par I’Equation 1.2 dans laquelle le taux de recuit est défini comme
i = 47 CproD avec C, et 1y la concentration et le rayon des précipités d’arsenic et D
la diffusivité considérée proportionnelle & la concentration de lacunes de gallium. Dans
un premier temps est défini I’évolution de la concentration d’arsenic Cas(t) au cours du

temps de recuit. Ce dernier dépend de la concentration d’arsenic initiale C',.

t

TAs

Cas(t) = Chseap(——) (1.2)

L’expression de D est donnée par I’Equation 1.3 et dépend de la diffusivité initiale Dy et

de 7y la constante de temps associée aux lacunes diffusant au cours du recuit.
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Ficure 1.14: Concentration normalisée d’Asg, mesurée par absorption infrarouge en

fonction du temps de recuit. Les symboles sont les points expérimentaux. Les tempéra-

tures de recuit utilisés étaient () 400°C',[0 450°C' et A\ 480°C. Les lignes sont les tracés
ajusteés de 'Equation 1.4 [49].

t
D(t) = Doexp(——) (L.3)

TV
En ajoutant la contribution des défauts non-photoexcitables et en combinant les deux
équations, ils obtiennent 'Equation 1.4 dans laquelle f est la fraction de défauts photoex-

citables et Tnxpg la constante de temps associée au recuit des défauts non-photoexcitables.

Cast) = 4l (1= Pleapl——) 4 (Peap(—DJeapl erp(—))y (14

Cette équation décrit bien la décroissance exponentielle de la concentration d’antisites en
fonction du temps de recuit observée expérimentalement (Figure 1.14). Ces résultats sont
également confirmés théoriquement par la description du phénoméne de migration des

lacunes dans le matériau par El-Mellouhi et al. [50].

Plus encore que la géométrie et ’environnement atomique, la charge du défaut déterminera

le chemin de migration emprunté parmi quatre possibilités. La migration peut s’effectuer
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avec le premier, le quatriéme ou le deuxiéme voisin (via deux différents chemins pour celui-
ci). Grace a 'enthalpie nécessaire a la migration du défaut, il est possible de déterminer le
chemin de migration et la charge du défaut. Les enthalpies de migration mesurées par Bliss
et al. [49] de 1,1 £0,3 eV et 1,5 £ 0,3 eV correspondent aux valeurs calculées 0,84 eV
et 1,7 eV respectivement pour une migration de lacunes chargées (q=-1) au premier et

deuxiéme voisin [50].

La migration vers le premier voisin de la lacune de gallium chargée négativement est

provoquée par 1'étirement des liaisons "arriere" de 'atome diffusant. Les liaisons (As'" —

ler sur un site

Ga®) vont s’étirer jusqu'a la rupture provoquant la migration du As
interstitiel formant un complexe (V45 + As; + VGQ)_l. Ce complexe est métastable et ne

peut pas se changer en complexe (Asg, + Vas) ™! puisque ce dernier est instable.

La migration vers le second voisin de VG_a1 peut se produire en théorie de deux maniéres
différentes : soit la migration se fait par passage de plan (plane-passing mechanism en
anglais) [51] soit la migration est assistée par les précipités (cluster-assisted mechanism
en anglais) [50]. Dans le GaAs-BT, seul le premier mécanisme a été démontré, les valeurs
d’enthalpie nécessaires a la migration de lacune par mécanisme assisté par les précipités
ne correspondant pas a celles relevées par 'expérimentation [49, 50|. La migration de \/G_a1
par passage de plan (plane-passing mechanism en anglais) peut étre décrite comme un

atome de gallium se plagant entre deux lacunes de gallium (Vg,+Ga;+V2") (Figure 1.15).

- L ‘“

L Co

Ficgure 1.15: Tllustration de la configuration finale aprés une migration de lacune de
gallium par passage de plan (d’apres Fig.3 dans [50])
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Les atomes d’arsenic interstitiels. La présence d’atomes d’arsenic interstitiels est
sujette a débat tant d’un point de vue théorique sur la configuration du défaut [52]| que d’un
point de vue expérimental [11]| sur son existence. N’étant pas placé sur un site cristallin,
il a fallu prouver expérimentalement son existence et mener des études théoriques sur la

configuration la plus probable du défaut.

Tandis que certaines études expliquent 'instabilité thermique inhabituelle de I’ Asq, par
la présence des Vg, [49], d’autres modéles ont vu le jour pour décrire ce phénoméne. Un
modéle permettant de décrire le phénoméne de précipitation [53| provoqué par le recuit
considére que l'origine de linstabilité est la présence d’As; [54] . Dans ce modéle, la

diffusivité est définie par 'Equation 1.5 dans laquelle F,, est ’énergie de migration.

L,

La concentration de défauts semblables & 'EL2 est décrite pas I’'Equation 1.6 dans laquelle
« est une fonction de la distance par rapport aux sites de précipitation, Cy étant la

concentration initiale de défauts.

3
2

C(t) = Coexp|—(aDt)?z] (1.6)

Grace a ces équations, il est possible d’extraire une énergie d’activation FE,, = 0,45 eV
a partir des données de Look et al. [55] ce qui correspond aux valeurs trouvées pour
I'énergie de migration de As; dans du GaAs implanté d’ions As™ (0,44 eV)[56] et est
en accord avec la valeur déduite de mesures électriques (0,5 eV') [39]. 11 est également
possible d’extraire cette énergie d’activation a partir de la taille des précipités. Avec le
modéle de précipitation utilisé, le volume des précipités évolue comme (Dt)% et donc le
rayon des précipités R, varie selon (Dt)%. A partir de I'évolution du rayon des précipités
en fonction des températures de recuit [57, 58], une énergie de migration de 0,44 eV est
extraite, ce qui correspond a I’énergie de migration de I’As;. Ce modéle relie également la

concentration de précipités N, avec la diffusivité (Equation 1.7).
3
Ny(t) = NJ{1 — exp[—(aDt)?]} (1.7)

A partir de la relation entre la concentration de précipités et la température de recuit
relevée par Look et al. [55] une énergie de migration de 0,44 eV est extraite, ce qui

permet de confirmer que I’élément responsable de l'instabilité thermique du matériau
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est ’As;. Les atomes d’arsenic interstitiels seraient donc responsables de la formation
des précipités métalliques dans le GaAs-BT lors du recuit. Le mécanisme de précipitation
proposé par Stellmacher et al. (Equation 1.8) explique la disparition des antisites d’arsenic
et Papparition de ces précipités lors du recuit grace a plusieurs étapes [12]. D’abord les
antisites d’arsenic sont liés aux atomes d’arsenic interstitiels pour former des complexes
(Asga, As;) ayant des propriétés électroniques proches de celles de 'antisite d’arsenic isolé.
Lors du recuit, 'antisite quitte le site gallium et le complexe prend une configuration
décentrée (As — As)g,. Ensuite la liaison (As — As)g, se rompt pour former deux As; et

une lacune.

(ASGa, As;) = (As — As)ga — 2As; + Vi, (1.8)

La formation de ces éléments (2A4s; + Vg,) permet soit la précipitation de I’As; ou la

reformation d’un Asg, par la recombinaison d’'un As; avec un Vg, (Equation 1.9).
As; + Ve — Asaa (19)

Dans ce dernier cas, le complexe pourra étre reformé si I’Asg, se lie avec un As; (Equa-
tion 1.10).
ASGa + ASi — (ASGm ASl) (110)

I1.2.2 Les défauts volumiques

Bien que certaines propriétés électriques de ’arséniure de gallium épitaxié a basse tem-
pérature soient expliquées par les défauts ponctuels qu’il contient, il reste cependant
quelques "mystéres" comme la nature semi-isolante de couches fortement dopées en don-
neurs (Np > 10" e¢m™3) méme aprés recuit. Pour expliquer la nature semi-isolante du
matériau, des études par microscopie électronique en transmission (TEM pour Transmis-
sion Electron Microscopy en anglais) ont été menées et ont révélé la présence de précipités
d’arsenic dans les croissances aprés recuit [18] comme l'illustre la Figure 1.16. Celle-ci
montre une densité de précipités de ordre de 1017 — 10! ¢m ™3, de diamétres compris
entre 2 et 10 nm pour une croissance effectuée a 250°C' et un recuit a 600°C" pendant
10 min. A partir de ces données, en considérant une densité de précipités de 1017 em =3
et un diamétre moyen de 3 nm, une concentration d’excédent d’arsenic est estimée a
5 x 10%° at./em? ce qui correspond environ a I’excédent d’arsenic contenu dans ce type de

matériau [8].
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A

F1GURE 1.16: Image TEM en champ sombre de GaAs-BT fabriqué a 220°C' et recuit a
600°C pendant 15 min [18].

Pour expliquer la nature semi-isolante du matériau, Warren et al. expliquent que les
précipités d’arsenic métalliques forment des barriéres Schottky avec le matériau semi-
conducteur, assez hautes pour permettre la déplétion des porteurs de charge quel que
soit le dopage pourvu que 'excédent d’arsenic soit suffisant. Pour que le matériau soit
semi-isolant, il faut que la densité de précipités soit suffisamment grande par rapport au
niveau de dopage du matériau pour que les zones de déplétion de porteurs de charge se

recouvrent comme le montre la Figure 1.17.
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FIGURE 1.17: Schéma de bande pour un matériau a basse résistivité (a) et semi-isolant
(b) [18].
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Le rayon r4 de la zone de charge d’espace est relié au rayon du précipité rq et a la barriere

de potentiel ¢, par I’équation de Poisson (en supposant une géométrie sphérique).

aNo 2rs

2 2
-3 I.11
Ge o )+T0 Ts] ( )

o = (

Pour une densité de donneurs Np estimée & 1 x 10" em? et une hauteur de barriére
de potentiel de 0,8 eV, le rayon de la zone de déplétion r, est égal a 19 nm. Pour que
le matériau soit semi-isolant, il faut que la densité de précipités soit alors supérieure a

2 x 106 em =3,

Ce modele est confirmé par 'étude STM de surfaces clivées (110) d’échantillons GaAs-BT
fabriqués a 225°C' et recuits a 600 ou 800°C' [20]. Les résultats de spectroscopie tunnel
de cette étude (Figure 1.18) montrent que les précipités d’arsenic épinglent le niveau de
Fermi au milieu de la bande interdite. En fonction du recuit, les précipités les plus gros

donnent lieu & des bandes d’états métalliques dans la bande interdite du GaAs.

10 ¥ T T T LI T T
- GeAs LTA-n | By
BT (a) BOD°C

(d1/dv) / (I/¥)

| (b) a00°C Ty

B v
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FIGURE 1.18: Spectre tunnel pour un échantillon recuit & 600°C' (a) et un échantillon
recuit & 800°C' (b). Les spectres obtenus sur le fond sont en pointillés et ceux obtenus
sur les précipités sont en traits pleins [20].
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L’observation TEM de couches de GaAs-BT delta-dopées révéle que la formation des
précipités est affectée par la concentration et le type de dopants contenus dans le matériau
[16]. Pour comprendre d’avantage ce phénomeéne, des jonctions pn dans du GaAs épitaxié
a 250°C' et recuit a (a)700°C' et (b)900°C' pendant 30 s ont été étudiées (Figure 1.19).
On y observe qu’avec I'augmentation de la température de recuit il y a une précipitation
préférentielle de I'arsenic dans les zones dopées n. La dépendance de la précipitation de
’arsenic avec le dopage serait due a la nature métallique des précipités [59]. Dans le GaAs-
BT dopé n, les précipités sont chargés négativement alors qu’ils sont chargés positivement
dans le matériau dopé p. Donc, si un atome d’arsenic (en antisite ou interstitiel) est émis
d’un précipité lors du traitement thermique il sera chargé positivement, attiré par les
précipités chargés négativement dans le matériau dopé n et repoussé par les précipités
chargés positivement du matériau dopé p. La précipitation de ’arsenic lors du recuit est
donc plus stable dans le GaAs-BT dopé n ce qui explique la précipitation préférentielle

observée précédemment [59].

FiGURE 1.19: Image TEM d’un empilement de couches np dopées respectivement avec
du Si a 1x10'8 at./em? ou du Be a 1x 10'® at./em? puis recuit a (a)700°C et a (b)900°C
pendant 30 s [60].
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I.3 Propriétés optiques

L’arséniure de gallium épitaxié a basse température utilisé initialement dans la fabrication
de couches tampons semi-isolantes |7| révéle trés vite des propriétés optiques intéressantes
pour I'optoélectronique [9]. L’origine de ces propriétés est attribuée aux défauts contenus
dans le matériau d’ou I'intérét de 1’étude structurale du matériau mise en relation avec

I’étude de ses propriétés physiques.

La mesure du temps de vie par mesure optique a été permise par ’apparition de lasers
impulsionnels femtoseconde. Parmi ceux-ci, les lasers titane-saphir (7 : AloO3) sont par-
ticulierement adaptés a ’études de matériaux utilisés pour 'optoélectronique. Ces lasers
sont accordables sur une grande plage de longueurs d’onde, de 640 a 1140 nm (soit de
1,93 a 1,1 eV), et émettent des impulsions ultra-courtes d’une durée de 10 fs a quelques
ps. Le faisceau laser est divisé en deux parties. La premiére, la pompe, permet I'excitation
des porteurs de charge et la deuxiéme, la sonde, passe par une ligne a retard variable pour
mesurer les changements de concentration des porteurs de charges relaxés en fonction du

retard avec la pompe (en mesurant la transmission ou la réflexion).

Les mesures de réflectivité résolue temporellement (OPPTR pour Optical Pump-Probe
Transient Reflectivity en anglais) donnent accés au temps de vie de porteurs et ont I’avan-
tage de ne pas nécessiter de préparation d’échantillon. Sur la Figure 1.20, on peut voir
le schéma d’une expérience de mesure de réflectivité résolue temporellement par pompe-
sonde. Le faisceau de pompe est modulé en amplitude par un hacheur et la réflexion de

la sonde est mesurée par une photodiode reliée & une détection synchrone.

On peut voir sur la Figure 1.21 le signal obtenu pour un échantillon de GaAs standard a
partir duquel on peut extraire le temps de vie. L’excitation des électrons dans le matériau
engendre une modification de I'absorption qui se manifeste par un changement de 'indice
de réfraction lui-méme relié & une variation de concentration des porteurs. Dans le cas
simple, la relaxation des porteurs de charge est un phénoméne exponentiel décrit par
N(t) = Noexp(—1). Le temps de vie des porteurs est déterminé en extrayant la pente de

la courbe qui, affichée en échelle semi-logarithmique, est une droite.
La mesure de la transmitivité résolue temporellement par pompe-sonde est également
possible. Bien qu’elle nécessite de travailler avec des couches trés fines (1 a 3 um) [61], elle

permet de relever le temps de vie ainsi que la concentration des centres de recombinaisons

associés a l'antisite d’arsenic chargé (62, 61, 63, 64].
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FiGURE 1.20: Schéma d’une expérience de mesure de réflectivité résolue temporellement
par pompe-sonde.

Cependant, sur la Figure 1.22, qui met en relation le temps de vie de porteurs avec les
conditions de fabrication et de recuit, on peut voir une grande disparité des résultats pour
les croissances réalisées a trés basse température (< 300°C). Les échantillons présentés

sur la figure ont été soumis a un recuit de 30 s.

L’hétérogénéité des résultats obtenus a trés basse température (< 300°C') s’explique par la
mesure de la température par thermocouple placé en face arriére du substrat peu adapté a
ces gammes de température. Pour pallier a cette disparité, certaines publications précisent

également 'excédent d’arsenic pour comparer les différents échantillons [65, 66, 61].

Le temps de vie court des porteurs de charges dans 'arséniure de gallium fabriqué & basse
température est expliqué en partie par des recombinaisons aidées par des niveaux dans la
bande interdite appelées recombinaisons Shockley-Read-Hall (SRH). Lors de I'étude des
propriétés optiques des matériaux, d’autres phénomeénes pouvant intervenir dans la chute
de réflectivité ont été mis & jour comme le remplissage de bande et la renormalisation de
la bande interdite [67].

La relaxation rapide des porteurs de charge dans le GaAs-BT est expliquée par la présence
d’une bande d’états dans la bande interdite provoquée par des défauts (Asg, ou précipi-

tés d’arsenic suivant les modéles) qui favorise la recombinaison par mécanisme SRH. Le
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FIGure 1.21: Variation de réflectance de GaAs standard en fonction du délai entre le
faisceau de pompe et le faisceau de sonde [15]

phénomeéne est décrit par un systéme de trois équations différentielles Equation 1.12.

(

\

dn

T Besn(Nr —ny)

d I

d_f = EOZ — Bvenrp (1-12)
dn
d_tT = Ben(Nr — nr) — Bvenrp

Dans ce systéme d’équations, Ny est la densité des défauts, ny est la densité des défauts

non-ionisés. Les porteurs de charges, n (électrons) et p (trous), photogénérés via I'im-

pulsion laser d’intensité [ varient au cours du temps. La densité de défauts non-ionisés

est déterminée par un modéle basé sur la densité d’accepteurs présents dans le matériau

(Na = Nr — nr). La densité d’accepteurs permet la capture des électrons de la bande

de conduction avec un coefficient de capture Scp, augmentant ainsi la concentration de

piéges non-ionisés ny. Ces piéges non-ionisés peuvent se charger a nouveau en capturant

un trou de la bande de valence avec un coefficient de capture Sy . Ces procédés déter-

minent le(s) temps de vie des porteurs de charges. Les coefficients de capture sont définis
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F1GURE 1.22: Variation de temps de vie de porteur mesuré sur du GaAs-BT soumis
a un recuit de 30 s en fonction de la température de recuit et de la température de
croissance.

comme le produit de la section de capture des piéges avec la vitesse quadratique moyenne
des porteurs de charge [65, 68]. Bien que ce modéle (illustré sur la Figure 1.23) décrive les
changements d’états électroniques des porteurs de charges, il ne traite pas la dynamique
de la distribution énergétique des porteurs, c’est-a-dire qu’il ne décrit ni les phénomeénes de

thermalisation de porteurs ni n’explique directement le changement d’indice de réfraction.

La courbe sur la Figure [.21 peut étre simulée et expliquée par la variation de I'indice

de réfraction An (la réflectance étant reliée a l'indice de réfraction du matériau par

% = éf_"l(;%) La variation de l'indice de réfraction An peut étre exprimée en fonc-

tion du coefficient d’absorption A« par une intégrale de Kramers-Kronig décrite dans

I'Equation .13 [69] avec ¢ la vitesse de la lumiére et h la constante de Planck.

ch * Aa(n,p, E')
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FiGurE 1.23: Schéma de bande d’une recombinaison SRH via la bande induite par les
défauts dans la bande interdite.

Dans cette équation, PV représente la valeur principale de Cauchy, A« et An sont res-
pectivement les variations de coefficient d’absorption et d’indice de réfraction qui sont
fonction de 1’énergie des photons (F) et de la densité de porteurs injectée (n et p). Ben-
nett et al. ont montré que le changement d’indice de réfraction di a 'injection de porteurs
de charge pouvait étre décrit par deux processus [69]. Le premier, la renormalisation de la
bande interdite (ou BGR pour Band Gap Renormalization en anglais), décrit une réduc-
tion de la bande interdite provoquée par I’écrantage électron-électron et trou-trou. Il est
causé principalement par les forces répulsives de Coulomb et par le principe d’exclusion
de Pauli des fermions de méme spin. Le second processus, le remplissage de bande (ou
BF pour Band Filling en anglais), décrit la réduction du coefficient d’absorption pour des
énergies de photon supérieures a la bande interdite. Cette diminution est due a I'occupa-
tion des états de basse énergie dans la bande de conduction et de valence respectivement

par les électrons et les trous.

Certaines croissances de GaAs-BT, avec ou sans recuit, réalisées a trés basse tempéra-
tures (< 260°C'), présentent un signal de réflectivité résolue temporellement négatif aussi
appelé signal bipolaire qui ne peut pas étre expliqué par un changement du coefficient
d’absorption provoqué par les processus de BF et BGR (combiné ou indépendamment).
Pour comprendre cette particularité, différentes hypothéses ont été envisagées. Premiére-
ment, le signal négatif est associé a une faible section de capture des trous qui provoque
un remplissage longue durée des piéges par des électrons uniques. Il tire son origine de
I’absorption optique des états donneurs profonds qui conduit au transfert d’électrons dans
la bande de conduction. Bien que cette hypothése décrive bien les signaux d’échantillons

non-recuits, elle n’est pas en accord avec les résultats d’échantillons recuits.
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Finalement, l'effet des précipités d’arsenic est pris en compte dans la modification de
I'indice de réfraction causant un signal bipolaire. Les précipités d’arsenic, formant des
barriéres Schottky dans le matériau, sont capables de capturer a la fois des électrons et
des trous. De plus, les précipités peuvent capturer plus qu’un électron ou un trou [18, 17],
ce qu’on traduira dans les équations de recombinaison par un facteur de stecechiométrie
(S). Pour rendre compte de ces différences, les équations décrivant la recombinaison des
porteurs doivent présenter la variation des électrons et des trous piégés (respectivement nyp
et pr) et leur recombinaison via les précipités (5r). Pour modifier en conséquence le modéle
de recombinaison SRH, on ne prendra pas en compte la présence de la densité de défauts
ponctuels accepteurs (N4). Le systéme d’équations ainsi modifié (Equation 1.14) permet
de décrire la recombinaison des porteurs aprés une impulsion lumineuse et par conséquent
le signal de réflectivité résolue temporellement [67] & partir des données obtenues dans la
littérature |18, 66, 17, 70].

( dn I
E = ﬁ& — /BCBn(NT - nT/S +pT)
d I
P - Bvep(Nr = pr/S +nr).

dn
d_tT = Bepn(Nr —nr /S + pr) — Brnrpr.

dpr

| Bvep(Nr — pr/S + nr) — Brnrpr.
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I.4 Propriétés électriques

La résistivité élevée de I'arséniure de gallium épitaxié a basse température est la premiére
propriété qui fut remarquée et qui fit du matériau un bon candidat a la fabrication de
couches tampons isolantes dans les transistors III-V [7]. Le matériau posséde, malgré
la concentration de défauts, une bonne qualité cristalline d’ott une bonne mobilité des

porteurs.

La mobilité des porteurs. Le temps de vie détermine la fréquence de commutation
des dispositifs optoélectroniques alors que la résistivité d’obscurité élevée est a 'origine de
la grande dynamique de la résistance entre I’état avec et sans éclairement. La mobilité des
porteurs définit la sensibilité, c’est-a-dire qu'un matériau possédant une grande mobilité de
porteurs permettra la détection de signaux d’intensité faible. Donc, un matériau, comme
Iarséniure de gallium fabriqué a basse température, présentant un faible temps de vie, une
grande résistivité en obscurité et une importante mobilité des porteurs est effectivement
intéressant. La mobilité des porteurs peut étre relevée grace des expériences d’effet Hall [7],
la réponse de photocommutateur [71] et des mesures THz [61]. Sile GaAs-BT est fabriqué
a relativement haute température (donc faiblement non-steechiométrique), la mobilité i,
est déterminée par le modeéle de Driide (Equation 1.15) dans laquelle 7 est le temps moyen

entre deux collisions, ¢ est la charge et m* la masse effective de cette derniére.

qTt
m*

Hq = (L.15)

Si la non-steechiométrie est importante (c’est-a-dire pour des températures < 300°), du
fait de la concentration importante de défauts, la mobilité n’est plus décrite par ce mo-
déle. Les mesures de mobilité des porteurs par effet Hall de Look et al. sur des crois-
sances non-recuites [55], révélent que la conduction se fait par saut entre les défauts
ponctuels ce qui est confirmé par les résultats de spectroscopie tunnel sur les défauts |37].
La mobilité des porteurs de charge (décrite dans I'Equation 1.16) dépend alors fortement
de la concentration des défauts N; et de la température T de mesure (en Kelvin) avec
K; = 1,02 x 10*2 ¢m™!/V.s un coefficient de proportionnalité permettant d’adapter la

formule d’Erginsoy au niveau énergétique des donneurs profonds Ep = 0,75¢V [55].

Ny 1

_ 1.16
K, ' 8500[20]3/2 (116)
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Le GaAs-BT présente une grande variété de temps de vie et de mobilité en fonction
des conditions de fabrication. Il est un matériau de choix dans I'optoélectronique car il

permet des temps de vie de quelques picosecondes tout en conservant une bonne mobilité
(de ~ 150 [72] & 4000 cm?/V.s |73]).

La résistivité. De maniére analogue & la mobilité des porteurs, la description de la
résistivité change en fonction de I'excédent d’arsenic présent dans le matériau. Quand
il est suffisamment faible, c¢’est-a-dire que la température de croissance est proche des
valeurs utilisés pour la fabrication de GaAs standard, la résistivité p est décrite par le
modéle de conduction classique donné dans I’Equation .17 dans lequel ¢ est la charge, n

la concentration de charge et 1, la mobilité.

P = Nqhn + Pty (L.17)

Dans les matériaux fortement non-steechiométriques, les précipités d’arsenic forment des
barriéres Schottky (voir le paragraphe 1.2.2) avec le matériau environnant et des zones
de charges d’espace qui peuvent se recouvrir provoquant la forte résistivité du matériau
[18]. La conduction dans ces couches se fait par saut entre les précipités d’arsenic. En
considérant la concentration de précipités d’arsenic Np, « le facteur de décroissance de
la fonction d’onde dans un précipité et § la fréquence de saut, on peut décrire la résis-
tivité p du matériau par I'Equation 1.18, |57| avec k la constante de Bolzmann et Ty, la

température de la mesure :

321a\ V2 kT a3\ V4
p= ( N, ) 25 exp{Q,l(N—T> } (1.18)

Comme la concentration des précipités diminue avec le recuit (les précipités s’espacent

et grossissent), la résistivité augmente en accord avec les mesures expérimentales [57]. Le
GaAs-BT, permet non seulement d’obtenir des temps de vie courts et une bonne mobilité
mais aussi une bonne résistivité d’obscurité qui peut varier de ~ 10 & 10° Q.cm |55] suivant

le recuit appliqué.
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I.5 Conclusion

Les défauts présents dans le GaAs-BT semblent étre multiples (antisite d’arsenic, lacune
de gallium et précipités d’arsenic) et sont a l'origine des propriétés optiques et électriques
de ce matériau. Les résultats publiés dans la littérature montrent une grande dispersion et
il est encore aujourd’hui difficile de comprendre l'origine des propriétés optiques et élec-
triques en fonction des conditions de fabrication et de traitement des échantillons. Ce qui
ressort de ces études est la nécessité de mener des études multiphysiques complémentaires,
en analysant en particulier les échantillons a I’échelle du défaut unique pour aboutir & un

meilleur controle dans I'incorporation de ces défauts dans le GaAs-BT.



Chapitre 11

Les moyens d’études du matériau

Dans ce chapitre, nous détaillons les moyens de fabrication et de caractérisation du
matériau mis en ceuvre au cours de cette thése. Pour chaque technique, nous explique-
rons les principes de fonctionnement et I'instrumentation utilisée. La caractérisation du
matériau est menée de sorte que les techniques se complétent et permettent une iden-
tification des défauts et une meilleure compréhension de leur impact sur les propriétés
optoélectroniques du matériau. Ainsi, nous décrirons dans un premier temps la technique
de croissance utilisée pour produire les couches a basse température. La caractérisation
chimique de ces couches sera assurée par la spectroscopie de masse des ions secondaires
tandis que la diffraction des rayons X nous renseignera sur les caractéristiques structu-
rales du matériau. Pour compléter ces analyses, I'étude des défauts, de leurs propriétés
électroniques et structurales (a 1’échelle atomique) sera effectuée par microscopie par effet
tunnel. Pour finir, les propriétés optiques, en termes de temps de vie de porteur, seront

déterminées par réflectométrie résolue temporellement par pompe-sonde.

32
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II.1 Fabrication : Epitaxie par Jets Moléculaires

I1.1.1 Principe de fonctionnement

L’Epitaxie par Jets Moléculaires (EJM ou MBE pour Molecular Beam Epitaxy en an-
glais) est une technique de croissance utilisée pour fabriquer des couches minces de se-
miconducteurs [74]. Pour cela, on place un substrat cristallin dans une enceinte sous
ultra-vide (P < 107!9 mbar) en face de creusets (sources) contenant les éléments consti-
tuant les matériaux a épitaxier. La Figure I1.1 schématise le principe de fonctionnement

de I'épitaxie par jets moléculaires.

Elément Il Elément V
TIII T

V)

Ficure I1.1: Schéma de fonctionnement de ’épitaxie par jets moléculaires. Le flux
d’élément III(V) est symbolisé par le cone vert (rouge)

S’en suit un jeu de température, les sources contenant les éléments IIT et V (des colonnes
du tableau périodique) et le substrat étant chauffés respectivement aux températures Ty,
Ty et Ty telles que Ty, < Tg < Trrr. Ainsi, les éléments 111 se condensent sur le substrat
et les éléments V ne s’adsorbent a la surface que si un élément III y est présent pour se

lier chimiquement de maniére ordonnée avec ce dernier (Figure 11.2).

La faible vitesse de croissance des couches (1 & 2 um/h) permet un controle fin de leur

épaisseur et de leur qualité cristalline [74].
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T

Substrat

FIGURE I1.2: Schéma de la croissance d’un semiconducteur I111-V dans la direction [001].
Les points verts (rouges) représentent les éléments ITI(V).

11.1.2 Instrumentation

Le bati utilisé pour réaliser les croissances dans le cadre de cette thése est un modéle
Riber 32P a sources gazeuses. Ce systéme utilise des sources d’éléments III sous forme
solide et d’élements V sous la forme gazeuse telle 'arsine (AsH3) et la phosphine (PHs3).

Le schéma de la Figure I1.3 représente I’ensemble du bati.

Celui-ci est relié par des modules ultravides & un bati d’EJM a sources solides et a un
systéme d’analyse ESCA (Electron Spectroscopy for Chemical Analysis). Chacun de ces

modules est séparé par des vannes tiroirs.

L’introduction des substrats sous ultravide se fait grace a un chariot de transport qui

assure, grace au module de dégazage, la qualité du vide dans les autres enceintes.

Une fois le chariot placé en face de 'entrée du bati d’épitaxie, le substrat utilisé pour la

croissance est transféré sur le manipulateur porte-substrat a 'intérieur de ’enceinte grace
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FiGuURE I11.3: Schéma du bati d’épitaxie par jets moléculaires & sources gazeuses Riber
32P

a une canne magnétique. Le manipulateur permet de placer le substrat face aux sources,
la rotation du substrat assurant par ce fait une croissance homogeéne. Il est également
muni d’une jauge Bayart-Alpert mesurant la pression équivalent des flux provenant des
cellules, d’un thermocouple pour mesurer la température de la face arriére du substrat. Il

permet le chauffage du substrat par rayonnement.

Le bati est muni de cellules contenant les éléments constituant les matériaux a fabriquer.
Des caches sont placés devant chaque cellule pour controéler le passage des flux d’atomes
et de molécules. La particularité du bati, et ce qui lui donne son nom, est qu’il dispose
de sources gazeuses. Ainsi, les précurseurs utilisés pour l'arsenic et le phosphore sont
respectivement 'arsine AsHs et la phosphine PH;. Le craqueur dissocie les molécules

d’arsine et de phosphine pour produire des flux de Hsy, Asy et P, respectivement.

La qualité cristalline de la surface est controlée par diffraction d’électrons de haute

énergie en incidence rasante (RHEED pour Reflection High Energy Electrons Diffraction
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en anglais) dont le principe est détaillé dans la subsection I1.1.3. Le substrat est placé
entre un canon a électrons et un écran fluorescent qui permet de voir les diagrammes de

diffraction et d’en déduire la qualité cristalline de la surface.

Le vide a l'intérieur de cette enceinte est assuré par une pompe cryogénique et des
panneaux refroidis a I’azote liquide. Ainsi, la pression dans le bati, lorsqu’il est en veille,
est inférieure & 1071° Torr. La qualité du vide est controlée par un spectrométre de masse

a quadripole.

I1.1.3 Analyses in-situ

Le systéme de diffraction d’électrons de haute énergie (0 —30 kel/) en incidence rasante
renseigne sur la morphologie et la structure atomique de la surface pendant la croissance
[75]. Le faisceau d’électrons mono-énergétique est dirigé vers le substrat sous un angle
d’incidence trés petit (~ 1°). Ainsi, la surface de I'échantillon diffracte les électrons a la
maniére d’un réseau bidimensionnel et ils forment une figure de diffraction caractéristique
sur 1’écran fluorescent situé de lautre coté de Péchantillon. A partir de ces diagrammes,
on peut déduire la périodicité de 'arrangement atomique en surface et la quantité de

matériau déposé (la complétude de la mono-couche).

Lorsque les électrons atteignent la surface, ils sont soit réfléchis et donnent naissance a
la tache spéculaire soit diffractés sous un angle 6 et forment un motif de diffraction qui
suit la loi de Bragg (Equation II.1). Celle-ci relie I'angle de diffraction 6 avec la longueur
d’onde A associée & la particule et la distance entre les plans atomiques d. Cette distance

varie en fonction de l'orientation cristalline de la surface.

nA = 2dsin(6) (I1.1)

Dans le cas ou la surface est plane les électrons diffractés forment des raies de diffraction
provoquées par la cristallinité de cette surface (Figure 11.4). L’espace entre ces raies est
inversement proportionnel au paramétre de maille en surface du matériau. Grace a cette

propriété, on peut déterminer le type de reconstruction de surface en présence. Par exemple
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Figure I1.4: Schéma du principe du RHEED

sur du GaAs (001), on peut différencier les reconstructions "stabilisées As" (2 x 4) ou
¢(2 x 8) ! et "stabilisées Ga" (4 x 2) ou ¢(8 x 2) [76].

Dans la pratique, lors de la croissance d’une couche, la surface présente une rugosité
qui entraine une variation d’intensité de la tache spéculaire. Lorsque la couche en surface
est totalement formée, il n’y a plus de rugosité et la tache spéculaire atteint son intensité

maximale. Quand la rugosité est importante cette intensité diminue (Figure 11.5) [77].

MONO-COUCHE FAISCEAU D’ELECTRONS SIGNAL RHEED

FiGure I1.5: Principe des oscillations RHEED.

1. Une structure c(mxn) désigne la reconstruction de la surface d’un cristal qui posséde une maille
élémentaire unité centrée et (mxn) fois plus grande que celle du méme plan dans le cristal.
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I1.2 Caractérisation chimique : Spectroscopie de Masse

des Ions Secondaires

I1.2.1 Principe de fonctionnement

Le principe d’une analyse SIMS réside en la pulvérisation sous ultra vide d’un échantillon
avec un faisceau focalisé d’ions primaires |78]. Cela entraine une implantation d’ions pri-
maires qui favorise la formation d’ions secondaires positifs ou négatifs selon la nature des
ions primaires implantés. Cependant, la pulvérisation de I’échantillon dépend fortement
des conditions expérimentales (énergie, angle d’incidence, nature des ions primaires et
courant ionique du faisceau) [79]. Cette dépendance s’exprime tant en vitesse de pulvéri-
sation qu’en rugosité provoquée par celle-ci. Entre autre, les ions constituant le faisceau
primaire définiront les éléments détectables lors de I'analyse SIMS en favorisant ’émission
d’anions (ou de cations). La Figure I1.6 donne les éléments analysables avec I'ion primaire

choisi, soit OF ou C's™ [80].

I:l 0; Primary
._ Postive Secondary
Li | Be . Cs" Primary
Megative Secondary
Na| Mg
K |Ca|Sc|Ti|¥ |Cr|Mn|Fe|Co|MNi
Rb|Sr| ¥ | Zr |Nb|Mo| Tc
Cs|Ba|La|Hf |Ta|¥ |Re
Fr |Ha|Ac

Zn
Cd
Hg

Ce|Pr |Nd |Pm|Sm]Eu |Gd | Th |DyHo| Er | Tm|*b|Lu
Th|Pa| U |Np|Pu|Am|Cm|Bk|Cf |Es|Fm|Md|No| Lr

Ficure I1.6: Tableau périodique référencant les éléments analysables par 1’ion primaire
choisi.

L’émission d’ions secondaires positifs est permise par un faisceau d’ions oxygene, lors
de la rupture de liaison chimique entre le métal et 'oxygéne, ce-dernier se chargeant
négativement en capturant I’électron du fait de sa haute affinité électronique (1,46 eV).

Un cation est alors émis.
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[’émission d’ions secondaires négatifs est favorisée par 1'utilisation d’un faisceau d’ions
primaires césium. L’implantation du césium dans I’échantillon diminue le travail de sortie
augmentant ainsi la disponibilité des électrons secondaires et la probabilité de formation

d’anions.

Bien que nécessaire a I’émission d’ions secondaires en des quantités décelables, I'implan-
tation d’ions primaires présente 'inconvénient de désorganiser le matériau en terme de
localisation des espéces chimiques [81, 82]. Ce mélange induit par le faisceau est appelé
communément «beam mixing» et dépend fortement de I’énergie puisque cette derniére

définit le régime de collision en présence |83, 84].

En analyse SIMS, le faisceau d’ions primaires peut avoir une énergie comprise entre
quelques centaines de volts et quelques kilovolts. Il en découle que les collisions en pré-
sence sont en régime de collisions simples dans le cas d’'une pulvérisation allant de 100 a
1000 eV et en régime de collisions en cascade pour les énergies supérieures a 1 keV. Dans
le premier cas, les ions primaires implantés mettent peu de constituants de I’échantillon
en mouvement et sont stoppés rapidement, limitant le phénoméne de mélange. Pour une
collision en cascade, les atomes mis en mouvement par les ions primaires ont suffisamment
d’énergie pour mettre en mouvement d’autres atomes augmentant ainsi le mélange induit
par le faisceau. Les ions secondaires émis suite a cette pulvérisation sont alors analysés par
un spectrométre de masse. Il existe trois grandes familles d’analyseurs : les spectrométres
de masse quadripolaires, & secteur magnétique et a temps de vol. Les spectrométres de
masse quadripolaires sont trés compacts, ils permettent de confirmer la présence de cer-
tains éléments chimiques dans les enceintes de préparation d’échantillons sous ultra-vide
sans pouvoir en quantifier la quantité. Les analyses quantitatives sont possibles grace aux

analyseurs a temps de vol et a secteur magnétique dont les principes sont détaillés ci-aprés.

11.2.2 Instrumentation

Analyseur a temps de vol. Les analyseurs SIMS a temps de vol utilisent le fait qu’a

une méme énergie, les particules les plus lourdes se déplacent moins vite (Equation 11.2).

1
E = §m1)2 (I1.2)
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On soumet les particules de charge ¢ & un potentiel d’extraction V. pour former un fais-
ceau d’ions secondaires. L’énergie cinétique des particules de méme charge s’exprime par
I’Equation II.3.

E.=qV. (I1.3)

Donc, la masse d’une particule chargée d’énergie E. est liée a son temps de vol 7, dans

une chambre d’analyse de longueur L tel que décrit par 'Equation I1.4.

mL? 2
tror = 11.4
ror (2qu) (I14)

Ce mode de discrimination des masses conduit a une sollicitation ionique de la surface
par impulsions et non en continu afin d’obtenir une information définie temporellement.
Le processus d’analyse par temps de vol aprés une pulvérisation pulsée est illustré sur la

Figure I1.7.A et le spectre de masse en résultant sur la Figure 11.7.B.

@A B) Spectre brut
2t
(=1
L
Y ® s
=)
: y v tTOF
1111 Accélération par un
potentiel fixe =V,
Ss e o Dol Spectre de masse
» u‘ chargées +/- R
. 2
N J ® : I3
= -
% » 3
B
= » M/q

FIGURE II.7: Schéma d’un processus de pulvérisation analysé par temps de vol (A)
et le spectre résultant de cette analyse (B). Le temps de vol tp,p extrait permet de
déterminer le rapport masse sur charge m/q nécessaire au spectre de masse.

N

Analyseur a secteur magnétique. Les analyseurs SIMS a secteur magnétique uti-
lisent la force de Lorentz pour discriminer les ions secondaires. Le faisceau d’ions secon-

daires traverse un aimant ou régne un champ magnétique uniforme perpendiculaire au
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plan de la trajectoire ce qui provoque une séparation du faisceau en fonction de la masse
et de la charge des ions. En d’autres termes, si on considére le champ magnétique B de
coordonnées (0,0,B) et v la vitesse initiale de I'ion secondaire de masse m et de charge

q, alors la force de Lorentz s’exprimera par ’Equation II.5.

qBy
quo AN B = | —qB% (I1.5)
0
D’aprés la relation fondamentale de la dynamique, on obtient avec wy = %.

i — woy =0
oY (IL.6)
i+ woi = 0

Finalement, ces équations différentielles, qui correspondent a I’équation paramétrique d’un

cercle de centre R, = 2—2, donnent les solutions suivantes :

x(t) = Esm(wot)

Wo
() = > cos(wot) — — -
= —COS(W _
Y w0 o i

Pour analyser un ion de masse m & travers le secteur magnétique (assimilé & un quart
de cercle) on veillera a choisir la bonne intensité de champ magnétique B de sorte que
le rayon de courbure de la trajectoire corresponde a celui de l'instrument. Les éléments
plus lourds (ou légers) ne sont pas assez déviés (ou trop) pour atteindre le détecteur. Ce

principe de discrimination des ions est illustré sur la Figure I1.8.

I11.2.3 Quantification

Calibration en profondeur La calibration en profondeur permet de convertir un
temps de pulvérisation en profondeur grace a connaissance de la vitesse de pulvérisa-

tion (SR pour Sputter Rate en anglais) de la matrice (espéce majoritaire) pulvérisée
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FicUrkg I1.8: Schéma d’une analyse de masse par secteur magnétique.

[85, 86]. Celle-ci varie en fonction des conditions expérimentales propres au faisceau (es-
péce pulvérisée, énergie, angle etc.) [87]. Une fois la vitesse de pulvérisation déterminée,

I’Equation I1.8 permet d’associer la profondeur A(7;) au temps de pulvérisation ;.

A(r) = /0 " SR(r) - dr (IL.8)

Notons que la vitesse de pulvérisation est considérée constante si I’analyse est longue et ne
, . . C . . . .

concerne qu'une seule matrice (espéce majoritaire). Sinon, cette vitesse varie d'une matrice

a l'autre du fait des changements de densité, de composition chimique ou d’organisation

cristalline du substrat.

Quantification des concentrations L’analyse SIMS n’est pas intrinséquement quan-
titative car les intensités ioniques mesurées (en coups/s) dépendent a la fois de la compo-
sition de 1’échantillon et des conditions d’analyse comme le montre ’Equation 11.9. Elle
relie I'intensité des faisceaux d’ions secondaires d’intérét I; et d’ions primaires I, le ren-
dement de pulvérisation total Y., la concentration de 'espéce d’intérét Cj, la probabilité

d’ionisation ¢; et la transmission de 'instrument 7;.

Ii = ]p . [Y;ot . Oz] cOG T (119)
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Pour se soustraire de I'influence des conditions expérimentales et déterminer la concen-
tration de I'espéce représentée par les ions secondaires i, on normalise le signal d’intérét I;
grace a un signal représentatif de la matrice I, qui reste indépendant des concentrations
en espéces minoritaires, ce qui est généralement le cas lorsqu’elles représentent moins de
10 % des atomes du substrat [88]. Dans ce régime dilué, I'intensité du signal ionique est
liée a la concentration de 'espéce qu’elle représente par un facteur de sensibilité relative

(RSF pour Relative Sensitivity Factor en anglais)(Equation 11.10).

C; = RSF - i (I1.10)

I
Dans I'Equation I1.10, on note que le RSF d’une espéce i n’est valable que pour un signal
ionique représentant la matrice donnée. Le RSF n’est donc valable que dans la matrice ot il
a été mesuré ; pour 'extraire, il faut des échantillons de référence. Une fois la concentration
déterminée, il est possible de calculer la dose D;(Ay) répartie sur une profondeur Ay de

la fagon suivante :

Di(Ag) = /UAO Ci(A) - dA (IL11)
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I1.3 Caractérisation structurale : Diffraction des Rayons
X

La diffractométrie des rayons X est une technique d’analyse structurale qui permet de
déterminer la structure cristalline d’un matériau ainsi que ces caractéristiques principales
(paramétre de maille [89], dislocations [90]) Elle a notamment été utilisée pour montrer
que le GaAs-BT était un matériau d’une grande qualité cristalline [10] et que sa différence
de paramétre de maille avec I'arséniure de gallium standard était liée & la concentration
de défauts qu'il contenait [11]. Pour cette raison, il importe de connaitre le principe de
fonctionnement de cette technique de caractérisation ainsi que l'instrumentation utilisée

pour la mettre en ceuvre.

I1.3.1 Principe de fonctionnement

En connaissant la structure cristalline d’un matériau et son orientation, on peut déter-
miner son parameétre de maille grace a l'interaction de rayons X avec le réseau cristallin.
Les distances interatomiques dans les cristaux semi-conducteurs sont du méme ordre de
grandeur que les longueurs d’onde des rayonnements X et lorsque les conditions de Bragg
sont respectées alors il y a diffraction. On peut vérifier cette condition en considérant
I’analogie d’une réflexion sur une famille de plans réticulaires désignés par les indices de
Miller (h, k,1) (Figure I1.9).

Ficure I1.9: Schéma illustrant la loi de Bragg pour un cristal possédant des plans
réticulaires séparés par une distances d.
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On définit A la longueur d’onde, d la distance interréticulaire séparant deux plans d’une
méme famille (h, k,[l). Dans le cas d’une maille cubique de paramétre a elle vaut d =
Zr - On obtient rapidement les relations AB+CB =2 d sin(f) et AB+CDB = nA.
Au final, pour un cristal de structure sulfure de zinc, la relation de Bragg n\ = 2 d sin(0)

s’écrit :

2a .

n\ =

11.3.2 Instrumentation

Pour effectuer les mesures de diffraction X, nous avons utilisé un diffractométre Panalytical
X’pert Pro MRD dont nous allons préciser les spécificités. Le schéma sur la Figure 11.10
présente la configuration du systéme. On peut décrire le systéme en trois parties, la source

de rayons X, le support d’échantillon et le détecteur.

W 2o

Support d'échantillon

Ficure I1.10: Schéma de principe du diffractométre vu de dessus. Les deux encarts en
haut a gauche et en haut & droite définissent respectivement les angles ¢ et ¢.

Le tube a cathode de cuivre chaude utilisé émet un rayonnement dont le spectre est
détaillé sur la Figure II.11. Ce spectre est continu mais comporte un pic constituant le
maximum d’intensité en A = 0,154 nm [91]. Ce type de source est généralement utilisé
pour 'analyse de poudre mais également pour les applications haute résolution ce qui
est le cas dans le cadre de nos analyses. La source est munie d'un monochromateur. De
cette maniére, le spectre d’émission continu du cuivre (utilisé dans 'anode) est réduit a
une seule longueur d’onde ce qui permet de déduire du pic de diffraction le paramétre de

maille du matériau analysé.
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Ficure I1.11: Spectre d’émission du cuivre, le maximum est atteint par un pic d’inten-
sité en A = 0,154 nm.

Le support peut accueillir des substrats de 2 pouces et permet des translations en x, y

et z ainsi que des rotations en 6 (autour de 'axe z), ¢ (autour de I’axe x) et en 1 (autour

de I’axe y). La résolution de rotation maximale de I'instrument est de 0,0001° (ou 0, 36”).

Le détecteur compte le nombre de photons X diffractés par 1’échantillon.
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II.4 Caractérisation structurale et électronique : Mi-

croscopie par Effet Tunnel

La microscopie a effet tunnel est une technique de caractérisation électrique des surfaces
des métaux et des semiconducteurs [92]. C’est une des rares techniques & pouvoir imager
les atomes dans 'espace réel et a fournir une caractérisation électrique a cette échelle.
L’instrument exploite le principe de l'effet tunnel pour analyser les surfaces avec une

grande précision.

I1.4.1 Principe de fonctionnement

L’effet tunnel. L’effet tunnel est un phénoméne quantique décrivant le passage d’une
barriére de potentiel par un électron quand son énergie est inférieure a I’énergie mini-
male requise pour la franchir. En mécanique quantique, les particules telles que 1’électron

peuvent étre décrites comme des ondes satisfaisant I’équation de Schrédinger indépendante

du temps (Equation 11.13) dans laquelle 'Hamiltonien H = —%% + V(2) appliqué a la
fonction |¥(z)) détermine I’énergie de la particule F.
HI¥(2)) = E|¥(2)) (I1.13)

Ainsi, a un électron est associée une fonction d’onde ¥(z) dont le carré décrit la probabilité
de présence de la particule. Lors du franchissement d’une barriére de potentiel telle que
celle tracée sur la Figure 11.12, la probabilité de présence de 1’électron décroit de fagon
exponentielle avec la distance. De cette fagon, pour des barriéres suffisamment fines (<
1 nm), la probabilité de présence de 1’électron de I'autre coté de la barriére est non-nulle.
En d’autres termes, bien que I'électron n’ait pas assez d’énergie, il peut tout de méme
franchir la barriére en passant a travers (d’ou le nom «effet tunnel»). La probabilité de
transmission 7'(E) dun électron d’énergie E et de vecteur d’onde ki = \/2m(®¢ — E)/h?

a travers une barriére de potentiel d’épaisseur d et de valeur ®( telle que £ < & est

décrite par I’'Equation 11.14.

B 1
- ®2sinh? (k1 d)
L+ EE(%—E)

T(E) (I1.14)



Chapitre II. Les moyens d’études du matériau 48

En général, k1 ~ 1 A=t et d ~ 10 A. De ce fait, on peut considérer que la probabilité
de transmission décroit exponentiellement avec l’épaisseur de la barriére de sorte que
T(E) «x exp(—2d/25(Po — E)). La grande sensibilité de la microscopie a effet tunnel est

principalement due a cette dépendance exponentielle du taux de transmission.

iy v

Ficure 11.12: Diagramme en énergie d’une fonction tunnel. La référence en énergie est
choisie comme étant ’énergie de Fermi des deux électrodes. La barriére de potentiel de
hauteur ®( est grisée.

Le courant tunnel. Dans un matériau, '’énergie de Fermi a 0 K désigne I’énergie du
plus haut état quantique occupé. Le niveau de Fermi permet de décrire la répartition des
électrons avec la température. Les électrons occupent alors des niveaux d’énergie selon la

statistique de Fermi-Dirac.

Lorsqu’on approche une pointe métallique d’un échantillon conducteur a tension nulle, les
niveaux de Fermi sont alignés. Dans ce cas, il ne peut pas y avoir de courant tunnel. Pour
qu’il y ait passage d’électrons, il est nécessaire d’appliquer une différence de potentiel V.
De cette facon, les électrons occupant les états énergétiques de la pointe peuvent traverser
la barriére de potentiel pour remplir les états vides de ’échantillon et vice-versa comme
illustré sur la Figure I11.13. Ces états sont principalement des états de surface. On peut alors
définir une densité d’états de surface pour la pointe et pour I’échantillon respectivement
notées py(E) et ps(E).

A cause de la polarisation, la barriére de potentiel est trapézoidale. Pour simplifier les
calculs, on 'approxime par une barriére de potentiel carré de hauteur &y + eV/2 (en
pointillé sur la figure). On considére le niveau de Fermi de I’échantillon comme la réfé-

rence (i.e. Ep = 0), on peut alors décrire la probabilité de transmission d’un électron
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d’énergie E comprise entre 0 et eV (le niveau de Fermi de la pointe) : T(E,eV)
e:rp(—Zd\/Qh—Z””(@o +eV/2 - E))

l\\

o, +evn
F B mem)

: E =0
m Echantillon

FIGURE 1I.13: Diagramme en énergie d’une jonction tunnel polarisée.

I’expression du courant tunnel I entre une pointe et un échantillon auquel on applique

une tension V' est décrite par ’Equation I1.15.

I = /eV pi(E —eV)ps(E)T(E,eV)dE (IT.15)

Il est possible de simplifier cette expression lorsque la tension V est trés petite devant
la barriére de potentiel ®y. Si nous considérons que la densité d’états de surface de la
pointe p; est constante en fonction de 1’énergie, nous aboutissons alors a ’approximation
I < T(eV,eV)py OEV ps(E)dE. En général pour des échantillons métalliques, on considére

méme p, constant et de ce fait I o< Verp(—2d,/25:Pg) [93, 94].

Imagerie & courant constant. Grace a la grande sensibilité du courant tunnel, la
microscopie a effet tunnel permet d’imager des surfaces a 1’échelle atomique [95]. Pour
cela, le courant tunnel est asservi. De la variation du courant tunnel mesurée par la
boucle de contre-réaction est déduite la variation de distance entre la pointe et la surface.
En balayant la surface et en mesurant le logarithme du courant par rapport a la valeur de
référence, on peut donc remonter a la topographie de la surface (Figure 11.14.a). Cependant
comme indiqué dans ’Equation I1.15, le courant dépend aussi de la structure électronique
de la surface (Figure I1.14.b).
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Trajectoire
de la pointe

Fi1GURE II.14: Schéma du fonctionnement de 'imagerie STM & ’échelle atomique. La
pointe sensible & la densité d’état de la surface décris la topographie de la surface (a) en
I’absence ou (b) en présence d’'un défaut chargé (en noir).

Pour différencier les variations de courant d’origine électronique de celles induites par des
variations de hauteur, on peut faire de 'imagerie a différentes tensions ou acquérir des

mesures spectroscopiques sur la zone d’intérét |95, 96].

Courbure de bande induite par la pointe. Comme pour une barriére Schottky, la
proximité d'une pointe métallique a proximité d’un échantillon semi-conducteur entraine
un rééquilibrage des porteurs de charge libres a la surface du semi-conducteur. Il se traduit
par une courbure des bandes de valence et de conduction du fait du fort champ électrique

présent, [97]

Ce mécanisme est a l'origine de la formation d’une zone d’accumulation, de déplétion
et d’inversion en fonction de la tension appliquée. Il provoque la mesure d’une bande
interdite apparente plus grande par spectroscopie a effet tunnel [98]. Si on se place dans le
cas d'un semi-conducteur dopé type p, on obtient une variation de la courbure de bande
de la maniére suivante :

— Quand la tension est positive, il y a accumulation des porteurs de charge libres majo-
ritaires dans la région de la surface du semi-conducteur (Figure 11.15.a).

— Quand la tension est négative et peu importante, le niveau de Fermi est en milieu de
bande interdite a la surface du semi-conducteur. Il y a une déplétion des porteurs de
charge majoritaires (Figure I1.15.b).

— Quand la tension négative est plus importante, le minimum de la bande de conduc-
tion passe sous le niveau de Fermi. Les porteurs de charge sont alors des électrons
(Figure I1.15.c).



Chapitre II. Les moyens d’études du matériau o1

@
E, E;
|, ——F
R ) E ) E,
. Ev " 1 F/]- B 1
Pointe Echantillon Pointe Echantillon Pointe Echantillon
a b ¢

FiGURE I1.15: Schéma des différents régimes de courbures de bande rencontrés : l'ac-
cumulation (a), la déplétion (b) et I'inversion (c).
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FIGURE 11.16: TImages STM d’une surface clivée de GaAs a polarisation négative (a)
et positive (b) et un schéma représentant la structure en surface (c) [100]. On y observe
respectivement I’état de surface As et C3 représenté sur la densité d’états locale calculée
a la surface (110) de GaAs (d). L’état de surface associé a la liaison pendante (db) sur
une surface idéale est indiqué par une fléche. La réorganisation de la surface (buckling)
entraine une séparation des états de part et d’autre de la bande interdite [101].

Imagerie sélective des anions et des cations La structure cristalline zinc-blende
du GaAs est constituée de deux sous-réseaux cubique face centrée, I'un de cations (élé-
ments III : ici le gallium) et Pautre d’anions (éléments V : ici, 'arsenic). Elle présente la

particularité de se cliver facilement dans le plan (110).

Le clivage provoque la rupture de deux liaisons chimiques par maille de surface unitaire,
conduisant & 'apparition de deux états de surface dans la bande interdite. La structure de
la surface est alors instable ce qui entraine une rotation vers le haut des anions (gallium)

comparativement aux cations appelé «buckling» en anglais [99].
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Du fait de ce faible réarrangement des atomes en surface (Figure 1.12) qui s’accompagne
d’'un transfert de charge de 'adatome de gallium vers 'adatome d’arsenic, les états de
surfaces vont se décaler de part et d’autre de la bande interdite [102]. Les liaisons pen-
dantes localisées sur les atomes d’arsenic vont se remplir en électrons alors que celles
situées sur les atomes de gallium vont s’en vider. Ces liaisons pendantes sont associées
respectivement aux bandes d’états d’énergie A; et C5. Comme le montre la Figure 11.16.d,
ces états d’énergie sont localisés en haut de bande de valence (VBM pour Valence Band
Maximum en anglais) et en bas de bande de conduction (CBM pour Conduction Band
Minimum en anglais). Ces états n’étant pas dans la bande interdite, le niveau de Fermi
d’une surface (110) de GaAs non dopée n’est pas fixe dans la bande interdite (ou pas
«pinnéy ). En d’autres termes, la faible concentration de porteurs de charge et 1’absence
d’états énergétiques dans la bande interdite ne permet pas d’écranter le champ électrique
dans une jonction tunnel d’ott une courbure de la structure de bande en surface induite

par la pointe dans les expériences STM (se référer a la page 50).

Puisque les états d’énergie localisés sur les atomes d’arsenic et de gallium sont répartis
de part et d’autre de la bande interdite, il est possible de sélectionner les atomes visibles
a I'imagerie tunnel en utilisant une tension appropriée. En fonction de cette derniére, si
elle est positive ou négative, il est alors possible d’imager respectivement les atomes de
gallium ou d’arsenic [100]. On peut voir sur la Figure I1.16.a, les atomes d’arsenic imagés a
tension négative (—1,9 V') et sur la Figure I1.16.b les atomes de gallium imagés a tension
positive (+1,9 V). Ces deux images sont comparées a la structure cristallographique de
la surface (110) de la Figure I1.16.c et montrent bien qu’un seul type d’atomes est imagé

pour une tension donnée.

Spectroscopie a effet tunnel. Pour effectuer une mesure spectroscopique, il faut
désactiver temporairement la boucle de contre-réaction pour que la distance pointe-surface
soit constante. Ensuite, la tension varie pour sonder la structure électronique de 1’échan-
tillon a différentes énergies ce qui se traduit par une mesure de courbe I(V). En raison du
couplage électronique trés localisé entre la pointe et la surface, la structure électronique
de 'échantillon est obtenue localement [103, 104].

On obtient généralement pour les matériaux semiconducteurs [97, 105, une courbe I(V)
dont l'allure est présentée sur la Figure I1.17. On y observe & tension négative un courant

négatif dont le comportement exponentiel s’explique par l'intégrale de I’Equation I1.15.
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Du fait de la tension, les électrons des états occupés (i.e. sous le niveau de Fermi) de
I’échantillon peuvent étre transmis dans les états vides (au-dessus du niveau de Fermi) de
la pointe. En bord de bande de valence, la densité d’états augmente fortement d’ou I'allure
de la courbe I(V'). Pour des tensions plus faibles, c’est-a-dire si on tente de sonder la bande
interdite, il n’y a pas de courant du fait de la structure électronique du matériau semi-
conducteur, en d’autres termes p, dans I’'Equation I1.15 est nul. Dans le cas ot il y a une
courbure de bande induite par la pointe (cas d’échantillons peu dopés), la bande interdite
mesurée par spectroscopie tunnel est surestimée par rapport a la valeur théorique. Quand
la tension est positive et suffisamment importante, le niveau de Fermi de la pointe dépasse
le minimum de la bande de conduction. Ce sont alors les électrons des états occupés de

la pointe qui sont transmis vers les états vides de I’échantillon.

En dérivant I’Equation I1.15, on peut déduire que la conductance différentielle, par rapport

a la tension, évolue en fonction de la densité d’états de surface ainsi :

v dT(E
dI/dV o ep(eV)T(eV,eV) + e / ME)%
0 (&

dE (I1.16)
Celle-ci dépend non seulement de la densité d’états mais aussi de la probabilité de trans-
mission. Pour supprimer la dépendance en z de la conductance différentielle, il est possible

de normaliser cette quantité par le courant [100, 106].

eV s(E) dT(E.eV
d1/dv  ps(eV)+ Jo et Sy dE

[/V B 1 evps(E) T(E,eV) dE

eV Jo T(eV,eV)

(IL.17)

Les mesures spectroscopiques renseignent sur les variations de la densité d’états de I’échan-
tillon quels que soient les parameétres de contre-réaction en sachant que le second terme
du numérateur et le dénominateur ne varient que trés lentement avec la tension. Par

conséquent on obtient que :
dl/dv

/v

o ps(eV) (I1.18)

Pour mesurer directement la conductance différentielle, une détection synchrone est utili-

sée sur le courant tunnel en modulant la tension.
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La détection synchrone. La modulation de tension appliquée entre la pointe et 1’échan-
tillon se répercute sur la mesure spectroscopique. Elle permet d’obtenir la dérivée du
courant et d’en détecter de faibles variations. La fréquence de modulation utilisée étant
supérieure a la fréquence de coupure de la boucle de contre-réaction maintenant la distance

pointe-surface constante, elle n’entraine pas de mouvement de pointe.

Le choix des caractéristiques du signal de modulation dépend des paramétres de spec-
troscopie utilisés (nombre de points par spectre, temps d’intégration de chaque point).
Généralement, les paramétres choisis pour la spectroscopie correspondent a 800 points
de mesure intégrés chacun en un temps de 5120 ps aprés un temps de stabilisation de
640 ps. Le signal de modulation est une tension créte de 10 mV de période 10 ms de

phase initialement nulle.

Puisque la pointe métallique et 1’échantillon semi-conducteur sont séparés par du vide
isolant, il y a apparition d’un courant capacitif. Ce dernier est mesuré par la détection
synchrone en méme temps que la conductance différentielle. Afin de séparer les deux
contributions qui ne possédent pas la méme phase, le courant capacitif est filtré et la
conductance différentielle maximisée sur la voie X de la lock-in. Pour ce faire, on rétracte
la pointe, on ne mesure alors que le courant capacitif. On régle ensuite la phase de la
tension de modulation pour que le signal associé au courant capacitif ne soit mesuré que
sur un canal (Y). De cette maniére, lorsque la pointe est a proximité de la surface et
qu'un courant tunnel apparait, la détection synchrone permet une mesure directe de la

conductance différentielle.

La rampe de tension. Afin de gagner en sensibilité et pour mesurer les états élec-
troniques présents dans la bande interdite, une tension en rampe est appliquée au piezo-
moteur controlant la distance pointe-surface [27]. Ceci a pour effet de rapprocher la pointe
pendant la mesure spectroscopique et augmente par ce fait la sensibilité de la mesure
(Equation II.15). On optimise généralement la durée de la rampe pour qu’elle corresponde

a celle d’un spectre.
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F1GURE I1.17: Schéma de principe d’une mesure spectroscopique.
I1.4.2 Description des instruments

Les études STM présentées dans le Chapitre IV ont été menées avec deux microscopes a
effet tunnel sous ultra-vide Omicron©. Le premier permet des mesures précises a tempé-
rature ambiante (RT-STM OMICRON) et le second a basse température (LT-STM OMI-
CRON). L’¢électronique de contrdle de ces microscopes est celle fournie par le constructeur.
En revanche les traitements d’image et de spectroscopie présentés dans le Chapitre I'V sont

réalisés avec MountainsMap®, un logiciel développé par la société francaise DigitalSurf.
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STM a température ambiante Le bati sous ultra vide du STM a température am-
biante comporte 6 chambres séparées par des vannes. Chaque chambre remplit une fonc-
tion bien précise : I'analyse STM, la préparation de pointe et d’échantillon, I’analyse Auger
et la diffraction d’électrons lents (LEED). La mise sous ultra-vide des échantillons est réa-
lisée par l'intermédiaire de deux sas. Les transferts entre les différentes chambres se font
grace a des cannes magnétiques, des pinces appelées wobblesticks permettent de déplacer
les échantillons des cannes de transfert entre les instruments de mesure et les zones de

préparation ou de stockage des échantillons.

FI1GURE II.18: BAti sous ultra-vide contenant le RT-STM Omicron

La premiére chambre d’analyse (1) contient la téte du STM montée sur un systéme
d’amortissement par courant de Foucault complété par des ressorts. La pointe est atta-
chée a un tripode piézo-électrique qui assure son déplacement fin. L’extension maximale de
chaque tube du tripode est de 1,5 um. Le porte échantillon est fixé dans un socle posé sur
trois moteurs inertiels qui permettent de sélectionner les zones a analyser et réalise I'ap-
proche grossiére de 1’échantillon vers la pointe. La tension est appliquée sur I’échantillon et

le courant tunnel est mesuré par la pointe. L’asservissement du courant est assuré par une
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unité de commande Matrix. La chambre contient également un carrousel et deux éléments
de stockage qui permettent d’accueillir au maximum douze échantillons et pointes. Elle
est munie aussi de deux systémes de pompage : une pompe ionique et un sublimateur de

titane qui assurent une pression moyenne dans la chambre inférieure & 1071 Torr.

La chambre d’analyse est connectée & la chambre de préparation de pointe (2) par une
vanne de 40 mm. C’est dans cette derniére que le chauffage des pointes est effectué (ainsi
que le bombardement ionique et la caractérisation des pointes par émission de champ). La
possibilité de bombarder les pointes avec des ions argon nécessite de connecter la chambre
a une pompe turbo-moléculaire, celle-l1a méme qui est utilisée pour le sas d’introduction,

pour rétablir un vide suffisant au fonctionnement des pompes ioniques.

Les autres chambres ont leur propre systéme de pompage ionique et de sublimation
de titane. Elles sont utilisées pour préparer des surfaces, déposer des couches minces

métalliques ou moléculaires (3) et les caractériser par spectroscopie Auger et LEED (4).

STM a basse température Le systéme sous ultra-vide du STM a basse température
comporte trois chambres séparées par des vannes. Elles permettent l'introduction des
échantillons et pointes sous ultra-vide, leur préparation et leur analyse STM a basse

température. Les transferts entre les chambres sont assurés par deux cannes magnétiques.

Le sas d’introduction est relié & une pompe primaire et une pompe turbo-moléculaire
assurant une pression inférieure a 10~ Torr. Ce sas est relié & la chambre de préparation
par une vanne manuelle et une vanne pneumatique. Il est traversé par sa propre canne
de transfert permettant d’amener les échantillons dans la chambre de préparation, ot ils

pourront étre stockés.

C’est dans la chambre de préparation que se trouvent un manipulateur et une plateforme
de chauffage située sous le manipulateur. Les pointes sont préparées sur le manipulateur
en la mettant en contact avec une feuille de molybdéne amovible. Le passage du courant
au travers de la pointe, élément le plus résistif, permet de chauffer la pointe comme décrit

par la suite. Le vide poussé y est assuré par une pompe ionique et un sublimateur de
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Ficure I1.19: Bati sous ultra-vide du microscope & effet tunnel basse température. La
chambre d’analyse STM a gauche est connectée & la chambre de préparation & droite
par une vanne manuelle.

titane qui assurent une pression inférieure & 1071% Torr. Cette chambre est traversée par
une canne de transfert qui déplace les échantillons de la canne de transfert du sas jusque

sur la canne de stockage des échantillons, le manipulateur ou le carrousel dans la chambre
STM.

La chambre d’analyse STM est munie de deux cryostats (interne et externe) grace
auxquels il est possible d’étudier les propriétés électroniques a basse température. Ainsi,
on peut atteindre 77K en les remplissant d’azote liquide ou méme 5K en remplissant le
cryostat interne d’hélium liquide. Les échantillons sont manipulés grace a un wooblestick
qui permet de les déplacer de la canne de transfert vers le carrousel ou de les placer dans

le microscope.

La basse température de la chambre d’analyse est primordiale pour accroitre la ré-
solution énergétique des mesures spectroscopiques en diminuant 1’énergie thermique du
systéme. Elle améliore aussi la stabilité du microscope ce qui conduit & une meilleure
résolution spatiale. Aussi, elle permet de faire de la spectroscopie & résolution atomique

plus aisément du fait de la diminution de la dérive.
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I1.4.3 Préparation des pointes

La microscopie par effet tunnel sous ultra-vide sur des échantillons semi-conducteurs clivés
nécessite une préparation de pointes soignée puisque ce sont ces derniéres qui permettent
de sonder les états électroniques de I’échantillon. Un bonne pointe se caractérise par son
rayon de courbure, plus celui-ci est petit plus la probabilité d’avoir des pointes multiples
est faible (Figure I1.20).

tunnel tunnel

Fi1GURE 11.20: Schéma d’une pointe multiple & ’échelle atomique.

Le tungsténe est un matériau de choix pour leur fabrication puisque ce métal posséde une
grande dureté et qu'il peut étre faconné par électrochimie (produisant des pointes avec de

petits rayons de courbure) [107].

Fabrication Les pointes étant destinées a l'ultra-vide, il faut effectuer les manipulations
avec des pinces préalablement lavées & 'acétone et a I’alcool isopropylique. Un fil de
tungsténe polycristallin pur a 99,98% de diamétre 0,25 mm et de longueur &~ 8 mm est
inséré dans le support de pointe. Le diamétre est choisi de sorte que le fil soit bien maintenu
par le support et soit bien rigide pour étre moins sensible aux vibrations mécaniques. Le
fil est connecté a une anode et est immergé dans une solution de soude (NaOH) contenue

dans un cristallisoir sur lequel est montée la cathode.
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La formation de la pointe se déroule en plusieurs étapes :

— Lattaque électrochimique du fil permet & la fois de se débarrasser de 'oxyde de tungs-
téne et de former une pointe. La partie basse du fil est complétement immergée et
soumise & une tension continue de 5 V. Aprés cette étape, le fil a un aspect miroir.

— A laide de la vis micrométrique, on peut dimensionner la pointe, de sorte qu’elle fasse
2 mm de long avant création de I'apex. L’attaque chimique se fait préférentiellement
au niveau du ménisque (Figure I1.21). Quand la partie située sous le ménisque devient
trop lourde, il y a élongation trop importante ce qui entraine la rupture du fil et la
formation d’une pointe avec bon rayon de courbure.

— Une fois la pointe bien dimensionnée, on plonge 1 mm dans la soude. Une tension
alternative de 5 V est appliquée et 'attaque chimique se fait préférentiellement au
niveau du ménisque. La partie du fil sous le ménisque prend la forme d’une goutte et
quand I'étranglement est assez fin, il y a un étirement léger puis le fil casse et la pointe
est formée.

— La pointe désormais formée est rincée & I’eau déionisée.

T |

Ficure I1.21: Schéma du principe de l'attaque électrochimique d’un fil de tungsténe.

On applique a la pointe immergée partiellement dans la soude une tension alternative

de Vo = 5 V. L’attaque a lieu préférentiellement au niveau du ménisque ce qui permet
la formation d’une pointe STM.

La pointe résultante a un profil effilé, symétrique et trés pointue (Figure I1.22) trés

pratique pour I'approche macroscopique sur des échantillons clivés.

Chauffage sous vide Aprés l'introduction des pointes sous ultra-vide, il reste une

derniére étape de préparation : désorber oxyde (trés fine couche due a Pexposition a
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L oS |

Ficure 11.22: Image de microscopie électronique a balayage d’une pointe STM en tungs-
téne fabriquée par attaque chimique.

I'air de la pointe) et dégazer la pointe en la chauffant. A cette fin, la pointe est mise
en contact avec une feuille de molybdéne grace a laquelle un courant électrique circulera
dans la pointe, la faisant chauffer par effet Joule. A ce stade, plusieurs paramétres sont
a prendre en compte, la pression doit rester inférieure & 1078 Torr et la température de
la pointe doit rester inférieure a 2210°C' sinon I'apex de la pointe s’arrondit et la pointe
perd souvent en résolution [108]. Le controle de la température se fait a I'ceil en vérifiant
la couleur de la pointe lorsqu’on la chauffe. On veille & ce qu’elle ait en début de chauffage
une couleur rouge (7= 630°C' [109|) pour atteindre en fin de procédé une couleur jaune-
orangé (T' = 930°C' [110]). Le courant peut atteindre une intensité de 2 — 3 A selon le
diamétre de la pointe et la distance entre le point de contact de la feuille de molybdéne

et I’apex de la pointe.



Chapitre II. Les moyens d’études du matériau 62

II.5 Caractérisation optique : Réflectométrie Résolue

Temporellement par Pompe-Sonde

La réflectométrie résolue temporellement par pompe-sonde (OPPTR pour Optical Pump-
Probe Transient Reflectivity en anglais) est une technique qui déduit de I’évolution le
temps de vie des porteurs de charge de la réflectivité aprés une impulsion lumineuse
[64, 111, 112, 113, 114]. Pour suivre 1’évolution de la réflectivité il est nécessaire de se
munir d’un laser impulsionnel et d’'un montage optique adapté aux expériences pompe-
sonde. Dans une premiére partie, nous décrirons comment il est possible de déduire de
I’évolution de la réflectivité un temps de vie de porteurs. Dans la seconde, nous préciserons

les détails instrumentaux pour mettre en ceuvre de telles mesures.

I1.5.1 Principe de fonctionnement

Cette technique de mesure utilise deux impulsions. La pompe est une impulsion, en général
de forte amplitude, qui excite le systéme. Dans le cas de la réflectométrie sur des semi-
conducteurs, elle sert a exciter les électrons de la bande de valence a la bande de conduction
(Figure 11.23.a). Lorsque les électrons sont excités, le matériau ne peut plus absorber
de photons ce qui se traduit par une augmentation de la réflexion (Figure 11.23.b). La
relaxation des électrons en bande de valence se traduit par une baisse de la réflectivité ce

qui entraine a nouveau 'absorption de photons [115].

Bande de conduction Bande de conduction ‘ Bande de conduction ‘
%, u 4
L
hv

- c _

FiGure I1.23: Schéma de bande illustrant [’évolution de la réflectivité dans un semi-
conducteur. L’absorption des photons (a) entraine une augmentation de la réflexion (b),
la désexcitation des électrons entraine une baisse de la réflectivité (c).

b
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Avec deux impulsions, on peut mesurer I’évolution de la réflectivité en fonction du retard
entre la pompe et la sonde. Pour ce faire, il faut se munir d’une instrumentation spécifique :

d’un laser impulsionnel et d’un banc optique adapté.

11.5.2 Instrumentation

Laser Impulsionnel Le développement des lasers impulsionnels [116, 117, 118] tel que
le Mai Tai de Spectra-Physics a permis le développement de technique de caractérisation
optique avec des résolutions temporelles de I'ordre de la femtoseconde. Pour comprendre
tout I'intérét de cet instrument dans la caractérisation optique (et dans le développement

instrumental a venir Appendix A), nous détaillerons ici, ses caractéristiques principales.

Les faisceaux lasers émis par les lasers impulsionnels sont des faisceaux gaussiens, c’est-a-
dire que leur profil d’intensité est une fonction gaussienne dans ’espace. Ils sont constitués
d’'impulsions laser, gaussiennes elles aussi mais dans le domaine temporel. Le taux de
répétition détermine l'intervalle de temps entre deux impulsions laser, dans notre cas, il
est de 80 M Hz soit une impulsion toutes les 12,8 ns. Le laser est accordable, on peut

changer la longueur d’onde du faisceau de 680 nm jusqu’a 1040 nm.

Intensity jaey

FIGURE 11.24: Forme gaussienne du faisceau laser (a) constitué d’impulsion gaussienne

(b).

Dans le cas de nos analyses, le laser est réglé a sa longueur d’onde optimale de 820 nm, le
faisceau émis a une puissance moyenne de 2,98 WW. Les impulsions constituant le faisceau
ont une largeur a mi-hauteur de 80 fs et sont limitées par transformée de Fourier (AtAw =
1/2), c’est-a-dire qu’on peut déduire la largeur spectrale des impulsions de leur largeur

temporelle (Aw = 33 nm).
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Banc optique Le laser et les composants optiques montés sur supports sont fixés sur une
table optique. Le schéma présenté sur la Figure I1.25 décrit un montage correspondant a la
mesure de réflectivité résolue temporellement par pompe-sonde. La table repose sur quatre
pieds pneumatiques qui amortissent les vibrations. L’accordabilité du laser entraine une
contrainte supplémentaire dans le choix des optiques utilisées. Si les miroirs métalliques
réfléchissent les impulsions quelles que soient leur longueur d’onde, ils sont assez fragiles
et se rayent facilement lors du nettoyage. La présence de rayures sur les miroirs est a
éviter car elles provoquent de la réfraction et une diffusion du faisceau. Nous utilisons des
miroirs diélectriques plus robustes mais qui sont sensibles au changement de fréquence.
Toutefois, ils permettent de réfléchir la lumiére dans la gamme de fréquence émise par le

laser.

Lame
polarisante
Laser
Ti:Saphir LN Cube
separateur P e
ol
Chopper gL
'
1
1
1
i
Ligne a retard !
Sonde 4 i Pompe Détection
’ ' synchrone
4 )
Il ,a"
# Photodiode

Echantillon

FiGuRE 11.25: Schéma de principe d’une expérience pompe-sonde.

Pour former deux impulsions, 'une servant de pompe, I’autre de sonde, il est nécessaire de
séparer le faisceau en deux. Nous utilisons des matériaux biréfringents sous la forme soit
de cube séparateur ou de glan. L’utilisation de tel composants optiques autorise le réglage
des puissances des deux faisceaux en fonction de leur polarisation. Le glan permet un plus
grand facteur d’extinction (le faisceau peut étre totalement réfléchi ou transmis) mais

impose une déviation du faisceau réfléchi a 60° ce qui complique le montage. Les cubes
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séparateurs, bien qu’ils aient un facteur d’extinction plus faible, reflétent le faisceau a
90°. Pour gérer les puissances des faisceaux ainsi séparés, on utilise des lames polarisantes
A/2. Dans le cadre d’une expérience pompe-sonde, la puissance d’un faisceau de pompe

est choisie 10 & 100 fois supérieure a celle du faisceau de sonde.

La ligne a retard permet de controler le retard entre les impulsions de pompe et de sonde

en ajoutant une différence de chemin optique.

La détection est assurée par une détection synchrone. Pour ce faire, une modulation d’am-
plitude est appliquée sur le faisceau de pompe. Cette modulation se répercute sur la ré-
flexion du faisceau de sonde mesurée par photodiode. Ainsi, on peut décrire les variations

de la réflectivité et déterminer le temps de vie des porteurs photogénérés dans le matériau.

I1.6 Conclusion

La description des techniques expérimentales est essentielle & la compréhension des ré-
sultats expliqués ci-aprés mais aussi au développement instrumental. La caractérisation
multi-technique permet de mettre en avant la complexité du matériau et des défauts le
constituant. Cependant, nous verrons qu’il est parfois nécessaire de combiner les avantages

de plusieurs techniques pour compléter les analyses.



Chapitre 111

Caractérisation macroscopique du

matériau

L’arséniure de gallium épitaxié a basse température est un matériau découvert dans les
années 1980 dont I’étude se poursuit encore de nos jours. L’évolution des batis d’épitaxie
ainsi qu'une plus grande précision sur la mesure de la température du substrat a per-
mis une meilleure reproductibilité des couches fabriquées. Elle s’est accompagnée d’une
meilleure connaissance entre les variations du paramétre de maille de la couche épitaxiée
et la concentration de défauts introduite dans cette couche. Ce chapitre vise a fabriquer
des couches de GaAs & basses températures et a les comparer & la littérature pour esti-
mer la concentration d’excédent d’arsenic. Nous verrons que la croissance dans un bati
comprenant plusieurs sources d’éléments différents peut rendre la compréhension de la
composition chimique de la couche épitaxiée plus complexe que ce qui est envisagé et que
la détermination de I’excédent d’arsenic n’est alors plus aussi directe que dans du GaAs

pur.

66
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ITII.1 Description des couches épitaxiées.

Structures des échantillons. La structure d’échantillons fabriqués en 2013 est dé-
taillée sur la Figure III.1.a. Cette structure se rapproche de celle utilisée classiquement
dans la fabrication du matériau en vue d’une utilisation dans un composant. Suite aux
résultats expérimentaux, la structure illustrée sur la Figure IT1.1.b a été utilisée pour mini-
miser le risque de contamination des couches et mieux comprendre I'origine de la pollution
mesurée sur la structure mise en ceuvre en 2013. A cette fin, elle ne dispose pas de couche
de GalnP. Le substrat GaAs de diamétre 27 (5,08 c¢m) a face arriére non-polie est orienté
suivant la direction [001] et dopé type n par du silicium & Np = 3 x 10'%at./em3. Le
dopage du substrat a été choisi en prévision des études STM, pour faciliter I’évacuation
des charges et permettre I'établissement d’un courant tunnel entre la pointe et la face

arriére du substrat.

GaAs-BT

Epaisseur = 1,5 pm GaAs-BT

Epaisseur = 1,5 pm

Gan, P
l(n.i.d., X =51,1 %)
Epaisseur = 100 nm

GaAs
(n.i.d)
GaAs
(n.i.d)
Epaisseur = 50 nm

Epaisseur = 100 nm

Substrat de GaAs
(N, = 3x10%® at./cm?)

b) Epaisseur ~ 400 pm

Substrat de GaAs
(N, = 3x10 at./cm?3)
a) Epaisseur ~ 400 pm

FIGURE III.1: Schéma de la structure des échantillons fabriqués en 2013 (a), en 2014
et 2015 (b).

Quand le substrat est placé sous ultravide dans le bati d’épitaxie, la premiére étape
consiste a faire désorber 'oxyde de surface en chauffant I’échantillon. La qualité cristalline
de la surface est rétablie grace a la couche tampon de GaAs non intentionellement dopée
(n.i.d.) fabriquée a 600°C.

La couche de Ga,In@_,) P a une double fonction. Premiérement, elle empéche la diffu-

sion des charges photogénérées lors de la mesure du temps de vie par réflectivité résolue
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temporellement par pompe-sonde. Deuxiémement, elle est utilisée comme couche d’arrét
de I'attaque chimique conduisant & la séparation de la couche de GaAs-BT, une étape clé

de la fabrication de photocommutateurs.

En effet, le Ga,In_) P n’est pas attaqué par une solution piranha (aussi appelée «acide
de Caro» ou acide peroxymonosulfurique HySO; ') utilisée pour dissoudre le substrat de
GaAs. La proportion de gallium choisie est de z = 51,5% pour que la couche soit en

accord de maille avec le GaAs.

Il est ensuite nécessaire d’arréter la croissance le temps que le substrat refroidisse et at-
teigne la température souhaitée pour la fabrication du GaAs-BT. Dés lors, la thermomeétrie
du substrat est assurée par absorption optique, technique de caractérisation qui mesure la
bande interdite du matériau en fonction de la température. Comme la source de gallium
fait chauffer le substrat par rayonnement thermique, elle est aussi utilisée pour réguler la

température du substrat pendant la croissance.

On peut voir le suivi de la température des croissances réalisées en 2013 sur la Figure I11.2
en fonction du temps. La dégradation du rapport signal sur bruit est due a la perturbation
de la mesure par ’épaisseur croissante de la couche de GaAs-BT. La thermomeétrie de la
croissance 131001 & 240°C' a été arrétée avant 'achévement du processus du fait du
bruit trop important, la croissance de cet échantillon ayant tout de méme été menée a
terme (jusqu'a 1,5um d’épaisseur). Sur le Tableau III.1 sont résumées les températures

de croissance des échantillons.

Référence | Température de croissance (°C)
(131001 240
G131208 260
G131209 300
G131210 325
G141008 325
G141009 240
(G151010 325
G151011 240

TaBLEAU II1.1: Récapitulatif des échantillons et de leur température de croissance.

1. Pour obtenir cet acide, on mélange généralement de I’eau oxygénée et de l’acide sulfurique (H2504+
H202 - HQSO5 + HQO)
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FiGuRre I11.2: Suivi de la température du substrat en fonction du temps.

Aprés la croissance, le substrat est clivé en quarts, deux ne sont pas recuits, un est recuit
a 580°C et le dernier est recuit a 620°C pendant 40 s. Le recuit est effectué sous flux
de 250 scem (ou cm?®/min) de diazéne (alias diimide NoHs,) en suivant la courbe de
température présentée dans la Figure II1.3. La montée en température se fait avec une
pente de 25°C'/s jusqu’a la température de consigne qui est maintenue pendant 40 s avant

un refroidissement effectué en 80 s.
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Ficurkg I11.3: Graphe décrivant la variation de température au cours du recuit.
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II1.2 Analyse chimique.

L’analyse chimique des échantillons par SIMS (pour Secondary Ions Mass Spectroscopy
en anglais) permet de s’assurer de la pureté des couches. Cette technique n’est pas in-
trinséquement quantitative et nécessite des échantillons de calibration pour extraire une

concentration des espéces chimiques en profondeur (voir section 11.2).

Conditions d’analyse. Les analyses SIMS ont été effectuées par le L.E.T.I. et par
Probion sur les échantillons non-recuits. Les analyses sont réalisées grace a un canon a
ions césium Cs+ qui permet le mode «MCst» et, par ce fait, la quantification d’élé-
ments majoritaires en minimisant les effet de matrice?. Les éléments analysés sont les

constituants des échantillons (Ga, As, In et P).

Résultats. Les profils SIMS montrent, sur la Figure II1.4, I’évolution de la concentration
des espéces chimiques en fonction de la profondeur. On y voit clairement les différentes
couches. D’abord, la couche de GaAs-BT s’étend sur 1,5 pum, puis les concentrations de
phosphore et d’indium augmentent significativement et signalent la couche de 100 nm de
GagIng_o)P (v = 51,5%) . La chute d’intensité des signaux associés aux éléments P et
In montre ensuite que I'analyse chimique en profondeur a atteint la couche tampon de
GaAs.

Bien que la quantification de 'excédent d’arsenic par SIMS ait déja été accomplie [119],
les résultats de la Figure I11.4 révélent que la concentration d’arsenic relevée est identique
dans la couche de GaAs-BT et dans le substrat. Par contre, on remarque la présence de
phosphore et d’indium dans le GaAs-BT (les signaux associés a ces deux éléments dans
le substrat est due & la limite de détection de l'instrument, en d’autres termes il s’agit
la de bruit et non d'un témoignage d’une quelconque présence de ces éléments dans le
substrat). Ces signaux ont une signification physique et rendent compte de la concentration
importante de ces éléments. La migration & partir de la couche de GayIng_,)P est a
écarter puisque les échantillons ne sont pas recuits. De plus, on remarque que les signaux
sont constants. L’hypothése d’une atmosphére résiduelle est donc a exclure puisque dans

ce cas les concentrations diminueraient avec la profondeur. I’explication de la présence

2. L’effet de matrice désigne 'influence de ’environnement chimique sur l’obtention du signal. Les
signaux SIMS d’éléments présents en trop grande concentration en dépendent et ne peuvent pas étre
quantifiés par RSF (voir I1.2).
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de phosphore dans la couche de GaAs-BT pourrait donc étre liée a 1’émission d’'un flux
de phosphore pendant le craquage de l'arsine par le craqueur de molécules. Quant a
la présence d’indium dans les couches, nous suggérons qu’elle soit associée au systéme
de cache des cellules. L’indium étant liquide a la température de repos de la cellule,
il est probable que I'actionnement rapide du cache entraine la projection dans le bati
d’une goutte d’indium condensée sur le cache. L’évaporation de cette goutte en raison du
chauffage de la cellule de gallium a proximité de I’échantillon provoque ensuite un flux

continu d’indium qui rend la couche de GaAs-BT chimiquement plus complexe que prévu.
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FiGuRrE IIl.4: Profils en profondeur par spectroscopie de masse des ions secondaires

des échantillons G131001 (a), G131208 (b), G131209 (c) et G131210 (d).

Pour confirmer ces hypothéses, d’autres croissances ont été réalisées a 240 et 325°C' en
2014 (respectivement G141009 et G141008) sans couche de GagIn(_,) P. Les profils de la
Figure III.5 montrent que ces ¢léments sont toujours présents malgré ’absence de couches
a base d’indium ou de phosphore ce qui confirme les hypothéses précédemment énoncées.
La présence de ces deux éléments est liée & la conception du bati d’épitaxie. L’ensemble

du systéme étant trés compact, une goutte d’indium projetée sur une paroi est soumise
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au rayonnement thermique du creuset de gallium d’ou I’évaporation et la contamination
de I’échantillon. Pendant le craquage des molécules d’arsine, le dégazage de phosphine

provoque la génération d'un flux de phosphore et la pollution de ’échantillon.
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FiGurekg II1.5: Profil en profondeur de spectroscopie de masse des ions secondaires des
échantillons G141009 (a) et G141008 (b).

On remarquera des concentrations de phosphore et d’indium un peu plus basse dans la
couche tampon de GaAs qui s’expliquent par une température de substrat plus élevée

pendant la croissance (600°C).

Pour remédier a ce probléme, des croissances ont été réalisées a 240 et 325°C' en 2015 sans
couche de Ga,yInu_,) P, aprés le remplacement du craqueur de molécules, I'ouverture et
I'étuvage du bati d’épitaxie (Figure II1.6). De meilleures conditions de croissance étaient
ainsi réunies pour éviter ces contaminations. Les résultats obtenus présentent une légére
amélioration de la pureté des couches (en particulier pour le phosphore), les concentra-
tions relevées par SIMS sont regroupées dans le Tableau II1.2. I.’analyse chimique des
échantillons révéle que les couches de GaAs-BT contiennent jusqu’a 1% d’indium et/ou
de phosphore. Les concentrations de ces éléments dans les couches ne changent pas avec
le recuit avec et sans couche de GalnP. Comme le montre la Figure I11.7, il n’y a pas de

diffusion de ces éléments avec le recuit.

En conclusion, les mesures SIMS n’ont pas permis de quantifier I’excédent d’arsenic. Mais
elles ont montré la fabrication d’un alliage & basse température, dont la composition
chimique influencera certainement la mesure du paramétre de maille par diffraction des

rayons X.
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FiGure I11.6: Profil en profondeur de spectroscopie de masse des ions secondaires des
échantillons G151011 (a) et G151010 (b).

Référence |P] [In]
(x10%at./cm?) | (x10%at./cm?)

G131001 (T, = 240°0) 23,7 0,08
G131208 (T, = 260°C") 21,8 0,49
G131209 (T, = 300°C) 17,2 10
G131210 (T, = 325°C) 15,5 10,3
G141008 (T, = 325°C) 7.4 1,43
G141009 (T, = 240°C) 9,65 1,19
G151010 (7. = 325°C) 3,25 6,59
G151011 (T, = 240°0) 1,35 5,01

TAaBLEAU III.2: Reécapitulatif des concentrations de phosphore et d’indium dans les
couches.

III.3 Analyse structurale.

L’extraction de la variation du paramétre de maille grace a la diffraction des rayons X
permet, grace aux travaux de Liu et al. [11], d’estimer la concentration d’antisites d’arse-
nic. De ce fait, la comparaison des croissances avec la littérature est plus aisée et efficace.
La mesure est réalisée par un diffractométre & rayons X permettant de décrire I'intensité
du rayonnement diffracté en fonction de la position et de l'orientation de 1’échantillon.
Le maximum d’intensité obtenu est alors situé a ’angle satisfaisant la relation de Bragg
(nA = 2d - sin()). Pour mesurer la variation du paramétre de maille du GaAs-BT, il faut

donc utiliser les conditions d’analyse adaptées a ’arséniure de gallium.
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FIGURE TI1.7: Profils en profondeur des échantillons fabriqués a 325°C' : G131210 (a)
et G141008(b) avant et aprés recuit.

Conditions d’analyses. Le GaAs ayant un paramétre de maille a = 5,6533 A et la
longueur d’onde choisie étant de A = 1,5418 A, langle satisfaisant la relation de Bragg
est donc 0 = 33,026°. Ainsi, il est possible de déduire la variation de paramétre de maille
Aa & partir de la variation d’angle de diffraction Af en dérivant la loi de Bragg (détaillée

dans la section I1.3). Il en résulte I’Equation IIL.1.

Aa
a

(— )L = —A0 - cotan(0) (IT1.1)

Notons que la variation de paramétre de maille est de signe opposé a la variation d’angle,
c’est-a-dire qu’un décalage du pic de diffraction vers les petits angles (grands angles)
signifie que la maille du matériau est plus grande (petite) que celle du substrat. Egalement,
I’Equation III.1 s’applique au parameétre de maille suivant la direction de croissance pour
une analyse X en {2 — 20 pour une réflexion (00n) d’ou 'utilisation du signe L. Ici, nous

avons utilisé la réflexion (004).

Résultats. Les diagrammes de diffraction, présentés sur la Figure T11.8, rendent compte
de la variation d’angle de diffraction des couches de GaAs-BT par rapport au substrat
(dont le pic de diffraction est situé¢ & A = 0 ") en fonction des conditions de croissance.
Dans chaque cas, les diagrammes de diffraction sont décalés en ordonnée pour différencier
les différents recuits. L’extraction de la variation d’angle de diffraction Af se fait par

ajustement des pics par des courbes gaussiennes sur les figures. Pour plus de clarté, ces
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courbes ne sont pas montrées mais I’ensemble des valeurs ainsi relevées est résumé dans

le Tableau ITI.3 avec la variation de paramétre de maille associée.
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FiGure TI1.8: Spectres de diffraction des rayons X des échantillons G131001(a),
G131208 (b), G131209 (c), G131210 (d), G141008 (e) et G141009 (f).

Sur la Figure II1.8.f, on peut voir les spectres de diffraction de I’échantillon G141008
fabriqué a 325°C' en fonction des différentes conditions de recuit. Quelles que soient les
conditions de recuit, cet échantillon ne posséde qu’un seul pic de diffraction. La couche BT
posséde donc un paramétre de maille trés proche de celui du GaAs. En analysant la largeur

a mi-hauteur de ces pics, on remarque néanmoins un trés léger élargissement du pic avec le
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recuit. Ce phénoméne rend compte d’une variation trés faible de concentration d’antisites
d’arsenic a l'intérieur de la couche. Le pic de la couche n’est donc pas exactement placé
en A = 0” mais trés proche du pic du substrat ce qui empéche sa résolution. Ce résultat
est en accord avec la littérature [14], cette température est déja trés élevée pour favoriser

une grande concentration d’antisites d’arsenic.

La Figure II1.8.d représente les spectres de diffraction obtenus sur I’échantillon G131210
fabriqué aussi a 325°C' mais contenant la couche de GalnP. La comparaison des com-
positions chimiques de la couche BT (Tableau I11.2) indique que les concentrations de
phosphore et d’indium sont bien plus élevées dans cet échantillon. Avant recuit, la couche
de GaAs-BT a une maille plus grande que celle du substrat comme indiqué par un A#
négatif entre le pic de la couche et le pic du substrat. Cette dilatation est attribuée a
la présence d’indium qui est dix fois supérieure a celle de ’échantillon précédent. Apres
recuit, le pic de diffraction de la couche se décale trés légérement vers celui du substrat.
Or, 'excédent d’arsenic incorporé par une croissance a 325°C' n’est pas assez important
pour provoquer une variation de paramétre de maille mesurable (cf. G141008). L’origine
de ce changement peut avoir pour origine un changement subtil de configuration atomique

puisque la concentration de défauts liés a un excédent d’arsenic n’est pas nulle.

La diminution de la température de croissance a 300°C' pour I’échantillon G131209 pro-
voque un accroissement négatif de A© ce qui se traduit par une dilatation de la maille
du GaAs-BT. L’agrandissement supplémentaire de la maille par rapport a I’échantillon
(G131210 ne peut étre da qu’a une incorporation plus conséquente d’antisites d’arsenic
puisque les concentrations d’indium et de phosphore des deux échantillons sont compa-
rables (Tableau II1.2). Connaissant déja leffet du recuit sur un échantillon pauvre en
antisites d’arsenic mais contenant autant d’indium et de phosphore (=~ 1%), c¢’est-a-dire
une réduction de la variation d’angle de diffraction d’environ 10", la réduction du para-
meétre de maille aprés recuit est associée a la diminution de la concentration de défauts

liés a I'excédent d’arsenic dans la couche.

La Figure II1.8.b présente un spectre de diffraction de I’échantillon G131208 non-recuit
singulier, en cela qu’au lieu de manifester une dilatation exacerbée par 'introduction d’une

concentration encore plus importante de défauts d’arsenic, du fait de la basse température
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de croissance (260°C'), elle révéle une contraction de la maille de la couche de GaAs-BT
avant recuit. C’est ici I'illustration de 'effet de I'incorporation d’une plus grande concen-
tration de phosphore (par rapport a I’échantillon G131209 présenté ci-dessus). L’effet est
encore plus visible aprés recuit, c’est-a-dire quand la concentration des défauts d’arse-
nic a diminué du fait de leur agrégation préalable en précipités comme indiqué dans la
littérature [10]. Cet effet se voit d’autant plus que la concentration d’indium est 10 fois
inférieure a celle de I’échantillon G131209.

Avec une température de croissance de 240°C, I’échantillon G131001 est celui fabriqué
a la plus basse température. Il posséde I'avantage de contenir une faible concentration
d’indium. Comme I’échantillon G131208 fabriqué a 260°C), il contient toutefois une grande
concentration de phosphore. Avant recuit, on observe une trés légére dilatation de la maille
de la couche Figure III.8.a. La contribution a la maille des antisites d’arsenic est donc
compensée en partie par celle des atomes de phosphore. Le recuit conduit a la réduction
des défauts liés a ’excédent d’arsenic, ce qui se traduit par un nouveau pic pour A© > 0,

en accord avec une présence importante de phosphore dans la couche.

Contrairement & 1’échantillon G131001, I’échantillon G141009 ne contient pas autant
de phosphore. Pour une méme température de croissance (240°C'), donc en supposant
une méme concentration d’antisites d’arsenic, I’échantillon non-recuit présente un pic de
diffraction sur la Figure I11.8.e davantage décalé vers les Af négatifs en accord avec une
concentration en phosphore plus petite (confirmé par SIMS sur le Tableau I11.2). La figure
de diffraction de I’échantillon recuit a 580°C' présente toute de méme une contraction de
la maille aprés recuit. Donc la concentration de défauts d’arsenic a diminué avec le recuit,
comme pour I’échantillon G131001, et ne compense plus l'effet des atomes de phosphore.
Le diagramme de diffraction de I’échantillon recuit a 620°C' témoigne d’une variation
supplémentaire de la maille ce qui montre qu’une température de 580°C' est insuffisante

pour stabiliser les défauts liés & un excédent d’arsenic dans la couche BT.

En résumé, les échantillons étant plus complexes que prévu (chimiquement et structu-
rellement) 'analyse des spectres de diffraction ne permet pas d’extraire directement une
concentration d’antisites d’arsenic. Il est donc nécessaire de mettre au point des modéles
permettant d’estimer la concentration d’antisites d’arsenic malgré la présence d’éléments

parasites.
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Référence Température | A0 | Aa/a
de recuit (°C) | (") | (x107%)

non-recuit -32 2,38

G131001 580°C 82 -6,11
(T. = 240°C) 620°C 82 -6,11
non-recuit 10 -0,76

G131208 580°C 80 -2,95
(T. = 260°C") 620°C 86 -6,38
non-recuit -43 3,19

G131209 580°C -29 2,17
(T. = 300°C) 620°C -20 1,48
non-recuit -28 2,06

G131210 580°C -24 1,78
(T. = 325°C) 620°C -20 1,48
non-recuit 0 0,00

(141008 580°C 0 0,00
(T. = 325°C) 620°C 0 0,00
non-recuit -93 6,92

(G141009 580°C 25 -1,87
(T. = 240°C) 620°C 17 -1,28

TABLEAU II1.3: Variation de paramétre de maille pour les couches de BT pour diffé-
rentes conditions de croissance et de recuit.

II1.4 Analyse des diagrammes de diffraction X.

I11.4.1 Estimation de la concentration de phosphore.

Pour tenir compte de la présence d’atomes de P et In dans la couche BT, nous avons
d’abord considéré les échantillons contenant trés peu d’indium et avons estimé la maniére

dont le phosphore modifiait le paramétre de maille de la couche.

Aprés recuit, les échantillons G131001 et G131208 présentent un pic de diffraction pour
des A@ positifs, signalant une contraction de la maille du matériau. Or, dans le cas du
GaAs-BT standard, la maille dilatée avant recuit & cause de I’Asqg, est relaxée suite au
recuit pour étre presque identique a celle du substrat. En supposant que le phosphore
ne se place qu’en site anion (en substitution de 'arsenic) et que le recuit ne modifie pas
sa concentration (comme le montre les profils SIMS de la Figure II1.7), on en déduit
que la contraction de la maille observée aprés recuit est provoquée par la présence du

phosphore. On peut en estimer la concentration en considérant le matériau comme un
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alliage GaAs,_,P,. Ainsi, le parameétre de maille de 'alliage est directement relié a la

concentration de phosphore par I’'Equation ITI.2.

a(GaAs,_,P,) = a(GaAs) — x[a(GaAs) — a(GaP)] (I11.2)

La croissance des échantillons étant pseudomorphique, il n’y a pas de relaxation et le
paramétre de maille dans le plan (ay) est égal a celui du GaAs (ag). Cela provoque
une dilatation du parameétre de maille dans la direction de croissance a, détaillée dans
I’Equation III.3.

a) = a(GaAsP)(1+ ¢)) = a(GaAs) = ag

(I11.3)

a; = a(GaAsP)(1+¢€))
Cette déformation du réseau cristallographique est illustrée sur la Figure II1.9, laquelle
représente la contrainte de cisaillement appliquée a la maille du matériau par € qui se

traduit par une dilatation ¢, dans le sens de la croissance.

Or, la variation de paramétre de maille déterminée par diffraction vaut (%) 1= % qui

ne donne pas directement le paramétre de maille de l'alliage a(GaAsP) nécessaire pour
calculer la concentration de phosphore (voir Equation I11.3). En injectant 'Equation III.2

dans I’'Equation III.3 on obtient :

Aa €L — €|
—_—) = — I11.4
a )J- 1+ € ( )

(

Pour trouver le paramétre de maille de I'alliage a(GaAsP), on a besoin de calculer la

variation du parameétre de maille relaxé, c’est-a-dire non contraint par le substrat :

%)T _ a(GaAsP) — ay _ (11L5)
a Qg 1+ €|l

(

Ce qui aboutit & la relation entre la variation de paramétre de maille (22), effectivement
é

mesuré par diffraction X et la variation de paramétre de maille relaxé (22),
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Figurg II1.9: Illustration de la contrainte qui s’applique sur une maille de GaAsP

fabriquée par croissance pseudomorphique sur une maille de GaAs. La dilatation dans

la direction de croissance € - a(GaAsP) est causée par la contraction de la maille dans
le plan € - a(GaAsP).

Aa Aa —€
= = (59 S

I11.6
(a a + €L — € ( )

Les lois de I’élasticité montrent que la déformation dans la direction de croissance s’ex-

2.
C

alors I'Equation II1.7 :

prime par e, = —

1125” ou C1; et C15 sont les coefficients élastiques du GaAs. On obtient

(—)r=0,5180- (—).1 (IIL.7)

En résumé, en mettant en relation I’Equation II1.2 et ’Equation III.5 on relie la concen-
tration de phosphore z a la variation de paramétre de maille mesurée par diffraction X
(&%) par I'Equation TIL8.
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10,5189 -ag - (8%). (I11.8)
ap — a(GaP) |

xTr =

Par exemple, I’échantillon G131001 fabriqué a 240°C' recuit & 620°C' présente une variation
de paramétre de maille de (%), = —6,11 x 10*. En associant cette contraction a la
présence de phosphore, on en estime une concentration de x = 8,84 x 1072 soit 1,94 x
10% at./em?. On remarque que la concentration de phosphore ainsi estimée est du méme
ordre de grandeur que celle relevée par SIMS (Tableau I11.2). Puisque I’on considére que la
concentration de phosphore est inchangée par le recuit, la dilatation de maille provoquée

par les antisites d’arsenic dans I’échantillon non-recuit est donc de :

Aa Aa Aa
(T)ASGH,L = (7)non—recuit - (_)7'ecuit620°C - (27 38 - (_6, 11)) X 10_4 - 8, 49 X 10_4

! (111.9)

Avec I'Equation 1.1, on peut donc estimer la concentration d’antisites d’arsenic dans
I’échantillon non-recuit a [Asg,] = 3,65 x 10! at./em3. Les corrections apportées et

les estimations de concentration d’Asg, sont résumées dans le Tableau I11.4.

Ici, on suppose qu’aprés un recuit & 620°C' il n’y a plus de contribution des antisites
d’arsenic a la dilatation de la maille (ce qui explique le Aa/a nul pour les échantillons
recuits G131001 et G131208). Cependant expérimentalement [10], on observe sur le pic
de diffraction du substrat un épaulement qui témoigne d’une trés légére dilatation. Pour
cette raison, les estimations de concentrations des antisites d’arsenic présentées dans le
tableau sont probablement légérement surestimées et la véritable concentration en atomes
de phosphore est certainement plus proche de la valeur mesurée par SIMS que de celle

estimée a partir des spectres de diffraction X.

Toutefois, ce modéle ne s’applique que lorsque qu’il y a décalage apreés recuit du pic de
diffraction de la couche vers les grands angles (vers les petits paramétres de maille). En
effet, on considére que la dilatation du paramétre de maille provoquée par les antisites
d’arsenic disparait avec le recuit. Donc si le pic de diffraction de la couche témoigne d’une
dilatation de la maille c’est que le matériau n’est pas un alliage qu’on peut considérer
comme GaAsP. Dans ce cas, des analyses SIMS complémentaires sont nécessaires pour

pouvoir corriger les données comme expliqué dans la partie suivante.
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Référence Température Aa/a [P]xrD (Aa/a)i ase, [ASGa)corr.
de recuit (°C) | (x107%) | (x10' at./em?®) | (x107%) (x10' at./em?)
non-recuit 2,38 8,49 3,60
G131001 580°C' -6,11 19,4 0 0
(T. = 240°C) 620°C' -6,11 0 0
non-recuit -0,76 5,62 2,35
G131208 580°C -5,95 20,3 0,43 0,29
(T. = 260°C") 620°C -6,38 0 0

TABLEAU III.4: Variation de paramétre de maille pour les couches de GaAs-BT pour
différentes conditions de croissance et de recuit.

I11.4.2 Estimation de la concentration en antisites.

Grace au relevé des concentrations des éléments présents dans le matériau, il est pos-
sible d’estimer leur influence sur le paramétre de maille et donc d’évaluer la concentration
d’antisites d’arsenic. A cette fin, on considére que l’effet de I'indium et du phosphore est
inchangé par le recuit (ce qui est confirmé par les analyses SIMS d’échantillons recuits Fi-
gure IT1.7). On estime alors que la variation de paramétre de maille mesuré par diffraction

X s’exprime de la fagon suivante :

Aa

Aa
( 7 ) Ltotal — (

a

Aa Aa
Jip + (7)Lln + (T)LASGE

(II1.10)
Cela revient & considérer que des antisites d’arsenic sont présents dans un alliage de
Gai_zIngAs,_, P, dont on connait la concentration d’indium et de phosphore par analyse

SIMS et dont le paramétre de maille vaut :

a(Gay—zIngAsi—yP,) = (1 —z)- (1 —y) - a(GaAs) + (1 —x) -y - a(GaP)
+x-(1—vy)-a(InAs)+z-y-a(InP) (III.11)

Le calcul du paramétre de maille de I'alliage, et donc de sa variation par rapport a celui
du substrat, est possible grace & la connaissance préalable des paramétres de maille des

matériaux III-V comme le GaP, GaAs, InP et InAs résumé sur le Tableau ITI.5.
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GaP | 545,05 pm
GaAs | 565,325 pm
InP | 586,87 pm
InAs | 605,83 pm

TABLEAU I11.5: Tableau récapitulatif des paramétres de maille utiles au calcul de celui
de 'alliage.

Donc, par rapport & GaAs, l'alliage relaxé présente une variation de paramétre de maille
(42), décrite par 'Equation I11.12.

%)r _ a(GalnAsP) — ag (111.12)

a Qo

(

On peut alors déterminer la contribution de I'alliage & la variation de paramétre de maille
mesurée (%), grace & 'Equation II1.7 et en déduire alors 'influence des antisites sur le

paramétre de maille de la couche ce qui aboutit & 'Equation III.13.

Aa Aa Aa
(7)J_A8Ga = (T)mel - (T)J_GalnAsP (IT1.13)

L’ensemble des estimations est résumé dans le Tableau III.6. La mesure des concentrations
par SIMS permet une estimation plus précise de la concentration d’antisites d’arsenic
et confirme I’hypothése utilisée dans le premier modéle selon laquelle la concentration
d’antisites d’arsenic aprés un recuit a 620°C' est assez faible pour ne pas engendrer de
dilatation du parameétre de maille (Aa/a < 1,24 x 107%). Le gain en précision procuré par
le relevé de concentration d’indium et de phosphore permet d’interpréter les résultats des

échantillons qui ne présentent pas de décalage de pic de diffraction apreés recuit.

La précision du modéle est toutefois limitée par celle des mesures SIMS et de diffraction X.
Ainsi, lorsque le spectre de diffraction ne permet pas de mesurer de variations de paramétre
de maille, comme c’est le cas pour I'échantillon G141008 (325°C'), on aboutit alors & un
résultat peu cohérent avec le reste des observations. C’est-a-dire que la concentration
d’antisites d’arsenic ne peut que diminuer avec la température de recuit (en accord avec

I'augmentation du temps de vie).



Référence | Température [In] [P] (Aa/a)LGamasp | (Aa/a) Liota | (Aa/a)iase, [ASGalcorr.
de recuit (°C) | (x10' at./em?) | (x10' at./cm?) (x107%) (x107%) (x107%) (x10' at./em?)

non-recuit 2,38 9,78 4,09
G131001 580 0,08 23,7 -7,40 -6,11 1,29 0,54
(240°C) 620 6,11 1,29 0,54
non-recuit -0,76 0,78 2,42
G131208 580 0,49 21,8 -6,54 -5,94 0,59 0,25
(260°C) 620 -6,38 0,16 0,07
non-recuit 3,19 2,32 0,97
G131209 580 10 17,2 0,87 2,17 1,30 0,54
(300°C) 620 1,48 0,61 0,25
non-recuit 2,06 0,47 0,19
G131210 580 10,3 15,5 1,59 1,78 0,19 0,08
(325°C) 620 1,48 -0,11 -0,05
non-recuit 0 1,40 0,58
(141008 580 1,48 7,4 -1,40 0 1,40 0,58
(325°C) 620 0 1,40 0,58
non-recuit 6,92 9,21 3,85
(G141009 580 1,19 9,65 -2,29 -1,87 0,42 0,17
(240°C) 620 1,28 1,01 0,42

TABLEAU II1.6: Variation du parameétre de maille et de la concentration corrigée d’antisites d’arsenic associée pour les différentes
couches épitaxiées & basses températures en fonction des conditions de fabrication. Les résultats en italiques sont des résultats
sans sens physique.
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La cohérence de nos résultats apparait en comparant les concentrations corrigées obtenues
avec celles de la littérature |11, 13, 14, 15]. Pour ce faire, nous appliquons I’'Equation 1.1
a la variation de paramétre de maille Aa/a des résultats susnommés et tragons la Fi-
gure I11.10 dans laquelle les échantillons fabriqués en 2013(2014) sont présentés sous la
legende G13(G14). Notons que la comparaison se fait sur les échantillons non-recuits ce

qui permet d’estimer au mieux la quantité d’excédent d’arsenic présente dans les couches.

1E21
F m Yuetal, 1992
[ ® Liuetal., 1995
K A | yusbergetal, 1998
| v Stellmacher - Thése 1999
+ G13
A AA A
1E20 b A v X G14
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Température de croissance (°C)

FiGure I11.10: Concentration d’antisites d’arsenic déduite de la variation de parameétre
de maille grace & ’Equation 1.1 en fonction de la température de croissance pour des
échantillons non-recuits |11, 13, 14, 15].

Les échantillons G131001 et G141009 fabriqués a 240°C' révélent des concentrations d’Asg,
similaires et cohérentes avec les autres résultats et confirment par ce fait la correction qui
leur est apportée. L’estimation de la concentration de ’échantillon G131208 (260°C') se
positionne logiquement par rapport a 1’évolution de la concentration avec la température

de croissance et est cohérente avec les résultats de la littérature [11, 13, 14, 15].

Pour les plus hautes températures de croissance, une divergence des résultats (présentant

un écart de concentration quasiment d’un facteur 5) est observable. Elle peut avoir pour
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origine soit un controle délicat de la température de croissance entrainant une disparité
dans l'excédent d’arsenic introduit soit une contamination des échantillons par d’autres

éléments chimiques présents dans le bati d’épitaxie pour les résultats de la littérature.

Si la concentration d’antisites d’arsenic estimée dans 1’échantillon G131209 fabriqué a
300°C est encore comparable aux résultats exposés par Luysberg et al. [14] et suit égale-
ment la logique des mesures de Liu et al. [11], on distingue nettement la différence avec
celles de Stellmacher et al. [15] . La dissemblance avec les autres échantillons tient dans la
concentration de phosphore et d’indium bien plus élevée, de 'ordre de 1%, amplifiant par
conséquent les erreurs de distances interatomiques entre les différents constituants du ma-
tériau. La limite d’application du modéle est atteinte avec I’échantillon G131210 (325°C')
dont la concentration d’antisites d’arsenic ne peut pas étre estimée de ce fait (la variation
de paramétre de maille étant trop faible). La concentration dans cet échantillon devrait
étre comparable & celle de I’échantillon G141008 (325°C') pour lequel on peut Iestimer en

raison d’une incorporation plus faible d’atomes P et In.

Pour valider notre modéle, le temps de vie mesuré par réflectométrie résolue temporelle-

ment et celui estimé & partir de la concentration d’antisites du Tableau II1.6 (& 'origine

du temps de vie court) sont comparés. Pour I'estimer, la relation 7 =
o * vy * [Asqa)
liant le temps de vie avec la concentration d’antisites est utilisée avec comme section de

capture 0 = 1 x 1071 ¢m? [120] et comme vitesse thermique vy, = 4,46 x 107 cm/s.

Dans la plupart des cas, le modéle aboutit a une surestimation du temps de vie avec un
ordre de grandeur qui reste raisonnable (compris entre 1 et 10 ps) par rapport au temps

de vie mesuré.

I’estimation de concentration d’antisites d’arsenic a partir de la variation de parameétre
de maille corrigée repose sur I'hypothése que les atomes de phosphore et d’indium se
substituent respectivement aux atomes d’arsenic et de gallium loin de ces défauts. Dans
le cas ou ’environnement chimique de 'antisite d’arsenic serait différent, permettant par
exemple la formation de complexes, I'influence du défaut sur la variation de paramétre
de maille se verraient alors logiquement modifié. Une connaissance plus compléte de ces
complexes (constitution, influence sur le paramétre de maille) permettrait de corriger ce
modéle. En outre, nous pourrions imaginer ’existence d’antisites de phosphore & la place

des antisites d’arsenic ce qui modifierait nécessairement la contrainte des couches.
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Référence | Température [ASGa) corr. Teale Times
de recuit (°C) | (x10 at./ecm?) | (ps) (ps)
non-recuit 4,09 0,55 | non-mesurable
G131001 580 0,54 4,15 0,6 0,4
(240°C) 620 0,54 4,15 1,84+0,3
non-recuit 2,42 0,93 | non-mesurable
G131208 580 0,25 8,97 0,5+0,3
(260°C) 620 0,07 32,03 1,3+£0,3
non-recuit 0,97 2,31 1,5+0,4
G131209 580 0,54 4,15 1,34+0,3
(300°C) 620 0,25 8,97 2,5+0,3
non-recuit 0,19 11,80 1,7+0,5
G131210 580 0,08 28,03 6,8+0,4
(325°C) 620 -0,05 -44,84 7,94+0,5
non-recuit non-mesurable
(G141008 580 0,58 3,87 6,7+0,4
(325°C) 620 17,0£1,6
non-recuit 3,85 0,58 | non-mesurable
G141009 580 0,17 13,19 0,3+£0,2
(240°C) 620 0,42 5,34 1,14+0,3

TABLEAU II1.7: Estimation du temps de vie des porteurs de charge & partir des concen-

trations d’antisites d’arsenic obtenues pour les différents échantillons épitaxiés & basses

températures. Les résultats en italiques n’ont pas de sens physique. Certains échantillons

présentent une courbe de réflectivité résolue par pompe-sonde négative rendant par ce
fait le temps de vie non-mesurable.

IT11.5 Conclusion

La caractérisation chimique des couches épitaxiées a basse température a permis de mettre
en avant la complexité du matériau qui en plus de contenir un excédent d’arsenic contient
également du phosphore et de l'indium (en des quantités moindres pour ce dernier élé-
ment). La présence de ces éléments se répercute sur les analyses structurelles génant ainsi
la quantification de ’excédent d’arsenic contenu dans le matériau aprés la croissance. La
caractérisation structurelle révéle également une réorganisation des défauts impactant le
paramétre de maille lors du recuit qui peut témoigner de la présence d’autres défauts que
I’antisite d’arsenic ou de complexes associant les antisites avec des atomes de phosphore et
d’indium. Ces nouveaux défauts, c’est-a-dire non-référencés dans la littérature, pourraient
étre en partie a l'origine de la difficulté de modéliser la variation du paramétre de maille

en fonction de la concentration des éléments présents et donc d’estimer la concentration



Chapitre III. La caractérisation macroscopique du matériau 88

d’antisites d’arsenic. Pour caractériser ces défauts et leur stabilité, il est nécessaire de
sonder le matériau a I’échelle du défaut unique. Pour cela, le Chapitre IV sera consacré a

I’analyse microscopique des couches épitaxiées a basses températures.






Chapitre 1V

Caractérisation microscopique :

Nature des défauts

Dans le chapitre précédent, nous avons vu que les caractérisations structurales et chimiques
macroscopiques des échantillons ne sont pas suffisantes pour identifier les défauts présents
dans le matériau. En effet, 'incorporation inopinée d’autres éléments chimiques perturbe

la caractérisation structurale qui vise a extraire la concentration d’excédent d’arsenic.

Ainsi, I'estimation de la concentration d’antisites d’arsenic nécessite de tenir compte de
la présence de phosphore et d’indium. Le phosphore étant un ¢élément V, il n’est pas a

priori interdit que des antisites de phosphore soient également présents.

Dans ce chapitre nous nous intéresserons aux propriétés microscopiques de nos échan-
tillons. Nous présenterons la préparation des échantillons nécessaires pour ’analyse par
Microscopie a Effet Tunnel (STM) d’une surface clivée sous ultravide. Puis, nous étudie-
rons les échantillons non-recuits fabriqués a 240 et 325°C' par STM. Ces études complétées
par des mesures spectroscopiques permettront d’éclaircir I’effet de la température de crois-
sance sur l'incorporation des défauts, leur structure électronique, leur configuration avant
recuit et leur impact sur les propriétés optoélectroniques du matériau. Pour finir, nous
identifierons les défauts observés par STM grace a des calculs ab-initio de ’énergie de

formation d’antisites d’arsenic ou de phosphore dans ’arséniure de gallium.

90
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IV.1 Préparation des échantillons au clivage sous ultra-

vide.

[’étude par microscopie a effet tunnel (STM pour Scanning Tunneling Microscopy) vise
a caractériser les défauts dans la couche de GaAs-BT. Cette étude nécessite une prépa-
ration spécifique pour obtenir des échantillons atomiquement plats et exempts de toute

contamination.

IV.1.1 Amincissement

La préparation au clivage sous ultravide commence par le dimensionnement des échan-
tillons. Les dimensions sont fixées par la géométrie du support d’échantillon en tenaille
utilisé dans le microscope (Figure IV.1). Dans le quart de wafer a étudier, on découpera
une lame de 8 mm de long qu’on divisera en bande de 3 mm de large. Ces bandes ont
donc une hauteur de 8 mm pour une largeur de 3 mm. On crée ensuite une entaille en
face avant sur le coté gauche de 0,5 mm a 3 mm du bord inférieur pour faciliter le clivage
et initier une direction [110]. Ces dimensions sont choisies de sorte qu’il y ait un bras
de levier suffisant pour que le clivage se fasse nettement. En face arriére, on recouvre la
zone située sous 'entaille d’une couche de résine, que 'on recuit a 150°C' pendant 30 min.
Cette couche de résine sert a protéger le substrat de I'attaque chimique et permet de ne

pas fragiliser la zone de la lame prise en tenaille par le support d’échantillon.

FiGurE IV.1: Modélisation 3D des supports d’échantillons adaptés au clivage des échan-
tillons sous ultra-vide (a) et d'un clivage sous ultravide (b). Schéma d’approche de la
pointe vers le bord de ’échantillon clivé (c).



Chapitre IV. Caractérisation microscopique : Nature des défauts 92

a) b)
Agitateur
apales ; Feuille de
b Echantillon molybdéne|
-
Cire

Ficure 1V.2: Modélisation 3D des lames & amincir collées sur la feuille de molybdéne
avec de la cire (a) et schéma de l'attaque chimique des échantillons pour 'amincissement

(b).

Ensuite, quatre lames entaillées sont posées face avant contre une feuille de molybdéne
et une cire inerte a la solution d’attaque est appliquée (Figure IV.2.a). Les dimensions
de la feuille de molybdéne et le nombre de lames qu’elle peut accueillir sont adaptées
aux dimensions du cristallisoir utilisé pour effectuer I'attaque chimique. La cire sert a

maintenir les échantillons et a en protéger les bords lors de de I'attaque chimique.

La feuille de molybdéne est ensuite placée dans un cristallisoir de 100 mL. On remplit
celui-ci avec 40 mL d’une solution piranha préparée en mélangeant 4 mL d’eau avec 32 mL
d’eau oxygénée et 4 mL d’acide sulfurique. Les lames sont immergées dans la solution et
Iattaque chimique commence. Pour assurer une gravure homogéne, le liquide est mélangé
grace a un agitateur a pales (Figure IV.2.b). Dans ces conditions, la vitesse de gravure est
de 10 pm/min, dans notre cas, nous gravons pendant environ 20 min pour obtenir une

partie amincie d’une épaisseur d’environ 200 um.

A la fin de cette gravure, le chauffage de la feuille de molybdéne & 40 — 50°C' permet de
faire fondre la cire et d’extraire les lames de la cire. Les lames sont ensuite immergées dans
une solution Ecoclear fournie par Logitech chauffées & 30°C' pour rincer la cire restant sur

celles-ci. Puis, une lame amincie est placée dans le support d’échantillon.
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IV.1.2 Clivage sous ultravide

La derniére étape, le clivage, se passe aprés l'introduction de I’échantillon sous ultravide.
Une fois placé sur la canne de transfert, le haut de la lame est posé contre le manipulateur
d’échantillon. Une vibration est transmise via la canne de transfert ce qui provoque le
clivage de I’échantillon (Figure IV.1.b). Ce dernier est alors transféré vers la chambre
d’analyse STM.

Reste ensuite 'approche de la pointe sur la zone d’intérét qui se trouve a proximité de
la face (001). Muni d’'une caméra, on observe la tranche présentant la surface produite
par clivage. A T'aide d’une lampe, on observe le reflet de la pointe dans I’échantillon.
L’approche manuelle est terminée lorsque 'apex de la pointe est suffisamment proche de
son reflet. S’ensuit la recherche du bord dans la direction [001], ou se situe la couche
de GaAs-BT a étudier. Les échantillons clivés présentent, au niveau microscopique, une
pente qui appelle a une certaine prudence lors du déplacement de la pointe vers le bord
ol se situe la couche d’intérét. Dans le cas d’une pente montante en direction du bord,
le risque est de détruire ’apex de la pointe lors du déplacement. Le déplacement se fait
pointe rétractée. Aprés quelques pas de piézomoteur vers le bord, il faut s’assurer que
la pointe peut toujours détecter la surface. Le bord est atteint lorsque la dynamique du
piézomoteur controlant cette distance ne suffit plus & établir un courant tunnel. Si la
pente est descendante en direction du bord, la difficulté est de ne pas confondre I'effet de
la pente avec une pointe ayant dépassé le bord et tombant dans le vide. Le risque étant
que si la pointe a dépassé le bord, il est possible qu’en la ramenant vers le bord on casse

I'apex.



Chapitre IV. Caractérisation microscopique : Nature des défauts 94

IV.2 Repérage de I’hétérostructure

L’objectif des études STM est de confirmer la présence de défauts et de les identifier.
Puisque le temps de vie est associé & cette concentration de défauts [114], on s’attend a
observer une concentration de défauts bien plus importante dans les échantillons fabriqués
4 240°C' que dans ceux fabriqués a 325°C'. En effet il a été démontré que la concentration
de défauts diminue avec 'augmentation de la température de substrat utilisé pendant la
croissance [11]. Pour cette raison, les premiéres analyses portent sur la croissance G131001,

qui correspond & I’échantillon fabriqué & 240°C' et non-recuit.

[’imagerie par microscopie tunnel des échantillons se fait sur une surface (110) obtenue
par clivage sous ultra-vide. On peut voir la structure de I’échantillon sur 'image MEB
de la Figure IV.3. La variation de contraste permet de distinguer les quatre couches qui
le constituent en raison de la variation de la densité de porteurs de charges dans les
différentes couches de I’échantillon [121]. A droite, se trouve une zone au contraste sombre
ce qui indique un dopage de type N important. En cela, elle correspond au substrat de
GaAs dopé N (Np = 3 x 10'® at./em?). A sa gauche, une bande au contraste claire d’une
épaisseur de 50 nm concorde avec la couche tampon de GaAs non-dopé. Au milieu de
I'image, se trouve une bande de 100 nm de large qui correspond a la barriére de GalnP.

A gauche, en clair, se trouve le GaAs-BT.

GalnP GaAs GaAs type n

FI1GURE IV.3: Image MEB de la surface clivée (110) de I’échantillon G131001 fabriqué
a 240°C' et non-recuit.

Cette structure permet de repérer le GaAs-BT et d’utiliser le substrat dopé N comme
référence. Notamment, les mesures spectroscopiques obtenues sur le substrat serviront de

référence afin de mieux comprendre la position des bandes par rapport au niveau de Fermi
dans la couche de GaAs-BT.
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IV.3 Identification des défauts

La Figure IV.4.a est une image STM & courant constant d’une surface (110) de GaAs-BT
fabriqué a 240°C' obtenue par clivage de I’échantillon G131001 dont ’analyse macrosco-
pique chimique et structurale a été présentée dans le Chapitre II1. On y voit de nombreux
défauts ponctuels clairs entourés d’une auréole sombre et superposée au réseau atomique.
Bien que de nombreux défauts soient présents, ce qui est cohérent du fait de la faible tem-
pérature de croissance du matériau, on note une différence notable avec les résultats de la
littérature du GaAs-BT. En effet, la majorité des défauts ne ressemble pas aux antisites
d’arsenic qui présentent un cceur brillant et deux pics satellites le long des directions [112]

et [112] & polarisation négative.

(b)

Courant (nA)

20 5 -0 05 00 05 10 15 20
Tension (V)

FIGURE IV.4: (a) Image STM & courant constant d’une surface (110) de GaAs-BT
fabriqué a 240°C (Courant de consigne I; = 10 pA, potentiel de 1’échantillon Vi =
—1,8 V, température T' = 77 K). Les défauts observables sont désignés par les lettres
de A a F. (b) Spectre tunnel mesuré sur le substrat de GaAs dopé N (courbe supérieure)
et sur le GaAs-BT fabriqué a 240°C' (courbe inférieure) (I; = 100 pA, Vs = +1,5 V/ —
2,0V, T =77 K). Le haut de bande de valence E, et le bas de bande de conduction
E, sont indiqués par des segments verticaux. La fléeche pointe le bord de bande de
valence dans le GaAs-BT. Les carrés pleins et vides montrent la simulation du courant
tunnel respectivement pour un échantillon de GaAs fortement et faiblement dopé N
(3 x 10" em™3/1 x 10'6 ¢m™3) en prenant en compte la contribution des états de
surface situés en bande de conduction & 1,75 eV du haut de la bande de valence.
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IV.3.1 Position du niveau de Fermi dans le GaAs-BT

Pour mieux comprendre 'origine du contraste, on compare dans un premier temps des
mesures spectroscopiques effectuées sur le substrat dopé N et sur la couche de GaAs-BT.
Sur le substrat, on note une zone sans courant de largeur 1,5 eV, en accord avec la bande
interdite théorique du matériau a 77 K, et un niveau de Fermi positionné a 0,25 V du
bas de la bande de conduction qui indique bien un dopage de type N. Sur la couche de
GaAs-BT, on remarque une bande interdite apparente plus large (de lordre de 1,75 eV)

avec le bas de la bande de conduction décalé vers les plus hautes énergies.

Nous avons simulé le courant tunnel & 77 K en utilisant le programme SEMITIP développé
par Feenstra [122]. Ce programme détermine la variation du potentiel dans la jonction
tunnel et dans le semi-conducteur a partir de I’équation de Poisson, puis, en utilisant une

approche de type Tersoff Haman, calcule le courant tunnel.

Les simulations du courant tunnel obtenues sur une surface (110) de GaAs dopé N sont
cohérentes avec les résultats expérimentaux en considérant une distance pointe-surface de
5,9 A, un rayon de pointe de 40 nm et un travail de sortie de la pointe de 5,6 eV. Il
est & noter que pour reproduire 'augmentation subite du courant en haut de bande de
valence, il est nécessaire d’inclure dans les calculs une bande d’états de surface associés
aux liaisons pendantes inoccupées localisées sur les atomes de gallium (i.e. les états Cs).
En effet, seule 'occupation partielle de ces états de surface vides, entre 0 et —1,2 V/, limite
la contribution de la zone d’accumulation induite par la courbure de bande provoquée par
le champ électrique de la pointe. C’est seulement quand le niveau de Fermi de la pointe est
aligné avec le haut de la bande de valence qu’on observe une augmentation significative
du courant [123].

En supposant une structure de bande similaire entre le GaAs-BT et le GaAs pur et une
faible densité de porteurs de charge caractéristique des matériaux non-dopés fabriqués a
basses températures (qui correspond & un dopage résiduel inférieur a 1 x 10 at./cm?)
il est possible de reproduire ’évolution du courant tunnel dans le GaAs-BT, en-dessous
de —1,2 V et au-dessus de 0,7 V, en positionnant le niveau de Fermi en surface 0,5 eV
sous le bas de bande de conduction a polarisation nulle. Ce bon accord entre la mesure
et la simulation indique que le niveau de Fermi dans le volume du GaAs-BT se trouve
a proximité de la bande de conduction, bien au-dessus du niveau de transition +/0 de

l'antisite d’arsenic (situé¢ a E. — 0,75¢V). Ce résultat est en accord avec les mesures
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du champ électrique dans du GaAs-BT fabriqué sur un substrat GaAs dopé n [58] qui
indiquait un positionnement du niveau de Fermi dans la partie supérieure de la bande
interdite. Bien qu’il y ait une courbure de bande sur toute I’épaisseur de la couche en
raison de I’épinglement du niveau de Fermi & la surface (100) de I’échantillon. Le niveau
de Fermi & polarisation nulle reste dans la partie supérieure de la bande interdite. Ainsi,
on voit I'écart entre le niveau de Fermi et le bas de bande de conduction s’accroitre dans

le GaAs-BT plus on s’éloigne de la barriére de GalnP.

IV.3.2 Importance des états de surface (5 sur les images STM

Du fait de la faible densité de porteurs de charge libres dans le GaAs-BT, le champ
électrique de la pointe provoque une forte courbure de la structure de bande en surface
(TIBB pour Tip Induced Band Bending en anglais). En effet, la simulation du courant
tunnel ne permet d’obtenir I’épaulement indiqué sur la Figure IV.4.b par une fléche a
—1,5 V qu’en prenant en compte les états de surfaces inoccupés C situés en bas de bande
de conduction. C’est-a-dire qu’il y a une contribution d’états de la bande de conduction
au courant tunnel a polarisation négative. Ce résultat confirme la présence d’une forte
courbure de la bande qui décale le haut de bande de valence vers les tensions négatives
aboutissant a une large bande interdite apparente sur le spectre de la Figure IV.4.b. De
plus, il souligne I'importance de la contribution des états C3 au courant tunnel lors du

balayage a faibles polarisations négatives d’une surface (110) de GaAs-BT.

Les images STM soutiennent cette conclusion comme le montre l'insert de la Figure IV.4.b
qui représente une zone sans défauts de la surface de GaAs-BT. On y voit des rangées
atomiques paralléles & la direction [001] indiquant que la pointe sonde les états Cs, ¢’est-

a~dire les liaisons pendantes inoccupées localisées sur les sites cations [29].

En résumé, loin des défauts la courbure de bande positive est maximale ce qui provoque
un remplissage des états de surface ('3, conduisant & leur contribution au courant tunnel

a polarisation négative (Figure IV.5.a).

L’importance de la contribution des états C'3 s’explique également par la faible tempéra-
ture. Sur la Figure IV.6, on peut voir une simulation de la courbure de bande induite
par la pointe & —1,5 V et & 77 K. On remarque que le niveau de Fermi de la pointe est
trés proche de la bande de valence et qu’il existe une zone d’accumulation en bande de

conduction. Aussi, trés peu d’états de la bande de valence participent au courant tunnel et
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0 : g

FIGURE IV.5: Schéma de bande illustrant la courbure de bande loin d’un défaut (a), a

proximité d’un défaut (b) et sur le défaut (c). Notations : le bas de bande de conduction

FE., le haut de bande de valence FE,, le niveau de Fermi de la pointe et de I’échantillon

Ep;: et Ep, et les états énergétiques associés aux liaisons pendantes localisées sur les
atomes d’arsenic As et de gallium Cs.

donc la contribution des états C'5 est exacerbée puisque la probabilité de transmission est
piquée au niveau de Fermi de I’échantillon. A 300 K pour la méme tension, on remarque
que le niveau de Fermi de la pointe est plus bas par rapport au haut de bande de valence.
Les états de la bande de valence sont donc plus nombreux a contribuer au courant tunnel

amenuisant par ce fait la contribution des états Cs.
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FiGurE IV.6: Diagramme de bande illustrant la courbure de bande induite par la pointe
a77 K (a) et 2300 K (b) a —1,5 V pour un échantillon de GaAs non intentionnellement
dopé.

Les simulations expliquent ainsi notre observation des rangées d’atomes Ga pour des

polarisations négatives supérieures a —2,0 V alors que les états associés se trouvent en

bande de conduction.
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IV.3.3 Charge des défauts en surface

Sur la Figure IV.7.a, on observe un changement de contraste formant un halo sombre
autour des défauts dans lequel Porientation des rangées atomiques passe d’une direction
[001] & une direction [110]. Cela s’explique par la charge négative que portent les dé-
fauts. La présence de celle-ci provoque une réduction de la courbure de bande induite par
la pointe & polarisation négative, inhibant ainsi la formation d’une zone d’accumulation
dans la bande de conduction et la contribution des états C3 au courant tunnel. Puisque
I'imagerie se fait & courant constant, la réduction du nombre d’états contribuant au cou-
rant implique un rapprochement de la pointe pour maintenir le courant constant, d’otu un
contraste plus sombre sur 'image. Seul un faible nombre d’états de la bande de valence
participent au courant tunnel, ce qui explique I'observation des rangées atomiques orien-
tées [110] caractéristiques des états As propres au réseau d’anions. Ainsi & polarisation
négative, la courbure de bande est moindre autour d'un défaut, ce qui traduit la présence
d’une charge négative sur le défaut. Jusqu’a présent les expériences STM publiées dans la
littérature n’ont mis en évidence que des antisites neutres ou chargés positivement. Nos

résultats nécessitent donc une analyse plus poussée pour bien identifier ces défauts.

IV.3.4 Structure des défauts

Grace a l'identification des rangées atomiques, il est possible de repérer des axes de sy-
métrie sur le contraste associé aux défauts. Les images STM atomiquement résolues de la

Figure IV.7 présentent les trois principaux défauts rencontrés dans la Figure IV.4.a.

Le défaut A (Figure IV.7.a) est constitué de trois aspérités claires, une centrale et les deux
autres pointant respectivement dans les directions [112] et [112]. Il est traversé par un plan
de symétrie (110), représenté sur la figure par le segment en tirets, passant entre deux
rangées de cations en surface. La tache centrale coupée par ce plan est donc située sur
un atome d’arsenic en surface placé sur la direction [001]. En outre, le centre du triangle
défini par les trois aspérités est positionné entre deux rangées du réseau d’anion de surface
paralléles & la direction [110]. Cette position correspond a celle d'un atome de gallium du
second plan atomique, le premier plan étant la surface. Par ailleurs, la forme du défaut
est similaire & celle d’un antisite anionique appartenant au second plan atomique. Malgré
une protrusion centrale plus petite que celle observée dans la littérature [32, 33|, nous

associons ce défaut & un antisite.
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F1GurE IV.7: Images STM des défauts principaux présents sur la surface clivée (110)
de I’échantillon G131001 de GaAs-BT fabriqué a 240°C. Le défaut est soit (a) un antisite
dans le second plan atomique, (c¢) un antisite dans le second plan et une lacune en surface
ou (d) un antisite dans le second plan et deux lacunes en surface. Schéma de la surface
montrant les deux premiers plans atomiques avec (b) un antisite dans le second plan et
(e) un antisite dans le second plan avec deux lacunes d’arsenic en surface. Les plans de
symétrie (110) sont en pointillé (I; = 10 pA, Vs = —1,8, échelle : 2 nm). (f) Séquence
d’images STM consécutives montrant I’évolution des défauts impliquant un antisite dans
le second plan et des lacunes en surface (I, = 10 pA, Vs = —1,8, échelle : 2 nm).

La comparaison de la configuration atomique des défauts B et C visibles sur la Fi-
gure [V.7.b et la Figure IV.7.c témoigne de la ressemblance de ceux-ci avec le défaut
A tout en les distinguant par le contraste de leurs satellites. Effectivement, les satellites
apparaissent soit sous la forme d’une aspérité claire et d’un trou de taille atomique (dé-
faut B) soit de deux trous de taille atomique (défaut C). En ce qui concerne le défaut B,
Paspérité claire et le trou peuvent se retrouver inversés par rapport au plan de symétrie

de I'aspérité centrale.

A partir de I'acquisition consécutive d’images STM telles que celles décrites par la Fi-
gure IV.7, il s’avére que le défaut C peut devenir un défaut B, qui peut lui-méme devenir
un défaut A, i.e. un antisite. Inversement, les satellites du défaut A peuvent disparaitre
et transformer A en un défaut C. Ainsi, il est clair que les défauts observés dans la Fi-
gure IV.7.(a) et (c) sont des antisites anioniques dans le second plan atomique avec deux
adatomes de type V métastables, placés en troisiémes voisins dans la direction [112] et
[112].

Des défauts plus profonds sont également observables sur la Figure IV.4.a. Le défaut D ne
présente qu’une seule aspérité claire traversée par un plan de symétrie (001) passant sur
une rangée de cations en surface. Il est centré sur une rangée d’anions de surface paralléle
a la direction [110]. Cette position correspond a celle d’un atome de gallium du premier

ou du troisiéme plan atomique. La forme de ce défaut est similaire a celle d’'un antisite
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FIGURE TV.8: Images STM & courant constant de surface (110) de GaAs-BT fabriqué
a 240°C (a) et 325°C (b) et non-recuit (I; = 10 pA, Vo = -2,0V, T =77 K).

anionique appartenant au troisiéme plan atomique sous la surface [33]. Pour ces raisons,

nous associons également ce défaut a un antisite.

En suivant le méme raisonnement, on en déduit que les défaut E et F, plus rares sur la
Figure IV.4 sont respectivement des antisites placés sur le quatriéme et cinquiéme plans

atomiques.

Nous notons que ces formes se retrouvent sur les images de I’échantillon fabriqué a 325°C),

comme le montre la Figure IV.8.

IV.3.5 Etat de charge des défauts en fonction de la profondeur

La spectroscopie tunnel sur le défaut présente également une forte différence avec les
observations de la littérature. Généralement les mesures spectroscopiques obtenues sur un
antisite d’arsenic montre un ou deux pics dans la bande interdite en fonction du type de
dopage [19, 30, 31, 124]. Ceux-ci correspondent aux niveaux de transitions (4+ + /+) et
(+/0) de Pantisite d’arsenic [19].

Ce n’est pas le cas pour nos échantillons. Sur la Figure IV.9, le spectre obtenu sur le défaut
présente une large bande interdite témoignant d’une importante courbure de bande et

montre deux pics de part et d’autre de celle-ci. Si le pic situé en bas de bande de conduction
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FicUrE TV.9: Spectres tunnel mesurés sur du GaAs-BT fabriqué & 240° mesurés sur
le défaut et & 0,7, 0,8, 0,9 et 1,3 nm de celui-ci (I; = 100pA,V; = —2,0 V/ + 1,8 V,
T =177 K).

disparait des qu’on s’éloigne du défaut, celui situé en haut de bande de valence diminue

avec la distance. Ce sont donc des états propres au défaut.

Nous pourrions attribuer la présence du pic détecté autour de —1 V' a la transition 0/— de
I’antisite. En effet, lorsque le niveau de Fermi de ’échantillon croise le niveau de transition
en raison de la courbure de bande vers le bas de la bande de conduction (Figure IV.5.c),
une augmentation importante du courant tunnel est attendue, puisque la probabilité de
transmission est maximum au niveau de Fermi de I’échantillon. Cette position du pic est
en accord avec le diagramme en énergie de la Figure IV.6.a qui montre qu’a 77 K, une
zone d’accumulation en bande de conduction se forme avant que le niveau de la pointe

soit résonnant avec la bande de valence.

A polarisation positive, les bandes s’incurvent dans le sens inverse. Nous pourrions attri-
buer le pic en bord de bande de conduction au méme niveau de transition. Cette fois-ci,

c’est l'alignement du niveau de Fermi de la pointe avec le niveau de transition qui est a
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Porigine du pic. C’est donc le méme niveau qui serait détecté, comme ce qui a été démon-
tré pour une impureté Si dans GaAs par le passé [98|. Dans un cas, le défaut est déchargé
(polarisation négative), dans 'autre cas il est chargé (polarisation positive). La décharge
et la charge seraient rendues possible par le fait que le niveau est résonant avec la bande

de conduction et se trouve facilement alimenté.

De maniére surprenante, nous ne détectons pas de pics dans la bande interdite. En effet,
on pourrait s’attendre a ce que la pointe puisse vider le niveau de transition +/0 a faibles
tensions négatives, lorsque le niveau de Fermi de la pointe devient aligné avec ce niveau de
transition. Ceci devrait se produire a polarisation négative avant le croisement du niveau
de transition 0/— avec le niveau de Fermi de I’échantillon, puisqu’a cette tension le niveau
de Fermi est quasiment résonant avec le haut de bande de valence. Cependant, la détection
d’un pic nécessite I’établissement d’un courant. Il est clair qu’a 77 K, la conduction par
saut entre défauts est quasiment gelée et que I'alimentation de 'état du défaut par la
bande de conduction se fait de maniére inélastique [125, 126| et est donc trés faible. Ainsi,
aucun courant ne peut s’établir. Nous pensons que c’est la raison pour laquelle aucun pic

n’est détecté dans la bande interdite.

Toutefois une alternative existe. Si nous supposons que la croissance conduit a l'incor-
poration d’antisites de phosphore, les niveaux de transition pourraient étre totalement

différents et correspondre aux deux pics observés.

Quelle que soit la température de croissance, les défauts A, B et C sont chargés négative-
ment. Un effet similaire est également observé pour des défauts plus profonds dénommeés
D, E et F associés, de part leurs propriétés de symétrie, aux antisites respectivement pla-
cés sur le 3éme, 4éme et 5éme plans atomiques sous la surface. Puisque cet effet pourrait
étre provoqué par l'analyse via la courbure de bande induite par la pointe et se limiterait
alors a la surface, une analyse plus attentive de la Figure I'V.4.a est nécessaire via le calcul
de la fonction de corrélation des paires. Elle révéle la tendance qu’ont les antisites a se
repousser dans le volume d’out une faible concentration de paires a moins de 2 nm de
distance. En mesurant la loi de probabilité des distances entre les paires d’antisites et
en la divisant par la distance entre des paires d’antisites sans interaction, on obtient la
fonction de corrélation des paires ¢(r) [127]. Celle-ci est reliée au potentiel de force moyen

W(r) = —kTlIn(c(r)) lui-méme égal a 'énergie d’interaction des paires pour de faibles
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FiGUurE TV.10: Fonction de corrélation des paires obtenue a partir de la Figure IV .4.a.
On en déduit U'interaction en surface (110) en rouge et lors de la croissance sur la surface
(001) en bleu

concentrations |29]. La décroissance exponentielle avec la distance entre les antisites ob-
servée sur la Figure IV.10 prouve l'existence d’une interaction répulsive entre ceux-ci en

surface.

La position des antisites dans la matrice GaAs est définie pendant la croissance. Il se
trouve que la surface (001) de GaAs présente une reconstruction de surface (2 x 4), qui
bien que fabriquée sur un substrat dopée N, permet le blocage du niveau de Fermi en milieu
de bande interdite grace notamment a la formation d’états de surface accepteurs par un
mécanisme d’autocompensation [128|. La position du niveau de Fermi sur la surface (001)
lors de la croissance détermine I’état de charge des antisites d’arsenic incorporés dans la
matrice. Une position en milieu de bande interdite implique une incorporation d’antisites
d’arsenic chargés positivement qui pourraient étre compensés par des lacunes. C’est cette
charge qui conduirait aux répulsions coulombiennes détectables sur une section en coupe
de la couche. Cependant la fonction de corrélation des paires ne donne pas accés au signe
des charges. On pourrait aussi imaginer une incorporation d’antisites chargés négativement
en soupconnant la formation d’antisites de phosphore. Reste & comprendre pourquoi ces
antisites se formeraient. Ce n’est que lorsque la croissance continue, que les défauts sont
enfouis, et que le niveau de Fermi passe au-dessus du niveau +/0. Ainsi, les antisites sont

incorporés comme des défauts chargés du fait du blocage de niveau de Fermi en surface
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en milieu de bande interdite sur la surface (001) et deviennent neutres en s’enfouissant

lorsque le niveau de Fermi n’est plus bloqué par les états de surface.

IV.3.6 Concentration des défauts

Sur la Figure V.11, on peut dénombrer le nombre de défauts présents dans le méme plan
atomique et estimer la concentration volumique des défauts. Pour gagner en précision, on
ne considére que les antisites situés un plan sous la surface car les antisites plus profonds
peuvent étre cachés par ces-derniers. Puisque les défauts changent de forme au cours du
balayage de la surface par la pointe, nous ne différencions pas les différents types de défauts
que nous avons observés jusqu’ici (c¢’est-a-dire que nous dénombrerons les antisites qu’ils
aient des lacunes anioniques & proximité ou non). Sur la Figure IV.11.a, nous obtenons
prés de 130 défauts ayant une forme proche de 'antisite (avec ou sans lacune a proximité)
sur ’échantillon fabriqué a 240°C. Le relevé de concentration est plus délicat et moins
précis dans le cas de la couche fabriquée & 325°C' du fait de la présence de plusieurs
marches et d’'une image de moins bonne définition. Cependant nous avons relevé environ
60 défauts.

FI1GURE IV.11: Images STM a courant constant de la surface (110) de GaAs-BT fabriqué
a (a) 240°C et (b) 325°C. (I; =10 pA, Vs = =2,5 V, T =77 K, échelle : 10 nm).

Pour estimer la concentration volumique & partir du nombre d’antisites trouvé, nous en

calculons la concentration dans le volume d’un plan, puisque la surface de 'image 100 x
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100 nm? et 'épaisseur d’un plan atomique dans la direction [110] (v/2%0,565/4 = 0,2 nm)
sont connues. Toutefois, cette estimation n’est valable que dans le cas ou la concentration
d’antisites dans le volume est répartie de facon homogéne de sorte que la concentration

d’antisites est la méme dans chaque plan atomique.

En relevant le nombre d’antisites ainsi observés dans I’échantillon G131001 fabriqué a
240°C, nous estimons la concentration de ceux-ci dans le volume a 6, 5+0,2x 10 at./cm?.
Cela est en accord avec les concentrations généralement relevées dans le GaAs-BT fabriqué
a 240°C et non-recuit [19, 11|. L’échantillon G131210 fabriqué a 325°C' et non-recuit
présente une concentration plus faible d’antisites (3,041, 0x 10 at./cm?) ce qui s’accorde
avec la baisse d’excédent d’éléments V lié a 'augmentation de la température de croissance
de la couche BT [11].

En comparant ces concentrations avec celles estimées a partir des résultats SIMS et
XRD, on se rend compte qu’en ce qui concerne 1’échantillon G131001 fabriqué a 240°C),
il y a plutét un bon accord avec la concentration obtenue dans le chapitre précédent
(7 x 10 at./cm?). Pour affiner davantage les estimations, nous pouvons envisager les

considérations suivantes :

— Soit la détermination de la contrainte requiert des corrections, en particulier dans le cas
de la formation de complexes qui modifieraient I'impact sur la dilatation de la maille.
— Ou alors, il est nécessaire d’acquérir davantage d’images pour obtenir une statistique

plus précise sur le nombre d’antistes présents dans le second plan atomique.

Pour I’échantillon G131210, I'écart se creuse entre I'estimation de la concentration d’an-
tisite déduite des spectres de diffraction des rayons X et celle effectuée par STM. La
premiére relevait 0,19 x 10 at./ecm?® alors que la seconde nous présente une concen-
tration d’antisites de 3,0 x 10 at./cm? soit prés de 15 fois supérieure. Cet écart peut
s’expliquer par la difficulté d’extraction de I'angle de diffraction du fait de 1’épaulement
du pic de la couche avec le pic du substrat et aussi par la plus grande complexité chimique
de la couche. En effet, cette couche contient, en plus d’une concentration de phosphore de
15,5 x 10" at./ecm?, une concentration d’indium de 10,3 x 10 at./ecm?. Pour estimer la
concentration d’antisites nous avions considéré que ceux-ci se plagait dans une matrice de
GalnAsP dont la maille était définie par les concentrations de phosphore et d’indium. En
STM, on peut voir que le clivage conduit & de nombreuses marches atomiques irréguliéres.
Ainsi, le dénombrement des défauts A, B et C peut étre perturbé par la prise en compte

de morceaux de marche.
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FIGURE TV.12: Images STM a courant constant consécutives d’une surface (110) obte-

nue par clivage de GaAs-BT fabriqué a 325°C non-recuit. Les paramétres sont I = 10 pA,

V==-20VetT="T77K. Le cercle et la fleche indiquent I’apparition ou le changement
de défauts dans la deuxiéme image.

La migration des défauts au cours du balayage par la pointe, comme le montre la Fi-
gure 1V.12, perturbe le dénombrement des antisites si une méme zone est imagée trop

longtemps et peut ainsi conduire a une mauvaise estimation.

On peut tenter de comparer ces valeurs avec celles obtenues a partir du temps de vie me-
suré par réflectivité résolue temporellement puisque le temps de vie est relié a la concentra-
tion des défauts ayant des niveaux de transition profonds (Chapitre I p.24). L’échantillon

fabriqué a 240°C' ne présente malheureusement pas de temps de vie mesurable avant recuit.

L’échantillon fabriqué a 325°C' présente une courbe de réflectivité résolue temporelle-
ment atypique puisqu’elle ne correspond pas a une décroissance bi-exponentielle mais
tri-exponentielle. De cette facon, on considérera le temps de vie de la deuxiéme partie de
la courbe et non de la troisiéme. On considére alors le temps de vie , = 1,7 £ 0,5 ps.
Comme 7 = 1/(0v[Va,]) avec une section de capture o = 3 x 107'° ¢m? [17] et une agi-
tation thermique a 300K v = 4,65 x 10° m/s. 1l en résulte une concentration d’éléments
V placés en antisite dans la couche de [Vg,] = 4,5 & 1,0 x 10'8 at/em? plus proche de

l'estimation déduite des mesures de diffraction X.

Il semble donc que la migration des défauts, peut-étre induite par la pointe et leur état
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de charge négatif, augmente la concentration des antisites en surface si le temps d’acqui-
sition des images & un méme endroit se prolonge. C’est cet effet que nous pensons étre

responsable des différences observées dans les concentrations.

IV.3.7 Energie de formation d’antisites d’arsenic ou de phosphore

Alors que les images STM indiquent que les défauts rencontrés dans la couche BT sont
majoritairement des antisites anioniques, leur nature chimique est a ce stade incertaine.
En effet, lorsque la concentration d’antisites est comparée a celle des atomes de phosphore
incorporés, il s’avére qu’il y a suffisamment de phosphore dans la couche pour envisager
la création d’antisites de phosphore. Des simulations par théorie de la fonctionnelle de la
densité (DFT) ont alors été entreprises pour déterminer 'énergie de formation d’un antisite
d’arsenic et d’un antisite de phosphore. .’énergie de formation d’un antisite d’arsenic dans

un état de charge q est donnée par :
E¢(Ask,) = E(Asg,) — E(cluster) + pas + ¢Epermi (IV.1)

avec E(As¢,) I'énergie totale du systéme avec lantisite, E(cluster) Pénergie du systéme
sans l'antisite d’arsenic, pas le potentiel chimique de 'arsenic qui est contrdlé par la
pression partielle d’arsenic et la température. L’énergie de formation d’un antisite de
phosphore posséde la méme expression. Pour calculer les deux énergies de formation,
le systéme est représenté par un cluster de GaAs avec un atome de phosphore. Dans
le premier cas, il contient un atome de phosphore sur un site anionique et un antisite
d’arsenic. Dans le second cas, 'atome de phosphore est remplacé par 'atome d’arsenic

pour devenir un antisite.

Les calculs de I'énergie de formation, réalisés par I. Lefebvre, reposent sur 1'utilisation
de la théorie de la fonctionnelle de densité (DFT). L’énergie totale a été obtenue avec
le programme de simulation ab-initio Vienna (VASP, version 5.2.11) [129], en utilisant
des pseudopotentiels et onde augmentée (PAW) paramétrisés par Perdew et Zunger et la
fonctionnelle HSEO6.

Dans un premier temps, nous considérons que les antisites sont neutres en volume. Le
calcul de la différence d’énergie de formation entre un antisite d’arsenic et un antisite de

phosphore (précisée dans U'insert de la Figure IV.13) lors de la croissance a 300°C' donne
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Fi1GUure IV.13: Diagramme d’énergie de formation relative & l’énergie de formation de

I'antisite d’arsenic neutre en volume (EY,) des antisites d’arsenic ou de phosphore selon

leur état de charge. En grisé, les valeurs de E'p supérieures a la valeur du bas de bande
de conduction expérimentale F..

une différence de 0, 8 eV en faveur de I'antisite d’arsenic en milieu de bande interdite. Cette

différence augmente plus le niveau de Fermi se rapproche du bas de bande de conduction.

Cependant, les observations STM indiquent que les antisites sont chargés négativement.
Alors que existence d’antisites d’arsenic chargés négativement a été envisagée [130], la
détection d'un tel état de charge n’a jamais été prouvée expérimentalement, indiquant
que seuls deux niveaux de transition existent dans la bande interdite du GaAs, le niveau
+ + /4 et le niveau +/0. Par contre, nous pourrions supposer qu’'un antisite de phos-
phore posséde des niveaux de transition différents et pourquoi pas que le niveau 0/— se
trouve dans la bande interdite de notre alliage. Nous avons alors tenté de calculer ’énergie
de formation d’antisites chargés. La difficulté du calcul réside dans 'ajout ou le retrait
d’une charge dans un cluster de taille limitée. Généralement, on considére que I’électron
ajouté ou retiré provient d’'un réservoir dont le potentiel chimique est égal au niveau de
Fermi. Cependant cela conduit a une divergence lorsqu’on rend périodique le cluster, d’ou
I'utilisation d’une charge uniforme moyenne qui compense cette charge (cadre du modéle
du jellium). Cette charge intervient dans I’équation de Poisson, mais ne posséde pas de
niveau électronique associé. En utilisant une telle procédure, nous trouvons 4 nouveau une
énergie de formation de l'antisite d’arsenic neutre plus faible que I’énergie de formation

d’un antisite de phosphore chargé négativement. Mais, nous trouvons aussi un niveau de
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transition 4 /0 pour I'antisite d’arsenic situé pratiquement en bord de bande de conduction
en désaccord avec la valeur mesurée expérimentalement, qui est plus proche du milieu de
bande interdite [19]. Ceci remet en question le choix d’une compensation par la méthode

du jellium.

Une approche récente [131] consiste a considérer 'état électronique fondamental associé a
'antisite dans la bande interdite du GaAs complétement rempli (état de charge neutre) et a
ajouter un électron de la bande de valence sur le premier état excité (état de charge négatif)
ou a enlever un électron de I’état fondamental pour le placer sur un état délocalisé de la
bande de conduction (état de charge positif). Dans un premier cas, I’électron passe donc
d’un état délocalisé a un état plus ou moins étendu situé sous la bande de conduction. En
reprenant le calcul de I'énergie de formation, nous trouvons alors un niveau de transition
plus en accord avec 'expérience pour 'antisite d’arsenic. Nous obtenons aussi une énergie
de formation de ’ansite de phosphore chargé négativement supérieure a celle de ’antisite
d’arsenic neutre. Ce résultat laisse donc penser que les antisites de la couche BT sont donc

tous constitués d’atomes d’arsenic.

Nous avons aussi simulé la densité de charge induite a la surface (110) d’un cluster de
(GaAs par un antisite d’arsenic ou de phosphore. Le cluster contient 4 couches et comprend
240 atomes de gallium et d’arsenic. La couche du dessous est passivée avec des atomes
d’hydrogéne. La simulation reposant sur la périodicité du cristal, le défaut et son image
sont suffisamement loin 'un de 'autre pour négliger leur interaction. La Figure IV.14
représente la densité de charge électronique des antisites d’arsenic et de phosphore neutres
et chargés négativement. Il est intéressant de noter que la densité de charge entre I’antisite
d’arsenic et celui de phosphore présente des différences. La tache centrale s’étend plus pour
I’antisite de phosphore alors que les satellites sont nettement réduits. Cette remarque est
aussi valable pour un état de charge négatif. De par 'observation expérimentale d’un cceur
réduit et de deux satellites bien visibles, ces images simulées indiqueraient plutot que les

antisites observés par STM sont constitués d’un atome d’arsenic.

Dans le cas des antisites chargés négativement, la charge s’étend a toute la surface du
cluster sur les liaisons pendantes Ga. Cette charge est notamment importante au niveau
des deux atomes Ga des satellites. Ces atomes de surface qui généralement transférent a
I’atome As voisin une partie de leur charge et présentent alors une liaison pendante qua-
siment vide, d’ou le buckling observé en surface, possédent a présent une charge négative

importante. La liaison chimique avec 'atome d’arsenic doit alors étre fragilisée, ce qui,
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Ficure 1V.14: Simulation de la densité de charge électronique de I’antisite d’arsenic

neutre d’arsenic (a) et de phosphore (c) et de l’antisite chargé négativement une fois d’ar-

senic (b) et de phosphore (d). Les atomes de gallium sont en rouge et les atomes d’arsenic

en rose. Les lignes d’isodensités électronique sont tracées en vert (1 x 10~* e~ /A3), cyan
(5 x 10=* e~ /A3) et rouge (10 x 10~* e~ /A3). (Echelle en Angstrom).

sous 'effet du passage de la pointe, peut conduire a la désorption de ’atome d’arsenic. Cet
effet expliquerait pourquoi de nombreux antisites sont associés avec des lacunes d’arsenic

sur les images STM.

IV.3.8 Nature des défauts

En comparant les antisites observés dans les couches de GaAs-BT contenant du phosphore
(cf Chapitre III) avec ceux de couches de matériaux III-V non-steechiométriques purs
[19, 30, 132], on remarque une grande différence entre ces défauts. Premiérement, les
antisites observés ici par STM sont chargés négativement en surface alors qu’ils devraient
étre neutres pour du GaAs-BT pur. Ensuite, la tache centrale des antisites appartenant
au second plan atomique sous la surface semble étre plus petite que celle observée dans
d’autres études. De plus, la plupart de ces antisites forment des complexes avec une ou
deux lacunes. Pour finir, nous n’obtenons pas de pics au milieu de la bande interdite en
spectroscopie tunnel. Bien que nous associons les défauts observés a des antisites, il est
difficile de conclure sur la nature réelle des antisites. Les différences établies précédemment
font douter de 'existence d’antisites d’arsenic seuls. En outre, on peut se poser la question
de la position des atomes de phosphore dans la matrice. Ces atomes sur des sites anioniques
devraient apparaitre plus sombres que les adatomes As sur les images STM obtenues a
polarisation négative en raison de ’énergie plus basse de leur liaison pendante [133, 134].
Or les images STM ne montrent pas d’adatomes sombres, a ’exception des deux satellites
associés a I'antisite. Ces deux satellites sont métastables, ce qui n’a jamais été observé par

STM pour du GaAs-BT pur caractérisé a 300 K. La métastabilité pourrait provenir de la
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formation de liaisons atomiques GaP plus fragiles en raison de la proximité de I'antisite.
Des calculs sont en cours pour vérifier cette hypothése qui semble étre supportée par la
concentration de satellites sombres équivalente a la concentration de phosphore incorporée

dans le matériau.

Nous pourrions ainsi imaginer la formation de complexes entre ’antisite d’arsenic et des
atomes de phosphore. Ou bien, les atomes de phosphore s’incorporent directement sous
forme d’antisites, ce qui pourraient expliquer les mesures expérimentales. Une telle conclu-
sion passe par 'utilisation de moyens de caractérisation supplémentaires tels que la réso-
nance paramagnétique électronique et une meilleure prise en compte des effets de charge
dans les calculs DFT.

IV.4 Conclusion

La caractérisation des couches réalisées a basse température par STM a révélé la présence
de nombreux défauts ponctuels. Ces défauts possédent les mémes caractéristiques quelle
que soit la température de croissance. A partir des images de ces défauts a différentes
polarisations, du décompte de ces défauts et de simulations théoriques, nous avons identi-
fié ces défauts comme des antisites. Contrairement aux études précédentes leur contraste
apparait différent et cela pourrait étre lié & la présence de phosphore dans leur environne-
ment proche. En appliquant un recuit a nos échantillons, nous allons voir si I'incertitude

sur la nature des antisites peut étre levée.






Chapitre V

Caractérisation microscopique :

Effets du recuit sur le matériau

La transformation des défauts lors du recuit reste un phénoméne peu approfondi surtout
dans le cas du GaAs-BT contenant du phosphore dans des concentrations permettant de
considérer le matériau comme un alliage dilué de GaAsP. De plus, nous avons vu dans
le Chapitre IIT que le recuit provoquait un changement structural des échantillons sans
qu’il y ait modification de leur composition chimique. Nous avons associé cette propriété
& un changement de configuration des défauts dans le matériau. Pour les identifier claire-
ment, nous utiliserons deux techniques de microscopie qui permettent ’observation directe
des défauts. Ces deux techniques nécessitant un vide poussé, nous exposerons la prépara-
tion d’échantillon requise pour la microscopie électronique en transmission (la préparation
d’échantillon pour la microscopie a effet tunnel ayant été décrite dans le Chapitre IV).
Ensuite nous présenterons les résultats obtenus avant de les mettre en relation dans I’éla-
boration d’'un modéle décrivant la répartition de I’excédent d’arsenic dans le matériau et
son comportement en fonction de la température de croissance. Nous verrons qu’en fonc-
tion de la température de croissance, les défauts a I’origine du changement de propriété des
échantillons changent. Pour les trés basses températures de croissance, le recuit provoque
la précipitation des antisites d’arsenic. Ces échantillons présentent alors un temps de vie
de 'ordre de la picoseconde. Pour les basses températures de croissance, il perdure des
antisites d’arsenic dans la couche dans des concentrations moindres que dans I’échantillon
non-recuit. Il en résulte un temps de vie plus long qui répond au cahier des charges pour

la conception de photo-commutateur.
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V.1 Préparation des échantillons.

Les études de microscopie électronique en transmission (TEM) nécessitent de fabriquer
une lamelle suffisamment fine pour que les électrons puissent étre transmis a travers toute
I’épaisseur de ’échantillon. Cette préparation est faite grace a un faisceau ionique focalisé
(FIB pour Focused Ton Beam en anglais). L’énergie du faisceau est de 20 keV pour un
courant de 50 nA. Le procédé de fabrication consiste dans un premier temps en la pose
d’une grille en molybdéne (qui permettra l'extraction de la lame). Des tranchées sont
taillées de part et d’autre de celle-ci pour permettre la gravure d’une lame par le faisceau
d’ions (Figure V.1).

FIGURE V.1: Schéma du procédé pour obtenir une lame par découpe FIB (A) et la
lame taillée en biseau résultante (B).

La lame est ensuite taillée en biseau jusqu’a une épaisseur d’environ 100 nm (Figure V.2)
épaisseur suffisamment petit pour permettre I’étude de la lame par microscopie électro-

nique en transmission.

FIGURE V.2: Vue de coté (& gauche) et vue du dessus (& droite) de la lame FIB produite
pour les analyses TEM.
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V.2 Effet du recuit

Les échantillons analysés sont les mémes que ceux présentés dans le Chapitre IV, ¢’est-a-
dire G131001 fabriqué a 240°C' et G131210 fabriqué a 325°C' & ceci prés qu’ils sont soumis
au recuit tel que décrit dans la Figure III1.3. Ils sont recuits respectivement a 580°C' et a
620°C. Dans un premier temps, nous étudierons les changements structuraux que subit
’échantillon fabriqué & trés basse température (240°C') avant de considérer celui fabriqué

a basse température (325°C).

V.2.1 Echantillon fabriqué a trés basse température.
V.2.1.1 Etude microscopique

Analyses STM La Figure V.3 compare deux images STM de surfaces (110) obtenues
par clivage sous ultra-vide de couche BT. La Figure V.3 présente une surface de ’échan-
tillon fabriqué a 240°C' non-recuit. La majorité des défauts qui y sont observés ont été
identifiés dans le Chapitre IV et nommés défauts A, B et C. Ils ont été attribués a la

présence d’un antisite dans le second plan.

Sur la Figure V.3.b, la surface clivée de ’échantillon de GaAs-BT fabriqué a 240°C' et
recuit & 580°C' pendant 40 s ne présente plus les protrusions caractéristiques des antisites.
Seulement des lacunes d’arsenic ou des regroupements de lacunes en surface sont visibles
ainsi que plusieurs terrasses atomiques ce qui doit étre lié a la grande difficulté que nous
avons rencontrée pour cliver cet échantillon. Il semble donc que le recuit ait provoqué une

forte diminution de la concentration d’antisites voire leur disparition compléte.

Analyse TEM Pour comprendre ’absence d’antisites dans cette couche aprés recuit,
des expériences de microscopie électronique en transmission ont été réalisées. Sur la Fi-
gure V.4.a, on peut voir le micrographe TEM de I’échantillon fabriqué a 240°C' et recuit
4 580°C' pendant 40 s.

On constate de nombreuses taches sombres. Nous associons ces taches & des précipités
d’éléments V en accord avec la littérature [60, 17, 21, 14, 135|. Leur diamétre moyen est
de 3,6 nm et les plus gros d’entre eux se caractérisent par 'apparition de franges de Moiré

visibles dans 'insert de la Figure V.4. Elles indiquent la différence de structure cristalline
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FIGURE V.3: Image STM & courant constant d’une surface clivée (110) de GaAs-BT

fabriqué a (a) 240°C' et recuit a (b)580°C. Les conditions d’analyses sont : un courant

de consigne de (a) 10 pA, (b) 10 pA; une tension de (a) —1,8 V, (b) —2,0 V; une

température de (a) 77 K, (b) 300 K. Les antisites et les complexes appartenant au
second plan atomique sous la surface sont marqués A, B et C.

entre le précipité et le matériau environnant. A partir de I'épaisseur de la lame TEM,

nous estimons une densité de précipités égale a 1,2 x 10Y7 em=3.

Leur présence révéle un grand excédent d’éléments V dans le matériau, ce qui est en
accord avec les résultats obtenus sur le GaAs-BT pour lesquels les faibles températures
de croissance provoquent l'incorporation d’une grande concentration d’antisites d’arsenic
qui forment des précipités avec le recuit. On comprend alors pourquoi aucun antisite n’est
présent sur la Figure V.3.b. De méme, le clivage difficile de I’échantillon peut s’expliquer

par les nombreuses contraintes locales induites par les précipités.

Toutefois, puisque notre matériau est un alliage dilué de GaAsP-BT, du fait de sa forte
concentration en atomes de phosphore, 2 x 10?° at.cm ™3, la nature chimique de ces préci-
pités pourrait étre sensiblement différente et contenir du phosphore. En effet, la majorité
des défauts contenus dans le matériau avant recuit, et susceptibles de précipiter, a été

associée a des antisites d’éléments V (probablement des antisites d’arsenic compte tenu
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Ficure V.4: Image TEM en section transversale obtenue aprés recuit a 580°C pendant

40 s sur l’échantillons de GaAs-BT fabriqué a 240°C'. Insert : Micrographe TEM en

section transversale & haut grossissement révélant un motif de Moiré a la position des
plus gros précipités relevés.

des résultats de simulations), certains d’entre eux pouvant former des complexes (antisite
d’arsenic entouré d’atomes de phosphore par exemple). De cette maniére, on s’attend a ce
que ce soit ces défauts qui précipitent pour former des clusters. Cependant, les précipités
sont trop petits pour permettre au TEM d’en extraire une structure cristalline a partir

de taches de diffraction et donc de déterminer leur nature chimique.

Nous avons aussi entrepris de recuire les échantillons a 600°C' pendant 40 min. Mais il
s’est avéré que les précipités ne grossissent pas de maniére significative pour donner lieu
a des cristallites dont la structure devient visible au TEM. Ceci est en accord avec la

dynamique de précipitation présentée dans le Chapitre I.

Nature des précipités Pour comprendre la nature de ces précipités, nous nous aiderons
des analyses XRD menées dans le Chapitre III et de la modélisation de la contrainte

associée. Nous comparerons ces résultats avec des analyses XRD menées sur un nouvel
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échantillon fabriqué dans un bati d’épitaxie a source solide contenant moins de phosphore

et fabriqué a la méme température.
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Fi1GURE V.5: Comparaison des diagrammes normalisés de diffraction X mesurés sur les
échantillons de GaAsP-BT fabriqués a différentes températures avec différentes concen-
trations de phosphore.

Sur le graphe de la Figure V.5 le diagramme de diffraction X pour I’échantillon G131001
fabriqué a la plus basse température (240°C) contenant 2,3 x 10?° P.cm™ présente deux
pics sur le diagramme (i). Le pic centré en zéro est le plus intense, il est également le plus
fin; il est associé au substrat de GaAs. L’autre pic est épaulé au premier et est centré en
—307, révélant ainsi une contrainte dans la couche de GaAs-BT dont la cause est I'excédent
d’éléments V provoqué par la faible température du substrat pendant la croissance. Le
nouvel échantillon (diagramme (ii)) ne contient pas de couche de GalnP et a été réalisé
dans un bati a sources solides, la concentration de phosphore déduite d’analyse SIMS
donne [P] = 1,0 x 10%cm ™3 dans la couche BT. Ainsi son diagramme de diffraction X
(diagramme ii) présente un pic décalé vers les angles négatifs et correspond alors davantage
aux diagrammes habituellement obtenus pour du GaAs-BT fabriqué a 240°C' — 250°C
[136]. La position de ce pic est donc sensible a la concentration de phosphore, comme

nous l'avions déterminé dans le Chapitre II1. Avec 'augmentation de la température de
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croissance la concentration d’antisites d’arsenic dans le matériau diminue. Ainsi, on voit
que pour une méme concentration de phosphore que pour le diagramme (i), le diagramme
(iii) présente un pic épaulé au pic central et centré en 20”. Donc, la position du pic est
sensible également a la concentration d’antisites. On remarque également en comparant les
diagrammes (i) et (iii) que le recuit provoque la méme contraction de la maille en décalant
le pic de la couche BT vers 75”. Puisque les images STM ne révélent pas d’antisites
sur I’échantillon fabriqué a trés basse température (240°C') et que la contraction de la
maille provoquée par le phosphore est inchangée par le recuit, c’est donc que les précipités

observés par TEM sont composés d’atomes d’arsenic principalement.

V.2.1.2 Temps de vie des porteurs

Pour rendre compte de ces changements structuraux, électroniques ou chimiques, nous
avons également étudié 'effet du recuit sur le signal de réflectivité résolue temporellement.
Sur la Figure V.6, on peut voir les courbes de réflectivité résolue temporellement avant et

aprés recuit.

Les Figure V.6.a et b présentent les variations normalisées de la réflectivité résolue tempo-
rellement pour les échantillons fabriqués a 240°C' et 260°C. Avant recuit, les échantillons
présentent un signal bipolaire en accord avec une grande concentration d’antisites, ¢’est-
a-dire que la grande concentration de défauts dans le matériau provoque avec 1’absorption
des impulsions laser une stimulation de ce phénoméne [62]. Sous stimulation laser, les états
de la bande de valence ainsi que les états associés aux antisites se vident. Ces derniers
peuvent alors étre remplis trés rapidement par des électrons provenant de la bande de
valence et ensuite étre injectés en bande de conduction & la fin du processus d’excitation
optique. Un tel mécanisme conduit au signal négatif [67]. Ce phénoméne est moins marqué

quand la concentration d’antisites baisse comme le montre I’échantillon fabriqué a 260°C'.

Pour les recuits a 580°C' et & 620°C, on peut décomposer les signaux en deux contributions.
Dans un premier temps, il y a un pic d’augmentation de la réflectivité qui correspond a
la simultanéité des impulsions de pompe et de sonde suivie d’une décroissance rapide.
Cette décroissance a lieu pour les faibles retards entre pompe et sonde et dure environ
100 & 200 fs (désigné par 7 sur la figure). Elle est provoquée par la relaxation et la

thermalisation des porteurs de charges photoexcités dans les bandes [67].
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FiGUuRE V.6: Comparaison de la réflectivité résolue temporellement par pompe-sonde

normalisée pour les échantillons de GaAs-BT fabriqués a (a) 240°C' et (b) 260°C' avant

et aprés recuit a 580°C et 620°C'. Les signaux correspondant aux recuits pour la figure

(b) sont décalés en ordonnée. La concentration de phosphore correspondante est (a)
2,3 x 1020 at./em3 et (b) 2,2 x 1020 at./em3

Dans un second temps, on observe une décroissance qui correspond a la recombinaison des
porteurs de charge via les niveaux présents dans la bande interdite. Du fait de I’absence
d’antisites dans ’échantillon G131001 aprés recuit comme l'atteste l'image STM de la
Figure V.3.b, on associe ce temps de vie trés court a la présence de précipités provoqués
par le recuit et observés par TEM (Figure V.4). Pour des recuits a 580°C', les échantillons
fabriqués a 240°C et 260°C' présentent un temps de vie de 0,640, 4 ps et 0,540, 3 ps qui est
en accord avec les temps de vie obtenus pour les échantillons fabriqués dans des conditions
similaires [66, 61, 112]. Avec le recuit a 620°C', le temps de vie augmente 4 1,8 + 0,3 ps
et 1,3£0,3 ps. On associe cette augmentation du temps de vie a I’augmentation en taille
et la diminution en concentration des précipités d’arsenic [137] puisque le temps de vie
associé aux précipités est inversement proportionnel a ces deux quantités et est défini
par 7 = 1/(0,uvNyp) avec la section de capture oy, = T(dppr + daep)®/4, dppr €t diep

respectivement le diamétre des précipités et le diamétre de la zone de charge d’espace
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autour de ceux-ci, v la vitesse thermique et N, la concentration de précipités.

V.2.2 Echantillon fabriqué a basse température.
V.2.2.1 Etude microscopique

Analyses STM Que le matériau ait été fabriqué a 240 ou 325°C', les mémes types de
défauts sont observés avant recuit. La différence devient nette aprés le recuit. Ainsi, la
surface clivée de I’échantillon de GaAs-BT fabriqué a 240°C' et recuit a 580°C' pendant
40 s ne présentait pas d’antisites sur la Figure V.3.a mais seulement des lacunes ou des
regroupements de lacunes en surface de méme que de nombreuses terrasses atomiques.
Par contre, la surface clivée de GaAs-BT fabriqué a 325°C et recuit a 620°C' pendant
40 s présente une grande concentration de défauts A, B et C qu’on reconnait sur la
Figure V.7.b bien qu’ils ne soient plus entourés d’un halo sombre. A ces défauts nous avions
associé des antisites situés deux plans atomiques sous la surface et chargés négativement.
Le changement de contraste observé ici peut s’expliquer par 'utilisation d’une tension
négative de 2,5 V plus élevée que sur I’échantillon non-recuit. De cette maniére, davantage
d’états de la bande de valence contribue au courant tunnel minimisant 'influence des états
de surface Cj. Il est également possible que la pointe n’ait pas tout a fait le méme travail
de sortie ou que la position du niveau de Fermi ait changé étant donné qu’elle n’est pas
fixe sur la largeur de la couche. De méme, une transformation dans la nature chimique des
antisites pourrait avoir lieu a cause du recuit. Quelle qu’en soit la raison, les défauts A, B
et C et d’autres défauts de symétrie comparable mais de contraste différent sont toujours
présents. Ils indiquent la présence d’antisites en grande concentration dans cette couche

malgré le recuit a plus haute température que le précédent échantillon.

Les images STM a courant constant consécutives obtenues sur cet échantillon révélent
également la migration des défauts vers la surface. C’est ce qu’illustre la Figure V.8, deux
nouveaux défauts complexes apparaissent dans la deuxiéme image alors que deux autres
défauts changent de configuration. Puisque la quantité de défauts et surtout d’antisites
augmente au cours de 'imagerie, il est impossible d’estimer une concentration d’antisites
sur cet échantillon contrairement aux analyses effectuées sur du GaAs-BT ou de I'InGaAs-

BT ou I'antisite était stable au cours de I'imagerie [19, 37].
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To= 325°C
T,=620°C

FIGURE V.7: Image STM & courant constant d’'une surface clivée (110) de GaAs-BT

fabriqué a (a) 325°C' et recuit a (b)620°C. Les conditions d’analyses sont : un courant

de consigne de (a) 10 pA, (b) 10 pA; une tension de (a) —1,8 V, (b) —2,5 V; une

température de (a) 77 K, (b) 77 K. Les antisites et les complexes appartenant au second
plan atomique sous la surface sont marqués A, B et C.

Analyse TEM Pour comprendre l'influence du recuit, des expériences de microscopie
électronique en transmission ont aussi été réalisées. Sur la Figure V.9, on peut voir le
micrographe TEM de I’échantillon fabriqué a 325°C' et recuit a 580°C' pendant 40 s. On
note que le méme contraste de gris a été utilisé que pour la Figure V.4. Contrairement
& I’échantillon fabriqué a 240°C, une plus haute température de croissance de 325°C' ne
conduit pas a la formation de précipités. Ce résultat est cohérent avec les analyses STM de
I’échantillon qui révélent I’absence de précipités ou au moins une précipitation incompléte

puisque les antisites sont toujours visibles aprés un recuit a 620°C'.

[’excédent d’arsenic intégré dans le matériau est inversement proportionnel a la tempé-
rature de croissance du matériau [11]. La concentration d’antisites décroit donc quand
la température de croissance augmente. Bien qu’on observe une grande concentration

d’antisites en surface sur I’échantillon G131210 fabriqué a 325°C' et recuit a 620°C, la
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FIGURE V.8: Tmages STM a courant constant consécutives d’une surface (110) obtenue

par clivage de GaAs-BT fabriqué a 325°C' et recuit & 620°C. Les paramétres sont :

I=10pA,V ==2,0V et T =77 K. Les cercles et fleches mettent en valeur 'apparition
ou le changement des défauts dans la deuxiéme image.

concentration d’antisites dans le volume doit étre bien moindre, en accord avec les ana-
lyses XRD qui ne montrent pas d’épaulement du pic principal avant et aprés recuit. Nous
savons que l'incorporation d’antisites est souvent électriquement compensée par la forma-
tion de lacunes de gallium (& une concentration moindre) [11|. Pour cette raison, nous
attribuons ’absence de précipités & une trop faible concentration de lacunes de gallium
dans I’échantillon fabriqué a 325°C. Ce manque de lacunes réduit fortement la diffusion

des antisites et leur condensation en précipités.

V.2.2.2 Temps de vie

Pour rendre compte de changements éventuels dans le matériau, nous avons également étu-
dié V'effet du recuit sur le signal de réflectivité résolue temporellement. Sur la Figure V.10,

on peut voir les courbes de réflectivité résolues temporellement avant et aprés recuit.

Avant recuit, le signal est atypique puisqu’il peut se décomposer en trois décroissances ex-
ponentielles. D’abord, comme pour les échantillons fabriqués a trés basses températures
et recuit, on observe une forte augmentation de la réflectivité qui correspond & la simul-
tanéité entre les impulsions de pompe et de sonde. S’ensuit une décroissance rapide (de

constante 71) correspondant & la thermalisation et a la relaxation des porteurs de charge
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Ficure V.9: Image TEM en section transversale obtenue aprés recuit a 580°C pendant
40 s sur I’échantillons de GaAs-BT fabriqué a 325°C'.

photoexcités. Dans un second temps, on voit une décroissance un peu moins rapide (de
constante 72). Dans le Chapitre IV, nous avions associé ce temps de vie & la recombinaison
des porteurs de charges par I'intermédiaire des états profonds des antisites d’arsenic. Le
caracteére atypique de la courbe tient en la troisiéme partie de la courbe. En effet, une
décroissance longue (de constante 73 = 12,0 + 1,5 ps) peut correspondre a la présence
d’autres états électroniques dans la bande interdite. Puisque les échantillons fabriqués a
basse température et recuits présentent une décroissance bi-exponentielle de la réflecti-
vité, nous suggérons la présence de complexes en trés faible concentration présents dans

I’échantillon non-recuit et responsables du temps de vie long de 12,0 £ 1,5 ps.

Aprés recuit, le signal de réflectivité ne se décompose qu’en deux décroissances exponen-
tielles. De cette maniére, aprés la thermalisation et la relaxation des porteurs de charges
décrits par la constante 7, = 0,2 ps, on observe que le temps 7, associé a la recombinai-
son par les piéges dans la bande interdite, comme pour les échantillons fabriqués a trés
basses températures, augmente avec la température de recuit passant de 7, = 6,8+0,4 ps

a1 =17940,5ps pour le recuit a 580°C' et 620°C'. Ceci indiquerait une diminution
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F1GURE V.10: Comparaison de la réflectivité résolue temporellement par pompe-sonde

normalisée pour les échantillons de GaAs-BT fabriqués & 325°C avant et aprés recuit a

580°C' et 620°C'. Les signaux correspondants aux recuits sont décalés en ordonnée. La
concentration de phosphore correspondante est de 0,7 x 10?° at./cm?

de la concentration des antisites puisque le micrographe TEM (Figure V.9) de I’échan-

tillon fabriqué a 325°C' et recuit a 620°C' pendant 40 s ne présente pas de précipités. Ce

phénomeéne est accompagné par la disparition des complexes ou leur réorganisation. En

considérant une section de capture o = 3 x 1071° e¢m? [17] et une vélocité thermique a

300K vy, = 4,65 x 10° m/s, on estime que la concentration d’antisites d’arsenic est de

[Asge] = 0,9+ 0,1 x 10'® at./em?. Le changement de temps de vie correspondrait alors

davantage a un changement de configuration des défauts qu’a une variation de concentra-

tion. Ce qui est en accord avec les résultats XRD du Chapitre III et avec la littérature

présentée dans la Figure 1.22.
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V.3 Variation du temps de vie

Le GaAs-BT recuit étant un matériau utilisé dans des applications sensibles (défense élec-
tronique), il est important de déterminer I’évolution de ses propriétés dans les conditions
d’utilisation au sein des dispositifs et au cours de son vieillissement. Pour ce faire, nous
avons mesuré le temps de vie de ’échantillon présentant un temps de vie trés court a
200 K, a 291K et a4 350 K. Ces températures sont celles auxquelles le dispositif peut étre
soumis au cours de son utilisation. Egalement pour rendre compte de Peffet du vieillisse-
ment, nous avons comparé les temps de vie des échantillons juste apreés recuit et deux ans
aprés. Notons, qu’ils ont été conservés a air et a température ambiante sans couche de

protection.

V.3.1 Effet de la température sur le temps de vie

Afin d’éviter une modification de la réfraction de l'air aux alentours de 1’échantillon lors
de la mesure de réflectivité résolue temporellement par pompe-sonde en fonction de la
température, I’échantillon a été placé sous vide primaire dans un cryostat. Du fait de
la variation de la bande interdite du GaAs E,(T) avec la température [89], la longueur
d’onde du laser A (A = 0,82 pum a 291K) a été adaptée afin de sonder le matériau avec
le méme excédent énergétique AFE quelle que soit la température utilisée de sorte que :
A=1,24/(E,(T) + AE).

L’étude variation du temps de vie en fonction de la température a été effectuée sur du
GaAsP-BT épitaxié a 240° C et recuit & 580° C car sa trés basse température de croissance
a permis une incorporation importante d’excédent d’arsenic dans le matériau le rendant
plus non-steechiométrique que les autres échantillons. Ce large excédent est a 'origine du
temps de vie de porteurs de charge trés court. De plus, sa température de recuit étant la
plus faible, les chances que des défauts mobiles soient encore présents dans I’échantillon
sont plus importantes, ce qui pourrait influencer le temps de vie. Pour finir, il présentait
le moins bon rapport signal/bruit et était donc 1’échantillon a utiliser pour tester la
mesure de réflexion sous vide primaire en cryostat (le hublot de verre ajoutant un bruit
supplémentaire & la mesure). De cette maniére, la réussite de la mesure d’un temps de
vie a travers le hublot prouve que cette mesure est reproductible sur des échantillons

présentant un meilleur rapport signal /bruit.



Chapitre V. Caractérisation microscopique :
Effets du recuit sur le matériau 128

—— T=350K —— T=291K—— T=200K

@ o1
c
=}
(2]
C
o
2
x
@
L 0,01

1 . 1 . 1
0 1 2

Retard pompe-sonde (ps)

FiGURE V.11: Variation de la réflectance en fonction du délai entre 'impulsion de
pompe et de sonde pour un échantillon de GaAs-BT épitaxié a 240°C et recuit a 580°C
pendant 40 s pour différentes températures.

Sur la Figure V.11 sont représentées les réflectivités normalisées résolues temporellement
par pompe-sonde pour I’échantillon G131001 fabriqué & 240°C' et recuit a 580°C. Les
mesures présentées ont été réalisées a 200 K, 291 K et 350 K. On y voit la premiére
composante correspondant a la relaxation et a la thermalisation des porteurs de charge
inchangée quelle que soit la température utilisée (entre —72,15°C' et 77,85°C'). En re-
vanche, la deuxiéme composante semble montrer un trés léger écart entre les deux extrema
de température. La réflectivité semble augmenter avec la température aprés la relaxation

des porteurs bien que faiblement.

V.3.2 Stabilité du temps de vie aprés dépot

Le dépot d’une couche mince (50 nm) de SiOy permet de passiver la surface tout en mi-
nimisant les effets anti-reflets de celle-ci. Cependant, ce dépot implique d’exposer I’échan-
tillon & une température de 300° C pendant 1h, et il a donc fallu vérifier que le temps
de vie n’avait pas changé aprés dépot. Comme nous pouvons le voir sur la Figure V.12
bien que le temps de vie correspondant a la thermalisation des porteurs ne change pas,

on observe que les extrémités des courbes difféerent. Nous attribuons cette différence entre
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les queues a un déphasage causé par le dépot de SiOs et non pas a une modification des
défauts.

Avant dép6t
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FIGURE V.12: Variation de la réflectance en fonction du délai entre 'impulsion de
pompe et de sonde pour un échantillon de GaAs-BT épitaxié a 240°C et recuit a 580°C
pendant 40 s avant et aprés dépot de 50 nm de SiOs.

V.3.3 Variation du temps de vie avec le vieillissement

Les mesures de temps de vie sont effectuées sur les échantillons recuits étant donné que
seul le matériau recuit est utilisé dans les dispositifs puisqu’il semble étre plus stable. On
voit sur la Figure V.13, qu’au bout de deux ans le temps de vie change peu compte tenu

de l'incertitude de mesure.

Le temps de vie de recombinaison des porteurs par mécanisme SRH (Shockley-Read-Hall)
ne semble pas beaucoup varier avec le vieillissement. Les variations observées restent dans
la marge d’erreur de l'estimation du temps de vie & partir des courbes de réflectivité
résolues temporellement par pompe-sonde. Seuls les échantillons fabriqués a 260 et 325°C
et recuit & 620°C semblent présenter un changement de dynamique comme on le voit
sur la Figure V.13. La variation des temps de vie est résumée dans le Tableau V.1 et

représentée sur la Figure V.14. Elle ne montre pas de prédictibilité ou de cohérence de
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FiGurE V.13: Courbes de réflectivité résolue temporellement par pompe-sonde norma-

lisées des échantillons de GaAs-BT fabriqués a 260°C' (a), 300°C' (b) et 325°C' (¢) obtenus

apreés recuit & 580°C' ou 620°C' et deux ans aprés recuit. Les courbes des recuits a 620°C
sont décalées de 0,5. Les mesures avant et apres vieillissement sont superposées.

Température | Temps de vie | Temps de vie
Référence de recuit apres recuit 2 ans apres
(°C) (ps) (ps)
G131208 580 0,54+0,3 0,64+0,3
(T. = 260°C') 620 1,3+£0,3 0,84+0,3
G131209 580 1,3+£0,3 0,84+0,2
(T. = 300°C) 620 2,54+0,3 2,7+£0,2
G131210 580 6,8+0,4 7,34+0,6
(T. = 325°C) 620 7,9+0,5 9,5+1,2

TABLEAU V.1: Variation de temps de vie avec le vieillissement.

leffet du vieillissement sur le temps de vie des porteurs de charge quelles que soient les

températures de croissance ou de recuit.

La variation de temps de vie observée au cours du vieillissement, en regard de I'incertitude
de l'estimation, n’est pas suffisante pour déterminer si le temps de vie évolue au cours du
temps. Des résultats antérieurs présentaient une variation de temps de vie plus impor-
tante. Notamment, en normalisant le signal au maximum du pic, on prend en compte les
variations de réflectivité causées par les interférences entre les deux faisceaux (puisqu’ils

sont de méme longueur d’onde). Egalement, en ajustant une courbe automatiquement, on
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FiGURE V.14: Diagramme du temps de vie mesuré aprés recuit et 2 ans plus tard en
fonction de la température de recuit.

prend en compte la thermalisation des porteurs et 'autocorrélation du faisceau de pompe
avec le faisceau de sonde. Le profil obtenu aux environs du retard nul n’est donc pas
seulement une décroissance exponentielle mais aussi la décroissance d’un signal gaussien.
Pour ces raisons, en ne prenant pas en compte la premiére picoseconde aprés le maxi-
mum de signal, on gagne en précision sur le signal correspondant a la recombinaison des
porteurs de charge. La normalisation du restant de la courbe permet de comparer plus
efficacement les résultats obtenus par différentes mesures. L’estimation du temps de vie
a partir des courbes de réflectivité nécessite quelques précautions désormais appliquées.
Egalement, on observe sur la Figure V.13, la présence d’un signal quasi-constant pour les
temps longs. Puisque la dynamique observable est limitée par la ligne a retard tenter de
déterminer 'origine de ce signal «temps long» est hors de portée. Pour estimer le temps de
vie des porteurs dans le GaAs-BT & partir des courbes de réflectivité résolue temporelle-
ment, on s’abstiendra de considérer ces temps longs dont I'origine physique n’est a ce jour
pas connue. Enfin, si 'ajustement automatique des courbes par 1'utilisation de logiciels
est confortable, il est plus prudent d’effectuer I’ajustement manuellement en tragant une

courbe exponentielle en affichage semi-logarithmique.
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V.4 Conclusion

La caractérisation STM combinée au TEM et a la mesure du temps de vie par réflectivité
résolue temporellement a permis d’identifier deux mécanismes de recombinaisons présents

aprés recuit selon la température de croissance employée.

Pour les échantillons fabriqués a trés basses températures (< 300°C'), la grande concen-
tration d’antisites introduite dans le matériau lors de la croissance rend le signal bipolaire
avant recuit puisque l'absorption est stimulée par les défauts en grand nombre. Avec le
recuit, du fait de leur grande concentration, les antisites d’arsenic précipitent pour former
des précipités d’arsenic. Il en résulte un temps de vie court (= 1 ps) déterminé par la
concentration et la taille de ces précipités et non plus par la concentration d’antisites.
La comparaison de toutes les analyses semblent indiquer que la majorité des antisites

incorporés lors de la croissance sont des antisites d’arsenic.

Pour les échantillons fabriqués a basses températures (> 300°C'), la concentration d’an-
tisites d’arsenic reste assez importante pour permettre un temps de vie court (=~ 10 ps)
mais n’est pas assez importante pour que le recuit provoque une précipitation compléte.
De cette maniére, la variation de temps de vie avec le recuit s’explique par un possible

réarrangement des défauts dans 'environnement des défauts lors du recuit.






Conclusion

Bien que la technique de mesure de température du substrat pendant la croissance ait
été améliorée, ce travail de thése a révélé d’autres problémes dans la maitrise de la fabri-
cation du matériau. Celui-ci étant dédié a servir de couche active dans un composant, il
requiert une structure d’échantillon basée sur l'utilisation d’une barriére de Ga,_,In,P.
Comme nous 'avons montré dans le Chapitre III, 'emploi de la source de phosphore a
provoqué l'incorporation involontaire d’atomes de phosphore dans les couches BT. Outre
du phosphore, nous avons également identifié de 'indium ce qui a rendu plus complexe
I’estimation de la concentration d’antisites dans les couches épitaxiées & basse tempéra-
ture par diffraction des rayons X. Pour déterminer I'effet de I'indium et du phosphore sur

les spectres de diffraction, nous avons d’abord di mesurer leur concentration par SIMS.

Nous avons ensuite caractérisé les défauts ponctuels des couches basse température par
microscopie a effet tunnel. Nous avons trouvé que les antisites visibles a la surface (110)
étaient chargés négativement, contrairement aux résultats de la littérature. Nous avons
attribué cet effet a la température de caractérisation de 77 K pour laquelle la contribu-
tion des états de la bande de conduction & polarisation négative devient prépondérante
devant la contribution des états de bande de valence. Cet effet se produit uniquement a la
surface de I’échantillon sous l'influence de la pointe STM. Une fois les défauts ponctuels
identifiés, nous avons pu mesurer leur concentration et la corréler aux résultats obtenus
par XRD. En raison de l'incorporation d’atomes de phosphore comparable & la concen-
tration d’antisites dans le matériau, nous nous sommes interrogés sur la nature chimique
des antisites. Des calculs théoriques ab-initio ont été réalisés. Ils indiquent une préférence
notable pour I'incorporation d’antisites d’arsenic & partir des images STM qui d’aprés
I’analyse statistique de leur distribution sont incorporés avec un état de charge positif lors

de la croissance.
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Pour finir, nous avons montré que le recuit affecte les couches de GaAsP-BT de différentes
maniéres en fonction de la température de croissance du matériau. Pour les couches fa-
briquées a trés basses températures de croissance, le recuit provoque l'agrégation des
antisites d’arsenic en précipités contrairement & celles fabriquées & basses températures
qui présentent une précipitation incompléte du fait de la plus faible concentration d’anti-
sites d’arsenic. Du fait de la faible concentration des antisites, il en résulte un temps de
vie autour de 8 ps qui est approprié pour intégrer cette couche active dans des photo-

commutateurs.

Enfin, ’évolution du temps de vie des couches a été étudié dans le temps. Il en résulte que
les temps de vie obtenus deux ans aprés le recuit sont dans la marge d’erreur de la mesure.
Donc, il n’y a pas de variation de temps de vie mesurable provoquée par le vieillissement.
Le matériau correspond aux spécifications du dispositif qui requiert une variation de temps
de vie de 25%. Pour confirmer ces résultats, un vieillissement en température avec et sans

illumination pourrait étre mené.

A P’avenir, nous proposons de mesurer le temps de vie par la technique SPPX-STM qui
a été développée pendant cette thése, mais qui n’a pas pu étre testée. Grace a la résolu-
tion spatiale du STM, une cartographie du temps de vie le long de I’échantillon pourrait
étre menée, ce qui permettrait de corréler des variations potentielles de ce temps de vie
a la concentration d’antisites ou a des précipités. La configuration chimique des atomes
autour des antisites est encore mal connue. Comment se placent les atomes de phosphore
et d’indium au voisinage de I'antisite 7 Des mesures de résonnance paramagnétique élec-
tronique pourraient aider a résoudre ce probléme si les antisites existent dans un état de
charge positif dans le matériau, ce qui implique de doper P la couche BT. Il est toute-
fois intéressant de remarquer que la formation d’antisites d’arsenic est plus favorable que
celle d’antisites de phosphore. Aussi, cette étude ouvre la perspective de pouvoir ajuster
la largeur de la bande interdite du matériaux épitaxié a basse température sans que la
nature chimique du défaut ne change. Ce résultat pourrait conduire & une plus grande
flexibilité dans I'optimisation du temps de vie du GaAs-BT. De méme, il est possible de
réduire la contrainte dans la couche BT lors de la croissance sans modifier la nature et la

concentration des antisites grace a I'utilisation d’un alliage GaAsP.



Annexe A

Développement instrumental :
SPPX-STM

Le développement des lasers impulsionnels a permis I’étude des phénomeénes ultrarapides
[138, 139]. Notamment, les mesures de réflectivité résolue temporellement par pompe-
sonde ont rendu possible 'observation de dynamiques de I'ordre de la picoseconde [140]
puis femtoseconde [141]. Cependant, les techniques purement optiques ont une résolution
spatiale limitée par la longueur d’onde utilisée. Par ailleurs, la microscopie a effet tun-
nel permet d’observer et caractériser électriquement a 1’échelle atomique des structures
nanométriques et des surfaces. Elle présente toutefois 'inconvénient d’avoir une faible ré-
solution temporelle, de 'ordre de 10us. Pour combiner les deux techniques et permettre
de sonder des temps ultracourts a des échelles atomiques, on s’intéressera a l'interaction
entre un laser et une pointe métallique et aux moyens d’y remédier, notamment en utili-
sant une modulation de retard qui donne le nom a la technique de mesure : Shaken Pulse
Pair Excited STM (SPPX-STM).

136
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A.1 Principe de fonctionnement

L’illumination d’une surface peut étre détectée par microscopie tunnel grace a la variation
de potentiel de surface induite qui impactera le courant tunnel. Dans le cas d’une surface
de semi-conducteur, pour qu’on détecte 'effet de I'illumination, il faut que ’énergie des
photons génére des paires électron-trou qui écrantent le champ électrique et modifient
la courbure de bande induite par la pointe. Ainsi, il est possible de détecter 1'effet du
retard entre deux impulsions lasers sur le courant tunnel moyen et donc de mesurer le
temps de vie des porteurs de charges. Dans une premiére partie, nous expliquerons ’origine
physique de ce phénoméne en précisant les termes employés. Par la suite, nous détaillerons
les obstacles qui peuvent rendre la mesure d’un courant tunnel dépendant du retard entre
les impulsions plus délicate. Pour s’y soustraire, nous utiliserons une modulation par
alternance de retard. Ensuite, nous présenterons les premiers résultats obtenus ainsi que

les développements possibles.

A.1.1 Potentiel de surface photo-induit (SPV)

Potentiel de surface En général, on qualifie de surface les frontiéres entre deux mi-
lieux présentant des propriétés physiques différentes. Plus particuliérement, on nommera
«surface librey la surface séparant un matériau semi-conducteur et le vide (ou un gaz)
et interface désignera la surface séparant deux solides. Dans le cas d’un semi-conducteur,
Iagencement périodique des atomes interdit une bande d’énergie aux électrons. Cette
bande d’énergie est appelée «bande interdite» et sépare la bande de conduction de la
bande de valence. Ainsi, en surface, la périodicité du cristal est interrompue ce qui peut
former des états électroniques de surface localisés et/ou une double zone de charge : un
dipole de surface. D’autres états peuvent se former, notamment des liaisons pendantes qui
ont pour origine les atomes non-liés et /ou un changement de position minimisant 1'énergie

de surface.

L’apparition des états localisés en surface provoque un transfert de charge entre le volume
et la surface. La densité de charge aux environs de la surface différe de la valeur dans le
volume. Il en résulte une zone de charge d’espace qui est électriquement non-neutre et qui
implique un champ électrique non-nul & la surface du semi-conducteur. Par conséquent,

méme sous condition d’équilibre, il y a un potentiel en surface V; différent du potentiel
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F1GURE A.1: Schéma de la structure de bande d’un semi-conducteur dopé N, présentant
un dipole de surface.

plus loin dans le volume. Par convention, plus les bandes d’énergie sont basses plus le

potentiel est important tel que pour Vi > 0 il y a une courbure de bande vers le bas.

La structure de bande d’un matériau dopé N est représentée sur la Figure A.1. Dans les
semi-conducteurs, on définit en volume l'affinité électronique x comme I'énergie nécessaire
pour transmettre un électron de la bande de conduction au vide, autrement dit x = F;—FE,
ol I, est le minium de la bande de conduction et E; est le niveau du vide local. Egalement
le travail de sortie W, qui est I’énergie nécessaire pour émettre dans le vide un électron a
partir du niveau de Fermi Fr. Sous l'effet de I'illumination, un potentiel de surface noté
eV courbe la structure de bande localement. L’affinité effective x* en surface peut différer

de la valeur dans le volume & cause du dipéle de surface Ags.

Effet de I’illumination Le changement de potentiel photo-induit résulte de redistribu-
tions ou de transferts de charge suite a 'absorption de photons. En surface, elle se traduit
par une modification du potentiel de surface. Cette variation de potentiel n’a lieu que
s’il y a, suite a la génération de paires électron-trou, une redistribution de celles-ci. 11 y
a une forte dépendance entre I'énergie des photons incidents et la variation de potentiel
de surface. Si les photons ont une énergie supérieure ou inférieure & la bande interdite,

différents mécanismes d’excitation des porteurs auront lieu.

Dans le cas d’une illumination par des photons d’énergie supérieure a la bande interdite,
le mécanisme induisant un SPV est décrit par la Figure A.2.a dans le cas d’un semi-

conducteur de type N. Le champ électrique dans la zone de charge d’espace en surface
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a) b) c)

F1GURE A.2: Diagramme de bande de la zone de charge d’espace en surface pour un
échantillon semi-conducteur dopé N dans le cas (a) d’une illumination par un photon
d’énergie supérieure a la bande interdite, (b) d'une illumination par un photon d’énergie
supérieure & la bande interdite avec recombinaison favorisée par la présence d’états
dans la bande interdite et (¢) d’une illumination par un photon d’énergie inférieure a
la bande interdite excitant les électrons piégés. Dans ces diagrammes, les traits pleins
correspondent & la structure de bande sans illumination et en pointillés sous illumination.

(ZCE) provoquera un transfert des électrons loin de la surface alors que les trous y seront
attirés. Ainsi, la densité d’électrons piégés en surface diminue provoquant une diminution

de la courbure de bande.

Lorsque le matériau contient des défauts qui provoquent la formation de niveaux profonds
dans la bande interdite, les électrons ou les trous peuvent étre préférentiellement piégés
en surface (Figure A.2.b). Ainsi, la surface se charge ce qui modifie le potentiel de surface.
Ce mécanisme a lieu principalement pour les matériaux présentant a ’équilibre une faible

courbure de bande en surface.

Pour les photons d’énergie inférieure a la bande interdite, le mécanisme de recombinaison
le plus courant implique aussi une modification de la charge de la surface (et par ce fait le

potentiel) par ’excitation de porteurs de charges piégés tel qu’illustré sur la Figure A.2.c.

Mesure du SPV La mesure du potentiel de surface photo-induit est délicate puisqu’il
n’a pas pour origine une différence de niveau de Fermi entre la surface et le volume mais
une modification de la courbure de bande du fait d’états de surface. Ainsi, on ne peut pas
simplement le mesurer avec un voltmétre. De plus, puisqu’il dépend fortement de I'état
de surface, tout contact électrique avec la surface le modifiera. Par ce fait, les techniques

visant & le mesurer (ou sa variation) n’appliquent pas de contacts électriques directs.
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Pour ce faire, on combinera 'excitation optique avec un STM [142]. La mesure du SPV
par STM utilise un seul faisceau modulé en amplitude par une roue dentée. La puissance

optique utilisée est de 30 mW modulée a 100 Hz.

T T T T T T T T T
—— Courant

—— sans illumination
—— sous illumination

Courant (nA)
o
T

Tension (V)

FIGURE A.3: Spectre STM sur un échantillon d'InP (I; =1 nA, Vs =-2,0V/+2,0V,
T = 300 K) sous illumination laser modulée (P = 30 mW) en amplitude par une roue
dentée & 100 Hz.

On voit sur la Figure A.3 I'influence de l'illumination sur le spectre tunnel et donc qu’il
est possible de mesurer un SPV. Pour le mesurer, il suffit de déterminer la tension sous

illumination qui donne le méme courant que sans illumination.
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A.1.2 Dilatation de la pointe

Pour mesurer la variation de réflectivité par mesure optique, on utilise une modulation
d’amplitude de la pompe et une détection synchrone sur le faisceau de sonde réfléchi. Cette
méthode de modulation repose sur une variation de puissance optique. Or, si 'on veut
combiner la résolution temporelle de la mesure optique et la précision spatiale du STM,
il faut considérer les effets que peuvent avoir l'illumination de la pointe a une trés faible
distance de la surface. Outre I'amplification du champ électromagnétique si sa polarisation
est parallele & axe de la pointe [143, 144|, 'exposition de la pointe & l'illumination va
entrainer son échauffement. Il se traduira par une dilatation non-négligeable de la pointe
[145, 146] pouvant aller jusqu’a 15 nm (pour une pointe en tungsténe) pour des impulsions
de 50 pJ [147]. Pour que cet effet soit constant et n’interfére plus avec la mesure, on doit
s’assurer que la période de répétition du laser impulsionnel ou que la période de modula-
tion du faisceau soit plus faible que le temps que met la pointe & retrouver son équilibre
thermodynamique. Plusieurs paramétres interviennent dans ’expansion de la pointe in-
duite par 'illumination. Parmi eux notamment la densité de puissance, la fréquence de
modulation (par roue dentée) ou le taux de répétition du laser et la forme de la pointe.
En premiére approximation, la pointe est considérée conique. Dans ce cas, plus 'angle
formé par la pointe est faible, plus la dilatation de la pointe varie fortement avec ’énergie
des impulsions. On comprend alors que dans le cas d’une pointe parabolique, 'effet sera
encore plus important. On s’intéressera a la dilatation provoquée par une illumination
laser pour ce type de pointe car les pointes de tungsténe préparées par électrochimie pré-
sentent généralement ce type de profil (Figure I11.21). On peut voir sur la Figure A.4 que
la dépendance pour une pointe parabolique diminue avec 'augmentation de la fréquence
de modulation ce qui suggére d’utiliser une haute fréquence de modulation pour atténuer
leffet de la dilatation.

Toutefois, puisque la dépendance du courant avec la distance pointe-surface est exponen-
tielle, il est trés difficile de s’y soustraire avec cette technique de modulation. Pour que
la dynamique de recombinaison des porteurs de charge puisse étre détectée en STM, il
faut mettre en place un autre systéme de modulation qui garde la densité de puissance

constante sur la pointe.
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F1GURE A.4: Simulation de réponses fréquentielles de I’extension de la pointe soumise a
une illumination lager pour différentes formes de pointe. En bleu, une pointe cylindrique,
en rouge une pointe conique et en vert une pointe parabolique [148].

A.2 Mise en ccuvre

La modulation en amplitude du laser entraine une dilatation de la pointe qui interfére
avec la variation de courant photo-induite [149, 150, 151]. La mesure résolue temporelle-
ment du SPV, et de la recombinaison des porteurs photogénérés, requiert un laser impul-
sionnel et un systéme de modulation qui n’induisent pas de modification de la distance
pointe-surface. On utilise alors une modulation du retard ce qui permet de conserver une

puissance optique constante sur la pointe et 1’échantillon.

A.2.1 Modulation du retard

Pour moduler le retard du faisceau de sonde, un mirroir monté sur piézo-moteur a été
utilisé [152]. Il en résulte une modulation sinusoidale du signal comme indiqué sur la
Figure A.5. Cette méthode de modulation repose sur 'amplitude du piezo-moteur et ne
permet pas de mesurer les signaux faibles ou de moduler a hautes fréquences. La mesure
du temps de vie est limitée par la fréquence de répétition du laser (11 ns) et la résolution

du signal temporel par la largeur a mi-hauteur des impulsions (200 fs).
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FiIGURE A.5: Schéma de modulation du retards. L’amplitude de modulation diminue

lorsque le retard augmente.

A.2.2 Modulation par alternance de retard

La mise en ceuvre de la modulation par alternance de retard est décrite par la Figure A.6.

Ici, nous utilisons une roue dentée pour alterner entre les retards de deux faisceaux de

sonde. Le premier faisceau de sonde voit son retard réglé par une ligne a retard alors que

le second a un retard long fixe pour servir de signal de référence. Pour que 'alternance

soit la moins longue possible on focalise les faisceaux au niveau de la roue dentée (ayant

un nombre impaire de pale). De cette maniére, lorsqu’une pale de la roue coupe une des

sondes, "autre sonde est transmise. Toutefois, la modulation mécanique empéche que la

transition entre les deux faisceaux, méme bien réglée, ne produise un faisceau alterné

de puissance constante. On obtient alors, soit la superposition soit la coupure des deux

faisceaux de sonde pendant un bref instant. Pour cette raison, une modulation électrique

est plus appropriée, soit en utilisant des cellules de pockels soit en utilisant des «Pulse-

Pickersy.
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F1GURE A.6: Schéma de modulation par alternance des retards. L’amplitude de modu-
lation diminue lorsque le retard augmente. Le faisceau de pompe est représenté en jaune,
la pompe a retard variable en magenta et la pompe a retard fixe en cyan.

A.2.3 Modulation électrique du retard

La modulation électrique du signal représentée sur la Figure A.7 permet de résoudre les
problémes rencontrés avec une modulation mécanique (superposition des deux faisceaux
de sonde). Via l'utilisation de «Pulse-Pickersy, la fréquence et ’amplitude de modulation
est plus importante ce qui abouti & un meilleur rapport signal/bruit [153]. Les «Pulse-
Pickers» permettent également de diminuer le taux de répétition du laser. Grace a cela,

une plus grande gamme de temps de vie est mesurable.

A.3 Développements

Pour confirmer le résultat obtenu précédemment, on pourra utiliser une méthode d’alter-
nance de faisceau de sorte a conserver une puissance optique constante sur la pointe. On
choisira alors la longueur d’onde d’un des deux faisceaux de sorte que les photons qui le
constituent aient une énergie inférieure a la bande interdite de sorte qu’ils ne soient pas
absorbés et ne produisent pas de SPV. Pour ce faire on focalisera le faisceau dans un
cristal de béta-borate de baryum pour doubler la fréquence du faisceau comme indiqué

sur la Figure A.8.
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FiGURE A.7: Schéma de modulation par alternance des retards. L’amplitude de modu-
lation diminue lorsque le retard augmente. Le faisceau de pompe est représenté en jaune,
la pompe & retard variable en magenta et la pompe a retard fixe en cyan.
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FIGURE A.8: Schéma de doublage de fréquence d'un faisceau laser rouge pour obtenir
un faisceau laser bleu.

Utiliser deux longueurs d’onde différentes pour le faisceau de pompe et de sonde per-
met également de s’émanciper du phénoméne d’interférence qui peut avoir lieu dans une

expérience pompe-sonde classique lorsque les deux impulsions sont simultanées [154].
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Résumé Découvert a la fin des années 80, 'arséniure de gallium épitaxié a basse température
(GaAs-BT) présente des propriétés intéressantes pour des applications opto-électroniques. Ses
propriétés sont intimement liées a la présence de défauts ponctuels, dont les niveaux profonds
donnent des temps de vie compatibles avec son utilisation en tant que couche active dans des
photo-commutateurs. Dans le but d’améliorer la connaissance actuelle sur 'origine physique
du temps de vie et ainsi d’optimiser celui-ci, ce travail de thése a consisté & mener une étude
approfondie du matériau, en particulier en combinant des analyses macroscopiques avec une
caractérisation microscopique. Il comporte cing chapitres, le premier présentant un état des
connaissances sur le GaAs-BT, le second décrivant les différentes techniques utilisées dans le
cadre de cette étude. Le troisiéme chapitre s’intéresse a la composition chimique de la couche
épitaxiée a basse température et a sa caractérisation structurale par diffractométrie des rayons
X. Il révéle la croissance de composés ternaires ou quaternaires fortement dilués en phosphore
et en indium et suggére la présence d’antisites d’éléments V. En raison de la présence de phos-
phore, il souléve la question de la nature chimique de ces antisites. Le chapitre suivant a pour
objectif d’identifier les défauts ponctuels incorporés dans le matériau grace a une étude par mi-
croscopie a effet tunnel a basse température. Bien que la majorité des défauts se différencie des
antisites observés dans la littérature par un état de charge négatif et une apparence changeante
au passage de la pointe, une analyse des conditions d’imagerie en fonction de la température
confrontée & des calculs ab-initio indique la formation préférentielle d’antisites d’arsenic par
rapport a la formation d’antisites de phosphore. Le dernier chapitre est consacré a la caracté-
risation du matériau aprés recuit. La particularité de cette partie repose sur la découverte que
les antisites ne précipitent pas pour une température de croissance de 325°C' et sont donc a
I'origine du temps de vie le plus intéressant pour les applications souhaitées.

Mots-clés : GaAs-BT; SIMS; XRD; STM; STS; défaut ponctuel; antisite d’arsenic;
temps de vie des porteurs de charge

Abstract Since its discovery in the late 80’s, low temperature grown gallium arsenide (LTG-
GaAs) has shown interesting properties for optoelectronics. These properties are closely related
to point defects within the material, which deep levels permits carrier lifetimes compatible
with its use as an active layer in photoswitches. In order to improve the current knowledge
on the physical origin of carrier lifetime thus allowing optimizing it, this thesis work consisted
in leading a thorough study of the material, particularly by combining macroscopic analysis
with microscopic characterization. It consists of five chapters, the first one presents a state of
the art on LTG-GaAs while the second describes the different techniques used throughout this
study. The third chapter focuses on the chemical composition of the LTG-layer and on its struc-
tural characterization through X-ray diffraction study. It reveals the growth of highly diluted
ternary or quaternary compound containing phosphorus and indium so that the presence of
element V antisites is conceivable. Thus, the presence of phosphorus requires to determine the
chemical nature of these antisites. The next chapter aims to identify the incorporated point
defects within the material through microscopic study by low temperature scanning tunneling
microscopy. Although, the majority of defects differs from observed antisites in the literature
with a negative charge state and a changing appearance during scanning, analysis of imaging
conditions in relation with the temperature confronted with ab-initio calculation shows the
preferential formation of arsenic antisites with regard to the formation of phosphorus antisites.
The last chapter is dedicated to characterizing the material after annealing. This part particu-
larity relies on the discovery that antisites do not cluster for a growth temperature of 325°C’
and thus are the origin of the most interesting carrier lifetimes for wanted applications.

Keywords : LT-GaAs; SIMS; XRD; STM; STS; point defect; arsenic antisite; carrier
lifetime
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