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Introduction 

L’augmentation du nombre d’ordinateurs, de téléphones portables, de tablettes, de 

serveurs, de supercalculateurs, de consoles de jeux et autres objets connectés a entrainé 

une demande grandissante des besoins en stockage et échange de données [1]. Afin d’y faire 

face, les systèmes intégrés doivent se complexifier afin de satisfaire la demande [2]. Deux 

solutions ont été envisagées : l’augmentation du nombre de transistors qui est passé de 

deux [3] en 1976 à 10 millions [4] en 2015 et une hausse de la fréquence de travail des 

processeurs liée au nombre de tâches effectuées par secondes qui a augmenté de 20 MHz 

en 1980 à 3162 MHz en 2005 [5]. Ces deux solutions sont limitées respectivement par 

l’utilisation de la technologie CMOS elle-même et par le design des microprocesseurs. Pour 

passer outre ces limitations, la parallélisation qui consiste à partager la tâche à effectuer 

entre plusieurs processeurs composés d’un ou de multiples cœurs a été mise place [6], [7]. 

Cette méthode requiert un transfert de données important entre les cœurs et/ou clusters de 

cœurs. Cependant, l’efficacité énergétique de ces dispositifs reste encore à améliorer. Il 

existe deux types de dissipations d’énergies au sein des microprocesseurs : la dissipation 

statique qui est due aux courants de fuites des transistors au repos et la dissipation 

dynamique qui est liée aux tâches effectuées. Ces dissipations peuvent être minimisées par 

un meilleur design des composants logiques et l’utilisation d’algorithmes qui isolent de 

l’alimentation éléctrique les transistors au repos. Cependant, la majeure partie de l’énergie 

perdue dans les processeurs ne provient pas des transistors eux-mêmes mais des 

interconnections électriques les reliant [8]. Grâce aux récents progrès de la photonique sur 

Si ces dernières années, l’utilisation d’interconnections optiques sur puce est une voie 

prometteuse afin d’augmenter le rendement énergétique. L’utilisation conjointe de la 

photonique et de la microélectronique n’est pas une idée récente et a fait l’objet de 

discussions et de réflexions depuis 30 ans [9]–[11] mais son développement n’a été rendu 

possible que récemment avec par exemple la réalisation de composants photoniques 

intégrés sur Si compatibles CMOS [12]. La problématique reste entière sur le choix de la ou 

des sources lasers à utiliser au sein de cette couche photonique [13]. Il existe trois types de 

de stratégies d’intégration (Fig. 0.1a) qui dépendent de la position de la couche photonique 

au sein de l’architecture multiprocesseurs 2D.  
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Fig. 0.1 Schéma des trois configurations possibles pour la couche photonique au sein d’une 
architecture multiprocesseurs 2D. Figure issue de [14] 

Chaque stratégie a ses avantages et ses inconvénients [14] suivant la dissipation de la 

chaleur, le coût de fabrication et l’utilisation de connections électriques verticales (Trough 

Silicon Vias, TSV) [15] nécessaires dans le cas « back side » (partie droite de la Fig. 0.1a). En 

superposant plusieurs substrats, on parle d’architecture 3D. Ainsi plusieurs fonctionnalités 

peuvent être réalisées à chaque niveau [16] comme illustré dans la Fig. 0.2a. De façon à 

s’affranchir de l’utilisation de TSV, les substrats utilisés pour les niveaux ajoutés sont à 

présent souvent supprimés [17], [18] comme illustré dans la Fig. 0.2b. 

 

Fig. 0.2 a) Schéma d’une architecture multiprocesseurs 3D avec une couche photonique. 
Figure issue de [14]. b) Schéma de réalisation d’une architecture 3D intégrée. Figure issue 
de [18]. 

Dans ce contexte, le projet du labex CominLabs : 3D Optical Manycores a pour but 

l’étude de nouvelles solutions d’interconnections optiques au sein d’une couche photonique 

de façon à améliorer par 2 ou 3 ordres de grandeur le rendement énergétique et le débit des 

interconnections dans le cadre d’une architecture multi processeurs 3D sur puce. 

L’originalité du projet est la mise en relation de différentes communautés ayant des 

domaines de recherche variés comme l’architecture de calcul à haut rendement, les 
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systèmes reconfigurables sur puce, la transmission optique et les sources lasers 

semiconducteurs intégrées sur puce afin de combiner les différentes expertises et de 

proposer des solutions innovantes. Le projet est divisé en quatre défis regroupant trois 

laboratoires (l’institut FOTON, l’IRISA et l’INL) : 

• Défi 1 : exploration de design pour une architecture multiprocesseurs 3D utilisant un 

réseau optique sur puce. 

• Défi 2 : nouvelles sources lasers monolithiques intégrées sur silicium 

• Défi 3 : modélisation de dispositifs photoniques et simulation de calcul dans le cadre 

d’une architecture 3D 

• Défi 4 : nouvelles fonctionnalités optiques pour les transmissions sur puce et le 

traitement du signal  

Cette thèse, réalisée à l’institut FOTON, s’inscrit dans le défi 2 dont l’objectif est la réalisation 

de sources lasers monolithiques intégrées. Les objectifs de cette thèse sont (i) d’étudier les 

propriétés des nanostructures à base de GaP pour l’obtention d’un émetteur à gap direct, (ii) 

de réaliser des sources lasers dans la filière GaP/Si, et (iii) d’analyser les performances des 

sources lasers actuellement intégrées ou potentiellement intégrables sur Si, au regard des 

performances attendues dans les microprocesseurs hybrides. 

Le Chapitre 1 débute par un bref rappel sur la physique des lasers semiconducteurs avant de 

se focaliser sur les sources lasers III-V intégrées sur Si en discutant des méthodes 

d’intégration sur Si, du choix de la zone active, du confinement optique et de l’injection 

électrique. Parmi ces éléments, l’intérêt de l’approche monolithique GaP/Si ainsi que 

l’utilisation de boites quantiques (Quantum Dots, QDs) comme zones actives sont discutés. 

Enfin, un état de l’art de la croissance GaP/Si, des zones actives GaP et des réalisations lasers 

GaP sur Si est présenté.  

Deux processus fondamentaux au sein des structures lasers sont le confinement optique et 

l’injection électrique. Ceux-ci sont assurés, dans notre cas, par des couches d’AlGaP 

entourant la zone active du laser. L’optimisation de ces couches est le sujet du Chapitre 2. La 

croissance et le dopage de ces couches sont étudiés en fonction de la température, de la 

vitesse et du rapport des flux d’éléments utilisés lors de la croissance avec pour but 

d’obtenir une surface de qualité optique et des niveaux de dopage activés élevés. 
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Dans le Chapitre 3, les propriétés optiques des QDs (In,Ga)As/GaP utilisées comme zone 

active dans nos structures lasers GaP sont étudiées avec comme but l’obtention d’une 

transition optique directe par un choix judicieux des paramètres de croissances. Afin d’y 

parvenir, une méthode d’analyse est mise en place pour suivre l’évolution de la 

photoluminescence des QDs en fonction de la température et de la densité d’excitation. La 

nature des transitions ainsi identifiées ainsi que leur évolution en fonction des paramètres 

de croissance sont clarifiées. Enfin, une étude préliminaire sur l’empilement des plans de 

QDs (In,Ga)As/GaP est proposée. 

Dans le Chapitre 4, l’architecture des structures lasers GaP est, tout d’abord, présentée 

avant de discuter l’absence d’effet laser dans les structures lasers destinées au pompage 

électrique. Afin de s’affranchir de la complexité des procédés technologiques nécessaires à 

l’injection électrique, l’étude insiste plus particulièrement sur les résultats obtenus sous 

pompage optique. Les structures lasers utilisées sont composées de plans de QDs 

(In,Ga)As/GaP optimisées en accord avec les conclusions du Chapitre 3. Enfin, dans le cadre 

d’une architecture de multiprocesseurs 3D, une comparaison des différentes sources lasers à 

l’état de l’art intégrées ou potentiellement intégrables sur Si est présentée.  
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Chapitre 1  Sources lasers sur silicium  

Dans cette partie, nous rappellerons quelques généralités sur les lasers et plus 

spécifiquement les lasers semi-conducteurs en vue de leur intégration sur silicium. 

L’utilisation des semi-conducteurs pour la réalisation de lasers provient de la faible 

dégradation de leurs performances au cours du temps dans des conditions normales 

d’utilisations (humidité, etc.), de leur fiabilité et de leur compatibilité avec le monde 

industriel. La première démonstration de diode laser semi-conductrice à base de GaAs fut 

réalisée en 1962 [1]–[4]. 

1.1.  Physique des lasers semi-conducteurs 

Un laser, et plus spécifiquement un laser semi-conducteur, a besoin de deux éléments 

fondamentaux : (i) la zone active qui, d’une part va initier le signal optique par l’émission 

spontanée de lumière et d’autre part, l’amplifier à l’aide du processus d’émission stimulée 

(ii) une cavité résonante optique qui va confiner ce signal optique à travers des modes 

optiques et forcer son interaction successive avec la zone active.  

Afin de caractériser les propriétés électroniques et optiques des semi-conducteurs, on utilise 

généralement leur structure de bande (ou diagramme d’énergie) qui est issue de la 

répétition d’une maille cristalline composée d’atomes élémentaires, et dépend donc du 

semi-conducteur utilisé. Ces diagrammes montrent les énergies accessibles à un électron ou 

un trou (absence d’électron) en fonction de leur vecteur d’onde comme présenté en Fig. 1.1. 

 

Fig. 1.1 Structure de bande et principaux mécanismes de recombinaisons pour un semi-
conducteur direct comme l’InP (partie gauche) et un semi-conducteur indirect comme le Si 
(partie droite). Figure issue de [5]. 
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A l’équilibre dans un semi-conducteur non dopé, le niveau de Fermi est dans la bande 

interdite du matériau. A T≠0 K, la bande de valence est donc pratiquement pleine 

d’électrons alors que la bande de conduction est, quant à elle pratiquement vide. La 

probabilité d’occupation 𝑓 d’un niveau d’énergie 𝐸(𝑘) par un électron en fonction de la 

température est définie par une fonction de Fermi-Dirac :  

𝑓𝐸(𝑘) = (1 + 𝑒
𝐸(𝑘)−𝐹0
𝑘𝐵𝑇 )

−1

 (1.1) 

où T est la température en kelvins, 𝐹0 est le niveau de Fermi qui correspond à 

l’énergie potentielle de la population et kB, la constante de Boltzmann. Cet équilibre peut 

être rompu par une excitation extérieure comme l’excitation optique. Dans ce cas, l’énergie 

est suffisante pour qu’un électron de la bande de valence puisse occuper un état de la bande 

conduction. L’électron a donc laissé un état inoccupé dans la bande de valence. Cette 

absence d’électron est appelée trou et sa charge élémentaire est positive. Le vecteur d’onde 

du trou est de même norme que celui de l’électron mais de sens opposé. On définit ainsi les 

quasi-niveaux de Fermi pour la population de trous 𝐹𝑣 et pour celle des électrons 𝐹𝑒. 

L’émission de photon est réalisée par recombinaison d’un électron provenant de la bande de 

la conduction (BC) et d’un trou issu de la bande de valence (BV). L’énergie de ce photon 

𝐸𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛 et donc sa longueur d’onde d’émission 𝜆𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛 est définie en première 

approximation comme la différence entre la BC et la BV que l’on appellera par la suite gap 

du semi-conducteur 𝐸𝑔. Ce gap évolue en fonction de la température en suivant une loi de 

Varshni [6]. Cette recombinaison liée à l’émission d’un photon doit satisfaire le principe de 

conservation de l’impulsion impliquant que : 

𝐸𝑖 − 𝐸𝑓 = 𝐸𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛 

𝑘𝑖 − 𝑘𝑓 = 𝑘𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛 =
2𝜋

𝜆𝑝ℎ𝑜𝑡𝑜𝑛
 

(1.2) 

 avec i et f désignant l’état initial et final de l’électron.  Le vecteur d’onde de l’électron 

est inférieur ou égale à 𝑘 =
𝜋

𝑎
 (en bord de la première zone de Brillouin) avec 𝑎 le paramètre 

de maille du cristal. Comme les bandes interdites des semi-conducteurs classiques varient de 

0,17 (InSb) à 5 eV (AlN) pour des paramètres de maille de 6,5 à 4,4 Å, kphoton est en premiére 

approximation négligeable devant le vecteur d’onde de l’électron. La conservation du 

vecteur est alors réduite à : 
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𝑘𝑖 = 𝑘𝑓 (1.3) 

De ce fait, on peut distinguer deux catégories de semi-conducteurs (SCs) : (i) Les SCs 

directs, dont le minimum de la BC coïncide avec le maximum de la BV en k=0 qu’on appelle 

aussi vallée Г, comme l’InP (partie gauche de la Fig. 1.1) et (ii) les SCs indirects dont le 

minimum de BC n’est pas en Г (partie droite de la Fig. 1.1). Dans ce cas, l’apport d’une 

troisième particule est nécessaire : un phonon afin de satisfaire le principe de conservation 

de l’impulsion. Dans le cas du Si ou encore du GaP, le minimum de la BC est en vallée X  

(partie droite de la Fig. 1.1) alors qu’il est en L pour le Ge. Les semi-conducteurs directs 

offrent une grande efficacité de recombinaison de paires électrons-trous car une troisième 

particule n’est pas nécessaire pour émettre un photon. Ils sont donc utilisés dans la plupart 

des lasers semi-conducteurs. Les SCs indirects comme le Si, le Ge et le GaP sont donc par 

nature peu enclins à être utilisés comme des émetteurs de lumières efficaces. Le caractère 

direct/indirect peut être plus complexe comme dans le cas de boites quantiques (Quantum 

Dots, QDs) InAs/AlAs. (Fig. 1.2).  

 

Fig. 1.2 Alignement de bandes de QDs InAs/AlAs en fonction de la hauteur des QDs. Figure 
issue de [7]. La transition optique passe de directe (partie gauche) à directe/indirecte de 
type-I (partie centrale) à indirecte de type-II par la réduction des dimensions des QDs. 

Pour des QDs avec des dimensions importantes (partie la plus à gauche de la Fig. 1.2), 

la transition optique est directe au sein des QDs InAs avec les électrons et les trous en Г. La 

transition est donc directe spatialement (transition type-I) et dans l’espace de vecteurs 

d’ondes. En diminuant les dimensions des QDs (partie centrale de la Fig. 1.2), la transition est 

toujours de type-I car les électrons et les trous sont dans le même matériau mais elle est 

qualifiée de transition directe/indirecte dans l’espace des vecteurs d’ondes car, dans la 
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bande de conduction, le niveau X et le niveau Г sont à des énergies très proches. Pour des 

dimensions encore plus faibles (partie droite de la Fig. 1.2), la transition est désormais 

indirecte dans l’espace des vecteurs d’ondes car le niveau le plus bas est le niveau X pour les 

électrons. Les trous sont toujours bien confinés dans le niveau Г de la bande de valence de 

l’InAs mais les électrons sont maintenant délocalisés dans un autre matériau (AlAs). Ce genre 

de configuration est appelé type-II. Dans le cas présenté, la transition type-II est indirecte 

dans l’espace des vecteurs d’ondes mais il existe des systèmes où ce n’est pas le cas comme 

les puits quantiques (Quantum Well, QW) InAs/GaSb [8]. Les différentes zones actives 

comme les QDs et les QWs seront présentées et discutées dans la partie 1.2.2. 

Il existe une compétition entre les mécanismes radiatifs (émission d’un photon) et non –

radiatifs (pas d’émission de photon comme l’effet Auger ou l’absorption par les porteurs 

libres) suivant la température et l’apport d’énergie extérieure. On peut caractériser ces 

mécanismes par leur temps de vie caractéristique respectifs et ainsi définir l’efficacité 

quantique interne 𝜂𝑖  [9] des semi-conducteurs à partir de l’équation : 

𝜂𝑖 =
𝜏𝑛𝑜𝑛𝑟𝑎𝑑

𝜏𝑛𝑜𝑛𝑟𝑎𝑑 + 𝜏𝑟𝑎𝑑
 ( 1.4 ) 

avec 𝜏𝑟𝑎𝑑, le temps de vie des mécanismes radiatifs et 𝜏𝑛𝑜𝑛𝑟𝑎𝑑, le temps de vie des 

mécanismes non-radiatifs. Pour le Si, cette efficacité est très faible et est de l’ordre de 10-6. 

On distingue principalement deux types d’émission optique : (i) l’émission spontanée qui 

correspond à une émission de photons non corrélés entre eux et (ii) l’émission stimulée qui, 

au contraire, correspond à une émission cohérente de photons en phase et en énergie.  Afin 

d’obtenir l’effet laser, il faut nécessairement un apport d’énergie extérieur à la zone active 

ou pompage, qui peut être optique ou électrique. En absence de pompage, on a : 

𝐹𝑒 = 𝐹𝑣 = 𝐹0 ( 1.5 ) 

où 𝐹𝑒 est le quasi-niveau de Fermi des électrons dans la BC et 𝐹𝑣  est le quasi-niveau 

de Fermi des trous dans la BV. Pour un niveau de pompage élevé, la population de l’état 

excité devient plus importante que celle de la transition optique fondamentale. Ce processus 

s’appelle l’inversion de population ou condition de Bernard-Duraffourg [10] pour les semi-

conducteurs. Cette condition se traduit par l’équation suivante : 

𝐹𝑒 − 𝐹𝑣 > ℎ𝜈 ≈ 𝐸𝑔 ( 1.6 ) 
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où ℎ est la constante de Planck et 𝜈, la fréquence du photon. Il se produit un 

phénomène d’amplification optique. Le processus d’émission dominant est l’émission 

stimulée et la zone active présente un gain positif. La cavité optique impose un mécanisme 

de rétroaction à ce signal optique amplifié. De plus, cette même cavité permet une 

sélectivité spectrale grâce aux modes optiques confinés en son sein. Le seuil laser pour un ou 

plusieurs modes confinés est obtenu quand le gain de la zone active est supérieur aux pertes 

optiques : pertes induites par la cavité comme la réflectivité des miroirs, émission spontanée 

et processus de recombinaison non-radiatifs. Avant ce seuil, l’émission est incohérente et est 

dominée par l’émission spontanée (Spectre rouge, vert et bleu de la Fig. 1.3). Au-delà du 

seuil, l’émission est cohérente et est dominée par l’émission stimulée (Spectre noir de la Fig. 

1.3).   

 

Fig. 1.3 Spectre optique à température ambiante d'un laser GaAs sur Si pompé 
électriquement avant (courbes rouge, verte et bleu) et après le seuil laser (courbe noire). 
Figure Issue de [11]. 

Expérimentalement, le seuil laser est observé en mesurant la puissance optique 

émise en fonction des porteurs injectés à l’aide d’un pompage optique ou électrique qui 

peut être continu ou pulsé. Le type de pompage et ses implications seront développés dans 

la partie 1.2.3.2. Ce seuil consiste en une rupture non-linéaire de l’évolution de la puissance 

optique émise en fonction des porteurs injectés. Du coefficient directeur de cette évolution, 

on peut en déduire l’efficacité quantique différentielle externe 𝜂𝑒𝑥𝑡 à l’aide de la formule 

suivante (qui est ici donnée pour un laser pompé électriquement en continu) : 
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𝜂𝑒𝑥𝑡 =
𝑑𝑃

𝑑𝐼

𝑒

ℎ𝜈
 ( 1.7 ) 

avec P, la puissance optique émise, I, le courant injecté et 𝑒, la cahrge élementaire 

d’un électron. Cette efficacité ainsi que le seuil laser et la puissance optique permettent de 

définir le meilleur point de fonctionnement en fonction de l’application et de l’efficacité 

énergétique souhaitées. D’autres paramètres comme la géométrie du laser et le choix de la 

zone active sont évidemment à prendre en compte et sont discutés plus en détails dans les 

parties 1.2.2 et 1.2.3. Les lasers proposant des puissances optiques émises importantes ont 

généralement un seuil laser élevé et un design plus encombrant que les lasers optimisés 

pour émettre des puissances optiques moindres. On peut noter aussi la présence d’un seuil 

limite (roll off) au-delà duquel on peut observer des effets néfastes comme la saturation de 

la puissance optique émise, l’apparition de pertes additionnelles ou la compétition de mode. 

De plus, le comportement du laser évolue en fonction de la température avec une 

diminution significative de la puissance de sortie comme illustré en Fig. 1.4 .  

 

Fig. 1.4 Evolution de la puissance optique émise en fonction du courant électrique injecté 
pour différentes températures de fonctionnement d’un laser GaAs sur Si pompé 
électriquement. Une température maximale de fonctionnement de 110°C est donc définie. 
Figure issue de [11]. 

Enfin, ces lasers peuvent être modulés directement [12] ou de façon externe par un 

modulateur afin de transmettre des informations à l’aide de formats de modulation plus ou 

moins complexes (NRZ, QAM, etc.) [13].   
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Après le rappel de ces généralités sur le fonctionnement des lasers semi-conducteurs, 

passons maintenant à la description de ce que serait un laser idéal pour des applications 

comme le transfert de données sur puce entre clusters de microprocesseurs et plus 

généralement à des applications photoniques sur silicium.  

1.2.  Laser idéal pour l’intégration photonique sur puce silicium 

1.2.1. Stratégies d’intégration III-V sur silicium 

Comme évoqué plus en détails dans la partie 1, le silicium avec son gap indirect est par 

nature peu enclin à être utilisé comme un émetteur de lumière efficace malgré les avancées 

prometteuses de solutions comme l’utilisation du confinement quantique [14], de l’effet 

Raman [15], du dopage avec des terres rares [16] et de l’incorporation d’éléments du groupe 

IV comme le Ge [17] et le Sn [18]. Prenons le cas du Ge ; une véritable ingénierie de 

structure de bande peut être réalisée en utilisant les contraintes et le dopage afin de réduire 

la différence d’énergie entre la bande Г et la bande L, comme présentée dans la Fig. 1.5, afin 

de favoriser une transition optique efficace et directe.   

 

Fig. 1.5 Ingénierie de structure de bande du Ge avec sa structure de bande non contrainte 
(a) et contrainte (b). Dopage n du Ge entrainant le remplissage de la bande L et forçant les 
électrons injectés à être dans la vallée Г afin de favoriser une transition optique efficace 
(c). Figure issue de [19]. 

Malgré la difficulté d’obtenir des lasers à base de Si fonctionnant en continu à 

température ambiante avec un seuil suffisamment faible, l’omniprésence du Si dans 

l’industrie micro-électronique en fait une plateforme de choix pour la photonique sur puce. 

Cette plateforme offre la possibilité d’utiliser toute la maturité de la technologie CMOS et 
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des réalisations de la photonique sur Si [20] en terme de modulateurs, de photo-détecteurs 

et de guides d’ondes pour réaliser de véritables circuits intégrés photoniques. L’élément de 

base de ces circuits est le silicium sur isolant (Silicon On Insulator, SOI) qui se compose d’une 

couche de Si et de SiO2 sur substrat Si. Il fut développé, à la base, pour servir d’isolant et 

réduire les capacités parasites pour les composants électroniques. En photonique, la 

différence d’indice entre le Si et le SiO2 (Δn=2 à 1,55 µm) permet un confinement efficace de 

la lumière pour des longueurs d’ondes au-delà de la fenêtre de transparence du Si (1,1 µm) 

et correspondant aux longueurs d’ondes standards des télécommunications : 1,3 et 1,5 µm. 

On trouve aussi des guides Si3N4/SiO2 pour les longueurs d’ondes visibles : 653,8 nm et 780 

nm [21].  

Malgré les propriétés intéressantes d’émissions [22], [23] et de détections (rayons X et γ) 

[24] des semi-conducteurs II-VI, leur intégration sur Si a été peu étudiée malgré des travaux 

intéressants réalisées en épitaxie par jets moléculaires (Molecular Beam Epitaxy, MBE) [25] 

et en épitaxie en phase vapeur aux organométalliques (Metal Oragnic Vapor Phase Epixtaxy, 

MOVPE) [26], [27] à cause du coût et de la difficulté d’obtenir des couches épaisses de 

qualités. Dans cette thèse, nous nous restreindrons donc à l’intégration de semi-conducteur 

III-V sur Si. 

Les semi-conducteurs III-V comme le GaAs et l’InP ont un gap direct et sont utilisés pour 

réaliser des lasers commerciaux depuis plus de 50 ans. La maitrise de l’interface semi-

conductrice III-V/Si est donc une étape primordiale pour l’intégration photonique sur puce. 

On distingue deux types de méthodes : (i) l’approche monolithique ou la croissance directe 

des semi-conducteurs III-V sur le Si et (ii) le collage de semi-conducteurs III-V sur Si, détaillés 

ci-après. Cette interface a deux rôles primordiaux : d’une part assurer le couplage du mode 

optique entre la plateforme Si et la zone active III-V et d’autre part permettre une 

dissipation thermique efficace.   

1.2.1.1. Collage  

Le principe de base de cette technique est le report d’un échantillon « étranger », dans notre 

cas un laser monolithique sur substrat III-V (GaAs, InP, GaSb), sur un substrat hôte, ici le Si. 

Une caractéristique importante sera donc le couplage de la lumière entre le substrat hôte 

contenant le circuit photonique et les lasers III-V reportés. On distingue trois méthodes 
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majeures pour réaliser ce collage : (i) collage moléculaire [28]–[30], (ii) collage assisté par 

polymère en utilisant le divinysiloxane-bis-benzocyclobutene (DVS-BCB) [31], [32] et (iii) 

collage assisté par métal [33], [34]. Ces méthodes ont leurs propres avantages et 

inconvénients en termes de couplage optique, de gestion de la température, de tolérance 

aux défauts de surface, de longévité et d’injection électrique à travers l’interface [35]. 

Dans les années 60, IBM proposa une technique appelée collage par soudure et 

retournement de puce (flip-chip) [36] afin de pouvoir réaliser l’assemblage hétérogène de 

composants électroniques. Tout d’abord, des motifs métalliques (superposition de métaux 

mouillables sur des métaux non mouillables) sont définis par photolithographie sur les 

substrats Si et III-V. Sur les motifs métalliques du substrat, un métal d’apport est ajouté. 

Ensuite, l’ensemble est porté à température de fusion afin de créer des bosses. Puis, le laser 

monolithique et le substrat Si sont mis en contact après un alignement rudimentaire. Grâce 

aux forces de tension de surface, les deux éléments tendent à s’auto-aligner. Enfin, 

l’ensemble est refroidi afin de réaliser une véritable connexion électrique et thermique. De 

nombreuses améliorations furent apportées à cette technique au cours des années 90 [37]–

[39] afin d’aboutir à un alignement de ± 1 µm [40] entre le laser III-V et le substrat Si. 

Malgré ces améliorations, cette valeur de tolérance ainsi que l’épaisseur des motifs 

métalliques limitent le couplage du mode optique entre le SOI et le laser III-V. De plus, la 

densité d’intégration est limitée par la taille et l’espacement des motifs métalliques. Enfin, le 

processus est très coûteux en temps du fait de la nécessité d’aligner chaque dispositif 

individuellement. 

Afin de pallier à ces problèmes, le collage d’un substrat III-V entier ou d’une partie a 

été proposé. Les procédés technologiques du dispositif III-V sont donc réalisés après collage 

de celui-ci. Cependant, cette technique souffre aussi de désavantages comme les différences 

de taille et de prix entre les substrats III-V et les substrats Si qui entrainent soit une perte 

d’une partie du substrat Si soit une augmentation du cout de production en collant plus d’un 

substrat III-V. Comme la plus grande partie du substrat III-V est perdue lors du processus 

technologique, le choix a été fait de coller seulement des petites parties du substrat III-V (ou 

coupon) à des endroits spécifiques du substrat Si comme illustré dans la Fig. 1.6.  
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Fig. 1.6 a) Matrices d’InP collés sur 200 nm de couche CMOS sur substrat Si et b) zoom sur 
un coupon d’InP collé de  1,2 nm x 1,2 nm. Photos issues de [41]. 

Pour réduire la durée du procédé, une solution fut proposée par Justice et al. [42] à 

l’aide d’une technique appelée « transfert massif par impression » dont Le but est de 

transférer en parallèle des milliers de matrices de couches III-V épitaxiées sur le substrat Si à 

l’aide d’un timbre élastomère en polydiméthylsiloxane (PDMS). 

Comme cité précédemment, le couplage optique entre le guide SOI et la zone de gain 

III-V est crucial. On distingue deux types de lasers : les lasers hybrides où seulement une 

faible fraction du mode optique est couplée de façon évanescente à la zone de gain III-V 

[43], [44]. Il y a donc nécessité d’avoir une longue cavité optique afin d’obtenir un gain 

suffisant. Au contraire, dans les lasers hétérogènes, la plus grande partie du mode optique 

est confinée dans la zone active grâce à une ingénierie du mode optique [45]. Le mode 

optique est confiné dans le guide Si puis à l’aide d’un « taper » inversé, ce même mode est 

progressivement transféré dans la partie III-V comme illustré dans la Fig. 1.7a.  

 

Fig. 1.7 a) Vue en trois dimensions de la structure laser incluant les « tapers » inversés 
réalisant le couplage du mode optique entre le guide SOI et la partie active III-V. b) Section 
transversale de ce même laser. Figures issues de [46]. 
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Le laser hétérogène présenté en Fig. 1.7b est un laser collé à l’aide de DVS-BCB dont 

la cavité laser est une cavité de type Fabry-Pérot. Ce laser présente un seuil laser assez bas, 

de l’ordre de 30 mA à 20 °C, et une puissance de sortie continue de 4 mW. Enfin, sa 

température maximale de fonctionnement est de 70 °C. Comme la réalisation de « tapers » 

III-V reste relativement ardue, De Koninck et al. [47] ont proposé de transférer 

intégralement cette complexité au guide Si afin de profiter de la maturité des processus 

technologiques de cette filière. Cependant, le laser réalisé en utilisant ce design n’a pour 

l’instant qu’un mode de fonctionnement pulsé (principalement dû à sa résistance thermique 

importante) avec un seuil de 4 mA. Sa température de fonctionnement maximale est de 50 

°C.  

Si le collage de semi-conducteurs III-V sur Si est la technique la plus répandue actuellement 

dans l’industrie pour la réalisation de laser sur Si avec comme application le transfert de 

données [48], de nombreuses équipes de recherches s’intéressent maintenant à l’approche 

monolithique qui permettrait d’atteindre des niveaux d’intégration bien plus avancés.  

1.2.1.2. Approche monolithique 

L’intégration de semi-conducteurs III-V sur Si peut aussi être réalisée par croissance 

cristalline directement sur le substrat. Cette technique, appelée approche monolithique, est 

moins mature mais permettrait de diminuer les coûts de production et de permettre une 

intégration à plus grande échelle [49]. De plus, cette méthode assurerait un meilleur 

contrôle de la température en permettant une dissipation thermique efficace [50]. 

Cependant, cette approche nécessite une parfaite maîtrise de l’interface III-V/Si afin de 

limiter, enterrer ou annihiler les défauts cristallins qui peuvent se propager dans l’ensemble 

de la structure photonique. 

Dans la partie 1.1, nous avons vu que les semi-conducteurs étaient caractérisés par 

leur énergie de bande interdite  𝐸𝑔 mais ils peuvent l’être également par leur paramètre de 

maille 𝑎 comme illustré dans la Fig. 1.8. 
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Fig. 1.8 Energie de bande interdite des semi-conducteurs en fonction de leur paramètre de 
maille à température ambiante. Figure issue de [51]. 

On voit bien que les semi-conducteurs III-V ont pour la plupart un paramètre de 

maille différent de celui du substrat Si : 𝑎𝑆𝑖 = 5,341 Å,  𝑎𝐺𝑎𝐴𝑠 = 5,6532 Å,  𝑎𝐼𝑛𝑃 = 5,8687 Å 

et 𝑎𝐺𝑎𝑃 = 5,4505 Å à température ambiante. Lors d’une hétéroéptiaxie, cette différence 

entraine l’apparition de défauts appelés dislocations [52] qui correspondent à l’absence 

d’une colonne atomique unidimensionnelle, ou au contraire à l’ajout d’une nouvelle colonne 

atomique, (cf. Fig. 1.9a) pour accommoder la différence de paramètre de maille entre le 

substrat et la couche déposée.  

 

Fig. 1.9 a) Schéma d’une dislocation. Figure issue de [53]. b) Parois d’antiphase dans une 
structure cubique polaire de type Zinc blende (ici, le GaP) crûe sur substrat Si (structure 
non-polaire de type diamant). Figure issue de [54]. 

La dislocation permet de retrouver le paramètre de maille du matériau épitaxié dans 

le plan mais rajoute des liaisons pendantes dans le volume du cristal. Ces défauts dégradent 
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ainsi les propriétés électriques et/ou optiques par piégeage des porteurs  en agissant comme 

des centres de recombinaisons non-radiatifs. Les dislocations apparaissent si l’épaisseur 

déposée dépasse l’épaisseur critique [55], [56] qui est autour de 100 nm pour le GaP sur Si 

[57] et autour de 1 nm pour le GaAs et l’InP sur Si. De plus, le paramètre de maille évolue en 

fonction de la température par un coefficient d’expansion thermique différent pour chaque 

semi-conducteur. Comme la température de croissance est différente de la température 

ambiante, la couche épitaxiée peut subir des effets de tension ou de compression entraînant 

la formation de « cracks » thermiques pouvant même aller jusqu’à la délamination de la 

couche épitaxiée [58], [59].  

La plupart des semi-conducteurs III-V présentent une structure cristalline polaire de 

type zinc blende (à l’exception des matériaux à base de GaN qui peuvent présenter une 

structure cristalline de type wurtzite). Quant au Si, sa structure cristalline est de type 

diamant et est non-polaire. La présence de marches monoatomiques à la surface du Si ou 

une couverture imparfaite du cation ou de l’anion lors de la première monocouche III-V 

épitaxiée peuvent entraîner une inversion de polarité dans le cristal III-V, (i.e. une rupture de 

la symétrie de translation du cristal) et créer des séries de liaisons « imparfaites » appelées 

parois d’antiphase (AntiPhase Boundaries, APBs) [60], [61] (Fig. 1.9b). Dans le cas de la 

croissance de GaP sur Si qui sera décrite plus en détails dans la partie 1.2.4.1, ces liaisons 

imparfaites sont Ga-Ga et P-P. Ces APBs peuvent se propager dans toute la structure et 

entraînent une rugosité de la surface. De plus, ces défauts perturbent les performances 

lasers car ils sont connus pour être optiquement et électriquement actifs [62]. Deux APBs 

délimitent un domaine d’antiphase (AntiPhase Domain, APD) comme illustré dans la Fig. 

1.9b. La densité d’APBs peut être réduite en utilisant une désorientation intentionnelle du 

substrat Si natif (001) de l’ordre de 0,1° à 6° qui va favoriser la présence de bi-marches 

atomiques à la surface du Si [63]–[65]. Cependant, l’utilisation de ce type de désorientation 

reste un problème pour l’intégration photonique sur Si car l’ensemble des procédés CMOS 

et microélectroniques sont réalisés sur substrat nominal Si (001). En plus des défauts 

précédemment cités, on trouve un autre type de défaut appelé micro-macle (MicroTwin, 

MT). Ce défaut correspond à une perturbation de l’empilement standard du semi-

conducteur qui va entrainer une rotation d’une partie du cristal. La densité de ces défauts 

peut être limitée en soignant la préparation de la surface de silicium avant croissance ou par 
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exemple en effectuant un recuit post-croissance à haute température [66]. La qualité de 

l’interface III-V/Si [67] est donc une étape clé afin de limiter la présence et la propagation de 

défauts qui vont perturber les caractéristiques du laser monolithique III-V sur Si.  

Le choix du semi-conducteur III-V, conditionné par la longueur d’onde d’émission 

laser souhaitée (Fig. 1.8), implique donc également une certaine densité de dislocations 

induite par la différence de paramètre maille du semi-conducteur avec le substrat Si. Dans 

de rares cas, ces dislocations sont parfaitement organisées et peuvent être enterrées très 

près de l’interface III-V/Si lors de la croissance. C’est le cas du  système AlSb sur Si [68], [69]. 

En se basant sur cette propriété et l’utilisation d’une couche tampon épaisse, la 

démonstration d’un laser GaSb continu pompé électriquement à 1,59 et 2 µm sur Si (avec 

une désorientation de 7°) fut réalisée [70], [71]. Ce laser a, de plus, été utilisé afin de 

comparer une injection électrique classique (cas de la Fig. 1.7b) à une injection à travers 

l’interface III-V/Si comme illustré dans Fig. 1.10a. La différence sur les caractéristiques I(V) 

souligne une fois de plus le fait que l’interface, par la présence de défauts (Fig. 1.10b), est 

électriquement active. Cependant dans la plupart des cas, la gestion de ces défauts est plus 

ardue. Une méthode consiste à utiliser un semi-conducteur ayant un paramètre de maille 

proche du Si comme le GaP afin de limiter la présence de dislocations et d’initier la 

croissance du laser [72]. L’interface GaP/Si ainsi que la filière GaP/Si sera développée dans la 

partie 1.2.4. L’adaptation progressive du paramètre de maille est aussi utilisée à l’aide d’une 

couche tampon graduelle de SixGe1-x [73] ou de GaxAs1-xP [74]. Une autre méthode consiste à 

utiliser un processus compatible CMOS afin d’effectuer une gravure du substrat Si de façon à 

créer un motif en V qui agira comme un filtre pour les défauts [75]. 
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Fig. 1.10 a) Comparaison des caractéristiques I(V) du laser GaSb/Si pour l’injection 
électrique classique (ligne rouge pleine) et une injection à travers l’interface (ligne 
pointillée noire). Figure issue de [70]. b) Image de microscopie à balayage électronique 
(Transmission Electron Microscopy, TEM) de la distribution de dislocations à l’interface 
GaSb/AlSb/Si [50] utilisée pour la réalisation du laser GaSb/Si [70]. La densité de 
dislocations décroit de 4 x 109 cm-2 à 109 cm-2 à 1400 nm de l’interface. c) Courbe 
d’évolution de la puissance optique et de la tension en fonction de l’intensité injectée d’un 
laser GaAs/Si comparable aux lasers GaAs sur substrat natif. d) Image TEM de de la 
distribution de dislocations à l’interface GaAs/Si (avec une couche de nucléation de AlAs) 
contenant 6 super-réseaux composés de cinq périodes d’InGaAs/GaAs. La position de ces 
périodes est indiquée par les lignes pointillées La densité de dislocations décroit de 2 x 109 
cm-2 (position 1) à <106 cm-2 (position 6). Figures issues de [76]. 

Il existe aussi une technique très spécifique basée sur l’utilisation d’un masquage Si02 

afin de limiter la propagation de dislocations [77]. Une autre stratégie, en plein essor ces 

dernières années, est la croissance verticale de nanofils III-V sur substrat Si sans domaines 

d’antiphase [78] nécessitant la plupart du temps l’utilisation d’un substrat Si (111). 

Cependant, la géométrie 3D de ces nanofils rend l’injection électrique compliquée [79]. 

Enfin, des filtres de dislocations peuvent être réalisés en utilisant l’empilement de plans de 

QDs [80], [81] et/ou de super-réseaux [82] [76]. L’utilisation de ce type de réseaux comme 

filtres à dislocations a permis la réalisation d’un laser ridge GaAs sur substrat Si 

(désorientation de 4°) ayant un seuil comparable aux lasers réalisés sur substrat GaAs (Fig. 

1.10c et d) [76]. Cette même équipe a aussi démontré la réalisation d’un laser GaAs sur 

substrat Si (001) sans désorientation (inférieure à 0.5°) [72]. Cette démonstration est 

importante, car les substrats Si utilisés étaient de grande taille initialement (300 mm), et 
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même si l’épitaxie III-V n’a pas été réalisée sur la totalité de la plaque, ces travaux 

démontrent la compatibilité de l’approche monolithique avec une intégration à très grande 

échelle sur le silicium. Il existe aussi des réalisations lasers sur substrat Si (001) dans les 

filières InP/Si [83] et GaN/Si [84]  et GaP/Si [85] (discutées dans la partie 1.2.4), mais leurs 

performances restent encore faibles en comparaison du travail développé avec le GaAs. 

Après avoir discuté les différentes méthodes d’intégration des lasers III-V sur Si, passons à un 

autre élément primordial de ces dispositifs : la zone active. 

1.2.2. Zone active  

Comme mentionné dans la partie 1.1, la zone active est essentielle pour réaliser 

l’inversion de population afin d’obtenir l’effet laser. Les zones actives des premiers lasers 

réalisées étaient des couches épaisses ou « bulk » [1]. 

1.2.2.1. Effet de dimensionnalité 

Afin d’améliorer les propriétés de ces lasers, une méthode a été de réduire la 

dimensionnalité de la zone active de façon à profiter du confinement quantique [86]. Cela 

permet à la fois d’augmenter le recouvrement des fonctions d’ondes des trous et des 

électrons, et de discrétiser les densités d’états en bande de conduction et en bande de 

valence, comme illustré dans la Fig. 1.11. 

 

Fig. 1.11 Morphologie de zone active de dimensionnalité différente (de gauche à droite : 
réduction de la dimensionnalité : 3D, 2D, 1D et 0D) et densités d’états électroniques 
correspondantes. Figure issue de [87]. 

Pour les couches épaisses, les états électroniques forment un continuum. Pour une 

couche assez fine ou QW, le matériau peut être considéré comme un matériau 2D car son 



Chapitre 1 Sources lasers sur silicium 

 

23 
 

épaisseur est négligeable devant ses autres dimensions. Une discrétisation des états 

électroniques est donc observée suivant la direction de croissance. Enfin, la dimensionnalité 

de l’objet peut être réduite jusqu’à obtenir un effet de confinement quantique dans les trois 

dimensions, comme dans les boîtes quantiques QDs. Les niveaux d’énergie en bande de 

conduction et valence sont totalement discrets. Le confinement des porteurs dans les trois 

dimensions entraîne une sensibilité amoindrie aux défauts structuraux et donc aux 

recombinaisons non-radiatives. Les dislocations ne peuvent avoir qu’une influence limitée 

sur ce type d’émetteurs comme illustré dans la Fig. 1.12a.  

 

Fig. 1.12 a) Vue schématique et image TEM de l’interaction d’une dislocation et d’un 
empilement de plans de QDs. Figures issues de [76]. b) Dépendance en température du 
seuil laser en fonction de la réduction de la dimensionnalité des zones actives (couche 
épaisse : (a) à QD : (d)). Figure issue de [88]. c) Gain spectral calculé pour différents types 
de zones actives dans le système GaInAs/InP. Figure issue de [87]. 

De plus, la discrétisation des états électroniques dans les structures à QDs entraîne 

une diminution du seuil laser car l’inversion de population peut être réalisée avec un nombre 

de paires électron-trou inférieur aux structures de dimensionnalité plus importante comme 

les QWs [89], [90]. Ce seuil laser augmente en fonction de la température et est défini de 

façon empirique par la formule : 

𝐽𝑡ℎ(𝑇) = 𝐽𝑡ℎ(0)𝑒
𝑇
𝑇𝑜   ( 1.8 ) 

où  𝐽𝑡ℎ est la densité de courant au seuil laser,  𝐽𝑡ℎ(0) est la densité de courant au 

seuil laser à 𝑇 = 0 𝐾 et 𝑇𝑜 est la température caractéristique. Il est donc important d’avoir la 

valeur de 𝑇 𝑜, la plus importante possible de façon à réduire la sensibilité du laser à la 

température. Arakawa et al. [88] ont comparé la sensibilité théorique du seuil laser par 
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rapport à la température en fonction de différents types de zones actives (Fig. 1.12b): (a) 

bulk (𝑇𝑜 = 104 °𝐶), (b) QW (𝑇𝑜 = 285 °𝐶), (c) fil quantique (𝑇𝑜 = 481 °𝐶) et (d) QD (𝑇𝑜 =

∞). Avec un 𝑇𝑜 infini, les QDs présentent une insensibilité théorique du seuil laser à la 

température grâce à la discrétisation des niveaux d’énergies. 

La dimensionnalité de la zone active influe aussi sur le gain spectral (exprimé en cm-1) 

qui est l’évolution du gain en fonction de la longueur d’onde. Ce gain est directement relié à 

la force d’oscillateur des transitions optiques de la zone active à une longueur d’onde 

donnée. En prenant le système GaInAs/InP, Asada et al. [87] ont calculé le gain spectral pour 

différents types de zone active : couche épaisse, QWs, fils quantiques et QDs (Fig. 1.12c.) et 

ont montré que la valeur du gain augmente avec la réduction de la dimensionnalité de la 

zone active. La courbe de gain des QDs est symétrique et centrée sur la longueur d’onde 

correspondant à la transition optique fondamentale de ces mêmes QDs et présente la valeur 

de gain la plus élevée parmi les autres types de zones actives. La faible sensibilité par rapport 

aux défauts, l’insensibilité théorique à la température et le gain spectral des QDs font d’eux 

des émetteurs de lumières efficaces et sont présents dans de nombreux lasers à l’état de 

l’art [72], [76]. 

1.2.2.2. Physique des QDs 

Il existe différentes méthodes de synthèse de boîtes quantiques [91]. La méthode qui 

sera utilisée dans ce travail est basée sur la croissance cristalline auto-organisée de type 

Stranski-Krastanov (SK) [92] d’un matériau contraint sur un substrat par épitaxie. Ce mode 

de croissance a été observé pour la première fois avec le système InAs/GaAs en 1985 [93]. Le 

principe de ce type de croissance est illustré dans la Fig. 1.13a. Tout d’abord, La croissance 

s’effectue suivant le mode de croissance Frank-Van der Merwe de façon à créer une couche 

2D appelée couche de mouillage (Wetting Layer, WL). La croissance de cette WL continue 

jusqu’à ce que son épaisseur dépasse une épaisseur appelée épaisseur critique. Au-delà de 

cette épaisseur, il est préférable pour le système de se réorganiser et de minimiser son 

énergie, en formant des objets 3D facettés : les QDs. Cette transition 2D-3D est observable à 

l’aide de la diffraction d’électrons à haute énergie en incidence rasante (Reflection High-

Energy Electron Diffraction, RHEED). 
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Fig. 1.13 a) Principe de formation de boîtes quantiques à l’aide du mode de croissance 
Stranski-Krastanov. b) Energie d’une QD en fonction de son volume. 𝑬𝒔 et 𝑽𝒄 sont définies 
comme l’énergie de la barrière de nucléation et le volume associé. Figure issue de [94]. 

Le gain en énergie ΔE entre une couche déposée purement 2D et la formation d’îlots 

3D est donné par :  

∆𝐸 = 𝐸3𝐷 − 𝐸2𝐷 ( 1.9 ) 

Ce gain en énergie a été estimé par Tersoff et al. [94]. Les QDs considérées ont une 

forme de pyramide tronquée de hauteur ℎ et possédent des facettes. L’angle de ces 

dernières avec la surface est  𝜃. L’énergie totale de formation est définie suivant l’équation : 

∆𝐸 = Гs4 (𝑉)
2
3(tan 𝜃)

1
3 − 6cV tan 𝜃 ( 1.10 ) 

avec 𝑉, le volume d’une QD et Гs, défini par l’équation suivante : 

Гs =
𝛾𝑒
sin 𝜃

− 𝛾𝑠 cot 𝜃 ( 1.11 ) 

𝛾𝑠 est l’énergie de formation de la surface dans la direction de croissance et 𝛾𝑒, 

l’énergie de formation des facettes latérales. Quant au terme c, il est défini par : 

c =
𝜎2(1 − 𝜈)

2𝜋𝜇
 ( 1.12 ) 

où 𝜎 est le terme de contrainte d’une couche épitaxiée, proportionnel au désaccord 

de maille relatif  
∆𝑎

𝑎
, 𝜈 correspond au coefficient de Poisson et 𝜇 au module de cisaillement 

du substrat.  

La variation d’énergie d’une QD donnée dans la Fig. 1.13b, présente un maximum au-

delà duquel l’énergie du système décroit car le coût énergétique de la formation de surfaces 
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dans les îlots est compensé par le gain permis par la relaxation élastique du cristal. Ce 

maximum correspond à une barrière de nucléation. Cette barrière d’énergie correspond à 

une énergie et un volume critique : 𝐸𝑠 et 𝑉𝑐 qui sont proportionnels au désaccord de maille 

et aux énergies de formations de surface. 

𝑉𝑐 ∝ Гs
3 (
∆𝑎

𝑎
)
−6

 ( 1.13 ) 

𝐸𝑠 ∝ Гs
3 (
∆𝑎

𝑎
)
−4

 ( 1.14 ) 

Ces deux dernières équations peuvent expliquer de façon qualitative les différences 

observées entre la croissance de QDs d’un même matériau avec la même géométrie sur 

deux substrats différents comme le système InAs/GaAs avec un désaccord de maille de 7,2 % 

et le système InAs/InP avec un désaccord de maille de 3,2 %. Le volume critique théorique 

est donc 64 fois plus important pour la transition 2D/3D sur substrat InP [95]. Pour des 

épaisseurs déposées trop importantes, des dislocations (relaxation plastique) apparaissent 

au sein des QDs [96]. 

Les QDs peuvent subir un effet de mûrissement dit mûrissement d’Ostwald lors des 

phases de recuit, ou en augmentant le volume déposé. Le but est de minimiser l’énergie de 

surface totale du système par la minimisation des surfaces présentes dans le système ce 

même systéme. Pour se faire, les îlots les plus larges vont croître en recevant des atomes 

provenant des plus petits, qui migrent sur le front de croissance. Lors de ce processus, des 

dislocations peuvent également apparaître dans les îlots les plus larges. La croissance SK 

entraîne une dispersion de la taille des îlots, ce qui provoque un élargissement inhomogène 

de la photoluminescence, et du gain spectral des QDs comme illustré dans la Fig. 1.14a. En 

augmentant la résolution spatiale en excitation de photoluminescence, le spectre 

inhomogène se scinde en une série de pics fins de largueur à mi-hauteur de l’ordre de la 

centaine de µeV à basse température comme illustré sur la Fig. 1.14b. Le nombre de pics 

diminue avec la réduction de l’ouverture. 
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Fig. 1.14 Photoluminescence à basse température (10K) de QDs InAs/GaAs à travers une 
ouverture de 5000 nm a) et de 500 nm b). Figures issues de [97]. 

Afin de compenser cet effet qui peut être néfaste pour les applications lasers, un 

contrôle de l’homogénéité des QDs est nécessaire en optimisant avec soin les paramètres de 

croissances. Ces paramètres structuraux sont le plus souvent analysés par microscopie à 

force atomique (Atomic Force Microscopy, AFM) [Annexe C], et parfois par microscopie 

électronique en transmission (Transmission Electron Microscopy, TEM) ou par microscopie à 

effet tunnel (Scanning Tunneling Microscopy, STM) 

De façon à obtenir un confinement quantique efficace, ces nanostructures sont 

entourées d’un autre matériau appelé barrière. Ce matériau doit donc nécessairement avoir 

une énergie de bande interdite 𝐸𝑔 supérieure à celle du ou des semi-conducteurs utilisés 

pour la réalisation de ces QDs. Ainsi, il existe des zones actives où les QDs sont insérées dans 

des QWs qui sont eux-mêmes entourés du matériau barrière [98]. Avec ce type de stratégie, 

de nombreux phénomènes physiques peuvent intervenir et venir modifier la morphologie 

des QDs. Ce point sera discuté par la suite (1.2.4.2 et Chapitre 3).  

La structure barrière/ QDs a normalement pour but de confiner les porteurs dans les QDs 

de façon à ce que les fonctions d’ondes des électrons et des trous aient un recouvrement 

maximal. Ce type de système est appelé type-I. C’est le cas pour le système InAs/GaAs où le 

raccord de bande entre les deux matériaux est favorable. Cependant, on trouve des 

systèmes, appelés type-II, où le raccord de bande n’est pas favorable et l’un des porteurs 

(trous ou électrons) n’est pas confiné dans les QDs. C’est le cas pour le système GaSb/GaAs 
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[99]. Ces dénominations type-I/type-II sont aussi utilisés pour les QWs [8] et plus 

généralement pour toute injection de porteurs à travers une interface de ce type. 

1.2.3. Confinement optique et injection électrique 

1.2.3.1. Géométrie laser  

Comme évoqué dans la partie 1.1, la cavité laser a un rôle essentiel dans le processus 

laser. Elle doit confiner le mode optique, assurer une rétroaction efficace et enfin, permettre 

une injection efficace des porteurs. Les modes optiques confinés dans la cavité 

correspondent aux configurations pour lesquelles l’ensemble du chemin optique est un 

multiple de la longueur d’onde. Une cavité optique est caractérisée par un facteur de qualité 

(𝑄) défini comme le rapport entre l’énergie stockée circulant dans la cavité et l’énergie 

perdue par cycle optique. L’énergie perdue étant dépendante du temps, on préférera utiliser 

la définition suivante : le nombre de cycle optique nécessaire pour que l’énergie stockée 

diminue de 
1

𝑒
 par rapport à sa valeur initiale [100]. Plus sa valeur sera élevée, plus les pertes 

dans la cavité seront petites. 

Afin de confiner le mode optique au sein de la zone active, les couches de 

confinement choisies doivent permettre l’obtention d’un contraste d’indice suffisant par 

rapport au(x) matériau(x) de la zone active. On définit ainsi un facteur de confinement 

optique (Гc) basé sur les équations de Maxwell qui détermine la fraction du mode optique 

confinée dans la zone active (émetteurs et matériau barrière). On obtient : 

Гc =
< 𝑃 >𝑍𝑜𝑛𝑒 𝑎𝑐𝑡𝑖𝑣𝑒

< 𝑃 >
 ( 1.15 ) 

 Où < 𝑃 > est la moyenne temporelle du vecteur de Poynting 𝑃 définit comme : 

< 𝑃 >=  
1

2
∫∫{(𝐸 × 𝐻∗). 𝑢𝑧}. 𝑑𝑠 ( 1.16 ) 

avec 𝐸, le champ électrique, H le champ magnétique et 𝑧, la direction de propagation 

de la lumière. Il existe différentes géométries de structures lasers présentées dans la Fig. 

1.15. 
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Fig. 1.15 Architectures laser : a) ridge (figure issue de [101]), b) VCSEL (figure issue de 
[102]), c) micro-disque  (figure issue de [103]) et cristal photonique (figure issue de [104]). 

L’architecture la plus ancienne est la structure laser ridge, présentée en Fig. 1.15a. 

Sur substrat GaAs, le confinement vertical est par exemple assuré par des couches de 

confinements d’AlGaAs. L’épaisseur de ces couches et l’indice optique associé peuvent être 

optimisés de façon à maximiser Гc. Eventuellement, ces structures peuvent être gravées 

afin de permettre un confinement latéral et une sélection transverse des modes. La cavité 

laser de type Fabry-Pérot est assurée par clivage du guide d’onde de façon à obtenir des 

facettes miroirs. La réflectivité (𝑅) de ces miroirs est calculée à l’aide de la formule suivante : 

𝑅 = (
𝑛 − 1

𝑛 + 1
)
2

 ( 1.17 ) 

Où n est l’indice de réfraction du semi-conducteur utilisé et 𝑛𝑎𝑖𝑟 = 1. Cette 

réflectivité est la plupart du temps de l’ordre de 30 % et peut être augmentée par 

l’utilisation d’un traitement anti-reflet [105]. Ce type de cavité peut être aussi définie en 

utilisant des réseaux de Bragg [101] de façon à profiter d’une sélection des modes optiques 

plus strictes. En se basant sur ce type de réseau [106]  (ou sur leurs alternatives : réseaux à 

fort contrastes [107]) afin de réaliser une cavité verticale, un autre type d’architecture laser, 

appelée laser à cavité verticale émettant par la surface (Vertical Cavity Surface Emitting 

Laser, VCSEL), fut développée (Fig. 1.15b). Il existe aussi une architecture, basée sur 

l’utilisation de modes de galeries dans une cavité circulaire, appelée micro-disque (Fig. 

1.15c). Enfin, la dernière géométrie présentée se base sur l’utilisation de cristaux 
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photoniques (Fig. 1.15d). Cette architecture se compose d’un réseau de bragg 

bidimensionnel, associé la plupart du temps à un guide plan, et permet de confiner la 

lumière dans toutes les directions à l’échelle de la longueur d’onde. Cette architecture 

produit le confinement optique le plus important parmi les architectures proposées. Les 

deux dernières géométries présentent un facteur de qualité plus important (allant même 

jusqu’à 108 [108]) que les architectures edge (𝑄~102) et VCSEL (𝑄~103). Cependant, la 

taille réduite des micro-résonateurs (micro-disques, cristaux photoniques) rend leur 

fabrication et l’injection électrique plus compliquées avec par exemple le dimensionnement 

du contact supérieur pour les micros disques [109] et la difficulté de doper les structures à 

cristaux photoniques (diffusion des dopants et implantation ionique) [110]. 

L’injection électrique est une étape clé pour la réalisation de lasers intégrés. La 

première étape est la réalisation d’une jonction p-i-n en dopant les couches de confinement 

de façon à obtenir une injection de porteurs efficace. Pour se faire le niveau de dopage des 

couches de confinement doit être très supérieur au niveau de dopage non-intentionnel. 

Dans cette configuration, les quasi-niveaux de Fermi s’égalisent par diffusion des électrons 

du côté n au côté p et diffusion des trous du côté p au côté n. Une région de déplétion est 

ainsi formée dans la zone intrinsèque contenant la zone active. Dans la majorité des cas, la 

zone active n’est pas dopée de façon à limiter les recombinaisons par porteurs libres [111]. 

Cependant dans certains dispositifs lasers [112], la zone active est volontairement dopée p 

de façon à augmenter la température caractéristique 𝑇𝑜. La deuxième étape est la réalisation 

de contacts métalliques par dépôt. Par un choix judicieux des métaux, du dopage des 

couches semi-conductrices et un recuit thermique adéquat, le caractère ohmique de 

l’interface métal-semiconducteur doit être obtenu. 

Il est ensuite essentiel de réaliser une ingénierie de bandes [113] de façon à ce que la 

structure du laser permette un confinement optique et une injection électrique efficace sans 

barrière de potentiel excessive comme ce qui est le cas pour un raccord de bande de type-II.  

En polarisation directe de la jonction p-i-n,  les porteurs sont injectés de part et d’autre de la 

structure laser (électrons coté n et trous coté p) de façon à se recombiner dans la zone 

active et former un réservoir de porteurs afin de remplir la condition de Bernard-Duraffourg 

[10] (équation ( 1.6 )) et d’obtenir l’effet laser. 
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1.2.3.2. Pompage électrique/optique 

On distingue deux types de pompage laser : le pompage optique et le pompage 

électrique. Dans le premier cas, un laser de pompe est utilisé de façon à générer des 

porteurs au sein de la structure laser. La plupart du temps, l’excitation est non-résonante ce 

qui signifie que les porteurs sont générés dans les couches de confinement ou les barrières 

puis viennent se recombiner au sein de la zone active. Différentes conditions d’excitations 

(l’excitation résonante, l’utilisation de plusieurs longueurs d’ondes, etc.) peuvent être 

utilisées afin d’explorer, en particulier, la dynamique de certains porteurs. Pour le pompage 

optique, le seuil laser est observé en traçant la puissance de sortie en fonction de la densité 

de puissance du laser de pompe ou de l’énergie par pulse si le laser est pulsé (Fig. 1.16a).  

 

Fig. 1.16 Spectres optiques de sortie d’un laser à QDs InP pompé optiquement avant ((A) 
3,35 et (B) 8,4kW.cm-2) et après le seuil laser ((C) 18,9 kW.cm-2). L’insert montre l’évolution 
de la puissance de sortie (ronds) et l’énergie correspondante au maximum du signal 
(triangles) en fonction de la densité de puissance du laser de pompe. Figure issue de [114]. 
Spectres optique de sortie d’un laser à QDs InP pompé électriquement sous injection 
pulsée pour différentes densités de courant (J=65, 160, 208 et 220 A.cm-2) et taille de 
cavité laser (L=0,8 mm (partie inférieure) et 3,06 mm (partie supérieure)). L’insert présente 
l’évolution de la puissance de sortie par facette en fonction du courant injecté. Figure issue 
de [115]. 

Un laser pulsé peut aussi être utilisé afin de limiter l’apparition d’effets thermiques. Le 

pompage optique est donc un outil puissant afin de caractériser les propriétés structurales 

et optiques d’une structure laser. Cependant, le pompage optique ne reste généralement 

qu’un outil de développement vers le pompage électrique, qui est la finalité pour les lasers 

intégrés sur Si. Pour l’injection électrique, les porteurs sont injectés par une source de 
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courant externe (Fig. 1.16b). Le seuil laser est observé en représentant la puissance de sortie 

du laser en fonction de la densité de courant (ou de l’intensité injectée). 

1.2.4. Laser GaP/Si 

1.2.4.1. Interface GaP/Si 

Comme expliqué dans la partie 1.2.1.2, la croissance de GaP sur Si permet de s’affranchir 

en grande partie de la présence de dislocations, du fait du faible désaccord de maille entre le 

GaP et le Si : 0,37 % à 300 K  [116]. Les parois d’antiphase dans le cristal restent en revanche 

un problème pour le développement des composants, car elles entrainent une rugosité 

significative des couches déposées, et sont optiquement et électriquement actives. Plusieurs 

groupes ont réalisé des travaux sur la croissance du GaP sur Si que ce soit par MOVPE  [116]–

[118] ou par MBE [120]–[122].Des techniques de croissance alternées, comme l’épitaxie par 

migration améliorée (Migration Enhanced Epitaxy, MEE) ont été développées pour limiter 

l’apparition de défauts, et améliorer la rugosité des couches [123]. De plus, Takagi et al. ont 

souligné le lien entre la température de croissance et l’épaisseur auxquelles les APDs 

s’annihilent. En se basant sur une double séquence de croissance, inspirée de la MEE, Volz et 

al. [61] ont démontré l’auto-annihilation des APBs à seulement 40-50 nm (Fig. 1.17a) de 

l’interface GaP/Si (avec une faible désorientation) par MOVPE en optimisant les conditions 

de croissance (température de croissance et de recuit in-situ, rapport V/III, etc.). Une couche 

tampon de Si est d’abord crûe, suivie par la croissance du GaP.  La croissance sur substrat Si 

avec une faible désorientation permet la réalisation de pseudo-substrats GaP/Si compatibles 

avec la micro-électronique [124].  
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Fig. 1.17  Vue transverse, réalisée par microscopie électronique en transmission, d’une 
couche de GaP crûe sur substrat Si par a) MOVPE montrant l’auto annihilation des APDs  
(Figure issue de [61]) et par b) MBE. L’annihilation des APDs est réalisée dans la première 
dizaine de nanomètres de la croissance (Figure issue de [125]). 

En ce qui concerne la croissance de GaP sur Si par MBE, Grassman et al. [126] ont 

démontré l’élimination des APDs et des MTs sur substrat Si (désorientation de 6°) en 

utilisant une couche tampon de Si avant la croissance du GaP. L’annihilation des APBs a aussi 

été réalisée par Lin et al. [127] sur Si (désorientation de 4°) sans couche tampon de Si. Au 

laboratoire FOTON, Y. Ping Wang et al. ont souligné l’importance de la préparation chimique 

du substrat Si [128] puis ont démontré l’annihilation de la plupart des APDs à seulement 10 

nm de l’interface GaP/Si [129] comme illustré dans la Fig. 1.17b ainsi qu’une faible densité 

de MTs sur Si (désorientation de 6°) par MBE. L’échantillon présenté est composé d’une 

couche de GaP crûe par MEE suivie par 4 couches de GaP crûs par MBE, séparées par des 

marqueurs d’AlGaP, à des températures de croissances différentes (de 500 à 600 K). 

Récemment, Warren et al. [130] et Navarro et al. [131] ont démontré la croissance de GaP 

sur Si (désorientation minium de 2°) sans APBs par un recuit in-situ sous flux AsH3 par 

MOVPE.  

Toutes ces réalisations montrent la possibilité d’obtenir une croissance quasi sans 

défauts, et ce, très proche de l’interface III-V/Si. Elles sont donc très encourageantes d’une 

part, pour la réalisation de composants monolithiques III-V sur Si à base de GaP et d’autre 

part, pour le couplage entre la photonique et l’électronique. 
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1.2.4.2. Zone active à base de GaP 

Comme cité dans la partie 1.1, le GaP a un gap indirect. Le minimum de la bande de 

conduction est dans la vallée X. Afin de réaliser des émetteurs de lumière efficaces, il y a 

donc nécessité d’explorer les différents hétérostructures III-V/GaP afin d’obtenir une zone 

active directe.  

Malgré le fait que GaAs présente une bande interdite indirecte quand il est contraint sur GaP 

[132], [133], de nombreuses études ont été réalisées sur le développement de QWs GaAsP 

[132], [134]. Ce matériau présente lui aussi une bande interdite indirecte malgré ses 

propriétés de photoluminescence intéressantes qui proviennent d’un mélange entre la 

bande X et Г [135]. 

L’incorporation de l’azote au sein de ces QWs a été aussi considérée avec pour but 

l’obtention d’un véritable matériau direct. Malgré la maturité de ce matériau [136], la bande 

interdite n’est pas directe mais pseudo-directe. En effet dans le Ga(As,P,N), les états localisés 

d’azote s’hybrident avec la bande Гafin de favoriser le caractère direct de la transition 

[133]. Grâce à la possibilité de réaliser une croissance en accord de maille avec le Si, l’alliage 

Ga(P,N) a aussi été utilisé [137]. Quant aux QWs InP/GaP,  la structure de bande est de type-

II avec la bande Г de l’InP au-dessus de la bande X du GaP [138]. Dans tous ces systèmes de 

matériaux, même si les intensités de photoluminescence sont parfois importantes, les très 

longues durées de vie radiatives ne permettent pas d’espérer des composants lasers avec de 

bonnes performances. 

La gestion des contraintes étant primordiale afin de maîtriser la relaxation du matériau et sa 

structure de bande, l’utilisation de QDs fut proposée afin d’obtenir une véritable zone active 

sur GaP comme ce fut le cas des QDs InP/GaP pour le développement de diodes [139], [140], 

[141]. Ces nanostructures ont une structure de bande complexe et un alignement de bande 

type-I ou type-II suivant les conditions expérimentales. Le caractère type-I/type-II a été 

exploré par des mesures de photoluminescence en fonction de la pression et des mesures 

résolues en temps réalisées à basse température (1.8 ns à 10 K)  [117], [121], [122]. 

Cependant, ce système présente trois inconvénients : une faible densité de QDs ∼1010 cm-2, 

une faible intensité de photoluminescence, et une absence de photoluminescence des QDs 

ayant une base >50 nm.  Afin de pallier à ces inconvénients, des études ont été réalisées sur 



Chapitre 1 Sources lasers sur silicium 

 

35 
 

l’incorporation de Ga dans le système InP/GaP. Gerhard et al. [144], [145] ont ainsi obtenu 

une densité de QDs de 1 x 1011 cm-2 pour le système In0.46Ga0.64P/GaP. Malgré 

l’augmentation de la photoluminescence à basse température en fonction du pourcentage 

de Ga, le caractère direct/indirect de la transition n’a pas été discuté. 

Les démonstrations les plus convaincantes de QDs sur GaP sont à base de (In,Ga)As. Pour le 

système InAs/GaP, malgré la présence de QDs, la photoluminescence est très faible, ce qui 

est probablement dû à une relaxation plastique, conséquence du désaccord de maille 

important (11 % à 300 K) entre ces deux matériaux [146]. Quant au système GaAs/GaP, 

Shamirzaev et al. [147] ont démontré la croissance d’ilots de GaAs totalement relaxés. Le 

paramètre de maille des QDs est donc celui du GaAs non contraint. Cependant pour ces QDs, 

malgré un alignement de bande de type-I, la transition est indirecte car le minimum de la 

bande de conduction calculé sans prendre en compte le confinement quantique est en L et 

la photoluminescence est limitée au-delà de 40 K. Plus récemment, Dadgostar et al. [148] 

ont présenté un ensemble de QDs GaAs/GaP directes/indirectes en se basant sur une 

supposée relaxation totale d’une partie des QDs par une modification de la quantité de GaAs 

déposée. Deux transitions optiques sont observées pour ces QDs émettant à température 

ambiante et sont liées aux distributions de taille observées en microscopie à force atomique 

(Atomic Force Microscopy, AFM) [Annexe C]. A 75 K, le temps de vie caractéristique relatif 

aux QDs ayant les dimensions les plus faibles (6-10 ns) est liée à une transition optique de 

type-II. Pour les QDs ayant les dimensions les plus importantes, le temps de vie 

caractéristique de 2 ns provient sans doute du mélange entre la nature supposée 

directe/indirecte de la transition optique et la présence possible de pièges de porteurs. Ces 

mêmes nanostructures ont été utilisées afin de réaliser des diodes [149]. 

 Pour ce qui est des QDs (In,Ga)As/GaP, la première démonstration de la 

photoluminescence à température ambiante a été réalisée au laboratoire FOTON par 

Nguyen Thanh et al. [150] et est illustrée dans la Fig. 1.18a. 
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Fig. 1.18 a) Première démonstration de la photoluminescence à température ambiante de 
QDs (In,Ga)As/GaP (courbe rouge). Les photoluminescences des centres profonds du 
substrat GaP:n (courbe noire) et un QW GaAs/GaP (courbe bleu) sont données pour 
comparaison. Figure issue de [150]. b)  Photoluminescence à température ambiante de 
QDs In0.5Ga0.5As/2.2 ML GaAs/GaP en fonction du nombre de monocouches déposées. 
L’insert représente la photoluminescence intégrée correspondante. Figure issue de [151]. 

La photoluminescence des QDs (In,Ga)As/GaP est comparée à la photoluminescence 

des centres profonds du substrat GaP dopé et à un QW GaAs de façon à conclure sans 

aucune ambigüité sur l’origine de la luminescence. Puis, Rivoire et al.[152] ont présenté la 

photoluminescence à température ambiante de QDs In0.5Ga0.5As dans une membrane GaP. 

Enfin, Stracke et al. [151] ont proposé d’insérer quelques monocouches (MonoLayers, ML) 

de GaAs avant ou après la croissance des boites quantiques. Ils ont ainsi étudié la croissance 

de QDs In0.5Ga0.5As/2.2 ML GaAs/GaP sur substrat GaP. En jouant sur l’épaisseur déposée 

(Fig. 1.18b), le recouvrement (GaAs ou GaP) et le recuit in-situ des QDs, ils affirment 

l’observation d’une transition optique directe par optimisation des conditions de 

croissances. Ce travail se base sur la comparaison de photoluminescence à température 

ambiante sans aucune information sur le temps de vie.  

Pour véritablement comprendre comment promouvoir les transitions directes par 

rapport aux transitions indirectes, il est nécessaire de regarder dans le détail la structure de 

bande complexe des QDs (In,Ga)As/GaP. Deux paramètres influencent de manière très nette 

les positions relatives des bandes de conduction : la composition en indium et la taille des 

QDs [153]. Comme illustré en Fig. 1.19a, la transition optique est directe pour des QDs 

(In,Ga)As/GaP ayant des dimensions supérieures à 5 nm de hauteur et 25 nm de diamètre 

(transition géométries C à D). Les structures de bandes ont été calculées par la méthode k-p 

[154] pour la bande Г et la bande relative aux trous lourds (Heavy-Hole, HH). Pour les bandes 
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X et L, la méthode utilisée est basée sur un modèle de liaisons fortes (Tight-binding, TB) 

[155]. Les QDs sont modélisés par une pyramide à base circulaire. Les bandes Xxy et Xz sont 

séparées au sein des QDs par l’effet de la contrainte biaxiale. 

 

Fig. 1.19 a) Alignements de bandes d’une QD In0.3Ga0.7As pour quatre géométries 
différentes (hauteur/diamètre): A (2,3 nm/15 nm), B (3,5 nm /18 nm), C (5 nm/25 nm) et D 
(6,5 nm/36 nm) calculés par la méthode k-p et TB. Figure issue de [153]. b) Alignements de 
bande et structures de bande de couches épaisses de InxGa1-x.As contraint sur GaP obtenus 
par la méthode TB. Figure issue de [156]. c) Potentiel de confinement suivant la direction 
de croissance à travers le centre de la QD GaAs/GaP suivant la théorie du potentiel de 
déformation linéaire [157]. Figure issue de [158].d) Etat fondamental (Xz) des électrons 
dans une QD GaAs/GaP calculée par la méthode TB super cellule. Figure issue de [159]. 
L’ensemble de ces calculs ont été réalisés à 0 K. 

L’autre élément à prendre en compte, afin de promouvoir le caractère direct de la 

transition, est la composition d’indium comme présenté en Fig. 1.19b pour une couche 

d’(In,Ga)As contrainte de façon biaxiale par du GaP [156]. Cette contrainte va séparer les 

bandes d’énergies  des trous lourds HH et des trous légers (Light Holes, LH). L’augmentation 

de la composition d’In joue un rôle sur le confinement des trous mais ne modifie pas la 

séparation des bandes HH et LH. Une modification du minimum de la bande de conduction : 

Xxy à Гest obtenue pour un pourcentage d’In d’environ 10 %. Au-delà de cette valeur, la 

transition optique est théoriquement directe et la différence entre la bande Г et X s’élargit. 

Mais ce calcul ne prend pas en compte le confinement quantique présent au sein des QDs, 
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qui agit très différemment sur les bandes Γ et X. De plus, l’augmentation de la composition 

d’In entraîne aussi une augmentation du désaccord de maille et donc la possibilité de relaxer 

de façon plastique. 

L’alignement des bandes ainsi que la structure de bandes du système (In,Ga)As/GaP 

sont conditionnés par la morphologie des QDs, les contraintes et la distribution spatiale de 

chacun des éléments In, Ga, As et P. Des travaux précédents ont permis de montrer que les 

QDs (In,Ga)As/GaP ont une forme de pyramide tronquée [160] avec la présence de facettes 

suivant des plans définis [156]. La distribution de l’In est inhomogène dans les QDs (In,Ga)As 

crûes sur GaAs et sur GaP. Cette inhomogénéité est plus importante dans le cas du système 

(In,Ga)As/GaP probablement du fait de la différence de ségrégation d’In entre les deux 

systèmes [161]. Pour ce qui est de l’As, il est présent dans la QD ainsi qu’au sein de la WL 

suggérant le remplacement de certains d’atomes de P par des atomes d’As transformant le 

GaP en GaAsxP1-x juste avant la QD [160], [161]. 

Des calculs TB super cellules ont été réalisés [158] en se basant sur des géométries de QDs 

réalistes qui prennent en compte les contraintes et les dimensions des QDs étant obtenues 

par STM. De façon à s’affranchir de l’inhomogénéité spatiale de l’In, les calculs ont été 

réalisés sans In. La Fig. 1.19c présente l’alignement des bandes de conduction Г , L, Xz  et Xxy 

et des bandes de valence HH, LH pour une QD GaAs/GaP contrainte suivant la théorie de 

déformation linéaire [157]. Comme évoqué précédemment, l’alignement de bande favorise 

un confinement des trous, au sein de la bande HH, à l’intérieur de la QD. Pour les bandes de 

conduction, la bande Г est au-dessus de la bande X. Les minima de conduction sont donc 

Xxy dans la QD et Xz à l’interface GaAs/GaP. Les états électroniques de cette nanostructure 

ont aussi été calculés en prenant en compte l’ensemble des contraintes mais sans prendre 

en compte l’interaction coulombienne [159]. L’état fondamental de l’électron, calculé par TB 

super cellule, du système QDs GaAs/GaP est confiné proche de l’apex de la QD (mais localisé 

tout de même dans le GaP), comme illustré dans la Fig. 1.19d. C’est une conséquence du fait 

que le GaP au-dessus de la QD est en tension, ce qui se traduit par un petit puit de potentiel. 

Pour les trous HH, l’état fondamental est à l’intérieur de la QD. Ce type d’alignement de 

bande est différent d’un type II classique comme le système GaSb/GaAs où les électrons sont 

délocalisés dans la barrière GaAs [162]. Malgré le raffinement de ce calcul TB super cellule et 

la prise en compte d’une géométrie extraite d’images STM, les états électroniques obtenus 
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sont calculés sans distribution d’In ainsi que sans interaction coulombienne. Une 

confrontation directe aux données expérimentales n’est pas possible mais la complexité de 

la structure de bande mise en évidence dans ces travaux servira de base pour 

l’interprétation des spectres de photoluminescence présentés dans cette thèse.   

L’incorporation de N a aussi été réalisée au sein du système (In,Ga)As/GaP [163] afin de 

modifier la longueur d’onde d’émission de façon à se rapprocher des longueurs d’ondes 

télécoms standards. Enfin, Sala et al. [164] ont récemment présenté la croissance de QDs 

InGaSb/GaP ayant un alignement de bande de type I (temps de vie de 2,5 ns à 10 K) par une 

brève exposition de la surface à un flux Sb avant le dépôt des QDs.  

1.2.4.3. Démonstration d’émetteurs 

Après avoir présenté l’interface GaP/Si et les différentes zones actives sur GaP, 

passons maintenant aux réalisations de lasers dans la filière GaP sur Si. 

La première réalisation d’émetteurs GaP à température ambiante sur Si fut obtenue par 

Moon et al. [165] en réalisant une diode électroluminescence (Light Emitting Diode, LED) 

basée sur une hétérostructure InGaPN/GaPN par MBE à sources solides (Solid Source MBE, 

SSMBE). Puis, Umeno et al. [166] démontrèrent la réalisation d’une LED émettant à 

température ambiante avec des QWs GaAsN/GaPN comme zone active par SSMBE. Ensuite, 

Yamane et al. [124] ont démontré la première réalisation d’intégration photonique sur puce 

par le contrôle de l’émission d’une LED GaPN par un transistor (Fig. 1.20a) par SSMBE. Enfin, 

Song et al. [167] ont démontré la réalisation d’une LED (In,Ga)As/GaP sur Si (sans 

désorientation) émettant à température ambiante. Cette croissance MBE a été réalisée sur 

un pseudo-substrat GaP/Si crû par MOVPE [61] et précédemment décrit dans la partie 

1.2.4.1. Ces nanostructures (In,Ga)As/GaP ont permis l’obtention d’un effet laser par 

injection électrique pulsée sur substrat GaP à 80 K avec un seuil laser de 4,2 kA.cm-2 par 

Heidemman et al. [168] en 2014. La zone active utilisée est composée de 3 plans de QDs et 

les couches de confinements utilisées sont de l’AlGaP dopé Si pour le dopage n et Be pour le 

dopage p. L’ensemble de la structure laser a été réalisé par MBE à sources gazeuses (Gaz 

Source MBE, GSMBE). 
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Fig. 1.20 a) Vue transversale schématique de l’intégration d’une LED GaPN et de son 
alimentation par un transistor sur Si (4° de désorientation). Figure issue de [124].  b) 
Evolution de l’intensité intégrée de photoluminescence pour un laser à QWs 
Ga(NAsP)/(BGa)P sur Si en fonction du courant pulsé injecté pour différentes 
températures. La présence du seuil laser est observable par la non-linéarité de l’évolution 
de l’intensité intégrée. Figure issue de [85].    

 La démonstration d’un effet laser sur Si (sans désorientation) a été réalisée en 2011 

par Liebich et al. [85] en utilisant des QWs Ga(NAsP)/(BGa)P par injection électrique pulsée à 

120 K (et par injection optique jusqu’à 150 K) (Fig. 1.20b). L’ensemble de la croissance du 

laser a été réalisé par MOVPE sur des pseudos substrat GaP/Si [61]. La zone active utilisée 

est composée de 3 plans de QWs et les couches de confinements utilisées sont du 

(BGa)(AsP) dopé Te pour le dopage n et Zn pour le dopage p. Les confinements optique et 

électrique sont réalisés par une hétérostructure de confinement à gradient d’indice [169], 

obtenue avec des gradients de composition d’As et de B. L’incorporation de B dans le GaP 

permet d’une part un accord un maille avec le Si et d’autre part de compenser les 

contraintes induites par l’utilisation de QWs Ga(NAsP) [170]. La croissance du B est 

relativement bien maitrisée dans le cadre d’une croissance MOVPE [171]. Cependant, elle 

est plus complexe dans le cadre d’une croissance par MBE par la nécessité d’utiliser une 

cellule haute température [172] ou un canon à électron [173] comme source de B à cause de 

sa faible pression de vapeur. Sur substrat GaP natif et crû par MOVPE, Hossain et al. [174] 

ont démontré en 2011 une émission à température ambiante d’un laser en utilisant des QWs 

GaAsPN/GaP par injection électrique pulsé avec un seuil important de 4,0 kA.cm-2. Les 

couches de confinements utilisés sont de l’AlGaP dopé Te pour le dopage n et Zn pour le 

dopage p. 
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Il ressort donc de la littérature que les performances des lasers GaP sur Si (et sur GaP) sont 

principalement limitées par l’efficacité de leurs zones actives : transitions optiques pseudo-

directes pour les QWs Ga(AsPN) [175] et transitions optiques indirectes/directes pour les 

QDs (In,Ga)As [159]. L’efficacité de l’injection électrique et les alignements de bandes des 

couches de confinement AlGaP/GaP [176] et (BGa)(AsP)/(BGa)P [177] n’ont pas non plus été 

étudiées en détail.   

1.2.4.4. Positionnement de la thèse  

L’activité de réalisation d’un laser monolithique sur Si dans la filière GaP est un des 

axes de recherche du laboratoire ainsi qu’un des objectifs du projet CominLabs 3D Optical 

Many Cores. Ma thèse s’inscrit dans ce cadre et se décline autour de plusieurs verrous au 

vue de l’état de l’art au début de ma thèse : (i) maitrise de l’injection électrique et du 

confinement optique dans l’AlGaP, (ii) compréhension des transitions optiques et obtention 

d’une transition optique directe dans les nanostructures (In,Ga)As/GaP, (iii) réalisation de 

composants photoniques actifs sur Si à l’aide d’un bâti de croissance sous ultravide (Ultra 

High Vacuum, UHV) CVD-SSMBE [Annexe A] et (iv) analyse des performances des sources sur 

Si en vue d’une intégration dans une architecture de microprocesseurs hybrides. 
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Chapitre 2 Croissance et dopage de l’AlGaP 

Dans nos structures lasers GaP, le confinement optique et l’injection électrique sont 

assurés par des couches d’AlGaP entourant la zone active du laser. Notre but est d’obtenir 

une surface de qualité optique et des niveaux de dopage activés élevés par un choix judiceux 

de la température, de la vitesse et du rapport des flux d’éléments utilisés lors de la 

croissance. La croissance des échantillons a été réalisée par T. Rohel et les mesures par effet 

Hall par N. Chevalier. Pour ce qui est des mesures C(V) et de spectroscopie transitoire de 

centres profonds (Deep Level Transient Spectroscopy, DLTS), elles ont été réalisées par J.-P. 

Burin. Les procédés technologiques, le traitement des données et l’interprétation ont été 

réalisés par moi-même. Ce travail est en partie publié dans la référence [1]. 

2.1.  Introduction  

Le développement de structures laser à base de GaP requiert l’utilisation de couches de 

confinement optique telles que le BGaP [2] ou l’AlGaP [3] qui garantissent, d’une part un 

paramètre de maille proche du GaP et d’autre part, un contraste d’indice élevé pour le 

confinement optique. En effet, la différence de paramètre de maille de l’AlP avec le GaP (Si) 

est seulement de 0,23 % (0,6 %) à 300 K, ce qui permet de maintenir un cristal d’AlGaP 

pseudomorphique après un micromètre de croissance sur une couche de GaP non contrainte 

[4], [5]. De plus, le contraste d’indice entre l’AlP et le GaP atteint 0,3 à 1,8 eV [5]. Pour 

comparaison, le contraste d’indice entre l’AlAs et le GaAs est d’environ 0,5 à 0,9 eV. L’aspect 

confinement optique sera traité plus en détail dans le Chapitre 4. Au-delà des propriétés 

optiques et structurales intéressantes, l’alliage AlGaP doit avoir de bonnes propriétés 

électriques (et particulièrement de hauts niveaux de dopage actifs) afin de permettre une 

injection électrique efficace [6]. Il existe quelques travaux ayant utilisé des couches 

épitaxiées d’AlGaP pour des composants. Les principales réalisations concernent des lasers à 

boites quantiques [3], des lasers à puits quantiques [7], des photodiodes [8], des 

modulateurs [9], des super-réseaux [10], [11], des miroirs de Bragg sur GaP [12] et sur Si [13]  

et des cellules solaires [14]. Malgré ces démonstrations de composants, un nombre limité de 

recherches a été publié sur l’étude de la croissance de l’AlGaP que ce soit par épitaxie en 

phase vapeur aux organométalliques (Metal Oragnic Vapor Phase Epixtaxy, MOCVD) [15]–

[19] ou par épitaxie par jets moléculaires (Molecular Beam Epitaxy, MBE) [4], [20], [21]. 
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L’ensemble des études précédentes sur la croissance de l’AlGaP utilisaient une source 

gazeuse pour les éléments V ce qui n’est pas le cas dans notre étude. Takeda et al. [15] ont 

observé que l’AlGaP crû à 650 °C par MOCVD entraînait la formation d’une surface rugueuse. 

Ils ont attribué cette rugosité aux impuretés résiduelles comme l’oxygène et/ou l’eau 

présentes dans le tertiary-butylphosphine (TBP). Ceci souligne la difficulté d’obtenir des 

couches épitaxiées d’AlGaP de bonne qualité. Ozasa et al.[16] ont démontré que, pour une 

température de croissance au-dessus de 585 °C, une détérioration de la surface d’AlGaP est 

observée. La raison avancée est la désorption du phosphore qui influe sur la morphologie de 

la surface. Ensuite, Dadgostar et al. [20] ont souligné l’influence du flux de PH3 sur la 

formation d’îlots 3D. De plus, ils ont effectué un lien entre la température de croissance et la 

formation de défauts structuraux. Une température de croissance au-dessus de 490 °C 

entraîne l’apparition de défauts dus à la désorption du phosphore comme cité 

précédemment. Pour une température inférieure à 490 °C, la présence des défauts provient 

d’une mobilité insuffisante des éléments III. Baillargeon et al. [21] ont obtenu une croissance 

3D de l’AlGaP pour une température inférieure ou égale à 740 °C et une vitesse de 

croissance de 1,2-2 µm/h. La croissance 3D a été attribuée à la faible mobilité de surface des 

atomes d’Al. Pour ce qui est des propriétés électriques, ils ont étudié le dopage Si d’une 

couche épitaxiée d’Al0.28Ga0.72P par mesures C(V) et I(V). Ils ont obtenu un maximum de 

concentration de porteurs de 1.3 x 1019 cm-3 pour une température de cellule Si de 1225 °C. 

Enfin, Adomi et al.[17] ont montré la possibilité d’incorporer du Zn et du Se comme dopant 

p- et n- pour l’AlGaP. De plus, ils ont aussi démontré la dépendance importante de la 

composition d’Al sur l’incorporation de dopants et ont observé des différences 

d’incorporation de ces dopants dans le GaP et l’AlGaP sans toutefois discuter leur activation 

dans ce dernier. En dépit de ces travaux, une étude systématique des propriétés structurales 

et de l’activation des dopants de l’AlGaP n’a pas encore été proposée. 

Dans ce chapitre, la croissance de l’AlGaP est réalisée sur un substrat GaP par MBE afin 

d’étudier l’influence des paramètres de croissance comme le rapport de pression 

équivalente des éléments V sur les éléments III (rapport BEP V/III), la vitesse et la 

température de croissance sur les propriétés structurales et électriques de cet alliage. 

Premièrement, nous allons montrer l’influence importante de la température de croissance 

sur la rugosité de surface, déterminée par AFM [Annexe C]. Puis, les niveaux de dopage p-
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(Be) et n-(Si) ainsi que leur activation sont discutés à l’aide de mesures C(V) [Annexe D], effet 

Hall [[Annexe D], et d’analyses SIMS. Enfin, la présence de centres profonds dans l’AlGaP est 

mise en évidence par DLTS [22] [Annexe D] et DLTS isotherme (I-DLTS) [23] [Annexe D].  

2.2.  Expériences 

Après la désorption de l’oxyde réalisée sous flux de phosphore à 650 °C, des 

échantillons d’AlGaP d’un micromètre sont crûs sur des substrats de GaP (001) en utilisant le 

bâti de croissance cristalline à source solide SSMBE décrit dans la référence [24] et en 

[annexe A]. La température de croissance est suivie à l’aide d’un thermocouple placé sous le 

substrat. Après la désorption de l’oxyde, une reconstruction 2 x 4 est observée par 

diffraction électronique de surface (RHEED). Pendant la croissance de l’AlGaP, le motif 

RHEED est constitué de points durant les premières monocouches, révélant une croissance 

tri-dimensionnelle (3D) et devient rapidement 2D durant le dépôt (motif constitué de lignes 

droites) excepté à basse température de croissance (500 °C) où le motif RHEED reste 3D. Les 

éléments III (Al et Ga) sont envoyés à partir d’une cellule à effusion conventionnelle de type 

Knusden. L’élément V, le P, est introduit à l’aide d’une cellule cracker à vanne. Les cellules de 

dopants sont du Si pour le dopage n et du Be pour le dopage p. Pour le dopage n, deux 

creusets ont été étudiés : un creuset conique avec une ouverture de 10° (grande divergence) 

et un creuset cylindrique avec une ouverture de 1° (faible divergence). Ces deux creusets 

seront appelés respectivement creuset à petite et grande ouverture par la suite. Le creuset 

ayant une grande ouverture a aussi un diamètre plus grand ce qui suppose que le flux de Si à 

la surface de l’échantillon doit être plus important. Ce dernier est utilisé afin d’augmenter le 

flux des dopants avec pour but d’accroître leur incorporation. Plus de 40 échantillons ont été 

réalisés pour cette étude. Certains d’entre eux sont spécifiques à un type de caractérisation 

(mesures SIMS par exemple) et seront présentés avec les résultats obtenus. Parmi eux, 20 

échantillons d’AlGaP sont particulièrement importants afin de soutenir les conclusions du 

chapitre. Leurs paramètres de croissances sont présentés dans le tableau Tab. 2.1. Tous les 

échantillons de ces trois séries ont été crûs en utilisant une cellule d’Al à effusion de haute 

pureté 6N5 chargée récemment. Pour ce qui est du dopage Si, il a été réalisé en utilisant le 

creuset ayant une grande ouverture. Enfin, la composition d’Al visée est de 45 %. La 

première série (échantillons s1 à s12) inclue les échantillons d’AlGaP dopés n. Ici, l’AlGaP:n 
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est crû sur deux types de substrats GaP : non-intentionnellement dopé et dopé n. Dans la 

suite, ils seront appelés, respectivement, GaP:nid et GaP:n. 

 

Tab. 2.1: Paramètres de croissance des échantillons AlGaP crûs sur substrat GaP par SS-
MBE. Tableau issu de [1]. 

Pour ces substrats, la densité de trous gravés (Etching Pit Density, EPD) donnée par le 

fabricant est inférieure ou égale à 2 x 105 cm-2. Deux vitesses de croissances différentes 

seront considérées : 0,6 monocouche par seconde (ML/s) (avec un rapport BEP V/III de 13) 

et 0,9 ML/s (avec un rapport BEP V/III de 8) pour trois températures de croissance 

différentes : 650, 680 et 710 °C. La température de cellule Si a été ajustée afin de compenser 

la vitesse de croissance en se basant sur des échantillons GaP de calibration afin de viser le 

même niveau de dopage : 3 x 1018 cm-3. La seconde série d’échantillons (échantillons s13 à 

s15) inclue les échantillons AlGaP dopé p. L’AlGaP:p est crû sur substrat GaP:nid avec une 

vitesse de croissance de 0.6 ML/s pour trois températures de croissances : 500, 580 et 650 

°C. La température de cellule de Be a été ajustée afin de viser un niveau de dopage de 2 x 

1018 cm-3. Les substrats GaP:p n’ont pas été utilisés dans cette étude car ils sont difficilement 

disponibles commercialement avec une qualité  raisonnable. La dernière série (échantillons 

s16 à s20) se concentre sur des échantillons d’AlGaP:nid crûs sur un substrat GaP:n avec une 

vitesse de croissance de 0,6 ML/s et pour cinq températures de croissances : 500, 580, 650, 
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680 et 710 °C. Le choix de la vitesse de croissance : 0,6 et 0,9 ML/s permet un compromis 

entre la garantie d’une longueur de diffusion suffisante des atomes d’Al [25] pour une 

température inférieure ou égale à 740 °C comme discuté dans la référence [21] et le 

maintien d’un temps raisonnable de croissance pour des couches de confinement épaisses. 

Les vitesses de croissances ont été soigneusement calibrées par RHEED et par diffraction des 

rayons-X (X-ray diffraction, XRD) [Annexe B]. Des dépôts métalliques de type Pd/Zn/Pd [26], 

Ni/Au/Ge/Au/Ni/Au [27] et Ti/Au sont utilisés respectivement pour les contacts ohmiques p, 

n et les contacts Schottky. Avec ces métaux (sauf pour le contact Ti/Au), de bonnes 

caractéristiques ohmiques sont obtenues après un recuit thermique rapide. Une résistance 

série de l’ordre de 10 Ω et une résistivité de contact caractéristique pour le contact p de 

l’ordre de 8 x 10-6 Ω/cm2 sont obtenues (pour plus de détails, voir la référence [6]). Aucune 

passivation n’est réalisée sur les échantillons d’AlGaP. L’oxyde natif présent est plus fin 

(typiquement quelques nanomètres) que celui obtenu sur AlGaAs [28]. Ainsi, nous ferons 

l’hypothèse que la possible apparition de défauts dus à l’oxydation de l’Al, et pouvant 

impacter les propriétés électriques de l’alliage, est compensée par la diffusion des contacts 

métalliques dans le semi-conducteur. Le choix de la température de croissance a été réalisé 

à partir d’études préliminaires (non présentées ici) dans le but de mettre en évidence les 

principaux processus physiques impliqués dans l’activation des dopants. La composition en 

Al de l’alliage et la possible relaxation du paramètre de maille ont été mesurées par 

diffraction des rayons X dans la configuration haute résolution ω/2θ (High resolution XRD, 

HRXRD) et par des cartographies de l’espace réciproque autour de la réflexion de Bragg du 

GaP (224). La teneur en Al mesurée était toujours dans la gamme [40-50]% pour tous les 

échantillons et la très petite dispersion observée est due aux différentes conditions de 

croissances utilisées. Par conséquent, les défauts structuraux et électriques sont considérés 

indépendants de la variation de la composition en Al. La morphologie de surface et la 

rugosité sont déterminées par AFM en mode contact et les propriétés électriques sont 

déduites des mesures effet Hall pour la concentration de porteurs libres, SIMS pour les 

dopants incorporés, C(V) pour les dopants ionisés et DLTS pour caractériser les centres 

profonds. Les mesures par effet Hall sont réalisées avec des contacts ohmiques sur des 

substrats GaP:nid, dû à l’absence de substrat commercial GaP semi-isolant. Ce choix entraine 

une légère incertitude sur la détermination de la concentration de porteurs libres que nous 

estimons à être de 30 % au maximum pour les niveaux de dopage faibles. Cependant, les 
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différences obtenues entre les échantillons sont suffisamment larges pour conclure sans 

ambiguïté sur l’activation effective (ou non) des dopants. Les mesures C(V) et DLTS sont 

réalisées sur AlGaP:n/GaP:n en utilisant un contact Schottky au-dessus et un contact 

ohmique n en-dessous. Enfin, des niveaux de dopage inférieurs à 1016 cm-3 sont considérés 

comme étant en dehors de la gamme de mesures du fait des niveaux de dopages non-

intentionnels et de la sensibilité des appareils de mesures utilisés.  

2.3.  Propriétés générales de l’AlGaP 

Tous les échantillons présents dans cette étude sont des échantillons épais d’un 

micromètre d’AlGaP dans le but d’être capable de déduire leurs propriétés électriques. Si la 

teneur en Al ne change pas de façon significative dans les échantillons avec des paramètres 

de croissances différents, la relaxation du paramètre de maille doit être étudiée avec 

précaution, car elle peut avoir un impact sur les propriétés structurales et électroniques. En 

effet, la différence de paramètre de maille entre AlP et GaP est de 0,24 % à température 

ambiante, ce qui est faible, mais pas insignifiant pour des couches épitaxiées épaisses. Il a 

été démontré que des couches épaisses d’AlGaP (300 nm) avec différentes compositions en 

Al restent parfaitement contraintes sur le substrat GaP [5]. 

 Afin de vérifier si cette observation est vraie pour les échantillons présentés dans cette 

étude, une cartographie de l’espace réciproque XRD suivant la réflexion de Bragg (224) 

réalisée sur un échantillon épais d’une couche d’un micromètre d’Al0.66Ga0.34P (non inclus 

dans le tableau Tab. 2.1) est présentée dans la Fig. 2.1. Cet échantillon représente un cas 

extrême pour la relaxation du cristal comparé aux autres échantillons étudiés du fait de sa 

composition en Al plus importante tout en gardant l’épaisseur d’un micromètre. La Fig. 2.1 

indique clairement un alignement vertical parfait du pic de diffraction de l’AlGaP avec celui 

du substrat GaP. Ce résultat  prouve un comportement pseudomorphique de la couche 

d’AlGaP épitaxiée et de plus, confirme une absence de relaxation de la contrainte dans 

l’ensemble des échantillons présentés dans ce chapitre. Il est intéressant de noter que la 

relaxation du cristal d’AlGaP n’a jamais été observée durant toute l’étude, ce qui tend à 

suggérer que des couches épaisses avec une composition d’Al encore plus importante 

peuvent être crûes en maintenant un comportement pseudomorphique pour les 

composants photoniques. 
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Fig. 2.1: Cartographie XRD de l’espace réciproque autour de la réflexion de Bragg (224) 
d’un échantillon épais d’une couche d’un micromètre d’Al0.66Ga0.34P crû sur substrat GaP. 
La cartographie est représentée en fonction des indices de Miller h et l en unités de 
l’espace réciproque (r. l. u.). Figure issue de [1]. 

Dans la suite, les défauts structuraux et électriques sont par conséquent supposés 

être indépendants de tout processus de relaxation du cristal. Au-delà de la possible 

apparition de dislocations induites par les défauts du cristal, un autre problème fréquent lors 

de la croissance d’alliage contenant de l’Al et/ou dopé Be est le comportement piégeur (ou 

« getter ») de l’Al et du Be, spécifiquement avec l’oxygène. Les analyses SIMS sont ici 

utilisées pour suivre la concentration d’atomes de Si, Be et d’O dans les couches d’AlGaP 

épitaxiées. L’échantillon considéré a été crû à une température de 580 °C et à une vitesse de 

0.9 ML/s en utilisant le creuset ayant une faible ouverture pour le dopage Si. La cellule d’Al 

utilisée a été chargée un an avant la croissance de l’échantillon et a été maintenue dans des 

conditions UHV standard à l’intérieur de la chambre MBE. Une description plus détaillée de 

l’échantillon est donnée dans la Fig. 2.2.  
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Fig. 2.2: Concentration d’atomes d’O (ligne rouge), de Be (ligne bleu) et de Si (ligne verte) 
déterminée par les analyses SIMS dans un échantillon dopé d’AlGaP.  La structure de 
l’empilement de l’échantillon est donnée au-dessus de la courbe. La vitesse et la 
température de croissance utilisées sont 0,9 ML/s et 580° C. Figure issue de [1]. 

L’échantillon débute avec une couche épitaxiée de GaP:nid et d’AlGaP:nid suivie par des 

couches d’AlGaP dopées alternativement p et n en diminuant les niveaux de dopages. Les 

températures de cellules correspondantes sont données dans la Fig. 2.2. Enfin, une couche 

de GaP:nid est crûe au sommet de l’échantillon. Les profils de concentrations d’atomes sont 

représentés dans la Fig. 2.2.  Les zones de dopage n et p sont clairement visibles en suivant 

la concentration des atomes Be et Si. Malgré la présence de régimes transitoires significatifs 

entre les zones de dopage dûe à la résolution verticale du SIMS et de la diffusion des 

dopants, l’identification des couches avec l’incorporation des dopants correspondants peut-

être réalisée sans ambiguïté. Pour ce qui est de la concentration en O, la Fig. 2.2 montre qu’il 

n’existe pas de corrélation entre le niveau d’O et le dopant utilisé. Cependant, 

l’augmentation du niveau d’oxygène est totalement corrélée avec l’utilisation de la cellule 

d’Al. Ces résultats montrent que la cellule d’Al elle-même joue le rôle de source de 

contamination d’oxygène pour les couches d’AlGaP épitaxiées. Le niveau de contamination 

(>1018 atoms/cm3) est aussi une importante valeur à considérer. En effet, même si nous 

pouvons considérer que l’utilisation d’une cellule d’Al fraichement chargée réduira cette 

valeur (ce qui a été fait pour les échantillons du tableau Tab. 2.1), l’ordre de grandeur sera 

comparable aux niveaux de dopage visés ce qui pourra avoir un impact fort sur l’activation 
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des dopants. Par conséquent, la contamination en O est considérée comme un important 

problème afin d’obtenir des couches épitaxiées d’AlGaP de haute qualité. 

2.4.  Morphologie de surface  

Les mesures AFM sont réalisées sur l’ensemble des divers échantillons d’AlGaP 

présentés dans le tableau Tab. 2.1. A partir de ces mesures, les défauts apparaissant au 

niveau de la surface peuvent être classifiés en deux catégories : les défauts de type « bosse » 

et les défauts de type « yeux de chat ». Les caractéristiques de ces défauts sont présentées 

dans la Fig. 2.3. Dans certaines conditions de croissance, la surface apparaît rugueuse avec la 

présence de « bosses » 3D. Une image typique de ces défauts « bosses » est donnée dans la 

Fig. 2.3a. Les profils des sections transverses typiques d’un défaut « bosse » sont donnés 

dans la Fig. 2.3c (lignes continues et pointillées). Les « bosses » ont une hauteur de 12-14 nm 

et un diamètre autour de 1-2 µm. Pour caractériser les défauts de type « bosse », la 

moyenne quadratique de l’histogramme des hauteurs appelée RMS sera utilisée. L’autre 

défaut commun présent dans les couches épitaxiées d’AlGaP est un défaut avec une forme 

de trou asymétrique à la surface de l’échantillon, qui impacte la rugosité seulement 

localement. L’échantillon peut être relativement plat ailleurs. Ces défauts de type « yeux de 

chat » sont présentés dans la Fig. 2.3b. Les profils des sections transverses typiques d’un 

défaut « yeux de chat » sont donnés dans la Fig. 2.3d (lignes continues et pointillées). Ces 

défauts de type « yeux de chat » ont une profondeur d’environ 400 nm et un diamètre entre 

1 et 2 µm. Pour caractériser ces défauts, la densité de défauts, ici des trous, sera déterminée 

directement à partir de l’image AFM. Du fait de la présence de ces derniers, la RMS sera 

mesurée localement dans une région sans trous. La morphologie de ce type de défauts a été 

observée dans des couches d’Al0.85Ga0.15P crues sur substrat GaP par Dadgostar et al. [20]. 

Les conditions de croissances utilisées dans ces travaux sont cependant totalement 

différentes de celles utilisées dans notre étude car leur chambre d’épitaxie est à source 

gazeuse (GSMBE). 
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Fig. 2.3: Images AFM 10 x 10 µm² et profils extraits montrant les défauts de type « bosses » 
((a)-(c)) (s1) et les défauts de type « yeux de chat » ((b)-(d)) (s19). Figure issue de [1]. 

Des images AFM 10 x 10 µm² correspondant à des échantillons AlGaP:nid/GaP:n avec 

différentes températures de croissance (s16, s18, s19 et s20) et une vitesse de croissance de 

0,6 ML/s sont présentées dans la Fig. 2.4. 

 

Fig. 2.4: Images AFM 10 x 10 µm² correspondant aux différentes températures de 
croissances d’AlGaP : 500 °C (s20) a), 580 °C (s19), 650°C (s18) c) et 710 °C (s16) d). Figure 
issue de [1]. 
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A 500 °C (Fig. 2.4a), la surface de l’échantillon est tellement rugueuse qu’il est difficile 

de distinguer les différentes contributions des défauts « bosses » et « yeux de chat » 

indépendamment les uns des autres. Les observations RHEED réalisées pendant la croissance 

de l’échantillon ont tendance à le confirmer car le motif RHEED composé de tâches quasi-

isotropes est une signature du mode de croissance 3D. L’amplitude crête à crête de la 

hauteur est de 93,2 nm, la RMS de 5,7 nm et la densité de trous est 0,25 trous/µm². La 

croissance 3D est probablement due à la faible longueur de diffusion de l’Al à la surface à 

cette température basse (500 °C). Cet effet est renforcé par le relativement haut rapport BEP 

V/III utilisé dans ce cas (rapport BEP V/III de 13). Dans la Fig. 2.4b correspondant à une 

température de croissance de 580 °C, la présence de défauts de type « yeux de chat » est 

mise en évidence. L’amplitude crête à crête de la hauteur est de 0,55 µm, la RMS locale est 

de 1,4 nm et la densité de trous est de 0,04 trous/µm². Le lien entre ce type de défauts et le 

type de substrat semble indiquer qu’ils sont générés au niveau du substrat et se propagent 

dans la structure. De plus, il est important de noter que ce n’est généralement pas observé 

pour des couches homoépitaxiées de GaP aux températures standards de croissance. 

Enterrer ces défauts requiert une mobilité suffisante des atomes à la surface ce qui est 

obtenu pour des températures au-dessus de 580 °C pour l’AlGaP. A 650 °C (Fig. 2.4c), la 

surface de l’échantillon est lisse comme le montre la rugosité RMS : 0,391 nm, la hauteur 

maximale de 5,1 mn et l’absence de défauts de type « bosses » ou « yeux de chat » à la 

surface. Dans la Fig. 2.4d correspondant à 710 °C, l’apparition de défauts de type « bosses » 

est mise en évidence. Le maximum de hauteur est 35 nm, la RMS est de 2,13 nm et il n’y a 

pas de trous à la surface. Nous attribuons l’apparition de défauts de type « bosses » à la 

désorption du phosphore qui peut apparaitre à ces températures de croissances [29].  

Dans la Fig. 2.5, la densité de trous et le niveau de RMS sont tracés en fonction de la 

température de croissance pour différents types de dopage de la couche d’AlGaP et du 

substrat (échantillons s1 à s6 et s13 à s20). A 500 °C, pour les échantillons AlGaP:nid/GaP:n, il 

est difficile d’identifier les différents types de défauts du fait de l’importante densité de 

trous qui est autour de 0,25 trous/µm². Cette grande densité est de plus liée à une valeur de 

rugosité importante. Pour cette même température, la densité de trous est de 0,07 

trous/µm2 pour les échantillons AlGaP:p/GaP:nid, ce qui indique la présence de défauts de 

type « yeux de chat »  décrits précédemment. 
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Fig. 2.5: Etude de la série d’échantillons AlGaP crûe à 0,6 ML/s correspondante aux 
échantillons s1 à s6 et s13 à s20 où la rugosité RMS (symboles rouges) et la densité de 
trous (symboles verts) sont tracées en fonction de la température de croissance. Cette 
série d’échantillons est composée de différentes couches dopées : type p (cercles), type n 
(triangles) et type nid (carrés) sur substrat GaP:n (lignes pointillées) et GaP:nid (ligne 
continue). Figure issue de [1]. 

Ces défauts sont aussi présents à 580 °C pour les échantillons suivants : 

AlGaP:nid/GaP:n et AlGaP:p/GaP:nid avec des densités de trous respectives autour de 0,04 

et 0,02 trous/µm². Cette densité tombe à 0 pour une température de croissance égale ou 

supérieure à 650 °C quel que soit la nature de la couche épitaxiée et du substrat. Les défauts 

de type « yeux de chat » sont, par conséquent, formés quand la température de croissance 

est inférieure ou égale à 580 °C. A 650 °C, la valeur de la RMS est faible pour tous les 

échantillons : 0,40 nm pour AlGaP:nid/GaP:n, 0,27 nm pour AlGaP:n/GaP:nid, 0,21 nm pour 

AlGaP:p/GaP:nid et 0,65 nm pour AlGaP:n/GaP:n. Dans la gamme de température [680-710] 

°C, la rugosité augmente de façon significative pour les différents échantillons. Dans cette 

gamme, la RMS est de 3,2 nm et 3 nm pour AlGaP:n/GaP:n, 2,7 nm et 0,47 nm pour 

AlGaP:n/GaP:nid et 1,7 nm et 2,1 nm pour AlGaP:nid/GaP:n. Des valeurs élevées de RMS 

indiquent la présence de défauts de type « bosses » décrits précédemment. Une 

température inférieure à 680 °C est donc nécessaire afin de prévenir leurs formations. La 

désorption du phosphore est ici considérée comme le processus physique limitant qui 

génère de la rugosité de surface quand la température de croissance est trop haute [29]. 

Aucun impact de ces défauts sur les propriétés structurales cristallines n’a été observé par 

XRD. Ces défauts indiquent clairement que la température de croissance joue un rôle décisif 



Chapitre 2 Croissance et dopage de l’AlGaP 

 

65 
 

dans la morphologie de la surface avec un optimum autour de 650 °C. De plus, le choix du 

substrat décrit précédemment dans [30] et l’incorporation de dopants semblent avoir un 

rôle significatif sur la morphologie de surface. La température de croissance de l’AlGaP doit 

donc être assez élevée (>580 °C) afin de prévenir l’apparition d’une croissance 3D ou de 

défauts de type « yeux de chat » qui sont probablement dues à une faible mobilité des 

atomes d’Al à la surface et assez faible (<680 °C) afin de limiter l’augmentation de la rugosité 

provenant des « bosses » qui proviennent de la désorption du phosphore dans nos 

conditions de croissances. 

Pour ce qui est de la vitesse de croissance et du rapport BEP V/III, une comparaison a été 

réalisée sur des échantillons AlGaP:n crûs avec deux vitesses de croissances différentes : 0.6 

ML/s (échantillons : s1 à s6, avec un rapport BEP V/III égale à 13) et 0,9 ML/s (échantillons : 

s7 à s12, avec un rapport BEP V/III égale à 8). A 0,6 ML/s et un rapport BEP V/III égale à 13 

(échantillons : s1 to s6), la valeur de la rugosité obtenue est égale à 0,7/0,3 (650 °C), 3,2/2,7 

(680 °C) et 3,0/0,5 (710 °C) pour des échantillons crûs respectivement sur substrat 

GaP:n/GaP:nid. A 0,9 ML/s et un rapport BEP V/III égal à 8 (échantillons : s7 to s12), la valeur 

de la rugosité obtenue est égale à  1,5/6,1 (650 °C), 3,3/3,2 (680 °C) et 4,2/1,8 (710 °C) pour 

des échantillons crûs respectivement sur substrat GaP:n/GaP:nid. La rugosité est 

systématiquement plus importante à 0,9 ML/s (V/III=8) qu’à 0,6 ML/s (V/III=13), 

indépendamment de la température de croissance et du type de substrat. La nécessité de 

croître l’AlGaP à la plus basse vitesse de croissance possible a été discutée auparavant dans 

la réf. [25]. Là encore, la désorption du phosphore peut-être limitée par l’utilisation d’un 

ratio BEP V/III suffisamment élevé afin de prévenir la croissance 3D comme évoqué dans la 

réf. [20]. Cependant, de plus amples comparaisons avec des travaux précédents restent 

hasardeuses car les techniques et les paramètres de croissances utilisés sont différents (du 

point de vue de la technique de croissance, du rapport BEP V/III, de la vitesse et de la 

température de croissance). De toute façon, la problématique de la désorption du 

phosphore est critique en SSMBE où des flux de phosphore importants ne peuvent pas être 

atteints. Dans ce contexte, même si l’utilisation de la MOCVD permet d’atteindre de larges 

rapports V/III, elle doit faire face à une autre problématique qui est l’incorporation 

importante de dopants non-intentionnels. Par conséquent, la GSMBE apparaît comme un 
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compromis intéressant pour la croissance de l’AlGaP car elle n’est pas limitée par le dopage 

non-intentionnel et permet l’accès à une plus grande gamme de rapport V/III. 

2.5.  Propriétés électriques 

La capacité à atteindre des hauts niveaux de dopage est un facteur clé afin de réaliser 

des composants à injection électrique. Dans un premier temps, le dopage n de l’AlGaP est 

étudié. La Fig. 2.6 présente le niveau de dopage en cm-3 mesuré par différentes techniques 

expérimentales en fonction de l’inverse de la température de la cellule de Si en K-1 pour 

différents matériaux. Le creuset, utilisé ici pour le dopage Si, est celui ayant une petite 

ouverture. Le niveau de dopage est normalisé à une vitesse de croissance de 1 ML/s dans le 

but d’éviter un dépassement artificiel de la limite de solubilité.  

 

Fig. 2.6: Niveau de dopage n en fonction de l’inverse de la température de la cellule de Si 
avec le creuset ayant une petite ouverture pour différents matériaux : AlGaP (symboles 
bleu), GaP (symboles vert) et InP (symboles rouges) obtenus par mesures SIMS (carrés), 
C(V) (triangles avec pointe orientée vers le haut) et effet Hall (triangles avec pointe 
orientée vers le bas). Les lignes pointillées sont un guide pour les yeux. Le niveau de 
dopage est normalisé à une vitesse de croissance de 1 ML/s. Figure issue de [1]. 

Quelques échantillons d’InP crûs dans la même chambre MBE sont aussi ajoutés à la 

Fig. 2.6 et seront utilisés comme référence dans l’analyse. En effet, le dopage de l’InP est 

bien connu depuis des années et est maitrisé, si le niveau de dopage attendu n’excède pas la 

limite de solubilité des dopants, comme en témoignent les nombreux composants de hautes 

performances développés avec ce matériau [31]. Pour les échantillons InP, les mesures Hall 

montrent qu’un niveau de dopage activé élevé est atteint, environ 5 x 1018 cm-3 à 0,66 x 10-3 

K-1 (1240 °C). Concernant les mesures SIMS réalisées sur GaP et AlGaP avec le même creuset 
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ayant une faible ouverture, l’incorporation des dopants est similaire pour les deux matériaux 

mais légèrement plus faible que dans l’InP. De plus, les dopants sont ionisés et activés pour 

le GaP comme le confirme les données Hall et C(V) pour 0,675 x 10-3 K-1 (1208 °C) avec un 

niveau de dopage de 6 x 1017 cm-3. La légère différence d’incorporation du Si entre les 

matériaux à base de GaP et ceux à base d’InP peut être expliquée par des considérations 

cinétiques : différence d’éléments III et différence de températures de croissance. 

Malgré ces résultats encourageants, le creuset à petite ouverture a été remplacé par un 

creuset à grande ouverture dans le but d’atteindre des niveaux de dopages plus élevés pour 

des lasers à base de GaP et des architectures photovoltaïques. La Fig. 2.7 présente le niveau 

de dopage en cm-3 mesuré par différentes techniques expérimentales en fonction de 

l’inverse de la température de la cellule de Si en K-1 pour les échantillons s1 à s12. Le creuset 

utilisé pour le dopage Si, comme évoqué ci-dessus, est celui à grande ouverture.  

 

Fig. 2.7: Niveau de dopage n en fonction de l’inverse de la température de la cellule de Si 
avec le creuset ayant une grande ouverture pour différents matériaux : AlGaP (symboles 
bleu), GaP (symboles vert) obtenus par mesures C(V) (triangles avec pointe orientée vers le 
haut) et effet Hall (triangles avec pointe orientée vers le bas). Les lignes pointillées sont un 
guide pour les yeux. Le niveau de dopage est normalisé à une vitesse de croissance de 1 
ML/s. Figure issue de [1]. 

Dans ces conditions, un niveau de dopage de l’ordre de 1019 cm-3 est atteint à 0,6963 

x 10-3 K-1 (1170 °C) pour un échantillon de GaP dopé n par mesure C(V). Ce niveau de dopage 

montre le bénéfice du changement d’ouverture du creuset Si. Les échantillons d’AlGaP ont 

été réalisés en utilisant deux températures de cellule Si : 1057 °C (0.751 K-1) pour les 

échantillons s7 à s12 et 1039 °C (0.762 K-1) pour les échantillons s1 à s6. Les résultats de ces 
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deux séries, obtenus par mesures Hall et C(V), sont présentés dans la Fig. 2.7. La plupart des 

mesures de niveaux de dopage dans l’AlGaP sont en corrélation avec ceux obtenus 

précédemment pour les échantillons GaP. Les valeurs typiques des niveaux de dopage 

activés normalisés sont autour de 6,5 x 1017 cm-3. 

Pour chaque matériau et creuset (Fig. 2.6 et Fig. 2.7), l’enthalpie de sublimation est 

extraite à partir du facteur exponentiel de l’ajustement des données par une loi d’Arrhenius 

sur la base des mesures C(V) et SIMS. L’enthalpie de sublimation mesurée (4,14 eV) 

correspond à la valeur théorique du Si (4,7 eV) avec une barre d’erreur d’au maximum 12 % 

indiquant que l’évaporation à partir de la cellule de dopant est réalisée sous des conditions 

standards. On peut noter cependant une exception pour l’échantillon s6 pour qui le niveau 

de dopage est beaucoup plus faible que celui attendu. Cette exception sera analysée en 

détails par la suite mais il est déjà clair que les dopants incorporés ne sont pas toujours 

activés dans l’AlGaP suivant le choix des conditions de croissances et plus spécifiquement de 

la température de croissance.  

Les niveaux de dopage p dans l’InP, le GaP et l’AlGaP (échantillons s13 à s15) sont 

présentés en Fig. 2.8. Comme évoqué précédemment, il n’y a pas de mesures C(V) pour le 

dopage p du fait de la mauvaise qualité des substrats GaP:p. Les échantillons InP réalisés 

pour les mesures Hall sont pris comme référence. Un niveau de dopage élevé est 

atteint, environ 1019 cm-3 à 0,94 x 10-3 K-1 (790 °C). Pour ce qui est des mesures SIMS pour le 

GaP et l’AlGaP, les niveaux de dopage sont en corrélation avec ceux mesurés en InP. De plus, 

les dopants sont activés pour le GaP comme le confirme la mesure Hall à 1,009 x 10-3 K-1 (718 

°C) avec un niveau de dopage mesuré et normalisé de 1,26 x 1018 cm-3. Pour les échantillons 

AlGaP:p crûs sur substrat GaP:nid à différentes températures, les dopants p sont totalement 

activés seulement pour un échantillon, le s13, avec un niveau de dopage de 1018 cm-3 (à 

1,004 x 10-3 K-1 (723 °C) dans la Fig. 2.8). Cet échantillon a été crû avec une vitesse de 

croissance de 0,6 ML/s et est dopé avec une température de cellule Be de 723 °C. La 

dépendance à la température de croissance des échantillons AlGaP:p sera discutée dans la 

suite mais encore ici, l’activation des dopants p dépend des conditions de croissance même 

si leur impact semble être moindre que pour le dopage n. Pour ce qui est de l’enthalpie de 

sublimation des matériaux dopés p, la valeur issue des mesures (2,58 eV) correspond à la 
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valeur théorique de celle du Be (3,36 eV) avec une barre d’erreur de 24 % maximum. Cette 

différence peut être expliquée par la diffusion du Be décrite précédemment dans la Fig. 2.2. 

 

Fig. 2.8: Niveau de dopage p en fonction de l’inverse de la température de la cellule de Be 
pour différents matériaux : AlGaP (symboles bleu), GaP (symboles vert), InP (symboles 
rouges) obtenus par mesures SIMS (carrés) et effet Hall (triangles avec pointe orientée 
vers le bas). Les lignes pointillées sont un guide pour les yeux. Le niveau de dopage est 
normalisé à une vitesse de croissance de 1 ML/s. Figure issue de [1]. 

Finalement, l’influence de la température de croissance sur le niveau de dopage des 

échantillons d’AlGaP dopés est présentée en Fig. 2.9. Le niveau de dopage en cm-3 est tracé 

en fonction de la température de croissance en °C pour deux mesures différentes : les 

mesures Hall représentant la concentration de porteurs libres et les mesures C(V)  

représentant les dopants ionisés. Le type de dopage et la température de la cellule associée 

sont représentés par des lignes avec des styles différents. Pour les échantillons AlGaP:p, les 

niveaux de dopage mesurés par effet Hall sont autour de 5 x 1017 cm-3 dans la gamme de 

température: [500-580] °C (échantillons: s15 et s14) et augmentent jusqu’à 1018 cm-3 à 650 

°C (échantillon s13). Nous concluons donc que même si une température de 650 °C est 

préférable pour totalement activer le dopage Be (échantillon s13), les paramètres de 

croissance ne sont pas critiques et une activation efficace des dopants peut être réalisée 

même à des températures plus basses. La situation est plus critique du côté du dopage n où 

une importante variation des niveaux de dopage est observée. Les niveaux de dopage 

mesurés et normalisés pour les échantillons s1 à s12 sont représentés dans la Fig. 2.9. Deux 

points ont été ajoutés (triangles plus gros) et correspondent à des échantillons d’AlGaP crûs 
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à 580 °C et à 0,9 ML/s sur substrat GaP:nid pour la mesure par effet Hall et sur substrat 

GaP:n pour les mesures C(V) en utilisant une température de cellule Si de 1057 °C (non 

présents dans le tableau Tab. 2.1). Ces deux points sont tous deux issus d’une moyenne 

réalisée sur une série de plus dix échantillons crûs dans les mêmes conditions. A partir de 

cette série, une barre d’erreur a été ajoutée pour chacun de ces deux échantillons. 

 

Fig. 2.9: Niveau de dopage de l’AlGaP en fonction de la température de croissance obtenu 
par mesures C(V) (triangles avec pointe orientée vers le haut) et effet Hall (triangles avec 
pointe orientée vers le bas). Pour le dopage n, une ligne pointillée verte et une ligne solide 
rouge sont utilisées pour des températures de cellules de Si respectivement de 1039 °C (s1 
à s6) et 1057 °C (s7 à s12). Pour le dopage p avec une température de cellule Be de 723 °C 
(s13 à s15), une ligne noire pointillée avec des tirets est utilisée. Deux points (symboles 
plus grands) ont été ajoutés avec leurs barres d’erreur correspondantes. Ces points sont 
issus d’une statistique sur dix d’échantillons d’AlGaP crûs à 580 °C et dopés avec une 
cellule de Si à 1057 °C. Le niveau de dopage est normalisé à une vitesse de croissance de 1 
ML/s. Figure issue de [1]. 

Pour une température de croissance de 580 °C alors que le dopage n ionisé mesuré 

par mesures C(V) est aux alentours de 5,7 x 1017 cm-3, aucune activation des dopants, 

mesurée par effet Hall, n’est observée. A plus hautes températures, le niveau de dopage n 

des échantillons s1, s3, s5, s7 et s9 et s11 obtenu par mesures C(V) tend à augmenter de 1017 

à 1018 cm-3 avec l’augmentation de la température de croissance. Pour les échantillons 

réalisés en vue de mesures par effet Hall (échantillons : s2, s4 et s6) et dopés à l’aide d’une 

température de cellule Si à 1039 °C, l’augmentation de la température de croissance tend à 

réduire la différence avec les niveaux de dopage mesurés par C(V) passant de deux décades 

à moins d’une (le niveau de dopage déterminé par mesures par effet Hall est la moitié de la 

valeur obtenue par mesures C(V)). Le comportement des échantillons dopés par une cellule 



Chapitre 2 Croissance et dopage de l’AlGaP 

 

71 
 

de Si à 1057 °C et crûs à une vitesse de 0,9 ML/s (rapport BEP V/III=8) : s8, s10 et s12 est 

similaire. Cependant, la différence entre mesures C(V) et effet Hall est moins importante que 

celle obtenue avec une température de cellule de Si de 1039 °C (le niveau de dopage 

déterminé par mesures Hall et C(V) diffère seulement de 20 %). En prenant en compte les 

incertitudes de mesures, les dopants ne peuvent être considérés totalement activés que 

dans la gamme de température [650-710] °C. Ici, la différence dans les rapports BEP V/III 

utilisés est aussi responsable de cette légère différence. Un ratio BEP V/III plus important et 

une température de croissance plus élevée pourraient être utilisés afin de garantir 

l’activation des dopants. La température de croissance joue un rôle important dans la 

capacité, d’une part à atteindre des niveaux de dopages élevés et d’autre part à les activer.  

Pour résumer, pour le dopage p (Be), la température de croissance de l’AlGaP:p doit être 

supérieure à 580 °C afin d’atteindre des niveaux de dopages activés élevés mais une large 

tolérance sur les paramètres de croissance est possible. Pour le dopage-n (Si), la 

température de croissance doit être supérieure à 650 °C afin de minimiser la différence 

entre les dopants n ionisés et activés et donc d’atteindre des valeurs élevées de dopage n 

activé. La tolérance pour le dopage n est moindre que celle du côté p comme le montre le 

fait que l’AlGaP:n réalisé à 580 °C entraîne l’obtention d’un couche fortement isolante. Ces 

résultats (pour les deux types de dopages) ne sont apparemment pas corrélés aux données 

structurales précédemment montrées indiquant que la rugosité et l’activation des dopants 

sont deux problèmes distincts. Le régime de saturation (pour les niveaux de dopage 

importants) n’a pas été étudié dans ce travail et pourrait être différent pour l’AlGaP et le 

GaP. Dans la suite, la différence entre les niveaux de dopants ionisés et activés est étudiée 

par DLTS. 

2.6.  Etude du piégeage des porteurs par la DLTS 

Dans la partie précédente, certaines différences ont été mises en évidence entre les 

mesures C(V) et effet Hall pour les échantillons AlGaP:n suivant les conditions de croissance. 

Dans la suite, la présence possible de centres profonds dans les échantillons AlGaP:n sera 

examinée. Les techniques de DLTS et de I-DLTS [23] ont été utilisées afin d’analyser le temps 

de vie caractéristique des centres profonds, leurs concentrations, le taux d’émission et 

l’énergie d’activation de ces centres profonds en se basant sur le travail de D. V. Lang [22]. 

Dans ces mesures, la fréquence de travail a été réglée à 1 MHz. La tension de l’impulsion 
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était de 0,5 V et la tension de mesure a été choisie de façon à minimiser le courant de fuite. 

Pour les mesures DLTS, la durée de l’impulsion était de 10 ms alors que le délai entre deux 

mesures de capacité était de 1 s. Le rapport 
𝑡2

𝑡1
 était fixé égale à 2 pour toutes les mesures 

avec 𝑡1 et 𝑡2 qui sont définis comme le temps auquel les mesures de capacité 𝐶(𝑡1) et 𝐶(𝑡2) 

sont réalisées. Une légère et abrupte variation du signal est systématiquement présente 

autour de 306 K. Elle correspond à un artefact de mesure. L’ensemble des valeurs négatives 

du signal DLTS met en évidence la présence de pièges pour les porteurs majoritaires qui sont 

des pièges à électrons en-dessous de la bande de conduction de l’AlGaP:n. A partir de de la 

Fig. 2.10, deux contributions majeures au signal DLTS sont observées : l’une située à 180 K 

(que l’on appellera pic A) et l’autre située à 300 K (que l’on appellera pic B dans la suite). Il 

est aussi clair que le pic B, étant structuré de manière complexe, est en fait composé au 

minimum de deux niveaux d’énergies de centres profonds. 

 

Fig. 2.10: Spectre DLTS expérimental mettant en évidence des centres profonds en bande 
de conduction dans une couche d’AlGaP:n crûe à 650 °C avec une vitesse de croissance de 
0,6 ML/s (échantillon s5). Dix spectres différents sont présentés pour dix valeurs 
différentes de  𝒕𝟏 : 1 s à 10 s (avec un pas de 1 s) mettant en évidence deux pics différents 
(A et B) dans le signal DLTS. L’encart montre le taux d’émission en fonction de l’inverse de 
la température pour les deux pièges à basse et haute températures : pic A (carrés noirs) et 
pic B (triangles verts). Les énergies d’activation autour de 0,45 eV sont mesurées pour les 
deux pics. Le facteur pré-exponentiel est égale à 8 x 106 s-1K-2 pour le pic A et 102 s-1K-2 pour 
le pic B. Figure issue de [1]. 

Cependant, la résolution de notre mesure ne nous permet pas d’analyser en 

profondeur les détails de ces centres profonds. Une analyse plus fine pourrait être réalisée 

par transformée de Laplace [32] ou de Fourier [33]. L’amplitude du pic B est au moins quatre 
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fois supérieure à celle du pic A. Même si la capacité en régime stationnaire évolue avec la 

température, cette augmentation d’amplitude est vraisemblablement attribuée à 

l’importante densité de défauts du pic B. L’insert présente le taux d’émission des électrons 

𝑒𝑛 défini par : 

𝑒𝑛 =
1

𝜏𝑚𝑎𝑥
=
𝜎 < 𝑣 > 𝑁𝑐

𝑔
𝑒
−∆𝐸
𝑘𝑇  ( 2.1) 

avec le temps de vie des pièges 𝜏𝑚𝑎𝑥 étant égal à : 

𝜏𝑚𝑎𝑥 =
𝑡2 − 𝑡1

ln
𝑡2
𝑡1

 
( 2.2) 

 Ici, 𝜎 représente la section efficace de capture, < 𝑣 > la vitesse thermique, 𝑁𝑐 la 

densité d’états dans la bande de conduction, g le terme de dégénérescence, ∆𝐸 l’énergie 

d’activation des pièges, 𝑇 la température absolue et 𝑘, la constante de Boltzmann. Le ratio :   

𝜎 < 𝑣 > 𝑁𝑐
𝑔

 ( 2.3) 

sera appelé facteur pré-exponentiel dans la suite. De plus, une correction peut être réalisée 

sur le taux d’émission en prenant en compte la dépendance en 𝑇² du produit < 𝑣 > 𝑁𝑐  [34]. 

Le ratio 𝑒𝑛𝑇
−2 est tracé en fonction de l’inverse de la température afin de déterminer  ∆𝐸 et 

le facteur pré-exponentiel pour chaque piège. Les carrés noirs et les triangles verts 

correspondent respectivement au pic A et au pic B. Les énergies d’activation obtenues sont 

très similaires pour les deux pics : 0,45 eV alors que le facteur pré-exponentiel diffère et est 

égal à 8 x 106 s-1K-2 pour le pic A et 102 s-1K-2 pour le pic B. Cependant, une détermination 

précise de l’énergie d’activation requiert une connaissance exacte de la dépendance en 

température de la section efficace de capture 𝜎 ce qui n’est pas simple [32], [34]. Dans la 

suite, nous considérerons qu’il existe différents types de défauts situés autour de 0,45 eV 

sous le minimum de la bande de conduction et que parmi ceux-ci, les défauts activés à 300 K 

sont quantitativement les plus importants. L’origine de ces défauts ne peut être déterminée 

de manière définitive dans cette étude. Cependant, une incorporation d’oxygène dans les 

couches d’AlGaP:n, déjà soulignée dans la Fig. 2.2, peut être considérée afin d’expliquer ces 

résultats. Cette hypothèse est aussi soutenue par l’absence de corrélation entre les 

propriétés de rugosité de surface et les propriétés électriques.  
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Dans la suite, nous nous restreindrons à l’analyse du pic B activé à 300 K pour les différents 

échantillons AlGaP:n/GaP:n. Une comparaison rapide entre les échantillons peut donc être 

effectuée sans nécessité d’effectuer des mesures à des températures cryogéniques. Pour l’I-

DLTS, la température est réglée à 296 K. La durée du pulse est de 2 s, le rapport  
𝑡2

𝑡1
 est fixé à 

2 et 𝑡1 varie de 10 ms à 30 s. Dans la Fig. 2.11, le signal de spectroscopie de capacité est 

présenté pour différentes températures et vitesses de croissances des échantillons 

AlGaP:n/GaP:n : s1, s3, s5, s7, s9 et s11. L’axe de gauche correspond au signal de 

spectroscopie de capacité normalisée 𝑆 donné par : 

𝑆 =
𝐶(𝑡1) − 𝐶(𝑡2)

𝐶0
 ( 2.4) 

où 𝐶0 correspond à la capacité en régime établie et l’axe des abscisses correspond à 𝜏 décrit 

comme : 

 𝑡2 − 𝑡1

ln
𝑡2
𝑡1

 
( 2.5) 

 𝑆 atteint son extremum 𝑆𝑚𝑖𝑛 qui est relié à la concentration de pièges quand 𝜏 = 𝜏𝑚𝑎𝑥 avec 

𝜏𝑚𝑎𝑥 déterminé par la dérivée de 𝑆 par rapport à 𝜏. 

 

Fig. 2.11 : Signal de spectroscopie de capacité mesuré à 296 K pour des échantillons 
AlGaP:n crûs avec différentes températures et vitesses de croissance. L’amplitude des 
impulsions est réglée à 0,5 V et la tension de mesure est de -6 V pour les échantillons crûs 
à 650 °C et -4 V pour les autres dans le but de minimiser le courant de fuite. La 
concentration de pièges est d’environ 7 x 1016 cm-3 pour les échantillons crûs à 650 °C et est 
inférieure à 3 x 1016 cm-3 pour les échantillons crûs à plus hautes températures. Figure 
issue de [1]. 
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Pour tous les échantillons AlGaP dopés n, la capacité transitoire est négative et est reliée 

à la présence de pièges d’électrons sous la bande de conduction de la couche AlGaP:n. 

Comme mentionné plus haut, au moins deux contributions sont présentes dans le pic B de 

l’échantillon s5. Ce comportement est aussi observé pour l’échantillon s11 crû à la même 

température de croissance mais avec une vitesse de croissance de 0,9 ML/s. Dans la suite 

une contribution unique sera considérée par simplicité. On peut noter que la profondeur du 

𝑆 diminue avec l’augmentation de la température de croissance. Pour l’AlGaP:n crû à 650 °C, 

𝑆𝑚𝑖𝑛est d’environ -25 x 10-3 pour 𝜏𝑚𝑎𝑥 égale à 1,5 s et 15 s respectivement pour une vitesse 

de croissance de 0,6ML/s (s5) et 0,9 ML/s (s11) et est inférieure à 3 x 1016 cm-3 pour les 

autres échantillons : s1, s3, s7 et s9 crûs à plus haute température. L’amplitude du pic 

correspond à une concentration de pièges de 7 x 1016 cm-3 pour les échantillons crûs à 650 °C 

(s5 et s11) et est inférieure à 3 x 1016 cm-3 pour les autres échantillons s1, s3, s7 et s9 crûs à 

plus haute température. La détermination de la concentration de piéges est basée sur 

l’équation (3) de [22] et est limitée par l’incertitude de la mesure. Ces niveaux 

correspondent à 10 % (3 %) des niveaux de dopages ionisés mesurés sur les échantillons crûs 

à 650 °C (>650 °C) ce qui souligne l’influence de la température de croissance sur la 

concentration de pièges. Le réglage de la température de croissance au-dessus de 650 °C 

semble être une condition nécessaire afin de limiter la formation de pièges à électrons dans 

l’AlGaP:n.  

2.7.  Conclusion   

La morphologie de surface, les niveaux de dopages et l’activation des dopants dans des 

couches épitaxiées d’AlGaP crûes sur substrat GaP par épitaxie par jets moléculaires à 

sources solides, ont été étudiés en fonction des paramètres de croissance et plus 

spécifiquement de la température de croissance. A partir des analyses de microscopie à 

force atomique, il a été montré qu’une surface lisse pouvait être obtenue seulement dans la 

gamme de température de croissance [580-680] °C avec un ratio BEP V/III suffisamment 

élevé afin de promouvoir à la fois la migration des atomes d’Al sur le front de croissance et 

de limiter la désorption du phosphore. En ce qui concerne le dopage p (Be), une valeur 

raisonnable de dopage activé (typiquement 1018 cm-3) peut être atteinte si la température 

de croissance est maintenue au-dessus de 580 °C. Pour le dopage n (Si), la situation est plus 

critique car une température de croissance inférieure à 650 °C entraîne la formation d’une 
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couche fortement isolante dans nos conditions de croissance. Le problème d’activation des 

dopants n est lié à l’apparition de centres profonds en bande de conduction qui sont générés 

lorsque la température de croissance n’est pas assez élevée comme le montre les mesures 

DLTS. Par conséquent, les dispositifs électriquement contrôlés comme les cellules 

photovoltaïques ou les lasers utilisant des couches épitaxiées d’AlGaP doivent être 

soigneusement conçus afin d’assurer à la fois une faible rugosité de surface et une activation 

efficace des dopants à l’aide de la température, de la vitesse de croissance et du rapport BEP 

V/III. 
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Chapitre 3 Boîtes quantiques (In,Ga)As/GaP 

Après avoir discuté du confinement optique et de l’injection électrique dans les couches 

d’AlGaP, passons maintenant à l’analyse de la zone active composée de boîtes quantiques 

(Quantum Dots, QDs) (In,Ga)As/GaP. L’objectif est ici de comprendre l’origine des transitions 

optiques observées et de favoriser l’émission de type gap direct dans ces nanostructures. 

Dans cette partie, nous présenterons, dans un premier temps, la technique d’analyse utilisée 

afin de rendre compte du comportement de photoluminescence (PL) des échantillons de 

QDs (In,Ga)As/GaP. Puis, dans un second temps, une comparaison entre les résultats 

expérimentaux et la structure électronique théorique de ces QDs sera effectuée, afin 

d’identifier l’origine des transitions optiques dans ce système. Enfin, la modification de la 

structure électronique par la variation des conditions de croissance sera discutée, par 

rapport aux objectifs d’obtention de transitions directes.  

La croissance des échantillons a été réalisée par T. Rohel. Les échantillons de QDs 

(In,Ga)As/GaP présentés par la suite sont tous réalisés sur substrat GaP:nid en utilisant le 

bâti de croissance cristalline à source solide SSMBE décrit dans la référence [1] et en [annexe 

A]. Les éléments III : Ga, In sont envoyés à partir d’une cellule à effusion conventionnelle de 

type Knusden et les éléments V : As, P sont introduits à l’aide d’une cellule cracker à vanne. 

Une séquence de croissance type est présentée dans la Fig. 3.1. Après désorption de l’oxyde 

sous flux de P, une couche tampon de GaP:nid d’une épaisseur de 65 nm est réalisée à une 

température de 500 °C. L’épitaxie se poursuit par une couverture d’(In,Ga)As entre 2,5 et 6 

ML à une vitesse de 0,1 ML/s et à 500 °C pour quatre compositions nominales d’In : 10 %, 25 

%, 35 % et 50 % correspondant à un désaccord de maille de 4,5, 5,6, 6,3 et 7,4 % 

respectivement, à température ambiante. Lors de cette couverture, le rapport BEP V/III peut 

varier entre 3,8 à 9,7 et il correspond à un rapport de la pression équivalente en éléments V 

sur celle en éléments III, mesurées avec la jauge « Flux » du bâti d’épitaxie. La formation ou 

non de QDs (In,Ga)As/GaP est vérifiée par l’observation de la transition 2D-3D à l’aide du 

RHEED. 
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Fig. 3.1 Séquence de croissance type de QDs (In,Ga)As/GaP sur substrat GaP. Les 
paramètres de croissance qui varient sont n, le nombre de monocouches d’(In,Ga)As 
déposées, la composition d’In nominale x, le rapport V/III y et les temps d’arrêts de 
croissance sous flux d’As tAs et de tP. Les autres paramètres sont fixes. 

Puis, un arrêt de croissance sous flux d’As de 30 s est réalisé. Pour les mesures AFM, 

les échantillons sont refroidis jusqu’à température ambiante puis sortis du réacteur MBE. 

Pour ce qui est des échantillons destinés aux mesures de PL, une couche épitaxiée de 

GaP:nid de 50 nm est ajoutée, précédée d’un arrêt de croissance sous flux de P de 5 s. Sauf 

contre-indication explicite dans le texte, ces paramètres de croissance ne varient pas. Les 

échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP utilisés au sein de ce chapitre sont présentés dans le Tab. 

3.1. 

 

Tab. 3.1 Tableau récapitulatif des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP destinés aux mesures 
AFM (en noir) et aux mesures de PL (en rouge). 
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3.1.  Méthode d’analyse 

3.1.1. Présentation de la méthode utilisée 

La technique d’analyse présentée ici a pour but de retranscrire de manière efficace mais 

quantitative, l’évolution de la photoluminescence d’un échantillon de QDs (In,Ga)As/GaP en 

fonction d’une part, de la puissance d’excitation et d’autre part, de la température. En effet, 

les spectres observés sont larges et non standards pour des QDs, en comparaison des 50 

meV habituellement observé sur des systèmes de référence, comme InAs/InP [2] ou 

InAs/GaAs [3]. Ces mesures ont été effectuées à l’aide du dispositif expérimental décrit en 

[annexe E] où la PL est excitée par un laser continu à 405 nm. Le modèle retenu permet de 

suivre l’évolution des transitions optiques présentes au sein du spectre de PL à l’aide de 

l’ajustement multi-gaussien suivant :  

𝑦(𝐸) = 𝑓(𝐸) +∑𝐴𝑖 ∗ 𝑒
(
−(𝑥−𝐸𝑖)
𝑤𝑖

)
2𝑖=5

𝑖=1

 ( 3.1 ) 

Le premier terme 𝑓(𝐸) correspond à la ligne de base ainsi qu’à la contribution des 

centres profonds du substrat GaP et de la luminescence de la fenêtre du cryostat. Le 

deuxième terme correspond à une somme de gaussiennes avec 𝐴𝑖, l’amplitude, 𝐸𝑖 la 

position du centre de la gaussienne et 𝑤𝑖, sa largeur. Un compromis est donc à trouver entre 

le nombre de gaussiennes (3 paramètres chacune) et la volonté de pouvoir ajuster au 

minimum 80 % du signal de PL. Une illustration est donnée sur la Fig. 3.2. Les trois 

gaussiennes utilisées (Fig. 3.2a) ne sont pas suffisantes pour ajuster une courbe de tendance 

au spectre de PL pour des énergies inférieures à 1,65 eV et supérieures à 1,95 eV. Cela n’est 

pas le cas quand on utilise cinq gaussiennes, comme on le voit sur la Fig. 3.2b. Pour la suite, 

le nombre de gaussienne sera limité à cinq afin de limiter le nombre de paramètres 

d’ajustement. Le modèle utilise certes au maximum 15 paramètres (sans compter 𝑓(𝐸)) mais 

sa pertinence est basée sur la corrélation de 30 spectres : 12 en fonction de la densité 

d’excitation et 18 en fonction de la température.  
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Fig. 3.2 Intensité de photoluminescence de l’échantillon S1861 pour une température de 
10 K et une densité de puissance injectée de 95 W.cm-2. La courbe rouge correspond aux 
données expérimentales et la courbe bleue à la somme des gaussiennes incluant la ligne 
de base. Les lignes pointillées correspondent aux contributions individuelles de chaque 
gaussienne : trois gaussiennes pour a) et cinq pour b). 

3.1.1.1. Densité d’excitation 

Le modèle présenté est tout d’abord utilisé pour reproduire l’évolution de 

photoluminescence en fonction de la densité d’excitation à 10 K. Le protocole est le suivant : 

on commence par le spectre correspondant à la densité d’excitation la plus faible. Dans un 

premier temps, on définit la ligne de base. Puis, dans un second temps, on ajuste les 

paramètres des gaussiennes nécessaires de façon à minimiser la différence entre les 

mesures expérimentales et la somme des gaussiennes. La densité d’excitation la plus faible 

utilisée est de l’ordre du 0,02-0,03 mW.cm-2, nous supposerons donc l’absence d’états 

excités et ainsi, nous fixerons 𝐸𝑖   et  𝑤𝑖. On ajustera donc la ligne de base et l’amplitude des 

gaussiennes pour les spectres correspondant aux densités d’excitation de plus en plus 

grandes. Si besoin, on ajoute une nouvelle gaussienne dans la limite des cinq que nous nous 

sommes fixées. Malgré le fait qu’on ait fixé 𝐸𝑖 et  𝑤𝑖, des variations peuvent être nécessaires 

afin d’effectuer un léger ajustement mais ne doivent pas excéder 5 % de la valeur fixée à 

l’aide du spectre de PL à 10 K et correspondant à la plus faible densité d’excitation. Une 

méthodologie similaire a aussi été utilisée pour retranscrire le comportement de QDs Ge/Si 

[4]. La méthode décrite précédemment, a été appliquée sur l’ensemble des échantillons de 

QDs étudiés dans cette thèse. Pour chaque échantillon, les courbes suivantes sont tracées 

(illustration en Fig. 3.3) :  

• L’Energie des transitions 𝐸𝑖 en fonction de la densité d’excitation 

• La largeur à mi-hauteur (Full Width at Half Maximum, FWHM) en fonction de la 

densité d’excitation :  
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𝐹𝑊𝐻𝑀 = 𝑤 ∗ 2 ∗ √ln(2) (3.2) 

 

• L’intensité intégrée en fonction de la densité d’excitation : 

𝐼 = 𝐴 ∗ 𝑤 ( 3.3) 

 

 

Fig. 3.3 a) Superposition des spectres de PL expérimentaux de l’échantillon S1861 (courbes 
rouges) aux résultats de l’ajustement multi-Gaussien (courbes bleues) en fonction de la 
densité d’excitation à 10 K. b) Intensité intégrée de PL des différentes contributions 
gaussiennes, c) énergie des transitions et d) FWHM en fonction de la densité d’excitation.  

L’évolution des spectres de PL ainsi que les résultats de l’ajustement en fonction de la 

densité d’excitation sont présentés dans la Fig. 3.3a. A la densité d’excitation la plus 
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faible, on peut identifier deux transitions majeures au sein du spectre de PL à 1,75 et 1,8 eV. 

Le rapport d’intensité entre ces deux transitions évolue en fonction de la densité 

d’excitation : pour la plus basse densité d’excitation, la contribution majoritaire correspond à 

la transition à plus basse énergie puis, pour des densités d’excitation supérieures, les 

contributions des deux transitions deviennent équivalentes. Sur le reste de la gamme, la 

contribution majoritaire correspond à la transition à plus haute énergie. Ce comportement 

est parfaitement retranscrit sur l’évolution de l’intensité intégrée de PL des différentes 

transitions Fig. 1.1b. De cette évolution, on peut définir une loi de puissance [4]–[6]: 

𝐼(𝐷) = 𝐶 + 𝐴 ∗ 𝐷𝑞 ( 3.4 ) 

Où 𝐼 est l’intensité intégrée,  𝐶 est une constante qui traduit la contribution du bruit, 

𝐴 est un facteur multiplicatif, 𝐷 est la densité de puissance injectée et 𝑞, le coefficient de 

linéarité. L’évolution de chaque transition identifiée est sous-linéaire. Pour des densités 

optiques supérieures à 102 W.cm-2, une transition est ajoutée dans la limite des cinq 

maximum de façon à retranscrire au mieux le comportement à haute énergie du spectre de 

PL ce qui est en accord avec la présence d’états excités à ces fortes densités de puissances. 

L’évolution de l’énergie et de la FWHM des diverses transitions est présentée au sein des Fig. 

3.3c et Fig. 3.3d. Comme souhaité, ces valeurs varient au maximum de 5 %. Les valeurs de 

FWHM des transitions sont entre 90 et 67 meV.  

3.1.1.2. Température 

Ce traitement est ensuite appliqué à l’évolution de la PL en fonction de la 

température pour une densité d’excitation de 102 W.cm-2. Cette densité d’excitation est 

utilisée de façon à avoir une photoluminescence exploitable (rapport signal sur bruit 

suffisant) à 350 K pour l’ensemble des échantillons étudiés. Elle induit en revanche la prise 

en compte d’états excités dans les spectres. Le protocole est le suivant : l’ensemble des 

paramètres pour le spectre à 10 K a été obtenu suite à l’analyse de l’évolution de la PL en 

fonction de la densité optique. En fonction de la température, on considère que  𝑤𝑖 reste 

fixe et 𝐸𝑖 suit en première approximation une loi de Varshni [7] standard basée sur la 

composante principale du spectre de PL. On ajustera donc la ligne de base et l’amplitude des 

gaussiennes pour les spectres correspondant aux températures de plus en plus importantes. 

Cette méthode, utilisée pour l’ensemble des échantillons, (cf. exemple proposé en Fig. 3.4), 

permet de représenter : 



Chapitre 3 Boîtes quantiques (In,Ga)As/GaP 

 

85 
 

• Les énergies des transitions 𝐸𝑖 en fonction de la température 

• La FWHM en fonction de la température  

• L’intensité intégrée en fonction de la température 

 

Fig. 3.4 a) Superposition des spectres de PL expérimentaux de l’échantillon S1861 (courbes 
rouges) aux résultats de l’ajustement multi-Gaussien (courbes bleues) en fonction de la 
température. b) Intensité intégrée de PL, c) énergie des transitions et d) FWHM en fonction 
de la température.  

L’évolution des spectres de PL ainsi que les résultats de l’ajustement en fonction de la 

température sont présentés dans la Fig. 3.4a. Pour des températures supérieures ou égales à 

250 K, la limitation à cinq gaussiennes du modèle implique que le spectre de PL à haute 

énergie n’est pas bien retranscrit. A densité d’excitation constante, on constate que la PL 
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diminue avec l’augmentation de la température. Ce comportement se retrouve bien sûr sur 

l’évolution en température de l’intensité intégrée de PL des différentes transitions Fig. 3.4b, 

que l’on peut modéliser par une loi d’Arrhenius [5], [6]: 

𝐼(𝑇) =
𝐼0

1 + 𝛼1 ∗ 𝑒
(
−𝐸𝑎1
𝑘𝑇

) + 𝛼2 ∗ 𝑒
(
−𝐸𝑎2
𝑘𝑇

)
 

( 3.5 ) 

Où I est l’intensité intégrée, T est la température absolue, 𝐼0 est l’intensité intégrée à 

0 K, k est la constante de Boltzmann, 𝐸𝑎𝑖  est l’énergie d’activation et 𝛼𝑖, l’efficacité 

d’échappement des porteurs. La légère variation de l’intensité de PL intégrée observée entre 

20 K et 30 K n’est pas reproductible par la loi d’Arrhenius et provient de la difficulté de 

séparer les contributions des gaussiennes qui se chevauchent. En passant outre cette 

variation, on peut identifier deux comportements différents entre 10 K et 100 K : pas de 

variation de l’intensité intégrée de PL pour les transitions bleus et noires mais une 

décroissance de l’intensité pour les transitions vertes et rouges. Sur le reste de la gamme, 

l’intensité intégrée de PL diminue. Ces comportements se traduisent donc par des valeurs de 

 𝛼𝑖 et 𝐸𝑎𝑖  différentes. Comme identifié dans la partie 3.1.1.1, la transition principale est la 

transition à 1.8 eV. La position de cette transition et des autres évolue en fonction de la 

température (Fig. 3.4c) au contraire des valeurs de FWHM qui restent globalement fixes (Fig. 

3.4d). 

3.1.1.3. Regroupement des transitions 

L’évolution de l’intensité intégrée de PL en fonction de la température (Fig. 3.4b) a mis 

en lumière deux types de comportements différents pour les transitions identifiées : 

• Transition dont la baisse de l’intensité de PL à basse température (typiquement <100 
K) est significative (Low Activation Energy Transition, LAET)  

 

• Transition dont la baisse de l’intensité de PL avant 100 K n’est pas significative (High 
Activation Energy Transition, HAET)  
 

Ainsi, les transitions présentant le même comportement peuvent être regroupées. 

L’évolution de l’intensité intégrée de PL de ces deux groupes de transitions en fonction de la 

densité d’excitation à 10 K (Fig. 3.3a) et en fonction de la température à densité d’excitation 

constante (Fig. 3.4b) est ainsi présentée en Fig. 3.5 : 
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Fig. 3.5 Evolution de l’intensité intégrée de groupe de transitions LAET (marqueurs rouges) 
et HAET (marqueurs bleus) de l’échantillon S1861 en fonction a) de la densité de puissance 
injectée et b) de la température. Les lignes continues correspondent à la loi de puissance 
pour a) et à la loi d’Arrhenius pour b). 

Dans le cas de l’échantillon S1861 présenté en Fig. 3.3 et Fig. 3.4, la LAET comprend 

les transitions verte et rouge car elles présentent une décroissance significative de leur 

intensité à basse température, au contraire du reste des transitions qui composent HAET. 

L’énergie de référence de chaque famille de transition est basée sur la transition ayant 

l’intensité intégrée la plus importante à 10 K. Dans le cas présenté ci-dessus, l’énergie de 

référence est 1,8 eV pour HAET et 1,74 eV pour LAET. On a donc accès à plusieurs 

paramètres qui sont résumés dans le tableau ci-dessous : 

 
Tab. 3.2 Paramètres extraits de l’analyse pour les transitions LAET et HAET de l’échantillon 
S1861 présentée dans la Fig. 3.5. 
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 L’évolution des transitions LAET et HAET en fonction de la densité d’excitation est 

sous-linéaire pour les deux transitions. La transition à plus haute énergie, ici HAET, présente 

un coefficient d’évolution q plus important que la transition à plus basse énergie, ici LAET. 

Pour l’évolution en fonction de la température, la valeur de 𝛼1 doit être comparée à celle 

d’ 𝛼2 pour quantifier son efficacité (un facteur 7 x 102 pour LAET contre 5 x 104 pour HAET). 

Cette comparaison indique que la baisse de PL significative pour HAET observée pour des 

températures supérieures à 100 K est essentiellement traduite par les paramètres  𝛼2 

et 𝐸𝑎2 . 

Il est important de noter que les valeurs d’efficacité d’échappement des porteurs ainsi 

que de l’énergie d’activation sont sujettes à une incertitude importante car le 

comportement de l’intensité intégrée de PL peut être retranscrit avec succès pour différents 

couples de valeurs  𝛼𝑖 et 𝐸𝑎𝑖. Cependant, le comportement mis en lumière sur cet 

échantillon est bien récurent sur l’ensemble des échantillons de l’étude. 

3.1.2. Limitation de la méthode 

La méthode d’analyse, présentée ci-dessus, permet de décrire le comportement de 

photoluminescence des échantillons de QDs en fonction de la densité d’excitation et de la 

température. Cependant, la superposition spectrale partielle des différentes transitions rend 

difficile la distinction de leurs comportements. Ainsi dans l’évolution de l’intensité de PL en 

fonction de la température, à la fois la LAET et la HAET présentent deux énergies d’activation 

dans nos traitements. Par exemple, il est difficile de dire si la contribution  𝛼1 et 𝐸𝑎1 de HAET 

a un sens physique ou si elle est liée à sa superposition avec des états excités de LAET. Etant 

donnée la différence qualitative de comportement des deux transitions en fonction de la 

température, nous nous concentrerons essentiellement, pour chacune d’elle, sur la première 

contribution d’Arrhenius significative ; à savoir 𝛼1 et 𝐸𝑎1 pour LAET,  𝛼2 et 𝐸𝑎2  pour HAET. 

3.2.  Structure électronique du système de QDs (In,Ga)As/GaP 

3.2.1. Contrainte et déformations : Concepts généraux  

Avant de présenter la structure électronique du système de QDs (In,Ga)As/GaP, prenons 

l’exemple du GaAs sur substrat GaP (001) afin d’étudier l’influence des déformations sur les 

structures de bandes électroniques selon la théorie du potentiel de déformation linéaire [8]. 

Le GaAs et le GaP ont des structures de type Zinc-Blende. La déformation dans un cristal 
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peut être définie comme une modification du paramètre de maille du cristal par rapport à sa 

forme d‘équilibre. Dans la plupart des cas, le déplacement est très inférieur au paramètre de 

maille du cristal donc la déformation peut être décrite par le second ordre du tenseur de 

déformations symétrique : 

𝜀 = (𝜀𝑥𝑥 𝜀𝑦𝑦𝜀𝑦𝑦𝜀𝑥𝑦𝜀𝑦𝑧𝜀𝑥𝑧)
𝑡
 ( 3.6 ) 

Le tenseur de contrainte est lié au tenseur de déformation par la loi de Hooke suivant 

la formule :  

𝜏 = 𝐶̿𝜀 ( 3.7 ) 

Où 𝐶̿, est le tenseur de raideur élastique définit à l’aide de la formule suivante dans le 

cas de la structure de type Zinc Blende : 

𝐶̿ =

(

 
 
 
 
 
 
 
 

𝐶11 𝐶12 𝐶12

𝐶12 𝐶11 𝐶12

𝐶12 𝐶12 𝐶11

0 0 0

0 0 0

0 0 0

0 0 0

0 0 0

0 0 0

𝐶44 0 0

0 𝐶44 0

0 0 𝐶44)

 
 
 
 
 
 
 
 

 ( 3.8 ) 

Commençons par la déformation purement hydrostatique. Dans ce cas, on a : 𝜀𝑥𝑥 =

𝜀𝑦𝑦 = 𝜀𝑦𝑦 et 𝜀𝑥𝑦 = 𝜀𝑦𝑧 = 𝜀𝑥𝑧 = 0. Cette déformation étant reliée à une variation du 

volume, on peut écrire : 

∆𝑉

𝑉
= 𝜀𝑥𝑥 + 𝜀𝑦𝑦 + 𝜀𝑧𝑧 ( 3.9 ) 

Quand un matériau de paramètre de maille 𝑎 est crû sur un matériau de paramètre 

de maille 𝑎0, la déformation n’est pas purement hydrostatique. En effet, le substrat impose 

le paramètre de maille dans le plan donc 𝑎∥ = 𝑎0. Dans la direction de croissance, le 

paramètre de maille tend à se relaxer avec un paramètre de maille 𝑎⊥. Dans le cas de la 

déformation bi-axiale, on écrit :  

𝜀𝑥𝑥 = 𝜀𝑦𝑦 =
𝑎∥ − 𝑎

𝑎
=
𝑎0 − 𝑎

𝑎
 ( 3.10 ) 

𝜀𝑧𝑧 =
 𝑎⊥ − 𝑎

𝑎
 ( 3.11 ) 
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𝜀𝑥𝑦 = 𝜀𝑦𝑧 = 𝜀𝑥𝑧 = 0 ( 3.12 ) 

𝜀𝑧𝑧 et 𝜀𝑥𝑥 = 𝜀𝑦𝑦 peuvent être reliés grâce à la loi de Hooke et à l’absence  de 

déformation dans la direction de croissance, ce qui donne :  

𝜀𝑧𝑧 = −2
𝐶12
𝐶11

𝜀𝑥𝑥 ( 3.13 ) 

Dans notre exemple, on a une croissance en compression car 𝑎𝐺𝑎𝐴𝑠 = 𝑎 =

5,6533 Å > 𝑎𝐺𝑎𝑃 = 𝑎0 = 5,4505 Å (à température ambiante) et on obtient : 

𝜀𝑥𝑥 = 𝜀𝑦𝑦 =
𝑎0−𝑎

𝑎
= −0,036 , 𝜀𝑧𝑧 = −2

𝐶12

𝐶11
𝜀𝑥𝑥 = 0,033 et  

∆𝑉

𝑉
= 𝜀𝑥𝑥 + 𝜀𝑦𝑦 + 𝜀𝑧𝑧 = −0,039 

où 𝐶11 = 1,221 𝐺𝑃𝑎 et 𝐶12 = 56,6 𝐺𝑃𝑎. 

L’ensemble des valeurs du diagramme de bande à 0 K non contraint ainsi que les potentiels 

de déformation du GaAs sont présentés dans le Tab. 3.3 : 

𝐸𝑔
𝐿(eV) 𝐸𝑔

Г (eV) 𝐸𝑔
𝑋 (eV) 𝑎𝑐(eV) 𝑎𝑣 (eV) 𝑏 (eV) Ξ𝑑

𝑋 +
1

3
Ξ𝑢
𝑋  (eV) Ξ𝑑

𝐿 +
1

3
Ξ𝑢
𝐿  (eV) Ξ𝑢

𝑋 (eV) 

1,815 1,519 1,981 7,17 1,16 -2,0 1,7 -2,0 6,5 
 

Tab. 3.3 Bande interdite directe et indirecte du GaAs non contraint à 0 K ainsi que les 

différents potentiels de déformation du GaAs [9], [10] [11]: Pour X et L, 𝚵𝒅 +
𝟏

𝟑
𝚵𝒖 et 𝚵𝒖  

correspondent respectivement aux potentiels de déformations dans le cas hydrostatique 
et biaxial. Pour Г, les potentiels de déformation caractéristiques sont 𝒂𝒄 et 𝒃 pour la bande 
de conduction et 𝒂𝒗 pour la bande de valence. 

Dans le cas de la déformation hydrostatique, le décalage des niveaux d’énergie est 

proportionnel à la variation de volume comme présenté dans la Fig. 3.6a. Les niveaux 

d’énergies de la bande de conduction en Г et L se décalent vers les hautes énergies alors que 

les niveaux d’énergies de la bande de conduction en X et de la bande de valence en Г se 

décalent vers les basses énergies. En ajoutant la déformation biaxiale, on observe d’une 

part, une levée de dégénérescence de la bande de conduction X en Xz et Xxy et d’autre part, 

de la bande de valence Г en HH et LH. Aucun effet n’est observé sur la bande L pour des 

raisons de symétrie. La modification de la structure de bande résultante est présentée dans 

la Fig. 3.6b. 
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Fig. 3.6 a) Effet de la déformation hydrostatique (en rouge) sur une couche épaisse de 
GaAs non contrainte (en bleu). b) Effet de l’ajout de la contrainte biaxiale (en vert) sur une 
couche épaisse de GaAs contrainte de façon hydrostatique. Figures issues de [12]. 

Le GaAs contraint biaxialement sur GaP présente une structure de bande indirecte 

car le minimum de la bande de conduction est en Xxy et non plus en Г comme dans le cas du 

GaAs non contraint ce qui montre bien l’importance de la prise en compte de l’impact des 

contraintes. Il est important de noter que le cas des QDs est plus complexe car le cristal peut 

se relaxer dans les trois dimensions et que la contrainte n’est pas homogène dans toute la 

structure comme le soulignent Grundmann et al. [13] dans le cas de QDs InAs/GaAs. La 

connaissance théorique du champ de déformation peut ainsi permettre de déterminer la 

structure électronique théorique des QDs [14]. 

3.2.2. Structure électronique théorique 

La structure électronique des QDs (In,Ga)As/GaP a été calculée par C. Robert à l’aide 

d’un calcul supercellule en liaisons fortes (Thight Binding, TB). Ce modèle est basé sur une 

représentation réaliste des QDs et des déformations en se basant sur les dimensions réelles 

et les orientations des facettes issues d’images STM [15] données dans la Fig. 3.7. Les QDs 

(In,Ga)As/GaP ont donc une forme de pyramide asymétrique [16], [17] avec la présence de 

facettes suivant des plans bien définis [17]. En revanche, ce modèle ne prend en compte ni 

l’interaction coulombienne ni la présence d’In au sein des QDs qui sera discutée par la suite. 

Les composantes de déformations hydrostatiques et biaxiales au sein de ces QDs sont 

présentées dans la Fig. 3.8a et Fig. 3.8b respectivement.  



Chapitre 3 Boîtes quantiques (In,Ga)As/GaP 

 

92 
 

 

Fig. 3.7 a) Image STM de QDs (In,Ga)As/GaP. b) Géométrie, orientation des facettes et 
dimensions des QDs extraites de l’image STM et utilisées dans le modèle TB supercellule. 
La hauteur des QDs est de 3.4 nm. Figures issues de [12]. 

La contrainte hydrostatique est présente principalement au sein de la QD car le GaP, 

utilisé comme matériau barrière, a un module de Young plus important que le matériau actif 

qui est ici le GaAs [18]. En ce qui concerne la déformation biaxiale, elle est négative au sein 

des QDs ce qui implique que le GaAs est en compression. Dans les barrières, elle est par 

contre positive et s’étend sur plus d’une dizaine d’Angströms. Le GaP soumis à cette 

contrainte est donc en tension. De plus, on peut remarquer que la déformation est plus 

importante à l’apex qu’à la base de la QD. Les observations effectuées sur les déformations  

dans les QDs GaAs/GaP sont aussi observées dans les QDs InAs/GaAs [13]. Le potentiel de 

confinement résultant est présenté en Fig. 3.8c. La levée de dégénérescence trous légers-

trous lourds de la bande de valence est donc inversée : pour le GaP contraint, le minimum 

est LH, tandis que pour le GaAs, le minimum est HH. Il en est de même pour la levée de 

dégénérescence des niveaux X : le minimum est Xz dans le GaP contraint et Xxy dans le GaAs. 

Pour les bandes de conduction X, on constate la présence d’un gradient de potentiel Xz de 

part et d’autre de la QD GaAs dans le GaP contraint mais le potentiel de confinement est plus 

important pour les électrons Xxy au sein de la QD GaAs. 
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Fig. 3.8 Déformation a) hydrostatique (𝜺𝒉𝒚𝒅𝒓𝒐 = 𝜺𝒙𝒙 + 𝜺𝒚𝒚 + 𝜺𝒛𝒛), b) biaxiale (𝜺𝒃𝒊𝒂𝒙 =
𝟏

𝟐
(𝜺𝒙𝒙 + 𝜺𝒚𝒚) − 𝜺𝒛𝒛) et c) potentiel de confinement calculé en utilisant la théorie du 

potentiel de déformation linéaire pour des QDs GaAs/GaP suivant la direction de 
croissance à travers le centre de la QD. Figures issues de [12]. 

Une fois le potentiel de confinement obtenu, il est possible d’en déduire la structure 

électronique des QDs GaAs/GaP (Fig. 3.9). On observe alors que l’état fondamental 

électronique se trouve en Xz et pas en Xxy pour deux raisons : le profil plus doux du potentiel 

de confinement et la masse effective X plus importante dans le GaP que dans le GaAs [9]. Le 

potentiel de confinement Xz peut être approximé par un profil de confinement triangulaire 

comme c’est le cas dans les QWs InAs/GaSb [19]. La nature du confinement des états Xz dans 

le GaP contraint donne lieu à de multiples niveaux Xz au-dessus de l’apex de la QD mais aussi 

au-dessous de la QD. Le minimum de la bande de conduction correspond à un niveau Xz au-

dessus de l’apex de la QD dans le GaP contraint en tension. La transition est donc indirecte 

et de type-II avec des trous en HH du GaAs et des électrons dans le GaP contraint en tension 
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à l’apex de la QD. Cette localisation de porteurs à l’interface GaAs/GaP induite par les 

contraintes est aussi observée dans le système de QDs Si/Ge [19]–[21] mais diffère d’un 

type–II standard comme les QDs GaSb/GaAs [23]. 

 

Fig. 3.9 Structure électronique de QDs GaAs/GaP à 0 K et fonctions d’ondes associées, à 
partir de [15]. 

Dans ce dernier cas, les électrons sont délocalisés dans le matériau barrière et ne 

sont localisés que grâce à l’interaction Coulombienne. On peut donc s’attendre, dans le cas 

des QDs GaAs/GaP à ce que cette interaction favorise la localisation de porteurs à l’interface. 

Il existe aussi une transition indirecte de type I entre le niveau Xxy et HH du GaAs mais il est à 

0,062 eV au-dessus du niveau Xz le plus bas et présente un caractère « Г » très inférieur aux 

niveaux Xz (et donc une moindre efficacité radiative), si l’on décompose les fonctions d’onde 

sur les orbitales élémentaires [15]. 

La taille et la forme des QDs vont influencer la structure électronique précédemment décrite 

par une modification d’une part, du confinement quantique [18] et d’autre part, des 

contraintes du système. Le confinement quantique va principalement affecter la bande Г et 

peu les bandes X à cause de leur masse effective importante [17].  
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Fig. 3.10 Evolution de la déformation biaxiale (𝜺𝒃𝒊𝒂𝒙 =
𝟏

𝟐
(𝜺𝒙𝒙 + 𝜺𝒚𝒚) − 𝜺𝒛𝒛) pour 

différentes hauteurs de troncature (TH) de QDs GaAs/GaP suivant la direction de 
croissance à travers le centre de la QD. Figure issue de [12]. 

Pour ce qui est des déformations de la QD et des barrières, elles vont être modifiées 

par la morphologie de la QD comme en témoigne la Fig. 3.10. Pour une QD de plus en plus 

pointue, la contrainte en tension de la barrière supérieure de GaP va augmenter au 

voisinage de l’apex et ainsi entrainer un renforcement du potentiel de confinement Xz. On ne 

constate pas de modification à la base de la QD. Au sein de la QD, la contrainte en 

compression va diminuer et ainsi modifier le potentiel de confinement de Xxy et de HH. En se 

basant sur [13], la déformation hydrostatique ne vas pas avoir d’influence sur les barrières 

mais sur Г et X des QDs GaAs.  

L’influence des déformations sur le potentiel de confinement est résumée dans la Fig. 

3.11. L’ajout d’In au sein des QDs GaAs/GaP va avoir une influence forte sur la structure 

électronique présentée ci-dessus avec d’une part, une réduction du gap du matériau actif 

non contraint dû au décalage attendu vers les basses énergies de la bande de conduction Г 

(et de la bande X) et d’autre part, une modification des contraintes du système par 

l’augmentation du désaccord de paramètre de maille entre l’InxGa1-xAs et le GaP.  
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Fig. 3.11 Influence des déformations sur le potentiel de confinement électronique en 
fonction de la hauteur des QDs GaAs/GaP.  

Les déformations de la QD et des barrières vont être modifiées comme en témoigne 

la Fig. 3.12. Avec l’augmentation d’In, la contrainte en tension des barrières de GaP va donc 

augmenter avec une influence plus importante à l’apex qu’à la base de la QD entrainant un 

renforcement des potentiels de confinement Xz. Au sein de la QD, la contrainte en 

compression va elle aussi augmenter et ainsi modifier le potentiel de confinement de Xxy et 

de HH. 

 

Fig. 3.12 Evolution de la déformation biaxiale (𝜺𝒃𝒊𝒂𝒙 =
𝟏

𝟐
(𝜺𝒙𝒙 + 𝜺𝒚𝒚) − 𝜺𝒛𝒛) en fonction de 

la composition d'In du système de QDs (In,Ga)As/GaP suivant la direction de croissance à 
travers le centre de la QD. Figure issue de [12]. 
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La modification du potentiel de confinement correspondant est présentée dans la Fig. 

3.13. La distribution de l’In est inhomogène dans les QDs (In,Ga)As/GaP [24] avec la présence 

d’une zone In riche au sommet de la QD et une couche de mouillage (WL) plutôt de type 

GaAsxP1-x [16], [24]. Cette inhomogénéité affecte fortement la localisation et le 

recouvrement des électrons et des trous. Le recouvrement des fonctions d’ondes d’électrons 

et de trous étant lié à l’efficacité de photoluminescence, on s’attend donc à une modification 

de celle-ci en fonction de la composition d’In.  

 

Fig. 3.13 Contribution des déformations au potentiel de confinement électronique en 
fonction de la composition d’In des QDs (In,Ga)As/GaP.  

3.2.3. Identification expérimentale 

Dans la partie 3.1.1.3, nous avions identifié deux familles de transitions optiques 

récurrentes dans les spectres des QDs (In,Ga)As/GaP, notées LAET et HAET et correspondant 

à des transitions optiques ayant des énergies d’activations faibles et grandes, 

respectivement. L’objectif de cette section est d’identifier ces deux familles de transitions 

dans le cadre théorique exposé en section 3.2. Trois éléments sont à prendre en compte la 

morphologie des QDs, les temps de vie des transitions, l’efficacité de PL et l’évolution des 

spectres de PL en température. 

Dans un premier temps, il est important d’exclure ou non le lien avec la distribution 

et/ou la morphologie des QDs. Pour cela, deux images AFM ainsi que la distribution des 

rapports d’aspect associée sont présentées en Fig. 3.14. Les dimensions et la densité des 
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QDs sont déterminées à l’aide de la méthode des partitions de Voronoi. Les images AFM 

correspondent à des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP avec 10 % d’In (Fig. 3.14a) et 35 % 

d’In  (Fig. 3.14b). Dans la Fig. 3.14a, une forte densité de QDs est mesurée : 3,7 x 1011 cm-2. 

La distribution des QDs est monomodale en hauteur et en rayon comme le souligne les 

données morphologiques données en Fig. 3.14c où la hauteur moyenne et le rayon moyen 

des QDs sont de 0,6 ± 0,2 nm et 6,7 ± 2,2 nm respectivement. Ces QDs sont plus petites 

que celles décrites dans [25] malgré un pourcentage d’In incorporé comparable [17]. 

 
Fig. 3.14 Images AFM 1 x 1 µm² et diagrammes hauteurs/rayons extraits pour les 
échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP avec a) et c) 10% d’In (S1883) et b) et d) 35% d’In 
(S1826) réalisés à 500 °C.  

Cette différence s’explique par le fait qu’une température de croissance plus 

importante entraine une augmentation de la longueur de diffusion et ainsi modifie la zone 

effective de collections des atomes [26] entrainant la croissance de QDs ayant des 
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dimensions plus importantes [27]. Une distribution monomodale a toujours été observée 

pour des QDs avec un faible pourcentage d’In [28]. Pour l’échantillon de QDs (In,Ga)As/GaP 

avec 35 % d’In (Fig. 3.14b), la densité de QDs est légèrement inférieure : 1,4 x 1011 cm-2 mais 

la morphologie de QDs est très différente. Dans la Fig. 3.14d, on constate la présence d’une 

distribution bimodale claire en hauteur et en rayon. Cette distribution est aussi observée 

(non présentée ici) pour des QDs (In,Ga)As/GaP avec 50% d’In (échantillon S1804). La 

population de QDs (grosses et petites) sera donc analysée de façon statistique. Les 

dimensions ainsi que les densités des QDs (In,Ga)As/GaP analysées sont présentées dans la 

Tab. 3.4. 

 

Tab. 3.4 Dimensions et densités des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 10% (S1883), 35% 
(S1826) et 50% (S1804) d’In réalisées à 500 °C 

Une distribution bimodale a aussi été observée par Heidemann et al. [29] pour des 

QDs (In,Ga)As/GaP avec 45 % d’In réalisées à 500 °C. La densité de QDs obtenue est de 8 x 

1010 cm-2. Pour ce qui est de la distribution bimodale de hauteur, ils constatent une hauteur 

moyenne de 3,1 ± 1,1 nm pour les petites QDs et de 9,0 ± 2,3 nm pour les grosses boites. La 

densité de leurs QDs ainsi que les hauteurs moyennes associées sont comparables à celles 

obtenues pour 35 % d’In, cependant le ratio petites QDs/grosses QDs est inversé. Cette 

différence vient probablement de l’utilisation d’un ratio V/III plus important lors de la 

croissance des QDs grâce à l’utilisation d’un bâti MBE à source gazeuse. La présence d’une 

distribution monomodale/bimodale semble à première vue être liée au pourcentage d’In. 

Cependant, Stracke et al.[30] obtiennent une distribution monomodale pour des QDs 

(In,Ga)As/GaAs(2.2 ML)/GaP avec 50 % d’In réalisées à 500 °C. La densité de QDs est 1,5 x 

1011 cm-2 et la hauteur (le rayon) des QDs est 3,1 ± 0,5 nm (21,7 ± 2,0 nm). Cette différence 

peut s’expliquer d’une part, par l’utilisation d’un réacteur MOVPE et d’autre part, par la 

croissance d’une couche tampon de GaAs avant les QDs qui vient modifier les contraintes du 

système ainsi que l’épaisseur critique. L’épaisseur déposée joue aussi un rôle important 

comme en témoigne le passage d’une distribution monomodale pour 2.5 ML (Fig. 3.15a) à 
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une distribution bimodale pour 3.5 ML (Fig. 3.15b) d’(In,Ga)As déposé dans le cas de QDs 

(In,Ga)As/GaP avec 35 % d’In réalisées à 500 °C. 

 

Fig. 3.15 Images AFM 1 x 1 µm² de QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In et réalisées 
à  500 °C pour a) 2.5 ML (S1877) et b) 3.5 ML (S1878) d’(In,Ga)As déposé.  

  L’origine de la présence ou non d’une bi-distribution est complexe [31] et est au-delà 

du contexte de cette thèse, cependant il est important de noter que la coexistence de deux 

familles de QDs a aussi été démontrée pour d’autres systèmes comme InAs/GaAs [32], Ge/Si 

[32] et GaAs/GaP [33]. Un meilleur contrôle de la densité et des dimensions des QDs peut 

être obtenu grâce à des méthodes comme la croissance d’îlots par intermittence [34] ou la 

croissance par dépôt de quantité variable [35].  

Les spectres de PL correspondant aux échantillons non encapsulés présentés dans la Fig. 

3.14 sont donnés dans la Fig. 3.16. Ils sont composés de deux transitions : LAET et HAET. 

Dans notre cas, la présence de ces transitions n’est donc pas liée à la distribution des QDs au 

contraire de ce qu’on trouve dans la littérature pour les systèmes (In,Ga)As/GaAs [36], [37], 

InAs/GaAs [38] et GaAs/GaP [33]. 
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Fig. 3.16 Intensité de PL de QDs (In,Ga)As/GaP correspondant aux échantillons non 
encapsulés présentés dans la Fig. 3.14 a) pour 10% d’In (S1777-distribution monomodale) 
et b) 35 % d’In (S1817-distribution bimodale) à 20 K et pour une densité de puissance 
injectée de 207 W.cm-2. 

 Dans notre cas, la présence de ces transitions n’est donc pas liée à la distribution des 

QDs au contraire de ce qu’on trouve dans la littérature pour les systèmes (In,Ga)As/GaAs 

[36], [37], InAs/GaAs [38] et GaAs/GaP [33]. Des mesures de photoluminescence résolues en 

temps (Time Resolved PhotoLuminesence, TRPL) ont été réalisées au LPCNO à Toulouse (Fig. 

3.17) à 10 K sur un échantillon de QDs (In,Ga)As/GaP par A. Balocchi.  

 
Fig. 3.17 Image de la streak camera d’un échantillon de QDs (In,Ga)As/GaP (S1562) à 10K 
avec un taux de répétition de 80 MHz. b) Dynamique de PL des transitions LAET (rouge) et 
HAET (bleue). La ligne pointillée indique l’arrivée du pulse laser d’excitation. L’insert 
présente la méthode utilisée afin d’extraire le temps de vie. 
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 Les temps de vie des deux transitions présentes au sein de l’échantillon sont 

supérieurs au taux de répétition du laser Ti-saphir d’excitation qui est de 12,5 ns. A l’aide de 

la méthode illustrée dans l’insert de la Fig. 3.17b, on peut extraire un temps de vie par la 

formule suivante : 

𝜏 = (𝑇𝑝𝑢𝑙𝑠𝑒 − (𝑡0+ − 𝑡0−)) [𝑙𝑛 (
𝐼0+
𝐼0−
)]
−1

 ( 3.14) 

Où 𝜏 est le temps de vie et 𝑇𝑝𝑢𝑙𝑠𝑒 est la durée du pulse d’excitation qui est ici de 12,5 

ns (80 Mhz). 𝐼0+ est l’intensité intégrée après le pulse (𝑡0+) et 𝐼0− est l’intensité intégrée 

avant l’arrivée du pulse (𝑡0−). Cette mesure de temps de vie est peu précise car elle est 

basée sur l’hypothèse d’une décroissance mono-exponentielle sur la plage : (𝑇𝑝𝑢𝑙𝑠𝑒 −

(𝑡0+ − 𝑡0−)).  Pour les transitions identifiées, on obtient un temps caractéristique de l’ordre 

de 140 ns pour LAET et de 70 ns pour HAET. Fait intéressant, la durée de vie de la transition à 

basse énergie est plus courte que celle à haute énergie. Les transitions sont donc de natures 

différentes et la relaxation interne entre les niveaux est négligeable vis-à-vis de l’injection 

directe sur chaque niveau dans les expériences résolues en temps. Ces temps sont donc très 

longs comparé au 1 ns du système de QDs direct de type I InAs/GaAs [39] ainsi qu’aux 5 ns 

d’un système direct de type II comme les QDs GaSb/GaAs [23] ce qui suggère une nature 

indirecte des transitions. Ces temps de vie longs sont associés à une assez faible efficacité 

quantique comme le montre une comparaison de PL obtenue dans les même conditions 

expérimentales entre un échantillon de QDs (In,Ga)As/GaP et un système direct (3 QWs 

GaAs/(Al,Ga)As) comme illustré dans la Fig. 3.18. Le rapport de 65 entre les intensités 

intégrées des 2 systèmes est comparable au rapport du temps de vie de nos QDs à celui de 

QWs GaAs/(Al,Ga)As [40]. Ceci confirme que le temps de vie non-radiatif dans nos systèmes 

reste long, signe d’une bonne qualité structurale. 
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Fig. 3.18 Comparaison de l’intensité de photoluminescence à température ambiante entre 
un échantillon comportant 3 QWs GaAs/(Al,Ga)As (courbe noire, S1841) à l’échantillon le 
plus optimisé comportant un plan de QDs (In,Ga)As/GaP (courbe rouge, S1932) pour une 
même puissance d’excitation. 

Les spectres de PL à 10 K d’échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP contenant 10 % d’In 

réalisés à 500 °C sont présentés en fonction de l’épaisseur d’(In,Ga)As déposée : 4 (Fig. 

3.19a), 5 (Fig. 3.19b) et 5.25 ML (Fig. 3.19c). Les trois spectres de PL ont la même 

allure malgré des différences au niveau de l’intensité avec la contribution majoritaire au 

signal de PL qui est la transition à plus haute énergie, HAET. La position des transitions LAET 

et HAET en fonction de l’épaisseur d’(In,Ga)As déposée est présentée dans la  Fig. 3.19d. Une 

baisse de l’énergie des deux transitions est observée traduisant la diminution de l’énergie de 

confinement quantique. L’augmentation effective des dimensions des QDs en fonction de 

l’épaisseur déposée est présentée dans la Fig. 3.19e. Selon la structure électronique 

présentée en 3.2.2, les transitions présentent très certainement le même état de trous, 

lequel correspond aux niveaux HH dans l’(In,Ga)As. La variation d’énergie observée 

correspond à la modification de la bande de valence en fonction de l’augmentation des 

dimensions de QDs (In,Ga)As/GaP calculée par la méthode k.p [17]. L’effet du confinement 

quantique semble donc principalement du à un changement du confinement en bande de 

valence. Ce type de comportement est aussi observé dans le cas de QDs Si/Ge [22]. Le cas de 

la bande de conduction est plus complexe car l’augmentation des dimensions des QDs va 

modifier le confinement quantique mais aussi les contraintes induites qui agissent de façon 

différente sur la bande Xxy de l’(In,Ga)As et Xz du GaP. 
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Fig. 3.19 Spectres de PL correspondant à des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP contenant 
10 % d’In réalisés à 500 °C pour différentes épaisseurs d’(In,Ga)As déposées : a) 4 ML 
(S1773), b) 5 ML (S1777) et c) 5.25 ML (S1794). Les spectres de PL ont été réalisés à 10 K 
pour une densité de puissance injectée de 207 W.cm-2. d) Evolution de l’énergie à 10 K des 
transitions LAET (en rouge) et HAET (en bleu) en fonction de l’épaisseur d’(In,Ga)As 
déposée. e) Diagramme hauteur/rayon extrait des images AFM 1x1 µm² des échantillons 
de QDs correspondant à 2 (S1882), 5 (S1883) et 6 ML (S1884) d’(In,Ga)As déposée. Aucune 
QD n’est observée pour 2 ML d’(In,Ga)As. Les marqueurs verts et noirs correspondent à 5 
et 6 ML respectivement. La hauteur (le rayon) des QDs pour 5,0 ML sont 0,6 ± 0,2 nm  (6,7 
± 2,2 nm) et 1,1 ± 0,4 nm (7,2 ± 1,9 nm) pour 6 ML.  

Cette différence semble être observée dans la Fig. 3.19d pour des épaisseurs d’InGaAs 

supérieures à 5 ML où LAET diminue au contraire de HAET qui reste constante. L’évolution 

en fonction de la température des transitions LAET et HAET est présentée dans la Fig. 3.20. 
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Fig. 3.20 Evolution de l’intensité intégrée de la transition LAET (marqueurs rouges) et HAET 
(marqueurs bleus) en fonction de la température pour une épaisseur d’(In,Ga)As déposée 
de 5.25 ML. Les lignes continues correspondent à la loi d’Arrhenius. L’échantillon présenté 
correspond à un plan de QDs (In,Ga)As/GaP contenant 10 % d’In réalisé à 500 °C (S1794). 

Comme discuté dans la partie 3.1.1.3, l’intensité intégrée de LAET diminue fortement à 

basse température au contraire de l’intensité intégrée de HAET qui reste constante sur une 

gamme de température plus étendue. A l’aide de la loi d’Arrhenius, on a donc accès aux 

paramètres suivants : 𝛼1, 𝐸𝑎1 pour LAET et  𝛼2 , 𝐸𝑎2  pour HAET. Les paramètres obtenus 

pour 5,25 ML ainsi que ceux pour 4 ML et 5 ML sont rassemblés dans le Tab. 3.5. 

 

Tab. 3.5 Efficacité d’échappement des porteurs et énergies d’activations pour les 
transitions LAET et HAET des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 10 % d’In réalisés à 500 °C. 

L’efficacité d’échappement des porteurs et l’énergie d’activation caractéristique de la 

transition LAET ne varient pas en fonction de l’épaisseur d’(In,Ga)As déposée au contraire 

des paramètres de la transition HAET. L’influence de l’épaisseur déposée sera discutée dans 

la partie 3.3.1. L’énergie d’activation caractéristique de LAET est faible et correspond 
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vraisemblablement à des énergies d’activation électroniques au contraire des énergies 

d’activations importantes de HAET qui correspondent à des énergies d’activations de trous. 

Une hypothèse crédible est que l’absence d’énergie d’activation électronique de HAET 

provient du gradient de confinement des niveaux Xz dans le GaP contraint, illustré dans la Fig. 

3.8c, qui implique un potentiel d’échappement faible pour l’énergie d’activation à basse 

énergie traduisant la capacité à re-capturer les électrons au sein de ce potentiel. La 

transition optique liée à ce niveau présentera donc une seule énergie d’activation à haute 

énergie liée à l’échappement effectif des trous.  

Aux vues de ces observations, nous en déduisons que la transition HAET est une 

transition indirecte de type-II entre les niveaux Xz du GaP et les trous HH de l’(In,Ga)As. La 

transition LAET est une transition indirecte de type-I entre les niveaux Xxy et HH de 

l’(In,Ga)As. La robustesse de cette hypothèse sera confirmée dans l’ensemble de l’étude 

présentée ci-dessous. Dans la suite, la transition LAET sera donc appelée Xxy (In,Ga)As et la 

transition HAET Xz GaP. 

3.2.4. Objectifs expérimentaux 

Notre objectif est l’obtention d’une transition directe de type-I au sein des QDs 

(In,Ga)As/GaP ce qui implique que le niveau Г soit à une énergie plus basse que les niveaux 

X. Afin d’atteindre ce but, nous allons modifier les paramètres de croissances des QDs 

(In,Ga)As/GaP de façon à susciter une modification des contraintes du système, du 

confinement quantique (partie 3.3) et de la composition des QDs (partie 3.4) afin de 

favoriser le décalage de Г vers les basses énergies. Dans notre cas, la position de Г n’est pas 

connue. Nous chercherons donc à diminuer au maximum l’énergie de la transition Xxy (In,Ga)As 

ce qui doit correspondre à une diminution de la bande Г en première approximation.  

3.3.  Confinement quantique dans les QDs (In,Ga)As/GaP 

La façon la plus intuitive de modifier le confinement quantique est de faire varier la 

hauteur des QDs par l’épaisseur d’ (In,Ga)As déposée. 

3.3.1. Epaisseur d’ (In,Ga)As déposée 

La formation des QDs a lieu quand l’épaisseur déposée dépasse une épaisseur 

critique (on parle alors de transition 2D-3D). Elle est inférieure à 2,5 ML pour le cas des QDs 

(In,Ga)As/GaP avec 35 % d’In comme illustré dans la Fig. 3.21 qui présente l’évolution de la 
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densité ainsi que les diagrammes hauteurs/rayons correspondant de QDs (In,Ga)As/GaP avec 

35 % d’In en fonction de l’épaisseur d’(In,Ga)As déposée. La distribution des QDs est 

monomodale pour 2,5 ML puis devient bimodale au-delà. La densité des grosses QDs 

augmente de façon continue passant de 0 à 2 x 1010 cm-2 sur la plage [2,5-4,5] puis reste 

constante. La densité de petites QDs quant à elle varie peu malgré une légère augmentation 

pour 3,5 ML. Pour ce qui est des dimensions des QDs (Tab. 3.6), elles augmentent en 

fonction de l’épaisseur déposée.  

 

Fig. 3.21 a) Densité des QDs (In,Ga)As/GaP avec 35 % d’In en fonction de l’épaisseur 
(In,Ga)As déposée. Les marqueurs oranges, noirs et violets correspondent aux petites, aux 
grosses QDs et à la somme des deux. b) Diagramme Hauteur/rayon de l’ensemble des QDs 
extraits des images AFM 1x1 µm². Les marqueurs bleus, verts, rouges et noirs 
correspondent aux épaisseurs d’(In,Ga)As déposées : 2,5 (S1877), 3,5 (S1878), 4,5 (S1826) 
et 6 ML (S1860).  

 

Tab. 3.6 Dimensions des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 500 °C en 
fonction de l’épaisseur d’(In,Ga)As déposée. 

Des observations similaires ont été obtenues dans le cas de QDs InAs/GaAs [41], QDs 

GaAs/GaP [33] et (In ,Ga)As/GaP [30]. Les résultats des analyses de PL sont reportés dans la 

Fig. 3.22. L’augmentation des dimensions des QDs en fonction de l’épaisseur déposée 
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entraine un croisement des transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP sur la plage [2,5-4,5] ML comme 

illustré en Fig. 3.22a),b) et c). La position des transitions en fonction de l’épaisseur d’InGaAs 

déposée est présentée dans la Fig. 3.22d. Une baisse de l’énergie des transitions Xxy (In,Ga)As et 

Xz GaP est observée et est due à une modification du confinement quantique. Cette 

modification est principalement due à une variation de la bande de valence comme discuté 

dans la partie 3.2.3. Pour une épaisseur de 2,5 ML, on constate bien que la transition Xz GaP 

est à une énergie plus basse que celle de Xxy (In,Ga)As. Les niveaux Xz du GaP contraint sont 

donc à une énergie plus basse que les niveaux Xxy de l’(In,Ga)As. Cette configuration est 

similaire à celle obtenue par simulation dans le cas de QDs GaAs/GaP et est discutée dans la 

partie 3.2.2. La hauteur des QDs GaAs/GaP simulée est de 3,4 nm et correspond aux 

hauteurs des QDs (In,Ga)As/GaP obtenues à 2,5 ML déposées et aux petites QDs obtenues à 

3,5 ML déposées. Pour une épaisseur déposée de 3,5 ML, la transition Xxy (In,Ga)As n’est pas 

visible car elle n’a pas pu être discriminée vis-à-vis de la transition Xz GaP. Il est fort possible 

que les transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP soient au même niveau ou très proches ce qui se traduit 

par la présence d’une contribution à basse et  haute énergies d’activation pour le pic 

d’émission. Pour une épaisseur égale ou supérieure à 4,5 ML, la transition Xxy (In,Ga)As est à 

une énergie inférieure à  Xz GaP. Les niveaux Xxy de l’(In,Ga)As sont donc à une énergie plus 

basse que les niveaux Xz du GaP contraint. Ainsi, la transition Xxy (In,Ga)As semble être plus 

sensible aux variations de hauteur et à la modification de contraintes qui en résultent que la 

transition Xz GaP. Ce croisement n’est pas observé pour les QDs (In,Ga)As/GaP avec 10 % d’In 

dans l’intervalle [4-5,25] ML (Fig. 3.19b) malgré une hauteur de QDs inférieure à celles 

obtenues pour 35 %. 

 L’intensité intégrée à 10 K et 300 K des échantillons correspondants est présentée 

dans la Fig. 3.22e. Les mesures de PL en fonction de la température ont été effectuées dans 

un cryostat avec un seul échantillon. Ils peuvent être soumis à des dérèglements de 

montage. Afin de pouvoir comparer quantitativement les échantillons entre eux, leur PL a 

été mesurée dans un dispositif de mesure à température ambiante avec systématiquement 

un échantillon de référence. 
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Fig. 3.22 Intensité de photoluminescence en fonction de l’énergie et de la température 
pour trois épaisseurs d’(In,Ga)As déposé : a) 2,5 ML (S1813), b) 3,5 ML (S1815) et c) 4,5 ML 
(S1817). d) Evolution de l’énergie à 10 K des transitions Xxy (In,Ga)As (en rouge) et Xz GaP (en 
bleu) en fonction de l’épaisseur d’(In,Ga)As déposée et e) intensité intégrée de PL à 10 K 
(en vert) et 300 K (en noir). Les échantillons présentés sont des QDs (In,Ga)As/GaP 
contenant 35 % d’In réalisés à 500 °C. 

On peut ainsi normaliser les spectres par la formule : 

𝐼10𝐾 𝑐𝑜𝑟𝑟(𝜆) = 𝐼10𝐾𝑇(𝜆) 
𝐼300𝐾𝑅𝑇
𝐼300𝐾𝑇

 ( 3.15) 

Où 𝐼300𝐾𝑇 et 𝐼300𝐾𝑅𝑇 sont les intensités intégrées à 300 K mesurées dans le montage 

cryogénique et le montage à température ambiante respectivement. 𝐼10𝐾 𝑐𝑜𝑟𝑟(𝜆) et 
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𝐼10𝐾𝑇(𝜆) sont respectivement les spectres à 10 K corrigés et mesurés directement. Les 

barres d’erreurs sont calculées à partir du niveau de bruit de chaque spectre de PL. A 10 K et 

300 K, la PL augmente avec le nombre de MLs déposées jusqu’à un maximum, ici obtenu 

pour 4.5 ML, puis diminue. La diminution de la PL est due l’apparition de dislocations au sein 

des QDs [42].  

On obtient le même type de comportement pour les QDs (In,Ga)As/GaP avec 10 % 

d’In (Fig. 3.23). Pour 10 % d’In, le maximum de PL intégrée est obtenu pour 5 ML. La 

diminution de l’épaisseur pour laquelle la PL intégrée est optimale : 5 ML (10 % d’In) à 4,5 

ML (35 % d’In) est liée à la hausse de la contrainte induite par l’incorporation d’In dans le 

système comme en témoigne la baisse de l’épaisseur estimée de la WL de 3,3 ML à 1,7 ML. 

En effet, le désaccord de maille augmente de 4,5 % à 6,3 % pour une modification du 

pourcentage d’In de 10 % à 35 %. Le comportement identifié sur la PL en fonction de 

l’épaisseur déposée est aussi observé pour des QDs (In,Ga)As/GaAs/GaP avec 45% d’In [30] 

et même dans d’autres systèmes de QDs comme GaAs/GaP [33] et InAs/GaAs [26]. 

L’efficacité de PL est donc plus grande quand la transition la plus basse est Xxy (In,Ga)As ce qui 

est une différence notable avec les prévisions de la partie 3.2.2. 

 

Fig. 3.23 Intensité de PL intégrée à 10 K (en vert) et 300 K (en noir) correspondant à des 
échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP contenant 10 % d’In réalisés à 500 °C pour différentes 
épaisseurs d’(In,Ga)As déposées :  4 ML (S1773),  5 ML (S1777) et  6 ML (S1794).   

Des caractéristiques semblables sont observées au niveau de l’évolution en 

température de la PL des échantillons à 35 % d’In dont le (Tab. 3.7) donne les paramétres 

d’ajustement à la loi d’Arrhenius. Pour l’énergie d’activation 𝐸𝑎2 de la transition Xz GaP, on 
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observe également une hausse de 80 à 340 meV jusqu’à 4,5 ML, puis une baisse vers 220 

meV à 6 ML. La baisse de 𝐸𝑎2  est probablement liée à la présence de dislocations qui 

permettent un échappement des porteurs. Aucun changement n’est observé pour l’énergie 

d’activation 𝐸𝑎1 de la transition Xxy (In,Ga)As car la différence de 10 meV n’est pas significative 

comme discuté dans la partie 1.3. On n’observe donc aucun changement sur le confinement 

électronique malgré le croisement observé entre les transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP. Un 

comportement similaire pouvait être observé sur les énergies d’activations caractéristiques 

des QDs (In,Ga)As/GaP avec 10 % d’In (Tab. 3.5). L’épaisseur déposée a donc eu une 

influence importante sur l’énergie d’activation caractéristique de Xz GaP mais pas sur celle de 

Xxy (In,Ga)As. 

 

Tab. 3.7 Efficacité d’échappement des porteurs et énergies d’activations pour les 
transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 500 
°C.  

Evaluons à présent l’impact du nombre de ML deposée sur la (non)linéarité de la PL 

des QDs vis-à-vis de l’excitation optique. L’intensité intégrée en fonction de la densité 

d’excitation pour différentes épaisseurs d’(In,Ga)As déposée ainsi que les coefficients de 

linéarité extraits sont présentés dans la Fig. 3.24. Le comportement est sous-linéaire pour 

l’ensemble des transitions quel que soit l’épaisseur déposée. Cependant, on peut noter que 

le facteur de linéarité est toujours plus important pour la transition à plus haute énergie : Xxy 

(In,Ga)As pour 2,5 ML (Fig. 3.24a)et Xz GaP pour le reste. Le niveau à plus basse énergie sature 

donc plus vite indépendamment de la nature du niveau (Xz ou Xxy) ce qui traduit un 

phénomène de thermalisation entre ces niveaux, qui ont tous les deux une durée de vie 

radiative très longue. Ce constat est aussi soutenu par le fait que la différence d’énergie 

entre les niveaux Xz et/ou Xxy obtenus par les calculs TB supercellules (discuté dans la partie 

3.2.2) est très faible de l’ordre de quelques meV. Un croisement entre les deux transitions 
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est observé sur l’évolution de l’intensité intégrée de PL des transitions en fonction de la 

densité de puissance (sauf pour 3,5 ML d’épaisseur déposée, Fig. 3.24b). Il se produit à une 

densité de puissance supérieure à 1747 W.cm-2 pour 2,5 ML, à ∼10 W.cm-2 pour 4,5 ML et à 

∼0,5 W.cm-2 pour 6ML. 

 

Fig. 3.24 Evolution de l’intensité intégrée de PL des transitions Xxy (In,Ga)As (en rouge) et Xz 

GaP (en bleu) en fonction de la densité d’excitation à 10 K pour différentes épaisseurs 
d’(In,Ga)As déposées : a) 2,5 ML (S1813) , b) 3,5 ML (S1815), c) 4,5 ML (S1817), d) 6 ML 
(S1861). Les échantillons présentés sont des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In 
réalisés à 500 °C. 

Le croisement entre les transitions intervient donc pour des densités de puissances 

de plus en plus faible quand l’épaisseur d’(In,Ga)As augmente et doit être corrélé à 

l’inversion de la position énergitique de Xz GaP et Xxy (In,Ga)As. Il indique très probablement la 

plus grande densité d’état de Xz GaP par rapport à  Xxy (In,Ga)As. Après avoir discuté l’influence de 

l’épaisseur déposée sur le confinement quantique et son implication sur l’évolution des 

transitions Xxy (In,Ga)As/Xz GaP, passons à l’étude de l’arrêt de croissance sous flux de P qu’il est 

indispensable d’effectuer avant de réaliser la couche de GaP supérieure.    

3.3.2. Arrêt de croissance sous flux de P 

La couche supérieure des échantillons pour la PL est du GaP. Après l’arrêt de croissance 

de 30 s sous flux d’As suite au dépôt de l’(In,Ga)As, un recuit sous flux de P est effectué 
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avant la croissance du GaP. Cette étape est nécessaire afin d’obtenir une encapsulation GaP 

de bonne qualité. Cependant, cet arrêt de croissance doit être le plus court possible afin de 

diminuer l’impact du phénomène d’échange As/P bien connu dans les QDs InAs/InP [43], 

[44]. Cette échange As/P va donc modifier la composition des QDs et diminuer leurs 

hauteurs [2] allant même jusqu’à leur disparition comme illustré dans la Fig. 3.25.  

 
Fig. 3.25 Images AFM 1 x 1 µm² de QDs (In,Ga)As/GaP ayant subi un arrêt de croissance 
sous flux de P de a) 0 s (S1877) et de 30 s (S1858) à flux de P constant. L’épaisseur déposée 
est 2.5 ML, le pourcentage d’In est 35 % et la température de croissance est 500 °C.  

La durée de l’arrêt de croissance sous flux de P va modifier la hauteur des QDs 

(In,Ga)As/GaP et donc le confinement quantique comme discuté dans la partie précédente. 

Les spectres de PL à 10 K pour différentes durées de recuit sous flux de P sont présentés au 

sein de la Fig. 3.26. Pour une durée d’arrêt de croissance sous flux de P de 6 s, l’ordre des 

transitions est modifié et la transition à plus faible énergie devient Xz GaP. Comme pour 

l’étude en fonction de l’épaisseur déposée, on observe encore un croisement type I/type II. 

Malgré la présence de ce croisement, la contribution minoritaire du signal de PL est la 

transition Xxy (In,Ga)As.  

L’évolution de la position des transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP en fonction de la durée de 

croissance sous flux de P est présentée en Fig. 3.27a. Quand la durée de l’arrêt de croissance 

sous flux de P augmente, les transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP se décalent vers les hautes 

énergies.  
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Fig. 3.26 Spectre de PL à 10 K des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP crus à 500°C avec une 
composition d’In de 35 % pour différents durées d’arrêt de croissance sous flux de P : a) 3 s 
(S1879), b) 5 s (S1817) et c) 6 s (S1880). La densité de puissance injectée est 207 W.cm-2. 

L’évolution des transitions est liée à l’arrêt de croissance sous flux de P par la 

modification de la composition et de la hauteur des QDs (In,Ga)As/GaP. En effet, la 

modification du confinement entrainée par la diminution de hauteur des QDs (In,Ga)As/GaP 

explique les observations sur la position en énergie des tranistions. Quant au changement de 

composition des QDs, il peut expliquer la différence de comportement entre les transitions 

Xxy (In,Ga)As et Xz GaP pour des durées de recuit sous flux de P inférieures à 5 s. En accord avec 
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les mesures AFM réalisées en fonction de l’épaisseur déposée, on peut estimer que la 

hauteur des QDs pour un arrêt de croissance de 6 s est inférieure à 5,5 ± 1,3 nm pour les 

grosses QDs et 1,9 ± 0,7 nm pour les petites QDs et ainsi estimer une réduction de hauteur 

de l’ordre de 0.4 nm/s. Cette valeur est du même ordre de grandeur de celle que l’on peut 

estimer à partir de [44] dans le cas des QDs InAs/InP. 

 
Fig. 3.27 a) Evolution de l’énergie à 10K des transitions Xxy (In,Ga)As (en rouge) et Xz GaP (en 
bleu) en fonction de la durée d’arrêt de croissance sous flux de P et b) intensité intégrée 
correspondant à 10 K (en vert) et 300 K (en noir) pour des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 
% d’In réalisées à 500 °C. L’épaisseur déposée est 4.5 ML. Les échantillons correspondant 
sont S1879 (3 s), S1817 (5 s), S1880 (6 s). 

De cette façon, on estime la hauteur des QDs de l’échantillon ayant subi 3 s d’arrêt de 

croissance sous P à 7,7 nm et 1,6 nm pour les grosses et petites QDs respectivement. On 

obtient aussi 6,9 et 0,8 nm pour la hauteur des grosses et petites QDs de l’échantillon ayant 

subi 5 s d’arrêt de croissance sous flux de P. Comme observé en fonction de l’épaisseur 

déposée, la transition Xxy (In,Ga)As, semble plus sensible à la variation de hauteur et la 

modification de contrainte qui en résulte que la transition Xz GaP. Pour ce qui est de l’intensité 

intégrée à 10 K et 300 K (Fig. 3.27b), elle diminue avec la durée de l’arrêt de croissance sous 

P et donc avec la hauteur des QDs. Ce résultat est à mettre en lien avec l’influence de 

l’épaisseur déposée (partie 3.3.1). En effet, les tendances observées sur l’énergie des 

transitions et l’intensité de PL sont corrélées car la hauteur des QDs augmente avec 

l’épaisseur d’(In,Ga)As déposée et diminue avec l’arrêt de croissance sous flux de P. 
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 Il en est de même pour les énergies d’activations caractéristiques des transitions 

(Tab. 3.8). Une absence de variation de 𝐸𝑎1 en fonction de l’arrêt de croissance est observée. 

Pour ce qui est de 𝐸𝑎2, elle diminue d’une part pour une augmentation de la durée de 

croissance de 5 s à 6 s  (diminution de la hauteur des QDs) et d’autre part pour une 

diminution de 5 s à 3 s (augmentation de la hauteur des QDs) malgré la hausse de PL ce qui 

n’est pas en accord avec la tendance observée en fonction de l’épaisseur d’(In,Ga)As 

déposée. En effet, la hausse de la PL en fonction de l’épaisseur déposée était corrélée avec 

une hausse de 𝐸𝑎2 jusqu’à l’apparition de dislocations entrainant une baisse de PL et de 𝐸𝑎2. 

 

Tab. 3.8 Efficacité d’échappement des porteurs et énergies d’activations pour les 
transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 500 °C 
en fonction de la durée de recuit sous flux de P.  

Cette augmentation de PL semble donc liée à l’augmentation de hauteur et à la 

modification de la composition des QDs malgré l’absence de variation sur le confinement 

électronique (𝐸𝑎1) et la diminution contre-intuitive de 𝐸𝑎2 vis à vis du renforcement de la 

transition Xz GaP lié à la hausse de hauteurs des QDs (partie 3.2.2). 

La hauteur des QDs, contrôlée soit par la quantité d’(In,Ga)As déposée, soit par la durée 

de l’arrêt de croissance sous flux de phosphore des QDs est un paramètre clé dont 

l’influence considérable sur le confinement quantique provoque la modification de la nature 

de la transition optique de plus basse énergie. Ce croisement des niveaux Xxy (In,Ga)As et Xz GaP 

est donc une transition type II/type I, mais qui reste malgré tout de type indirect. De plus, 

l’abaissement de l’état Xxy (In,Ga)As peut également être un indicateur de l’abaissement de la 

bande Γ de la QD.  

3.4.   Composition des QDs (In,Ga)As/GaP 

La manière la plus intuitive de modifier la composition des QDs (In,Ga)As/GaP est de 

changer la composition en In. Une variation de son incorporation va modifier la structure 
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électronique des QDs par la modification des contraintes et par une réduction attendue de la 

bande interdite comme discuté dans la partie 3.2.2. On s’attend aussi à une influence sur 

l’efficacité de PL par une augmentation du recouvrement des fonctions d’ondes induite par 

la modification de la localisation des porteurs. 

3.4.1. Composition d’In des QDs (In,Ga)As/GaP 

La composition réelle d’In dépend de plusieurs paramètres comme la désorption et la 

ségrégation d’In [24] ou encore la modification des énergies de surface et des contraintes 

[45]. La distribution d’In n’est donc pas homogène au sein de la QD [16], [24]. L’obtention de 

la composition d’In effective n’est donc pas un problème simple et nécessite des études 

spécifiques comme celles réalisées dans [46] afin de la déterminer. La composition effective 

d’In peut donc être différente du pourcentage nominal qui correspond au pourcentage visé 

globalement pendant la croissance. L’un des paramètres qui influe sur la composition d’In 

des QDs est la température de croissance. En effet, au-delà d’une certaine température, la 

désorption d’In tend à diminuer la composition en In des échantillons. Ce phénomène se 

produit pour des températures de croissances supérieures à 520 °C. Cependant, Lee et al. 

[47] ont mesuré un pourcentage d’In non nul lors de la croissance d’(In,Ga)As sur un substrat 

GaAs partiellement masqué à 595 °C. L’étude a principalement été effectuée à 500 °C pour 

différentes compositions d’In.  A cette température, on estime que le coefficient de collage 

d’In est de 100 %. Un échantillon supplémentaire (S1562), crû à 550 °C dont la composition 

d’In nominale est de 30 %, a été réalisé afin de discuter l’influence de la température de 

croissance sur la composition d’In et sur les propriétés électroniques et optiques des QDs. La 

composition effective d’In de cet échantillon est estimée à 10-15% [17]. Les spectres de PL à 

10 K des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP avec une composition nominale d’In de 10 , 25 

et 35 % sont présentés dans la Fig. 3.28. Pour 10 % d’In à 550 °C (Fig. 3.28a), les deux 

contributions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP sont séparées spectralement de 0.1 eV ce qui n’est pas le cas 

pour les autres échantillons. De plus, une modification de l’ordre des transitions est 

observée. La transition à plus faible énergie est la transition Xz GaP pour 10 % d’In à 550 °C et 

est Xxy (In,Ga)As pour le reste des échantillons. La séparation spectrale ainsi que l’ordre des 

transitions obtenus pour 10 % d’In à 550 °C est en accord avec la simulation réalisée dans le 

cas de QDs GaAs/GaP (partie 3.2.2) et tend à montrer qu’il y a bien désorption d’In à 550° C.  
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Fig. 3.28 Spectre de PL à 10 K des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP crus à 550 °C avec a) 
une composition nominale de 30 % mais une composition effective estimée à 10-15 % [17] 
et à 500 °C avec une composition nominale d’In de b) 10, c) 25 et d) 35 %. La densité de 
puissance injectée est 207 W.cm-2. 

Une comparaison de l’énergie des transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP à 10 K des 

échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP réalisées à 500 °C avec une composition nominale d’In de 

10 , 25 et 35 % est présentée en Fig. 3.29. Les QDs (In,Ga)As/GaP avec 50 % d’In ne sont pas 

représentées au sein de cette figure car ces échantillons ne présentent pas de PL à 300 K au 

contraire des QDs réalisés sur 2,2 ML de GaAs [30]. Cette différence vient sûrement de la 

modification des contraintes par l’ajout de GaAs avant la croissance des QDs. Les 
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échantillons présentés correspondent aux échantillons ayant le plus de PL en fonction de 

l’épaisseur déposée pour chaque pourcentage d’In. On remarque que les énergies 

d’émission de l’échantillon réalisé à 550 °C sont sensiblement plus grandes pour les deux 

transitions que pour les autres échantillons. Au-delà des différences morphologiques avec 

les autres QDs, cela s’explique aussi par le fait que la composition effective d’In de 10 % 

affichée à 550 °C est probablement surestimée, ou que la température de croissance modifie 

sensiblement la distribution d’In dans les QDs. De plus, pour cet échantillon, la transition à 

plus basse énergie est la transition Xz GaP. 

 

Fig. 3.29 Evolution de l’énergie à 10 K des transitions Xxy (In,Ga)As (en rouge) et Xz GaP (en bleu) 
en fonction du pourcentage d’In pour des QDs (In,Ga)As/GaP réalisées à 500 °C. Les 
échantillons correspondants sont S1777 (10 %), S1787 (25 %) et S1817 (35 %).  
L’échantillon S1562 (marqueur vide) a été ajouté afin de discuter l’influence de la 
température de croissance. Cet échantillon a été réalisé à 550 °C avec un pourcentage d’In 
nominale de 30 %. La composition effective d’In est estimée au maximum à 15 % [17] et 
est placé à 10 % par simplicité. 

Pour les QDs avec 10, 25 et 35 % réalisées à 500 °C, la transition la plus basse est la 

Xxy (In,Ga)As. Cela vient encore appuyer ces discussions. La température de croissance a donc 

un impact fort sur la composition et la distribution d’In dans les QDs si elle dépasse la 

température de désorption d’In [26]. En ce qui concerne les échantillons réalisés à une 

température de 500 °C, seule une légère diminution de l’énergie des transitions Xxy (In,Ga)As et 

Xz GaP est observée en fonction du pourcentage d’In (si on exclut la valeur de la transition Xz 

GaP pour 25 %). Cette diminution est largement inférieure à celle attendue théoriquement 

par la modification de la bande interdite pour une variation de 10 % à 35 % d’In qui est de 
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l’ordre de 0,34 eV [48]. Dans cette étude, le choix a été fait de représenter les échantillons 

les plus radiatifs pour un pourcentage d’In donné : 5 ML pour 10 % et 25 % et 4,5 ML pour 35 

% (partie 3.3.1). Une comparaison à épaisseur équivalente, ici 5 ML, entrainerait une 

diminution de l’énergie des transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP  de l’ échantillon à 35 % d’In en 

accord avec l’augmentation du confinement quantique mais la diminution resterait toujours 

faible vis-à-vis des 0,34 eV attendus [48].  

L’influence du pourcentage d’In sur l’intensité intégrée des transitions Xxy (In,Ga)As et Xz 

GaP est présentée dans la Fig. 3.30. Pour 10 % d’In, on n’observe pas de PL à 300 K pour la 

transition Xxy (In,Ga)As ce qui n’est pas le cas pour les autres pourcentages d’In, au contraire ce 

ratio diminue avec le pourcentage d’In. 

 

Fig. 3.30 a) Rapports d’intensités intégrées entre 10 et 300 K des transitions Xxy (In,Ga)As (en 
rouge) et Xz GaP (en bleu) et b) intensité intégrée correspondante à 10 K (en vert) et 300 K 
(en noir) des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP en fonction du pourcentage d’In. Les 
échantillons correspondants sont S1777 (10 %), S1787 (25 %) et S1817 (35 %).  

La transition Xxy (In,Ga)As se stabilise en température mais sans effet sur  𝐸𝑎1 (Tab. 3.9). 

Le ratio 
𝐼10𝐾

𝐼300𝐾
 pour la transition Xz GaP varie peu excepté pour 25 % d’In qui peut s’expliquer 

une qualité structurale moindre que les autres échantillons comme en témoigne l’optimum 

de PL à 5 ML malgré un désaccord de maille plus important que pour 10 % d’In et la baisse 

de PL significative (Fig. 3.30b) par rapport aux deux autres échantillons en accord avec la 

baisse de 𝐸𝑎2 (Tab. 3.9). L’intensité intégrée à 10 K et 300 K de l’échantillon contenant 10 % 

d’In est supérieure à celui contenant 35 % d’In malgré l’absence de transition Xxy (In,Ga)As à 300 
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K. Cette différence souligne que la modification attendue de l’efficacité de PL par 

l’intermédiaire du recouvrement des fonctions d’ondes par la hausse du pourcentage d’In 

n’est donc pas observée. Cependant, c’est bien 35 % d’In qui semble le plus prometteur avec 

la stabilisation en température et la diminution en énergie souhaitée de la transition Xxy 

(In,Ga)As et donc peut être de Г (partie 3.2.4). 

 

Tab. 3.9 Efficacité d’échappement des porteurs et énergies d’activations pour les 
transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP des QDs (In,Ga)As/GaP à 500 °C en fonction du pourcentage 
d’In. 

La quantité nominale d’In ne semble donc pas être un paramètre très pertinent pour 

améliorer les propriétés d’émission de nos QDs (In,Ga)As/GaP car il influe peu sur l’énergie 

d’émission (Fig. 3.30a). On peut donc s’interroger sur la distribution d’In et l’augmentation 

effective de la composition d’In des QDs malgré la hausse du pourcentage nominal et le 

choix de la température de croissance afin de réduire l’effet de la désorption d’In. Après 

avoir montré le peu d’influence de la composition nominale d’In sur les propriétés 

électroniques et optiques des QDs (In,Ga)As/GaP, passons à l’étude d’un autre paramètre 

crucial qui est le rapport V/III . 

3.4.2. Rapport V/III  

Le rapport de BEP V/III correspond au rapport de la pression équivalente en éléments V 

sur celle en éléments III, mesurées avec la jauge « Flux » du bâti d’épitaxie. Dans la suite, on 

utilisera abusivement le mot « flux » à la place des pressions équivalentes. Ici, le rapport 

correspond au flux d’As divisé par la somme des flux d’In et de Ga lors de la croissance des 

QDs. Le flux d’As varie de 7 x 10-7 à 1,8 x 10-6  Torr à vitesse de croissance constante (0.1 

ML/s) afin d’obtenir une gamme de rapport BEP V/III de 3,8 à 9,7. Le flux sélectionné est le 

même lors de l’arrêt de croissance sous flux d’As. Les spectres de PL à 10 K pour différents 

rapports V/III sont présentés dans la Fig. 3.31. La contribution majoritaire dans le spectre de 
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PL est la transition Xz GaP sauf pour le spectre correspondant au rapport V/III de 9,7 (Fig. 

3.31d) où la transition majoritaire est Xxy (In,Ga)As. Malgré cette différence, l’intensité de PL est 

comparable. On constate aussi que le spectre de PL se décale vers les basses énergies sur la 

gamme [3,8, 5,4] (Fig. 3.31a-Fig. 3.31c) puis vers les hautes énergies sur la gamme [5,4, 9,7] 

(Fig. 3.31c-Fig. 3.31d). Le rapport V/III apparaît plus pertinent que l’incorporation d’In afin de 

modifier la position énergétique des transitions Xz GaP et Xxy (In,Ga)As. L’évolution de l’énergie 

des transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP  en fonction du rapport V/III est présentée dans la Fig. 

3.32a. 

 

Fig. 3.31 Spectre de PL à 10 K des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP crus à 500 °C avec une 
composition d’In de 35 % pour différents rapport V/III : a) 3,8 (S1825), b) 4,0 (S1817), c) 5,4 
(S1823) et d) 9,7 (S1822). La densité de puissance injectée est 207 W.cm-2. 
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Comme observé sur les spectres de PL, l’énergie des transitions diminue de 1,77 à 1,734 

eV pour Xxy (In,Ga)As et de 1,82 à 1,79 eV pour Xz GaP sur la plage [3,8, 5,4]. Sur le reste de la 

plage, l’énergie des transitions augmente de 1,734 à 1,76 eV pour Xxy (In,Ga)As et de 1,79 à 1,82 

eV pour Xz GaP. Pour ce qui est de l’intensité intégrée à 10 et 300 K (Fig. 3.32b), l’importance 

des barres d’erreurs est liée à 𝐼300𝐾𝑇  : plus elle est faible, plus la barre d’erreur sera 

importante et inversement. 

 
Fig. 3.32 a) Evolution de l’énergie à 10 K des transitions Xxy (In,Ga)As (en rouge) et Xz GaP (en 
bleu) en fonction du rapport V/III et b) intensité intégrée correspondant à 10 K (en vert) et 
300 K (en noir) pour des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 500 °C. 
L’épaisseur déposée est 4.5 ML. Les échantillons correspondants sont S1825 (3.8), S1817 
(4,0), S1823 (5,4) et S1822 (9,7). 

Sur la gamme [4,0, 9,7], l’intensité intégrée à 10 K et 300 K diminue avec 

l’augmentation du rapport V/III et donc du flux d’As ce qui est bien en accord avec la 

diminution de l’énergie d’activation caractéristique 𝐸𝑎2 de la transition Xz GaP (Tab. 3.10).  

 

Tab. 3.10 Efficacité d’échappement des porteurs et énergies d’activations pour les 
transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 500°C 
en fonction du rapport V/III. 
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Pour un rapport V/III de 3,8, l’intensité intégrée de PL à 10 K et 300 K est ici inférieure 

à l’intensité de l’échantillon correspondant à un rapport V/III de 4,05 cependant ce n’est pas 

toujours le cas. En effet, plusieurs échantillons ont été réalisés avec un flux d’As de 7 x 10-7 

Torr (rapport V/III=3,8) et une forte disparité au niveau du signal de PL a été obtenue : 

intensité intégrée supérieure et inférieure à celle de l’échantillon correspondant à un 

rapport V/III de 4,05. Cette forte disparité s’explique par la difficulté de contrôler les faibles 

flux d’As avec notre cellule mais aussi car une croissance à faible flux d’éléments V et donc 

proche du régime de croissance riche éléments III  a tendance à favoriser la croissance 2D et 

l’apparition de gouttes métalliques au détriment de la croissance 3D [50]–[52]. Les 

informations relatives à la hauteur, au rayon et à la densité des QDs sont extraits des 

échantillons S1826 (V/III= 4,0) et S1827 (V/III= 5,4) et sont présentées dans le tableau Tab. 

3.11. 

 

Tab. 3.11 Dimensions des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 500 °C en 
fonction du rapport V/III. L’épaisseur d’(In,Ga)As déposée est 4.5 ML. 

Pour une augmentation du rapport V/III de 4,0 à 5,4, la densité des QDs augmente et les 

dimensions des QDs diminuent. Ce résultat est cohérent avec le fait qu’une augmentation du 

flux d’As va diminuer la longueur de diffusion des atomes et donc réduire la zone de 

collection des atomes pour former une QD [26]. Cependant, cette diminution de la hauteur 

des QDs et son implication sur l’énergie des transitions optiques n’est pas en accord avec les 

observations réalisées sur la plage [3,8, 5,4] mais l’est sur la plage [5,4, 9,7]. Dans notre cas, 

le décalage de comportement observé entre les données AFM et PL ne peuvent s’expliquer 

que par des mécanismes complexes lors de l’encapsulation des QDs par le GaP comme la 

ségrégation de l’In, l’échange As/P, la désorption d’As, le pourcentage d’incorporation d’As 
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dans le cap, etc. Chen et al. [52] observent quant à eux une augmentation des dimensions 

des QDs en fonction du flux d’As qui est contre-intuitif par rapport au fait que la pression des 

éléments V entrave la diffusion des éléments III en MBE.  Ces résultats montrent que 

l’influence du flux d’As lors de la croissance des QDs ne fait pas consensus au sein de la 

communauté et les considérations qui en découlent sont au-delà du contexte de cette thèse 

et nécessiteraient des mesures d’imagerie par microscopie électronique en transmission afin 

de connaitre avec précision la distribution et la position des atomes dans les QDs 

(In,Ga)As/GaP [24]. Travailler à un rapport V/III comme 5,40 implique une baisse significative 

des transitions Xz GaP et Xxy (In,Ga)As mais un signal de PL faible. Au contraire, à plus faible 

rapport V/III (e.g. 3,8), le signal de PL est plus important mais avec des problèmes de 

reproductibilité et un décalage des transitions Xz GaP  et Xxy (In,Ga)As vers les hautes énergies. 

Dans la suite, nous travaillerons donc à un rapport V/III intermédiaire autour de 4.0 de façon 

à avoir un compromis entre signal de PL et position des transitions.  

3.4.3.  Arrêt de croissance sous flux d’As 

Le recuit sous flux d’As est utilisé afin de faire mûrir les QDs [53], [54]. La difficulté est ici 

de maintenir un régime de relaxation élastique car une durée d’arrêt de croissance trop 

importante peut mener à une relaxation plastique des QDs, et donc à la création de 

dislocations [42]. L’augmentation du temps d’arrêt de croissance sous flux d’As favorise donc 

une hausse des dimensions liée une baisse en énergie des transitions associées à ces QDs 

mais aussi à une hausse de l’intensité de PL comme observé dans le cas des QDs InAs/GaAs 

[55]. L’influence de l’arrêt de croissance sous flux d’As dans notre système de QDs 

(In,Ga)As/GaP est, d’abord, présentée pour les QDs réalisées à 550 °C. Comme discuté dans 

la partie 3.4.1, cette température de croissance modifie la composition effective d’In qui est 

estimée au maximum à 10-15 % pour 30 % d’In nominal. Dans la suite, les QDs (In,Ga)As/GaP 

réalisées à 550 °C seront désignées par QDs avec une faible composition d’In au contraire 

des QDs réalisées à 500 °C qui seront désignées par QDs avec une forte composition d’In 

3.4.3.1. QDs avec une faible composition d’In 

L’influence de l’arrêt de croissance sous flux d’As sur les spectres de PL des 

échantillons contenant des QDs avec une faible composition d’In est présentée dans la Fig. 

3.33. On constate, tout d’abord, un croisement dans l’ordre des transitions. La transition à 

plus basse énergie est Xz GaP pour 30 s (Fig. 3.33a) et est Xxy (In,Ga)As pour 180 s (Fig. 3.33b) 
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d’arrêt de croissance sous flux d’As. Ce croisement est aussi observé en fonction de 

l’épaisseur d’(In,Ga)As déposée (partie 3.3.1) et de l’arrêt de croissance sous flux de P (partie 

3.3.2). Il est lié à une augmentation de la hauteur des QDs comme attendue par 

l’augmentation du temps d’arrêt de croissance sous flux d’As. 

 

Fig. 3.33 Spectre de PL à 10 K des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP crus à 550 °C pour 
différents temps de recuits sous flux d’As : a) 30 s (S1562) et b) 180 s (S1631). La 
composition nominale d’In est de 30 % mais la composition effective est estimée à 10-15 % 
[17]. La densité de puissance injectée est 207 W.cm-2. 

La contribution majoritaire au signal de PL dans les deux spectres est Xz GaP mais on 

peut constater que le recuit sous flux d’As a exalté la contribution de Xxy (In,Ga)As.  

Les deux transitions identifiées se sont aussi décalées vers les basses énergies ce qui 

s’explique par un changement du confinement quantique dans les QDs (Fig. 3.34a). Ce 

décalage vers les basses énergies est accompagné d’une augmentation de l’intensité 

intégrée de PL à 10 et 300 K (Fig. 3.34b). 
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Fig. 3.34 a) Evolution de l’énergie à 10 K des transitions Xxy (In,Ga)As (en rouge) et Xz GaP (en 
bleu) en fonction de l’arrêt de croissance sous flux d’As et b) intensité intégrée 
correspondante à 10 K (en vert) et 300 K (en noir) pour des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 
30 % d’In réalisées à 550 °C. L’épaisseur d’(In ,Ga)As déposée est de 3 ML. Les échantillons 
correspondants sont S1562 (30 s) et S1631 (180 s). 

Cette augmentation est liée à une hausse de  𝐸𝑎2 (Tab. 3.12) comme observée dans 

les différentes parties précédentes mais aussi à une augmentation de 𝐸𝑎1 qui témoigne 

d’une modification du confinement électronique au sein des QDs (In,Ga)As/GaP.  

 

Tab. 3.12 Efficacité d’échappement des porteurs et énergies d’activations pour les 
transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 550 °C 
en fonction de la durée de recuit sous flux d’As. 

Les deux comportements identifiés : décalage des transitions vers les basses énergies 

et hausse du signal de PL sont des comportements observés dans les QDs InAs/GaAs [55]. 

Après avoir discuté l’influence de l’arrêt de croissance sous flux d’As sur les QDs avec une 

faible composition d’In, passons aux QDs avec une haute composition d’In. 
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3.4.3.2. QDs avec une forte composition d’In 

Les spectres de PL à 10 K de trois échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP réalisées à 500 °C 

sont comparés dans la  Fig. 3.35. Les paramètres de croissance de ces échantillons sont 

identiques sauf le temps d’arrêt de croissance sous flux d’As : 180 s pour S1911 (Fig. 3.35a), 

300 s pour S1909 (Fig. 3.35b) et 360 s pour S1908 (Fig. 3.35c). Ces échantillons sont 

seulement comparables entre eux car ils ont été réalisés sur des substrats de moins bonne 

qualité que le reste des échantillons de ce travail de thèse ce qui peut expliquer l’absence de 

transition Xxy (In,Ga)As sur le spectre à 10 K pour l’échantillon recuit 180s (Fig. 3.35a). Comme 

dans le cas de 3,5 ML d’(In,Ga)As déposées (partie 3.3.1), Il est fort possible que les 

transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP soient au même niveau ou très proches ce qui se traduit par la 

présence d’une contribution à basse énergie et à haute énergie d’activation. Ici, la 

contribution majoritaire au signal de PL est Xz GaP et la contribution Xxy (In,Ga)As est exaltée en 

fonction de la durée de l’arrêt de croissance sous flux d’As, ce qui est une tendance similaire 

aux échantillons de QDs à faible composition d’In. Une différence notable est par contre le 

décalage vers les hautes énergies des transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP pour une durée d’arrêt de 

croissance sous flux d’As supérieure à 300 s.   
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Fig. 3.35 Spectres de PL à 10 K des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP crus à 500 °C avec 
une composition d’In de 35 % pour différents temps de recuit sous flux d’As : a) 180 s 
(S1911), b) 300 s (S1909) et c) 360 s (S1908). Pour ces spectres, la densité de puissance 
injectée est 207 W.cm-2. 

L’énergie des transitions (Fig. 3.36a) diminue avec l’arrêt de croissance dans la gamme 

[180-300] s mais augmente pour un arrêt de croissance supérieur à 300 s. Ce comportement 

diffère de ce qui est observé de façon standard sur les systèmes conventionnels de QDs mais 

a aussi été montré par Stracke et al. [30] sur des QDs (In,Ga)As/GaP. Dans ces travaux, ce 

comportement atypique est évité par l’ajout de GaAs avant la couche supérieure de GaP.  
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Fig. 3.36 a) Evolution de l’énergie à 10 K des transitions Xxy (In,Ga)As (en rouge) et Xz GaP (en 
bleu) en fonction de l’arrêt de croissance sous flux d’As et b) intensité intégrée 
correspondante à 10 K (en vert) et 300 K (en noir) pour des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 
35 % d’In réalisées à 500 °C. L’épaisseur (In,Ga)As déposée est 4.5 ML. Les échantillons 
correspondants sont S1911 (180 s), S1909 (300 s) et S1908 (360 s). 

L’évolution de l’intensité intégrée (Fig. 3.36b) est par ailleurs en accord avec les 

observations réalisées dans les autres systèmes de QDs. L’intensité intégrée augmente avec 

l’arrêt de croissance sous flux d’As jusqu’à la relaxation plastique et l’apparition de 

dislocations [42] qui agissent comme des centres de recombinaisons non-radiatifs faisant 

diminuer l’intensité intégrée. Cette augmentation d’intensité de la PL est correlée aux 

augmentations de 𝐸𝑎2 et 𝐸𝑎1(Tab. 3.13).  

 

Tab. 3.13 Efficacité d’échappement des porteurs et énergies d’activations pour les 
transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP des QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 500 °C 
en fonction de la durée de recuit sous flux d’As. 

Comme dans le cas des QDs avec une faible composition d’In, l’arrêt de croissance sous 

flux d’As a modifié le confinement électronique des QDs. Dans notre cas, la distribution d’In 

n’est pas homogène. L’arrêt de croissance sous flux d’As va augmenter la dimension des QDs 
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et ainsi modifier les contraintes du système favorisant la localisation de l’In au sommet de la 

QD. Cet effet est d’autant plus fort que la durée de l’arrêt de croissance sous flux d’As est 

importante. Lors de l’arrêt de croissance sous flux de P, l’In sera donc d’autant plus 

vulnérable à l’échange As/P. Cela explique l’augmentation de l’énergie des transitions 

optiques qui tendent vers le comportement de QDs GaAs/GaP. Cet effet peut être stoppé ou 

diminué par la modification de la couche supérieure lors de l’encapsulation par l’ajout de 

GaAs [30] pour les QDs (In,Ga)As/GaAs/GaP ou d’AlAs [56], [57], d’(In,Ga)As [58], d’(In,Al)As 

[58] pour les QDs InAs/GaAs. Malgré une hausse importante de la PL et un décalage des 

transitions vers les basses énergies en fonction de la durée de l’arrêt de croissance sous flux 

d’As, une transition directe n’est pas obtenue avant l’apparition des dislocations car 

l’efficacité de PL à 10 K n’est pas comparable à un échantillon présentant un système direct. 

L’apparition de dislocations pourrait être repoussée par exemple par l’utilisation d’un flux de 

Sb [55] lors de l’arrêt de croissance. Ce flux viendrait modifier les énergies de surface [59] et 

ainsi entrainer la formation de QDs avec des dimensions plus importantes.  

3.4.4. Bilan sur l’optimisation d’un plan de QDs (In,Ga)As/GaP 

Les études sur les paramètres suivants : épaisseur déposée, arrêt de croissance sous flux 

d’As et de P, composition d’In et rapport V/III ont permis de faire varier le confinement 

quantique et la composition des QDs afin de modifier la structure électronique des QDs avec 

pour but l’obtention d’une transition directe. Le bilan de ces études, résumé dans la Fig. 

3.37, a permis une hausse significative de l’intensité de PL et une baisse de l’énergie des 

transitions sans toutefois réussir à obtenir une transition optique directe car l’efficacité de 

PL à 10 K n’est pas comparable à un échantillon présentant une structure de bande interdite 

direct.  
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Fig. 3.37 a) Evolution de l’énergie à 10 K des transitions Xxy (In,Ga)As (en rouge) et Xz GaP (en 
bleu) et b) intensité intégrée correspondante à 10 K (en vert) et 300 K (en noir) pour des 
QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 500 °C. L’épaisseur d’(In,Ga)As déposée 
est 4.5 ML. Les échantillons correspondants sont dans l’ordre S1817, S1879 et S1932. 

Le spectre à 10 K de l’échantillon le plus optimisé (S1932) est présenté dans la Fig. 

3.38a. Cet échantillon correspond à un plan de QDs (In,Ga)As/GaP réalisé à 500 °C ayant subi 

300 s d’arrêt de croissance sous flux d’As et 2 s d’arrêt de croissance sous flux de P. La 

composition d’In est de 35 % et le rapport V/III est de 3,78. La contribution majoritaire au 

signal de PL à 10 K est la transition à plus haute énergie qui est ici Xz GaP. La transition Xxy 

(In,Ga)As correspond, quant à elle, à l’épaulement à basse énergie. L’évolution de ces deux 

transitions en fonction de la température est présentée dans la Fig. 3.38b. 
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Fig. 3.38 a) Intensité de PL à 10 K et b) intensité de photoluminescence en fonction de 
l’énergie et de la température pour l’échantillon de QDs (In,Ga)As/GaP optimisé (S1932). 
La composition d’In est de 35 %, le rapport V/III est 3.78 et la température de croissance 
est 500 °C. Les QDs ont subi 300 s d’arrêt de croissance sous flux d’As et 2 s d’arrêt de 
croissance sous flux de P. La densité de puissance injectée est de 142 W.cm-2. 

La transition Xz GaP est très robuste en fonction de la température (Fig. 3.39) ce qui 

indique un confinement profond des électrons dans le GaP contraint au-dessus de la QD 

(In,Ga)As/GaP. Malgré les modifications observées sur la structure électronique des QDs 

(In,Ga)As/GaP, la transition de type I au sein des QDs InGaAs/GaP est toujours indirecte : 

électrons dans les niveaux  Xxy (In,Ga)As et trous en HH. Il en est de même pour la transition de 

type II avec les électrons dans les niveaux Xz GaP contraint et les trous en HH de l’(In,Ga)As. 
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 Fig. 3.39 Evolution de l’intensité intégrée de la transition Xxy (In,Ga)As (marqueurs rouges) et 
Xz GaP (marqueurs bleus) de l’échantillon S1932 en fonction de la température. Les lignes 
continues correspondent à la loi d’Arrhenius. L’insert présente les énergies d’activations, 
l’efficacité d’échappement des porteurs et le rapport d’intensité intégrée entre 10 et 300 K 
pour les transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP.  

La modification de la vitesse de croissance n’a pas été considérée dans ce travail mais 

pourrait être aussi une voie intéressante à étudier [34] ainsi que la réalisation de 

l’encapsulation par croissance alternée [60]. Après avoir discuté des paramètres de 

croissance d’un plan de QDs d’(In,Ga)As/GaP, passons à l’étude de l’encapsulation.  

3.4.5. Encapsulation  

La maîtrise de l’étape d’encapsulation est primordiale du fait de son influence sur la 

morphologie des QDs et leur composition. Elle peut perturber également, le champ de 

contrainte dans les QDs.  On retrouve plusieurs exemples d’études d’encapsulation dans la 

littérature. Dans le cas des QDs InAs/GaAs, l’(In,Al)As, l’AlAs, l’(In,Ga)As et le Ga(As,Sb) 

peuvent être utilisés comme une couche de réduction de contraintes car leur paramètre de 

maille est inférieur à celui de l’InAs. L’ajout de Ga(As,Sb) avant la reprise de croissance GaAs 

a permis, par exemple, une modification du champ de contrainte et même un changement 

de type I vers un type II en fonction du pourcentage de Sb [61], [62]. Concernant l’utilisation 

d’In0.2Ga0.8As et d’In0.2Al0.8As [58], ils ont permis une baisse significative de l’énergie et de la 

largueur du pic d’émission de PL liée respectivement à la réduction de contraintes affectant 

les QDs et à la préservation de l’uniformité de dimensions des QDs. L’ajout d’AlAs est discuté 

dans [56] où Azberger et al. observent suivant la température de croissance soit un décalage 

du pic d’émission vers les basses énergies lié à la réduction de la ségrégation d’In soit un 
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décalage vers les hautes énergies lié à l’augmentation du potentiel des barrières. Enfin, 

Grundman et al. [13] ont comparé la fonction d’onde de l’état électronique fondamental 

dans le cas de QDs InAs/GaAs avec une couche supérieure de GaAs et d’AlAs. Dans la 

configuration avec AlAs, ils observent que la fonction d’onde de l’électron pénètre plus dans 

la couche inférieure de GaAs au détriment de la couche supérieure d’AlAs.  

Dans le cadre de cette thèse, l’ajout de GaAs et d’AlAs avant la reprise de croissance 

GaP sera discuté avec pour but une modification des contraintes et surtout du confinement 

des électrons. Les échantillons étudiées sont composés de 2.5 ML d’(In,Ga)As avec 35 % d’In 

suivi par un arrêt de croissance de 300 s sous flux d’As afin de favoriser le mûrissement des 

QDs. Puis 2 ML d’AlAs (échantillon S1934) ou de GaAs (échantillon S1933) sont ajoutés avant 

un arrêt de croissance sous flux de P de 3 s suivi par la reprise de croissance GaP. Les 

spectres de PL à 10 K des échantillons S1933 et S1934 sont présentés dans la Fig. 3.40a et 

Fig. 3.40b. L’échantillon S1934 (2 ML AlAs, Fig. 3.40a) présente deux pics de PL bien distincts 

à 1,79 et 1,93 eV avec le pic à basse énergie ayant une intensité de PL plus importante que le 

pic à haute énergie. La Fig. 3.40c présente l’évolution de la PL en fonction de la température 

et montre que le pic à haute (basse) énergie correspond à une transition dont la baisse de PL 

à basse température est (n’est pas) significative, c’est donc la transition LAET (HAET). 

L’échantillon S1933 (2 ML de GaAs, Fig. 3.40b) présente lui aussi deux pics à 1,7 et 1,8 eV 

avec le pic à haute énergie ayant une PL plus importante que celui à basse énergie. Les deux 

pics de cet échantillon sont moins distincts que pour l’encapsulation AlAs (S1934). La Fig. 

3.40d montre que le pic à basse (haute) énergie correspond à une transition dont la baisse 

de PL à basse température est (n’est pas) significative, c’est donc la transition LAET (HAET). 

Dans les parties précédentes, la transition LAET a été associée à une transition de type–I 

entre les électrons dans les niveaux Xxy et les trous dans les niveaux HH des QDs (In,Ga)As : 

Xxy (In,Ga)As. La transition HAET correspond, quant à elle, à une transition de type-II entre les 

électrons dans les niveaux et Xz du GaP contraint et les trous dans les niveaux HH des QDs 

(In,Ga)As : Xz GaP. Cette association est basée sur une comparaison des mesures 

expérimentales et des résultats théoriques sur les QDs (In,Ga)As/GaP et pas sur des QDs 

(In,Ga)As/GaP avec un ajout de 2 ML d’AlAs ou de GaAs. L’identification exacte des 

transitions LAET et HAET est ici compliquée car les niveaux X d’AlAs ou de GaAs peuvent 

aussi entrer en compte.  
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Fig. 3.40 Intensité de PL à 10 K des échantillons de QDs (In,Ga)As/GaP avec 2.5 ML 
d’(In,Ga)As ayant subi un arrêt de croissance sous flux d’As de 300 s ou a) 2 ML d’ AlAs 
(échantillon S1934) et b) 2 ML de GaAs (échantillon S1933) avant la reprise de croissance 
du GaP. Ces spectres de PL correspondent à des QDs avec 35 % d’In pour une densité de 
puissance injectée de 2547 W.cm-2. Intensité de photoluminescence en fonction de 
l’énergie et de la température pour des QDs (In,Ga)As/GaP avec 2.5 ML d’(In,Ga)As ayant 
subi un arrêt de croissance sous flux d’As de 300 s ou c) 2 ML d’AlAs (échantillon S1934) et 
d) 2 ML de GaAs (échantillon S1933) avant la reprise de croissance du GaP pour une 
densité de puissance injectée de 207 W.cm-2. 

L’énergie de ces transitions est présentée dans la Fig. 3.41 et est comparée à 

l’échantillon le plus optimisé (S1932, partie 3.4.4). L’ordre des transitions est le même pour 

l’encapsulation GaAs (S1933) et pour 4.5 ML d’(In,Ga)As déposée avec une encapsulation 

GaP (S1932). Pour ces deux échantillons, la transition à plus basse énergie est la transition 
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LAET. Pour l’encapsulation AlAs, la transition à plus basse énergie n’est plus LAET mais HAET. 

La position de cette dernière transition varie peu (0,01 eV) en fonction du type 

d’encapsulation mais elle est légèrement inférieure pour l’échantillon le plus optimisé 

(S1932). Pour ce qui est de la transition LAET, elle varie peu avec l’encapsulation GaAs par 

rapport à l’échantillon S1932 (0,02 eV) mais est très fortement modifiée par l’encapsulation 

AlAs. En effet, la transition LAET se décale vers les hautes énergies et atteint 1,93 eV. Il est 

fort probable que la transition HAET corresponde à un niveau Xz à l’éxterieur de la QD et que 

la transition LAET corresponde à un niveau X de l’AlAs en se basant sur le fait que l’énergie 

de bande interdite de l’AlAs est plus importante que l’(In,Ga)As. Les faibles différences 

observées sur la position de LAET et de HAET entre l’encapsulation GaAs et le S1932 sont 

compatibles avec la différence de durée de l’arrêt de croissance sous flux de P de 3 s pour 

S1932 et 2 s pour l’encapsulation GaAs. Il est donc fort probable que les transitions LAET et 

HAET de l’encapsulation GaAs correspondent aux transitions identifiées Xxy (In,Ga)As et Xz GaP. 

 

Fig. 3.41 Evolution de l’énergie à 10 K des transitions LAET (en rouge) et HAET (en bleu) en 
fonction du type d’encapsulation GaAs (S1933) et AlAs (S1934). Ces échantillons ont subi 
un arrêt de croissance sous flux d’As (de P) de 300 s (3 s). Ces échantillons sont comparés à 
l’échantillon de QDs (In,Ga)As/GaP optimisé (S1932) qui correspond à 4,5 ML d’(In,Ga)As 
déposées pour lequel les transitions LAET et HAET sont identifiées comme étant Xxy (In,Ga)As 
et Xz GaP. L’arrêt de croissance sous flux d’As (de P) de l’échantillon S1932 est 300 s (2 s). 
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Il est difficile de conclure sur les morphologies exactes des QDs (In,Ga)As/GaP sans 

échantillons supplémentaires (par exemple 2,5 ML d’(In,Ga)As avec un arrêt de croissance 

sous flux d’As de 300 s et de P de 3 s). Cependant, les positions des transitions sont à mettre 

en perspective avec la modification du confinement quantique induit par la différence de 

morphologie des QDs avec ces couches d’encapsulation, ainsi que du potentiel vu pas les 

électrons. La différence notable est la position de la transition LAET pour l’échantillon avec 

l’encapsulation AlAs qui témoigne de la forte influence sur la structure électronique des QDs 

(In,Ga)As/GaP. 

 Le rapport d’intensité 
𝐼10𝐾

𝐼300𝐾
  des transitions LAET et HAET des échantillons de QDs 

(In,Ga)As/GaP avec une encapsulation AlAs ou GaAs est présenté dans la Fig. 3.42a. 

 

Fig. 3.42 a) Rapports d’intensités intégrées entre 10 et 300 K des transitions LAET (en 
rouge) et HAET (en bleu) et b) intensité intégrée de PL correspondante à 10 K (en vert) et 
300 K (en noir) en fonction du type d’encapsulation GaAs (S1933) et AlAs (S1934). Ces 
échantillons ont subi un arrêt de croissance sous flux d’As (de P) de 300s (3s). Ces 
échantillons sont comparés à l’échantillon de QDs (In,Ga)As/GaP optimisé (S1932) qui 
correspond à 4,5 ML d’(In,Ga)As déposé pour lequel les transitions LAET et HAET sont 
identifiées comme étant Xxy (In,Ga)As et Xz GaP.  

Pour l’encapsulation GaAs, la transition LAET n’est pas présente à 300 K ce qui n’est pas 

le cas pour l’encapsulation AlAs ni pour S1932. Pour les transitions LAET et HAET, Le rapport 
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𝐼10𝐾

𝐼300𝐾
 est donc plus faible pour l’encapsulation AlAs que GaAs. Le rapport 

𝐼10𝐾

𝐼300𝐾
 de la transition 

LAET(HAET) de l’encapsulation AlAs est deux fois plus faible (7 fois plus fort) que celui de 

l’échantillon S1932. Concernant l’intensité de PL intégrée à 10 et 300 K (Fig. 3.42b), elle est 

la plus faible pour l’encapsulation AlAs. L’intensité intégrée est bien corrélée aux valeurs de 

Ea2 (Tab. 3.14) sauf pour la valeur de l’intensité intégrée à 10 K de l’encapsulation GaAs. 

Cependant les tendances observées sur le rapport 
𝐼10𝐾

𝐼300𝐾
 de la transition LAET ne sont pas 

corrélées aux valeurs de Ea1. En effet, les valeurs de Ea1 sont identiques pour l’encapsulation 

GaAs et AlAs alors que la transition LAET n’est pas présente à 300 K. 

 

Tab. 3.14 Efficacité d’échappement des porteurs et énergies d’activations pour les 
transitions LAET et HAET de QDs (In,Ga)As/GaP contenant 35 % d’In réalisées à 550 °C pour 
différents type d’encapsulation : 2 ML de GaAs (S1933) ou 2 ML d’AlAs (S1934). L’épaisseur 
d’(In,Ga)As déposée est 2,5 ML. L’échantillon de QDs (In,Ga)As/GaP le plus optimisé 
(S1932) est ajouté pour comparaison et correspond à 4.5 ML d’(In,Ga)As déposée. Pour cet 
échantillon, les transitions LAET et HAET sont identifiées en tant que Xxy (In,Ga)As et Xz GaP. 

 Il en est de même pour la comparaison de ce même rapport entre l’encapsulation 

AlAs et le S1932. Ea1 est quatre fois plus grande pour l’échantillon S1932 alors que le rapport 

𝐼10𝐾

𝐼300𝐾
 est deux fois plus faible que pour l’encapsulation AlAs. Dans la partie 3.3.1, nous avions 

mis en lumière le fait que le facteur de linéarité (extrait des mesures de PL en puissance) est 

toujours plus important pour la transition à plus haute énergie. Pour l’encapsulation GaAs, 

c’est bien le cas, mais pas pour l’encapsulation AlAs (Tab. 3.15). La faible intensité intégrée, 

la position énergétique ainsi que le faible rapport 
𝐼10𝐾

𝐼300𝐾
 de la transition LAET, le facteur de 

linéarité plus important pour la transition à plus basse énergie sont des preuves de la 

modification importante de la structure électronique des QDs (In,Ga)As/GaP avec une 

encapsulation AlAs. Cette modification est aussi observée dans une moindre mesure pour 
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l’encapsulation GaAs avec la transition LAET qui n’est pas présente à 300 K et la position 

énergétique des transitions LAET et HAET proches de celles de l’échantillon S1932.  

 

Tab. 3.15 Coefficient de linéarité pour les transitions LAET et HAET de QDs (In,Ga)As/GaP 
contenant 35 % d’In réalisées à 550 °C pour différents type d’encapsulation :  2 ML de GaAs 
(S1933) ou d’AlAs (S1934). L’épaisseur d’(In,Ga)As déposée est 2,5 ML. L’échantillon de 
QDs (In,Ga)As/GaP le plus optimisé (S1932) est ajouté pour comparaison et correspond à 
4.5 ML d’(In,Ga)As déposée. Pour cet échantillon, les transitions LAET et HAET sont 
identifiées en tant que Xxy (In,Ga)As et Xz GaP. 

La morphologie des QDs n’est pas connue, il en est de même pour la composition de 

QDs. Il est donc difficile de conclure sur la modification de l’incorporation d’In au sein des 

QDs (In,Ga)As/GaP encapsulées. L’identification des transitions LAET et HAET est également 

assez compliquée mais étant données les observations expérimentales, il semble que la 

transition HAET corresponde à une transition Xz à l’éxterieur de la QD et la transition LAET à 

Xxy (In,Ga)As pour l’encapsulation GaAs et à X AlAs pour l’encapsulation AlAs. Des simulations 

atomistiques et des mesures complémentaires seraient nécessaires pour confirmer ces 

hypothèses. Cependant, on peut tout de même conclure sur la modification effective de la 

structure électronique des QDs (In,Ga)As/GaP encapsulées même si aucune transition 

directe n’est obtenue dans notre cas contrairement à ce qui est affirmé par Stracke et al. 

[30] pour des QDs (In,Ga)As/GaAs/GaP avec une encapsulation de 2 ML de GaAs sans 

toutefois le démontrer par des mesures de TRPL. La modification de l’encapsulation 

standard GaP semble donc être une voie prometteuse afin de favoriser une transition directe 

par la modification de la structure électronique des QDs (In,Ga)As/GaP.  
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3.5.  Empilement de QDs (In,Ga)As/GaP 

L’empilement de plans de QDs permet d’obtenir une forte densité de QDs dans un 

volume faible ce qui est souhaitable pour les applications lasers de façon à maximiser le 

recouvrement entre l’onde optique confinée et la zone active. La notion de contrainte 

devient donc primordiale car elle ne concerne plus seulement un plan de QDs mais la totalité 

de la structure empilée ce qui va avoir un impact sur la croissance des QDs des plans 

supérieurs. Cette modification de la croissance des plans supérieurs peut entrainer un 

phénomène d’alignement vertical des QDs [45], [63] ainsi qu’une réduction de 

l’inhomogénéité des QDs [64]–[66]. Ce phénomène peut être en partie contrôlé par la 

distance entre les plans de QDs comme observé expérimentalement par Xie et al. [45] dans 

le cas de QDs InAs/GaAs. Plus l’épaisseur de la couche séparant les plans de QDs est petite, 

plus le phénomène d’alignement vertical est présent. La formation de la première couche de 

QDs (suivi par l’encapsulation GaAs) entraine une alternance de zones de forte contrainte 

(en tension) au-dessus des QDs et une zone sans ou de faibles contraintes entre les QDs. 

Dans la première zone (contrainte forte), les atomes d’In vont s’accumuler au-dessus des 

QDs de la couche inférieure de façon à atteindre un état thermodynamique 

énergétiquement plus favorable. La suppression totale de la formation de QDs au sein de la 

deuxième zone (absence ou faible contrainte) dépend de la distance entre QDs et de 

l’épaisseur de couche de séparation entre les plans de QDs. Ces contraintes peuvent aussi 

mener à la formation de plans de QDs supplémentaires [67], [68]. Une bonne gestion de 

l’épaisseur entre les QDs et donc des contraintes de l’empilement peut entrainer une 

augmentation de l’intensité de PL des QDs par la modification de l’efficacité quantique et 

une réduction de l’énergie des transitions liées aux QDs [26]. Des phénomènes de couplages 

entre les plans de QDs peuvent aussi être observés [63], [64]. En plus de l’épaisseur entre les 

plans, des couches de réduction/compensation de contraintes peuvent aussi être utilisées 

entrainant une hausse de la PL et de la densité des QDs comme ce qui a été réalisé par 

l’insertion de couche de GaP dans le système de QDs (In,Ga)As/GaAs [69]. Enfin, Xie et al 

[60] ont démontré une augmentation de PL importante en utilisant une technique de 

croissance alternée par rapport à la MBE conventionnelle, des couches de séparation entre 

les plans de QDs résultant de la réduction de l’échange entre InAs et le GaAs. Par 

l’empilement de plans de QDs, nous souhaitons une modification de la structure 

électronique des QDs avec pour but une réduction de l’énergie des transitions de façon à 
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promouvoir une transition optique directe. Dans cette étude, nous étudierons l’effet de 

l’empilement sur des QDs épitaxiées à 500 °C et à 550 °C. Des empilements de 3 plans de 

QDs avec un espacement de 300 Å (échantillon S1935) et de 500 Å (échantillon S1936) ont 

d’abord été réalisés. Le plan de QDs répété correspond au plan de QDs optimisé selon les 

paramètres discutés dans la partie 3.4.4 : 4,5 ML d’(In,Ga)As, 35 % d’In, arrêt de croissance 

sous flux d’As : 300 s, sous flux de P : 2 s et température de croissance de 500 °C (échantillon 

S1932). La PL à température ambiante de ces empilements est comparée à celle du plan de 

référence (Fig. 3.43a) afin de discuter de l’effet de l’empilement. 

 

Fig. 3.43 a) Intensité de PL à 300 K de 3 plans de QDs (In,Ga)As/GaP avec un espacement 
de 300 Å (en bleu, échantillon S1936) et de 500 Å (en noir, échantillon S1935) entre les 
plans de QDs. Le plan de QDs répété correspond à une épaisseur d’(In,Ga)As déposée de 
4.5 ML suivie par un arrêt de croissance sous flux d’As (de P) de 300 s (2 s). Ces deux 
échantillons sont comparés à la PL d’un plan de QDs ayant subi la même procédure (en 
rouge, échantillon S1932). La densité de puissance d’injection est 265 W.cm-2. Les QDs 
(In,Ga)As/GaP, contiennent 35 % d’In et sont réalisées à 500 °C. b) Intensité de PL à 300 K 
d’un plan (en rouge, échantillon S1631), de 5 plans (en orange, échantillon S1630), et de 3 
x 3 plans (en vert, échantillon S1721) de QDs (In,Ga)As/GaP. Le plan de QDs utilisé est 3 ML 
d’(In,Ga)As déposé suivie par un arrêt de croissance sous flux d’As (de P) de 180 s (5s) sauf 
pour l’empilement correspondant à 3 x 3 plans où l’arrêt de croissance sous de flux d’As 
est réduit à 30 s. L’espacement est de 300 Å pour l’empilement de 5 plans de QDs. Pour 
l’empilement de 3 x 3, il est de 100/300 Å. La densité de puissance d’injection est 2080 
W.cm-2. Les QDs (In,Ga)As/GaP, contiennent 30 % d’In (valeur nominale) et sont réalisées à 
550 °C. Le pourcentage d’In effectif est discuté dans la partie 3.4.1. 

Pour les échantillons épitaxiés à 500 °C (Fig. 3.43a), on peut constater, tout d’abord, 

que la PL d’un seul plan de QDs est très supérieure à la PL des plans empilés (rapport de 8 

entre les maximums de PL) ce qui est probablement dû à la formation de dislocations dans 

les deux échantillons à empilement. Ce résultat est cohérent avec le peu de différence 
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obtenue entre les PL des deux empilements. Pour les échantillons épitaxiés à 550 °C, la Fig. 

3.43b présente la comparaison de PL entre deux empilements, l’un de 5 (échantillon S1630) 

et le second de 3 x 3 (échantillon S1721) plans de QDs. La PL des deux empilements est 

comparée à celle d’un plan de QDs (échantillon S1631). L’espacement entre les plans est de 

300 Å et de 100/300 Å respectivement. Le plan répété est 3 ML d’(In,Ga)As déposée avec 30 

% d’In, arrêt de croissance sous flux d’As de 180 s (30 s pour le 3 x 3 plans) et sous P de 5 s. 

La composition effective d’In dans ces échantillons est discutée dans 3.4.1. La PL d’un plan 

de QDs est cette fois-ci inférieure à celle d’un empilement de 5 plans de QDs (rapport de 5 

entre les maximums de PL) et à celle d’un empilement de 3 x 3 plans de QDs (rapport 4 entre 

les maximums de PL). Une analyse fine de la possible réduction de largeur à mi-hauteur [64] 

ainsi qu’un décalage vers les basses énergies [26] n’est pas simple due à la présence de 

nombreuses transitions et au regroupement des transitions sous deux grandes familles LAET 

et HAET. Au contraire des QDs réalisées à 500 °C, on constate un effet bénéfique de 

l’empilement sur les QDs réalisées à 550 °C.  

Cette différence s’explique par la différence de contraintes (différentes épaisseurs 

déposées et différentes compositions d’In) entre les deux systèmes comme illustré dans la 

Fig. 3.44. Le profil de diffraction X ω-2θ [Annexe B] de l’échantillon correspondant à un 

empilement de 3 plans de QDs réalisés à 500 °C est présenté dans la Fig. 3.44a. On constate 

que les pics satellites sont peu ou pas définis traduisant la mauvaise qualité de l’interface 

QDs-barrières et la présence de dislocations au contraire de l’empilement de QDs réalisées à 

550 °C (Fig. 3.44b) où les pics satellites sont bien définis. On retrouve, de plus, l’épaisseur 

des espacements attendue entre les plans de QDs pour l’empilement composé de 5 plans. 
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Fig. 3.44 a) Profil de diffraction X ω-2θ suivant le plan (004) du GaP de l’échantillon 
composé de 3 plan de QDs avec un espacement de 300 Å (en bleu, échantillon S1936). Le 
plan de QDs répété correspond à une épaisseur d’(In,Ga)As déposée de 4.5 ML suivie par 
un arrêt de croissance sous flux d’As (de P) de 300 s (2s). Les QDs (In,Ga)As/GaP 
contiennent 35 % d’In et sont réalisées à 500 °C. b) Profil de diffraction X ω-2θ suivant le 
plan (004) du GaP de l’échantillon composé de 5 plans de QDs avec un espacement de 300 
Å (en orange, échantillon S1630). Le plan de QDs répété correspond à une épaisseur 
d’(In,Ga)As déposée de 3 ML suivie par un arrêt de croissance sous flux d’As (de P) de 180 s 
(5s). Les QDs (In,Ga)As/GaP contiennent moins de 15 % d’In (30 % nominal) et sont 
réalisées à 550 °C. Le pourcentage d’In effectif est discuté dans la partie 3.4.1. Dans ce cas, 
les pics satellites sont bien définis, au contraire de ce qu’on observe pour l’empilement de 
3 plans de QDs réalisés à 500 °C, ce qui traduit des interfaces QDs-barrières de bonne 
qualité sans l’apparition de dislocations. 

La figure Fig. 3.45a présente une image AFM après 500 Å d’encapsulation GaP d’un 

plan de QDs optimisées à 500 °C. La rugosité de surface est de l’ordre 4.78 nm avec la 

présence de nombreux trous ce qui semble être cohérent avec le fait que Xie et al. [70] aient 

observé l’influence du champ de contrainte de QDs InAs/GaAs allant jusqu’à 400 Å. Après 

l’empilement de 3 plans (Fig. 3.45b), la rugosité est de 2.25 nm avec la présence de motif 

compatible avec l’apparition de dislocations. La diminution de PL par l’empilement est donc 

bien due à la présence de dislocations. 
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Fig. 3.45 Images AFM 1 x 1 µm² de QDs (In,Ga)As/GaP après 500 Å d’encapsulation GaP 
pour a) un plan (échantillon S1932) et b) trois plans de QDs (échantillon S1936). Le plan de 
QDs utilisé correspond à une épaisseur d’ (In,Ga)As déposée de 4.5 ML suivie par un arrêt 
de croissance sous flux d’As (de P) de 300 s (2 s). Les QDs (In,Ga)As/GaP, présentés ici, 
contiennent 35 % d’In et sont réalisées à 500 °C. 

Il faut donc réduire les contraintes de notre système. Pour cela, nous avons testé 

deux approches : réduction de l’épaisseur du deuxième et troisième plan de 4,5 à 3,5 ML 

(échantillon S1951) et réduction de l’épaisseur des trois plans de 4,5 à 4 ML (échantillon 

S1952) sans modifier les durées d’arrêt de croissance. L’espacement entre les plans de QDs 

est de 300 Å de GaP.  

La PL de ces échantillons est présentée dans la  Fig. 3.46 et est comparée à la PL d’un 

plan de QDs (échantillon S1932). On constate une fois de plus que la PL d’un plan de QDs est 

supérieure aux deux empilements : rapport 11 et 4 entre les maximums de PL pour 

l’empilement 4,5/3,5/3,5 ML et 4/4/4 ML respectivement. Cette PL plus faible provient 

toujours de la présence de dislocations dans les deux échantillons. Cependant, la différence 

de PL entre les deux empilements souligne l’importance des contraintes liées au premier 

plan comme le montre la rugosité après 500 Å d’encapsulation GaP (Fig. 3.45a) d’un plan de 

QDs avec 4,5 ML d’(In,Ga)As déposée. Il faut donc modifier directement les contraintes liées 

au premier plan par la réduction de l’épaisseur déposée et /ou de l’arrêt de croissance sous 

flux d’As et/ou une augmentation de l’arrêt de croissance sous flux de P afin de pouvoir 

réaliser un empilement qui parviendra à modifier la structure électronique des QDs de façon 

à promouvoir le caractère direct des transitions optiques.  
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Fig. 3.46 Intensité de PL à 300 K de 3 plans de QDs (In,Ga)As/GaP avec un espacement de 
300 Å d’une épaisseur d’(In,Ga)As de a) 4,5/3,5/3,5 ML (en bleu, échantillon S1951) et b) 
4/4/4 ML (en noir, échantillon S1952). Chaque plan de QDs a subi un arrêt de croissance 
sous flux d’As (de P) de 300 s (2s). Ces deux échantillons sont comparés à la PL d’un plan de 
QDs d’une épaisseur d’(In,Ga)As déposée de 4,5 ML ayant subi la même procédure (en 
rouge, échantillon S1932). La densité de puissance d’injection est 265 W.cm-2. Les QDs 
(In,Ga)As/GaP contiennent 35 % d’In et sont réalisées à 500 °C 

L’étude de l’empilement présentée ici n’est qu’un travail préliminaire et nécessite 

d’autres expériences et échantillons afin de dégager des voies prometteuses. La réalisation 

de QDs (In,Ga)As/GaP en colonnes semble être aussi une voie intéressante à creuser aux 

vues des décalages vers les basses énergies obtenus dans le cas de QDs (In,Ga)As/GaAs en 

colonnes [71]. 

3.6.  Conclusion et perspectives 

La morphologie des QDs ainsi que les propriétés d’émission des QDs (In,Ga)As/GaP ont 

été analysées en fonction de différents paramètres de croissance et de structure : épaisseur 

d’(In,Ga)As, arrêt de croissance sous flux d’As et de P, composition d’In, rapport V/III et type 

d’encapsulation avec pour objectif d’avoir une meilleure compréhension de la structure 

électronique de ces QDs et l’obtention d’une transition optique directe. A l’aide d’une 

méthode d’analyse complexe, il a d’abord été montré que deux familles de transitons sont 

dominantes dans les QDs (In,Ga)As/GaP : l’une, notée Xxy (In,Ga)As , qui correspond à une 

transition indirecte de type I entre les électrons dans les niveaux Xxy et les trous en HH des 

QDs (In,Ga)As et la seconde, notée Xz GaP , qui correspond à une transition indirecte de type II 

entre les électrons dans les niveaux Xz du GaP contraint dans l’environnement proche de la 
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QD (In,Ga)As et les trous en HH des QDs (In,Ga)As. La variation des paramètres de croissance 

a permis une modification de la structure électronique des QDs (In,Ga)As/GaP par un 

ajustement du confinement quantique et de la composition des QDs avec notamment un 

croisement observé des transitions Xz GaP et Xxy (In,Ga)As, en fonction des conditions de 

croissance. 

Malgré l’obtention d’une hausse de PL importante et une réduction de l’énergie des 

transitions, aucune transition optique directe n’a été observée. Cependant, il reste des voies 

prometteuses à explorer comme la modification de l’encapsulation, l’empilement et l’ajout 

de Sb lors de l’arrêt de croissance sous flux d’As ou encore les QDs en colonne. 
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Chapitre 4 Vers un dispositif laser 

L’architecture des structures lasers GaP est, tout d’abord, présentée avant de discuter 

l’absence d’effet laser dans les structures lasers destinées au pompage électrique. Afin de 

s’affranchir de la complexité des procédés technologiques nécessaires à l’injection 

électrique, l’étude insiste plus particulièrement sur les résultats obtenus sous pompage 

optique. Les structures lasers utilisées sont composées de plans de QDs (In,Ga)As/GaP 

optimisés en accord avec les conclusions du Chapitre 3. Enfin, dans le cadre d’une 

architecture de multi-processeurs 3D, une comparaison des différentes sources lasers à 

l’état de l’art intégrées ou potentiellement intégrables sur Si est présentée. Les simulations 

Silvaco ont été réalisées dans le cadre d’une collaboration interne au laboratoire FOTON-

OHM par Y. Huang. La croissance des échantillons a été réalisée par T. Rohel. Les mesures de 

pompage optiques ont été réalisées par Y.Léger et moi-même. Pour ce qui est des mesures 

de pompages électriques, elles ont été réalisées en collaboration avec J.P.Gauthier. 

4.1.  Architecture laser 

La structure laser est basée sur une zone active composée d’un empilement de plans de 

QDs (In,Ga)As/GaP (partie 3.5) entourée de couches de confinements dopées d’AlGaP 

(Chapitre 2) d’1,5 µm avec pour objectif l’obtention d’un laser électrique à base de GaP sur 

silicium. L’alternative à l’utilisation d’AlGaP dans les structures lasers GaP [1], [2] est le BGaP 

[3] qui a l’avantage d’être en accord de maille avec le Si. Cependant sa structure de bande 

n’a pas été étudiée en profondeur [4] et sa croissance est peu aisée par MBE [5]. De même 

que le GaP, l’AlGaP est un semiconducteur présentant un gap indirect avec le minimum de la 

bande conduction en X [6]. La composition des couches d’AlGaP pour les différentes 

structures lasers sera discutée en section 4.1.1. La cavité optique est définie de part et 

d’autre par deux miroirs réalisés par l’interface semiconducteur-air de réflectivité R 

d’environ 30 %. Aucun traitement haute réflectivité n’a été réalisé sur les facettes. Des 

schémas des structures lasers destinées respectivement au pompage électrique et optique 

sont présentés dans la Fig. 4.1. Les processus technologiques mis en place pour la réalisation 

de ces structures sont décrits dans la partie 4.1.3.  

Le dopage non intentionnel dans les deux structures est de l’ordre de 1016 cm-3. La 

structure destinée au pompage électrique (Fig. 4.1a) correspond à une jonction p-i-n avec 
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deux contacts ohmiques de part et d’autre de la jonction. La configuration des contacts est 

ici « top-bottom » mais elle peut être « top-top » avec un report de contact n en périphérie 

du laser par gravure. Le dopant p est le Be, le dopant n est le Si et le dopant n du substrat est 

le S. Les niveaux de dopage des couches sont présentés dans la Fig. 4.1a. La zone intrinsèque 

correspond à la zone active composée de plans QDs (In,Ga)As/GaP et de barrières GaP. La 

structure laser est un ruban de largeur 30, 50 ou 100 µm et est gravée jusqu’à la couche 

d’AlGaP:n inférieure.   

 

Fig. 4.1 Structures lasers GaP épitaxiées composées de cinq plans de QDs (In,Ga)As/GaP 
destinées au pompage a) électrique et b) optique. Le dopage p est réalisé à l’aide d’une 
cellule de Be et le dopage n par une cellule de Si. Le dopage du substrat GaP:n est réalisé 
par du S. Le niveau de dopage non-intentionnel est de l’ordre de 1016 cm-3.  

Pour le laser à pompage optique, la couche de confinement supérieure d’AlGaP est 

supprimée pour augmenter le confinement optique dans le ruban. Ce choix se justifie car les 

recombinaisons de surfaces de GaP sont faibles [7]. Le substrat GaP ainsi que toute la 

structure est non-intentionnellement dopé. Cette structure ne nécessite que peu de 

processus technologiques et est un outil puissant afin de caractériser les zones actives ainsi 
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que la cavité optique. Le premier élément important qui est à prendre en compte est la 

maitrise du confinement optique des couches d’AlGaP. 

4.1.1. Confinement optique  

Le confinement optique Гc vertical, défini par la formule ( 1.15 ) du Chapitre 1, est 

assuré par l’AlGaP. Гc est calculé par la méthode des éléments finis en fonction de deux 

paramètres : le pourcentage d’Al qui va modifier l’indice optique de gaine [6] et l’épaisseur 

de la zone active (QDs et matériaux barrières). Dans le cas présenté dans la Fig. 4.2, 

l’épaisseur des couches d’AlGaP (1,5 µm) est considérée comme grande devant la 

pénétration des modes dans la gaine.  

 

Fig. 4.2 Facteur de confinement Г𝐜  en fonction du pourcentage d’Al et de l’épaisseur de la 
zone active (QDs et barrières) pour des épaisseurs de couches de confinements d’AlGaP 
grandes devant celle de la zone active. Le calcul de Г𝐜 a été réalisée à la longueur d’onde 

d’émission des QDs (In,Ga)As/GaP∼ 680 nm. 

 On constate que plus la composition d’Al ainsi que l’épaisseur de la zone active 

augmentent plus Гc est important ce qui est cohérent avec l’augmentation de l’indice 

optique et du volume de la zone active. Pour le laser à injection électrique, le pourcentage 

d’Al est de 35 % et l’épaisseur de la zone active est de l’ordre de 220 nm ce qui correspond à 

un facteur de confinement optique de 60 %. Pour ce pourcentage d’Al, les niveaux de 

dopages obtenus sont proches de ceux du GaP (partie 2.5). Ce pourcentage d’Al permet de 

garantir à la fois de bonnes propriétés optiques et électriques, et de limiter la fuite des 

porteurs vers l’interface de type II AlGaP/GaP. Ce dernier point sera discuté dans la section 
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suivante. Dans ce cas, le maximum du champ électrique du mode optique confiné est au 

milieu de la zone active. Pour le laser à pompage optique, le pourcentage d’Al est porté à 70 

% de façon à augmenter Г. Le maximum du champ électrique est décentré dû à l’absence 

de couche de confinement d’AlGaP supérieure. La position des plans de QDs est donc 

modifiée en conséquence de façon à avoir un recouvrement optimal des plans de QDs 

(In,Ga)As/GaP. Aucune relaxation n’est observée dans l’AlGaP pour cette composition en Al 

(figure 2.1). De plus, ce choix est conditionné par la possibilité d’obtenir une bonne 

sélectivité de gravure avec le GaP [8] de façon à réaliser des structures suspendues comme 

des micro disques [9]. Nous n’avons donc pas cherché à aller au-delà de 70 % d’Al. Enfin, la 

qualité cristalline de la couche d’AlGaP épitaxiée est essentielle afin d’éviter l’apparition de 

de pertes non-radiatives dans la structure optique. La température de cellule d’Al sera donc 

choisie en conséquence [10] comme discuté dans le Chapitre 2. Dans la suite, les QDs 

(In,Ga)As/GaP seront donc réalisées sur GaP/AlGaP/GaP et non pas directement sur GaP. 

Cette différence peut entrainer des modifications de l’énergie totale de formation des QDs 

(équation ( 1.10 )) avec par exemple la modification de la planéité de la surface avant 

nucléation malgré l’absence de relaxation cristalline et de dislocations (Chapitre 2). Ce 

changement entraîne aussi une modification de la PL des QDs comme c’est le cas, ici en Fig. 

4.3. 

 

Fig. 4.3 Comparaison de l’intensité de photoluminescence à température ambiante entre 5 
plans de QDs (In,Ga)As/GaP réalisés sur GaP (courbe noire, échantillon S1631) et sur 
GaP/AlGaP (courbe rouge, échantillon S1647) pour une même puissance d’excitation. 
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L’allure des spectres de PL est la même mais l’intensité de PL des QDs est plus faible sur 

GaP/AlGaP que sur GaP. Cette baisse de PL s’explique par une possible modification de la 

morphologie des QDs, la présence d’un raccord de bande de type-II qui implique la perte de 

porteurs aux interfaces et la présence d’un plus grand nombre de défauts non-radiatifs. 

Cependant, on considèrera que la structure électronique fondamentale est identique aux 

QDs (In,Ga)As/GaP réalisées sur GaP.  

4.1.2. Injection électrique 

La couche d’AlGaP supérieure est dopée p avec du Be et la couche inférieure est 

dopée n avec du Si. Le dopage visé étant de l’ordre de 1018 cm-3. Les différences entre le 

dopage visé  et le dopage obtenu ainsi que le choix de la température de la cellule de dopant 

(et de l’Al) ont été discutées dans le Chapitre 2 et dans [10]. Les contacts électriques 

ohmiques sont Pd/Zn/Pd [11] et Ni/Au/Ge/Au [5] pour le contact p et n respectivement. Une 

jonction p-i-n est donc réalisée avec la zone active d’(In,Ga)As/GaP non dopée malgré une 

possible diffusion du Be suivant les paramètres de croissances [13]–[15]. Le raccord de 

bande AlGaP/GaP est de type-II (cf. [6])  avec les électrons dans la bande X de l’AlGaP et les 

trous dans la bande Г du GaP. Cette alignement de bande va avoir une influence sur 

l’efficacité d’injection des porteurs avec la présence d’une barrière de potentiel pour les 

électrons à l’interface AlGaP:n/GaP:nid et une pour les trous à l’interface GaP:p/AlGaP:p 

comme illustré par la simulation de structure de bande présentée en Fig. 4.4. L’alignement 

de bande présenté correspond à une structure laser électrique composée de 5 QWs 

entourés de couches de confinement d’AlGaP dopés sur substrat GaP:n pour une 

polarisation de 3 V obtenu à l’aide du logiciel SILVACO. La barrière de potentiel pour les 

trous est moins problématique que pour les électrons car la couche de GaP:p avant le 

contact p est fortement dopée de façon à aider les trous à se mouvoir à travers l’interface 

sans perturber la zone active. La possible diffusion de dopants p (Be) [15], [20] dans nos QDs 

n’est pas forcément dommageable car un dopage p intentionnel de la zone active peut 

augmenter la température caractéristique du dispositif laser [21]. De façon à conjuguer une 

injection électrique de qualité et un bon confinement optique, de nombreuses structures 

lasers sont basées sur l’utilisation d’un gradient de composition et de dopage des couches de 

confinements [22]–[24]. Heidemman et al. [1] ont notamment proposé d’introduire une 

couche graduelle de GaAsxP1-x avant le contact p de façon à éviter une barrière de potentiel 
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trop abrupte et à avoir accès à des niveaux de dopages plus élevés [25] et ainsi faciliter le 

transport des trous. La barrière de potentiel pour les électrons est plus problématique car la 

proximité avec la zone intrinsèque et donc du mode optique guidé rend difficile 

l’augmentation des niveaux de dopage proche de la zone intrinsèque sans ajouter des pertes 

optiques. Cependant d’autres  techniques comme le delta doping [26] ou le gradient de 

dopage peuvent être mises en place afin de réduire l’influence de la barrière pour électrons, 

malgré l’augmentation de pertes par porteurs libres.  

 
Fig. 4.4 Alignement de bande de la structure laser électrique composée de cinq QWs 
entourés de couches de confinement d’AlGaP dopées sur substrat GaP:n. La partie dopée p 
(n) est définie par la couleur bleu (verte). La ligne bleu (verte) correspond au quasi-niveau 
de Fermi des électrons (trous) 𝑭𝒆 ( 𝑭𝒗). Les niveaux de dopage sont 4.1018, 2.1018, 1016, 
2.1018, 4.1018 et 1018 cm-3 pour le GaP:p, l’AlGaP:p, GaP:und, AlGaP:n, GaP:n et le substrat 
GaP:n. La polarisation est de 3 V et l’alignement de bande a été calculé par le logiciel 
Silvaco à 0 K. La référence est l’affinité du vide.  

4.1.3. Procédé technologique  

Le développement technologique d’un laser GaP/Si requiert de lever un certain nombre 

de verrous comme la maîtrise de la qualité structurale de la plateforme GaP/Si, la maîtrise 

de l’injection électrique et la maîtrise de la zone active à base de GaP. Deux de ces verrous 

ont pu être levés par la démonstration de l’électroluminescence des diodes GaPN/GaP sur 

substrat Si. La structure de ces diodes est présentée dans la Fig. 4.5a. Les contacts p et n sont 

pris sur le GaP dopé dans une configuration top-top et la zone active est une couche épaisse 
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de GaPN. L’électroluminescence obtenue à température ambiante (Fig. 4.5b) correspond aux 

longueurs d’onde d’émission du GaPN [27]. Pour ce qui est de la courbe I(V) associée (Fig. 

4.5c), la tension de seuil est de l’ordre de 0,7 eV et est liée à la présence de résistances de 

shunt dans la structure épitaxiée. 

 

Fig. 4.5 a) Structure de la diode GaPN/GaP sur substrat Si étudiée. b) Electroluminescence 
de cette diode et b) courbe I(V) associée à température ambiante. L’échantillon 
correspondant est le S1695. 

Ces résultats démontrent une bonne maîtrise de l’interface GaP/Si et de l’injection 

électrique dans les structures GaP malgré les faibles longueurs de diffusion dans GaP [7] et 

les difficultés de réaliser les procédés technologiques dans cette filière [28].  

Dans la suite, la croissance et les procédés technologiques seront donc réalisés sur 

substrat GaP de façon à se concentrer uniquement sur la problématique de la zone active : 

les QDs (In,Ga)As/GaP. Le procédé technologique utilisé pour la réalisation de lasers à 

injection électrique est présenté dans la Fig. 4.6a. Après un traitement à l’acide fluoridrique, 

les contacts métalliques p : Pd/Zn/Pd sont déposés à l’aide d’un évaporateur à effet joule sur 

la structure épitaxiée GaP:p/AlGaP:p/Zone active/AlGaP:n/GaP:n sur substrat GaP:n puis 

développés de façon à obtenir les largeurs des rubans suivants : 30, 50 et 100 µm. Les 
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rubans sont définis par gravure sèche par ICP jusqu’à la couche d’AlGaP:n. Ensuite, le 

substrat GaP est aminci de façon à obtenir une épaisseur de l’ordre de 100 µm. Le contact 

métallique n : Ni/Au/Ge/Ni/Au est ensuite déposé par canon à électron sur le substrat GaP. 

Puis, la structure subit un recuit thermique rapide à 540 °C de façon à obtenir des contacts 

ohmiques. Pour le contact p, une résistance caractéristique proche de celle obtenue sur 

substrat InP a été mesurée [29] validant la maîtrise de l’injection électrique sur GaP. Enfin, La 

longueur des barrettes lasers est définie par clivage puis celles-ci sont collées sur une 

embase cuivre de façon à pouvoir avoir une meilleure dissipation de chaleur.  

 
Fig. 4.6 Processus technologique pour la réalisation de laser (In,Ga)As/GaP à injection a) 
électrique et b) optique. Les dopages p, n, et nid ne sont pas représentés ici. Pour le 
pompage électrique, les dimensions des rubans sont 30, 50 et 100 µm et la taille des 
barrettes réalisées varie entre 0,5 et 3 mm. Pour le pompage optique, la taille des 
barrettes est de 0,5, 1 et 3 mm.  
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Le pompage optique est un outil puissant d’analyse de la zone active qui a l’avantage 

de nécessiter des croissances et des procédés technologiques moins complexes : absence de 

couche dopée et de contacts électriques. Dans notre cas, le substrat sur lequel la structure a 

été réalisée est aminci. Ensuite, la longueur de la cavité optique est définie par clivage puis 

l’ensemble est reporté sur une embase cuivre. Le procédé technologique pour une structure 

laser destinée au pompage optique est résumé dans la Fig. 4.6b. 

Après avoir présenté les procédés technologiques pour la réalisation de structures 

laser GaP, nous nous intéresserons dans les deux sections suivantes aux mesures de 

pompage électrique et optique dans ces dispositifs. 

4.2.  Pompage électrique 

Le dispositif expérimental utilisé correspond à une injection électrique sous pointe à 

l’intérieur d’un cryostat refroidi à l’azote. L’électroluminescence est collectée par un 

monochromateur puis détectée par une CCD Si. La zone active utilisée pour la structure laser 

destinée au pompage optique correspond à un empilement de 5 plans de QDs (In,Ga)As/GaP 

réalisé à une température de 550 °C et ayant été recuits 30 s sous un flux d’As. L’épaisseur 

d’(In,Ga)As déposée est 3 ML et la composition d’In effective est de l’ordre de 10 %. Les 

caractéristiques I(V) des trois rubans de largeur : 30, 50 et 100 µm sont présentés dans la Fig. 

4.7. La tension de seuil est de l’ordre de 3,4 V. Cette valeur est supérieure à 1,3 V, obtenue 

par Song et al. [30] pour leur diode (In,Ga)As/GaP sur substrat Si. Cette différence provient 

d’une part, de la présence probable de résistances de shunt au sein de la diode sur Si de 

Song et al. [30] et d’autre part, de résistances séries dans notre structure GaP sur substrat 

GaP qui sont dues à un problème de dopage des couches d’AlGaP. 
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Fig. 4.7 Caractéristique I(V) de la structure laser GaP pour trois largeurs de rubans : 30 
(courbe rouge), 50 (courbe noire discontinue) et 100 (courbe bleue pointillée) µm. La 
longueur de la cavité optique est 1 mm. La résistance série est de l’ordre de 20 Ω. 
L’échantillon correspondant est le S1495. 

A la suite de ce résultat, le creuset de la cellule de dopant a été modifié et la cellule 

d’Al changée comme discuté dans le Chapitre 2. L’injection électrique en vue de l’obtention 

d’un effet laser dans la structure laser composée de QDs (In,Ga)As/GaP sur substrat GaP:n a 

été réalisée à 77 K. Les résultats de pompage électrique en régime continu sont présentés en 

Fig. 4.8. L’intensité intégrée d’électroluminescence de la transition Xz GaP augmente de façon 

sous-linéaire (coefficient 0.64) en fonction de l’intensité injectée de 196 à 588 A.cm-2. Un 

phénomène de saturation de l’intensité intégrée d’électroluminescence est observé à 686 

A.cm-2 suivi d’un déclin (coefficient 0.87) pour des valeurs de densités de courants injectées 

supérieures. La transition à plus haute énergie, ici Xxy (In,Ga)As, augmente de façon sous-

linéaire (coefficient 0.46) avec la densité de courant injectée jusqu’à un début de saturation 

obtenue pour 686 A.cm-2. La transition à plus basse énergie (Xz GaP) présente une évolution 

plus linéaire que la transition à plus haute énergie (Xxy (In,Ga)As) et les coefficients d’évolution 

associés sont compatibles avec une contribution dominante d’un effet Auger non radiatif par 

rapport aux autres mécanismes de recombinaison [31], [32]. Concernant le phénomène de 

saturation et de déclin, il est aussi observé dans des jonctions PIN composés de QDs 

InAs/GaAs [33], [34] et il est lié à un effet thermique ainsi qu’à une redistribution d’énergie 

entre les porteurs. Pour une forte densité de porteurs injectés, la température des électrons 

ne correspond pas à la température du réseau. Une partie des électrons de Xz GaP, la 
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transition la plus basse en énergie, sont donc transférés à la transition Xxy (In,Ga)As ce qui 

explique la seule baisse de la transition Xz GaP. Aucune évidence d’un comportement sur-

linéaire n’est donc observée sur l’évolution de l’intensité intégrée quel que soit la transition. 

Le spectre d’électroluminescence obtenu (Fig. 4.8b) pour une intensité de 784 A.cm-2 

correspond bien à l’émission spontanée de QDs (In,Ga)As/GaP. Comme dans le cas d’un plan 

de QDs réalisé dans les mêmes conditions (Fig. 3.33a), la transition à plus basse énergie est 

Xxy GaP. Malgré la hausse de PL observée suite à l’empilement de plans de QDs (partie 3.5), 

aucune modification notable de la structure électronique n’est constatée. 

 

Fig. 4.8 a) Intensité intégrée d’électroluminescence d’une structure laser composée de 5 
plans de QDs (In,Ga)As/GaP en fonction de l’intensité injectée à 77 K pour un ruban de 30 
µm avec la transition Xz GaP (en bleue) et la transition Xxy (In,Ga)As (en rouge). L’insert est une 
photo de l’électroluminescence de cette structure laser GaP de longueur 1 mm reportée 
sur une embase cuivre. La ligne pointillée est un guide pour les yeux et correspond à une 
évolution linéaire de l’intensité intégrée d’EL en fonction de la densité de courant. b) 
Spectre d’électroluminescence associé pour une intensité injectée de 686 A.cm-2. 
L’échantillon correspondant est le S1495. 

De façon à diminuer l’effet joule induit par l’injection continue, l’injection électrique 

a été réalisée de façon pulsée cependant aucun effet laser n’a été observé quel que soit 

l’intensité injectée. Pour comparaison, Heidemman et al. [1] observent un effet laser en 

pulsé à 80 K avec un seuil de 4.2 kA/cm² pour une zone active composée de 3 plans de QDs 

(In,Ga)As/GaP entourée d’AlGaP dopés p:Be et n:Si sur substrat GaP:n. La dimension du laser 

utilisé est 1000 µm x 50 µm. La durée du pulse d’excitation est de 300 ns et sa fréquence est 
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1 kHz.  Ce seuil, bien qu’accessible par notre alimentation, est bien supérieur à la valeur où 

l’électroluminescence de notre structure laser sature et décroît. Cependant, la valeur de 

seuil élevée atteste du fait que l’injection électrique dans les structures GaP n’est pas aisée 

dû à la présence d’interfaces de type-II et de matériaux ayant un gap indirect. 

 A densité de courant et fréquence constante (784 A.cm-2 et 100 Hz), le rapport 

cyclique et donc la durée du pulse a été modifié de 100 ns à 10 ms. Les spectres d’EL 

obtenus sont présentés dans la Fig. 4.9a. On observe une augmentation de l’intensité d’EL en 

fonction du rapport cyclique donc de la durée d’impulsion. L’évolution de l’intensité intégrée 

d’EL des deux transitions : Xz GaP et Xxy (In,Ga)As est décrite au sein de la Fig. 4.9b. 

 

Fig. 4.9 a) Spectre d’EL et b) intensité intégrée d’EL en fonction de la durée du pulse 
d’excitation pour une injection électrique pulsée. Les marqueurs bleus et rouges 
correspondent aux transitions Xz GaP et Xxy (In,Ga)As. La fréquence et la densité de courant 
sont de 100 Hz et 784 A.cm-2. Pour une durée de pulse de 10 ms, l’injection électrique 
pulsée est quasi-continue. 

 L’intensité intégrée d’EL des deux transitions reste constante pour des durées de 

pulse inférieures à 10-4 s puis augmente jusqu’à l’établissement d’une injection pulsée quasi-

continue. Ce comportement peut s’expliquer par trois caractéristiques : le temps de 

déplacement des porteurs au sein de la zone active, le temps de réponse de la jonction PIN 

et enfin le temps de vie des porteurs. Le temps de déplacement des porteurs au sein de la 

zone active peut-être, en première approximation, calculé à l’aide la formule suivante : 
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𝑡 =
𝑑𝑍𝐴
𝑣
=
𝑑𝑍𝐴
𝜇 𝐸

=
𝑑𝑍𝐴

2

𝜇  𝑉
 (4.1) 

 avec 𝑑𝑍𝐴, 𝑣 , 𝜇 et 𝑉 étant l’épaisseur de la zone active, la vitesse des porteurs , la 

mobilité des porteurs et la tension appliquée à la jonction PIN. L’épaisseur de la zone 

active 𝑑𝑍𝐴,  composée ici de 5 plans de QDs (In,Ga)As/GaP, est de 224 nm. La mobilité des 

porteurs 𝜇 est prise égale à 300 cm².V-1.s-1 [35] et la tension appliquée 𝑉 est obtenue à l’aide 

de la courbe I(V) pour une intensité de 400 mA. Cette tension est nettement inférieure à la 

tension de claquage du GaP [36]. Pour ces valeurs, on obtient un temps caractéristique de 

l’ordre de 2,1 x 10-13 s. Pour ce qui est du temps de réponse de la diode PIN, il peut lui aussi 

être approximé à l’aide d’un modèle équivalent électrique composé d’une résistance et d’un 

condensateur en série. La résistance du modèle est prise égale à la résistance de seuil 

obtenue à l’aide de la courbe I(V) ∼20 Ω additionné à la résistance interne du générateur ∼

50 Ω.  La valeur de la capacité est obtenue à l’aide la formule suivante : 

𝐶 =
𝜀0 𝜖𝑟 𝑆

𝑑𝑍𝐴
 (4.2) 

avec 𝜀0 et 𝜀𝑟, la permittivité du vide et la permittivité relative du semi-conducteur, 𝑆 

et  𝑑𝑍𝐴 la surface et l’épaisseur de la zone active respectivement. La permittivité du GaP est 

11,1 [37] et, dans notre cas, S est égale à  10-7 m². Le temps de réponse de la jonction PIN 

obtenu est 2,8 x 10-9 s. Ce temps de réponse ainsi que le temps de déplacement des porteurs 

sont bien inférieurs à 10-7 s qui correspond à la durée la plus faible des pulses utilisés. Ces 

deux mécanismes ne peuvent donc pas expliquer le comportement observé sur l’évolution 

de l’EL (Fig. 4.9) en fonction de la durée du pulse à intensité et fréquence constante.  

Afin de montrer l’influence du temps de vie de porteurs sur l’évolution de 

l’électroluminescence avec le rapport cyclique, considérons un modèle à un seul type de 

porteurs et à deux niveaux (Fig. 4.10) : l’un représentant un réservoir de particules (que nous 

appellerons barrière, mais qui inclue aussi notamment la couche de mouillage) et un second 

niveau, saturable, représentant les QDs. Dans ce modèle, les porteurs sont injectés dans la 

barrière par une source externe. Ils peuvent se recombiner directement au sein de la 

barrière ou être transférés aux QDs et ainsi se recombiner de façon radiative. Ici, par 

simplicité, on ne prendra en compte qu’une seule transition au sein des QDs malgré 

l’identification de deux familles de transitions (Xz GaP et Xxy (In,Ga)As) et les valeurs de largeurs à 
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mi-hauteur importantes ∼90 meV qui témoigne d’une forte inhomogénéité des QDs. De plus, 

aucune hypothèse ne sera réalisée sur le caractère radiatif/non-radiatif de cette transition. 

 

Fig. 4.10 Représentation schématique du modèle à deux niveaux utilisé avec Г𝟏, Г𝟐, 𝜸, 𝒈 
et 𝒏𝒔𝒂𝒕 étant respectivement le taux de recombinaison des QDs vers le niveau 
fondamental, le taux de recombinaison de la barrière, le taux de relaxation de la barrière 
vers les QDs, le taux d’injection de porteurs et le produit densité d’état par la densité de 
QDs. 

La résolution du système d’équations différentielles (4.3) permet donc de simuler la 

réponse du modèle à un pulse d’excitation (fréquence 100 Hz) d’intensité 400 mA pour 

différentes durées de pulse.  

𝑑𝑛𝑟
𝑑𝑡

= 𝑔 −Г2 𝑛𝑟 − 𝛾 (1 −
𝑛𝑄𝐷
𝑛𝑠𝑎𝑡

)  𝑛𝑟  

𝑑𝑛𝑄𝐷
𝑑𝑡

= 𝛾 (1 −
𝑛𝑄𝐷
𝑛𝑠𝑎𝑡

)  𝑛𝑟 −Г1 𝑛𝑄𝐷 

(4.3) 
 

Avec 𝑛𝑟 et 𝑛𝑄𝐷, le nombre de porteurs au sein de la barrière et des QDs. 𝑛𝑠𝑎𝑡 

représente le produit densité d’état par la densité de QDs. Г1, Г2, 𝛾 et 𝑔 sont 

respectivement le taux de recombinaison des QDs vers le niveau fondamental, le taux de 

recombinaison de la barrière, le taux de relaxation de la barrière vers les QDs et le taux 

d’injection de porteurs. Dans notre cas, la valeur de 𝑔 utilisée est définie en fonction de 

l’intensité injectée qui est 400 mA ici. Afin de faciliter le calcul, g et  𝑛𝑠𝑎𝑡  sont normalisés par 

la densité de QDs qui est de l’ordre de 1011 cm-2. La valeur de 𝛾 est prise égale à 5 x 1010 s-1 

ce qui correspond à un temps de 20 ps en se basant sur les temps de montée mesurés par C. 

Robert [38] pour le système de QDs (In,Ga)As/GaP. La valeur de Г2 est prise égale à 107s-1 

ce qui correspond à un temps de 100 ns [39]. L’intensité d’EL obtenue, qui est la somme de 

 𝑛𝑄𝐷 sur 0,01 s (fréquence de 100 Hz), est présentée en fonction de la durée du pulse 

d’excitation dans la Fig. 4.11. Les courbes obtenues présentent la même tendance que 
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l’intensité d’EL expérimentale. L’augmentation de l’intensité d’EL intégrée expérimentale aux 

environs de 10-4 s est bien reproduite par la courbe grise qui correspond à un taux de 

recombinaison des QDs vers le niveau fondamental de 103 s-1. On peut donc avoir accès à 

l’ordre de grandeur du temps de vie total des porteurs dans les QDs, qui est ici de l’ordre de 

10-3 s. 

 

Fig. 4.11 Intensité d’EL normalisée obtenue à l’aide du modèle à deux niveaux décrit dans 
la Fig. 4.10 en fonction de la durée du pulse d’excitation pour différentes valeurs deГ𝟏 : 
102, 103 et 104 s-1 (respectivement courbe noire, grise et verte). L’intensité d’EL integrée 
expérimentale pour les transitions Xz GaP (marqueurs bleus) et Xxy (In,Ga)As (marqueurs rouges) 
est ajoutée pour comparaison. 

Cependant il n’est pas possible, à l’aide de notre modèle, de séparer les temps de vie 

des transitions Xz GaP et Xxy (In,Ga)As. Le comportement observé est donc bien reproduit par un 

effet de saturation des QDs. En revanche l’effet Auger, même si nous savons qu’il est présent 

dans la physique du système, ne permet pas de reproduire ce comportement. Le temps de 

vie estimé des porteurs est donc très long. Ceci est en accord avec l’absence d’effet laser 

observé. De plus, ce temps est plus important que les temps de vie mesurés par TRPL (partie 

3.2.3) qui sont de l’ordre de 100 ns. Il est fort possible que les temps mesurés par TRPL 

soient sous-estimés du fait d’un effet Auger encore très présent sur les fenêtres temporelles 

considérées. 
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Aucun effet laser n’est obtenu sur les structures pompées électriquement que ce soit en 

excitation continue ou pulsée. Ce résultat peut s’expliquer par la forte valeur de tension de 

seuil mesurée qui est vraisemblablement due à des résistances parasites provenant d’un 

manque de dopage de la couche n et de la qualité de l’AlGaP, mais également bien sûr par 

l’inefficacité de la zone active. Dans la suite, de façon à passer outre les difficultés liées à 

l’injection électrique, le pompage optique a été étudié. 

4.3.  Pompage optique 

Le dispositif expérimental utilisé est décrit dans l’[annexe E]. L’excitation optique est 

réalisée par une lentille cylindrique de façon à obtenir un bandeau d’excitation. L’échantillon 

est placé dans un cryostat refroidi à l’hélium. La collection du signal est réalisée par la 

tranche puis le signal est dispersé par un monochromateur et enfin détecté par une CCD Si 

refroidie. La zone active utilisée pour la structure laser destinée au pompage optique est 

composée de plans de QDs (In,Ga)As/GaP.  

4.3.1. QDs avec une faible composition d’In 

Dans un premier temps, l‘injection optique continue est réalisée dans 5 plans de QDs 

(In,Ga)As/GaP recuits 180 s sous flux d’As. La croissance des QDs est réalisée à 550 °C et la 

composition d’In effective est de l’ordre de 10 %. Les résultats du pompage optique pour 

une injection continue sont présentés dans la Fig. 4.12. L’évolution des spectres de PL en 

fonction de la densité d’excitation ne montre la présence d’aucun effet laser ni d’aucune 

déformation du spectre ce qui signifie que tous les niveaux mis en jeu ont un comportement 

similaireOn observe les deux transitions discutées dans le Chapitre 3: Xz GaP et Xz (In,Ga)As mais 

aussi deux autres transitions autour de 2 et 2,1 eV. L’origine de la transition à haute énergie 

est attribuée à la WL des QDs (In,Ga)As/GaP [38] et sera notée WL dans la suite. Le cas de la 

transition à 2 eV est plus complexe et résulte de la présence d’états excités de l’une ou des 

transitions Xz GaP et Xxy (In,Ga)As. Dans la suite, cette transition sera notée X*. Aucun 

phénomène de saturation ou de déclin n’est observé sur l’évolution de l’intensité intégrée 

des différentes transitions (Fig. 4.12b). 
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Fig. 4.12 a) Spectres de PL et b) intensité intégrée de PL en fonction de la densité 
d’excitation continue à 10 K d’une structure laser optique composée de 5 plans de QDs 
(In,Ga)As/GaP recuit 180 s sous flux d’As réalisée à 550 °C. Les marqueurs rouges, bleus, 
verts et gris correspondent aux transitions Xxy (In,Ga)As, Xz GaP, aux états excités et à la WL. La 
ligne pointillée est un guide pour les yeux et correspond à une évolution linéaire de 
l’intensité intégrée de PL en fonction de la densité d’excitation continue. L’échantillon 
correspondant est le S1647. 

Les coefficients d’évolution des transitions sont présentés dans Tab. 4.1. Pour des 

densités inférieures à 870 W.cm-2, la transition à plus basse énergie, ici Xxy (In,Ga)As, présente 

une sous-linéarité moins importante que la transition Xz GaP ce qui implique que l’effet Auger 

non-radiatif est à priori plus efficace sur Xxy (In,Ga)As que sur Xz GaP . L’évolution linéaire pour des 

densités inférieures à 2,8 W.cm-2 puis sous-linéaire sur le reste des densités pour la WL 

s’explique par un mélange entre un effet de remplissage de la densité d’état et un effet 

Auger du au faible confinement. Les coefficients de linéarité pour des densités supérieurs à 

871 W.cm-2 sont difficilement exploitables car ils prennent en compte l’apparition 

progressive d’états excités des transitions Xz GaP et Xxy (In,Ga)As que nous ne pouvons pas 

discriminer à cause des largeurs à mi-hauteur importantes de ces transitions (∼90 meV). 

Cependant, l’absence de déclin des transitions tranche avec les résultats obtenus sur les QDs 

n’ayant subies qu’un recuit sous flux d’As de 30 s. L’augmentation du recuit à 180 s sur les 
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QDs a donc bien entrainé une modification de la structure électronique des QDs sans 

toutefois atteindre l’effet laser en excitation continue. 

 

Tab. 4.1 Coefficients de linéarité d’un pompage optique continu à 10 K pour les transitions 
Xxy (In,Ga)As, Xz GaP, X* et WL d’une structure laser optique composée de 5 plans de QDs 
(In,Ga)As/GaP recuit 180 s sous flux d’As réalisée à 550 °C. L’échantillon correspondant est 
le S1647. 

L’injection optique pulsée a aussi été réalisée et est présentée dans la Fig. 4.13. 

Encore une fois, aucun effet de seuil n’est observé. Comme pour l’injection optique 

continue, l’évolution des spectres de PL (Fig. 4.13a) en fonction de la densité d’excitation ne 

montre pas d’effet laser ni de déformation ce qui signifie que toutes les transitions mises en 

jeu ont un comportement similaire. On retrouve, de plus, les transitions observées pour une 

excitation continue. L’évolution est sous-linéaire (Fig. 4.13b) pour l’ensemble des transitions 

(excepté pour la WL pour des densités inférieures 26,2 W.cm-2 ). 
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Fig. 4.13 a) Spectres de PL et b) intensité intégrée de PL en fonction de la densité 
d’excitation pulsée à 10 K d’une structure laser optique composée de 5 plans de QDs 
(In,Ga)As/GaP recuits 180 s sous flux d’As réalisés à 550 °C. Les marqueurs rouges, bleus, 
verts et gris correspondent aux transitions Xxy (In,Ga)As, Xz GaP, aux états excités et à la WL. La 
ligne pointillée est un guide pour les yeux et correspond à une évolution linéaire de 
l’intensité intégrée de PL en fonction de la densité d’excitation pulsée. L’échantillon 
correspondant est le S1647. 

Les coefficients d’évolution associés sont présentés dans le Tab. 4.2.Pour des 

densités de puissances supérieures, un début de phénomène de saturation de la PL est 

observé qui se traduit par des coefficients de sous-linéarité inférieurs à ceux obtenus pour 

l’excitation continue. L’excitation pulsée permet l’accès à une plage de puissance 

supplémentaire. Là encore, aucun effet laser n’est observé sur les QDs (In,Ga)As/GaP avec 

une faible composition d’In. Pour une densité de puissance inférieure à 26 W.cm-2, on 

constate que les coefficients des transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP  sont proches de ceux obtenus 

pour l’excitation continue. Pour des densités de puissances supérieures, un début de 

phénomène de saturation de la PL est observé qui se traduit par des coefficients de sous-

linéarité inférieurs à ceux obtenus pour l’excitation continue. L’excitation pulsée permet 

l’accès à une plage de puissance supplémentaire. 
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Tab. 4.2 Coefficients de linéarité d’un pompage optique pulsé à 10 K pour les transitions 
Xxy (In,Ga)As, Xz GaP, X* et WL d’une structure laser optique composée de 5 plans de QDs 
(In,Ga)As/GaP recuit 180s sous flux d’As réalisée à 550 °C. L’échantillon correspondant est 
le S1647. 

Là encore, aucun effet laser n’est observé sur les QDs (In,Ga)As/GaP avec une faible 

composition d’In. Cependant, une augmentation de la PL et une modification de la structure 

électronique des QDs ont été obtenus par un choix judicieux des paramètres de croissances 

(Chapitre 3). Dans la suite, les structures lasers réalisées sont basées sur des QDs crûes à 500 

°C et qui présentent une composition d’In plus importante que celles réalisées à 550 °C 

(Chapitre 3). 

4.3.2. QDs avec une haute composition d’In 

Les QDs (In,Ga)As/GaP utilisées sont des QDs réalisées à 500 °C avec une composition 

effective d’In proche de 35 %. Le recuit sous flux de P et le ratio V/III sont choisis de façon à, 

d’une part exalter la PL et d’autre part de modifier la structure électronique des QDs comme 

discuté dans la partie 3.4.4. La première structure réalisée est composée d’un plan de QDs 

(In,Ga)As/GaP recuit 300 s sous flux d’As et d’épaisseur 4,5 ML. Avant de commenter les 

résultats du pompage optique, il est important de souligner la très basse intensité de PL 

obtenue pour cet échantillon comparée à celle obtenue sur la même structure sur GaP (Fig. 

4.14). La baisse de PL observée sur l’échantillon réalisée sur GaP/AlGaP est plus importante 

que celle attendue par la seule présence d’AlGaP (Fig. 4.3). Elle provient d’un problème de 

fermeture du P lors du passage de la croissance de GaP à l’InGaAs et a entrainé une 

modification des contraintes ainsi que de l’énergie de surface lors du processus de formation 

des QDs (équation ( 1.10 )). 
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Fig. 4.14 Comparaison de l’intensité de photoluminescence à température ambiante entre 
1 plan de QDs (In,Ga)As/GaP réalisé sur GaP (courbe noire, échantillon S1932) et sur 
GaP/AlGaP (courbe rouge, échantillon S1963) pour une même puissance d’excitation. 

Les résultats de pompage optique pour une injection continue sont présentés dans la 

Fig. 4.15. L’évolution des spectres de PL en fonction de la densité d’excitation ne montre pas 

d’effet laser pour cette structure laser composée d’un plan de QDs (Fig. 4.15a). Aucune 

discrimination entre les transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP n’a pu être effectuée. Le régime sur-

linéaire observé (Fig. 4.15b) entre 300 et 400 W.cm-2 est lié à l’apparition de gaussiennes afin 

de retranscrire au mieux le comportement du spectre de PL en fonction de la densité 

d’excitation. Pour ces deux raisons, il est peu aisé de commenter en détails l’origine des 

différents régimes de linéarité observés sur l’intensité intégrée de PL en fonction de la 

densité d’excitation. L’intensité intégrée augmente jusqu’à 900 W.cm-2 où un phénomène de 

saturation puis de déclin est observé. Ce phénomène peut s’expliquer par la présence d’un 

effet thermique et de la redistribution d’énergie entre les porteurs. L’excitation en pulsé n’a 

pu être réalisée sur cet échantillon par manque d’intensité émise.  
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Fig. 4.15 a) Spectres de PL et b) intensité intégrée de PL en fonction de la densité 
d’excitation continue à 10 K d’une structure laser optique composée d’un plan de QDs 
(In,Ga)As/GaP. La ligne pointillée est un guide pour les yeux et correspond à une évolution 
linéaire de l’intensité intégrée de PL en fonction de la densité d’excitation continue. 
L’échantillon correspondant est le S1963. 

Ce résultat conforte l’absence d’une transition directe dans nos meilleures structures 

à un plan de QDs mais il est à mettre en perspective avec l’intensité de PL très basse 

obtenue sur cet échantillon épitaxié sur GaP/AlGaP (Fig. 4.14).  

Comme discuté dans le chapitre 3, l’empilement de QDs est aussi connu pour 

modifier la structure électronique des QDs et est plus commun pour réaliser un laser à QDs. 

Dans notre cas, la zone utilisée est composée de 3 plans de QDs d’épaisseur 3 ML recuit 30 s 

sou flux d’As. Le choix des paramètres de l’empilement a été réalisé à partir des résultats de  

la partie 3.5 avec pour but d’obtenir une modification de la structure électronique des QDs 

et d’éviter un effet néfaste des contraintes sur la PL. Les résultats du pompage optique pour 

une injection continue sont présentés dans la Fig. 4.16. 
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Fig. 4.16 a) Spectres de PL et b) intensité intégrée de PL en fonction de la densité 
d’excitation continue à 10 K d’une structure laser optique composée de trois plans de QDs 
(In,Ga)As/GaP. Les marqueurs rouges, bleus, verts correspondent aux transitions Xxy (In,Ga)As, 
Xz GaP et aux états excités. La ligne pointillée est un guide pour les yeux et correspond à une 
évolution linéaire de l’intensité intégrée de PL en fonction de la densité d’excitation 
continue. L’échantillon correspondant est le S1968. 

L’évolution des spectres de PL (Fig. 4.16a) en fonction de la densité d’excitation ne 

montre la présence d’aucun effet laser. A la différence des QDs réalisées à 550°C, la PL de la 

WL n’est pas observée. L’intensité intégrée de PL en fonction de la densité d’excitation des 

transitions est présentée dans la Fig. 4.16b et les coefficients associés sont donnés dans le 

Tab. 4.3. Un phénomène de saturation est observé pour des densités de puissance 

supérieures à 700 W.cm-2 pour X*et 1000 W.cm-2 pour Xxy (In,Ga)As, Xz GaP. L’évolution quasi-

linéaire et linéaire des transitions Xxy (In,Ga)As et Xz GaP provient de la présence d’états excités 

de ces mêmes transitions. Il est difficile de les discriminer car, comme c’était le cas pour les 

QDs réalisées à 550 °C, la largeur à mi-hauteur des transitions Xxy (In,Ga)As et XzGaP est 

importante, de l’ordre de 70 meV et 130 meV respectivement. La transition X* a le même 

comportement que la transition WL observée dans la structure laser contenant les QDs avec 

une faible composition d’In réalisées à 550 °C (partie 4.3.1).  



Chapitre 4 Vers un dispositif laser 

 

176 
 

 

 Tab. 4.3 Coefficient de linéarité d’un pompage optique continu à 10 K pour les 
transitions Xxy (In,Ga)As, Xz GaP, X* d’une structure laser optique composée de 3 plans de QDs 
(In,Ga)As/GaP recuit 30 s sous flux d’As réalisés à 500 °C. L’échantillon correspondant est 
le S1968. 

L’injection optique pulsée a aussi été réalisée et est présentée dans la Fig. 4.17. 

Comme pour l’injection optique continue, l’évolution des spectres de PL en fonction de la 

densité d’excitation (Fig. 4.17a) ne montre la présence d’aucun seuil laser.  

 

Fig. 4.17 a) Spectres de PL et b) intensité intégrée de PL en fonction de la densité 
d’excitation pulsée à 10 K d’une structure laser optique composée de trois plans de QDs 
(In,Ga)As/GaP. Les marqueurs rouges, bleus, verts correspondent aux transitions Xxy (In,Ga)As, 
Xz GaP et aux états excités. La ligne pointillée est un guide pour les yeux et correspond à une 
évolution linéaire de l’intensité intégrée de PL en fonction de la densité d’excitation 
pulsée. L’échantillon correspondant est le S1968. 
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Cette observation est corrélée par l’évolution de l’intensité intégrée des transitions 

identifiées : Xxy (In,Ga)As, XzGaP et X*(Fig. 4.17b). Un phénomène de saturation et même de 

déclin est observé pour la transition Xxy (In,Ga)As pour des densités d’excitations pulsées 

supérieures à 300 W.cm-2 au contraire des autres transitions dont l’intensité intégrée 

augmente. Les coefficients d’évolution associés sont présentés dans le Tab. 4.4. 

 

Tab. 4.4 Coefficient de linéarité d’un pompage optique pulsé à 10K pour les transitions Xxy 

(In,Ga)As, Xz GaP, X* d’une structure laser optique composée de 3 plans de QDs (In,Ga)As/GaP 
recuits 30 s sous flux d’As réalisés à 500 °C. L’échantillon correspondant est le S1968. 

Ce comportement atypique ne provient pas d’un artefact lors de l’application du 

modèle (partie 3.1) mais est bien présent et est observable dans la Fig. 4.18.  

 

Fig. 4.18 Spectres de PL à 10K d’une structure laser optique composée de trois plans de 
QDs (In,Ga)As/GaP pour trois densités d’excitation : 393 (courbe en trait discontinue), 495 
(courbe pointillée) et 623 W.cm-2 (courbe pleine). L’échantillon correspondant est le S1968. 
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Dans notre système de QDs (In,Ga)As/GaP, les trous sont bien confinés dans les QDs 

(In,Ga)As. Le comportement atypique observé : baisse de la transition Xxy (In,Ga)As et hausse de 

la transition X* n’est pas compatible avec un processus lié aux trous car la transition Xz GaP 

aurait été impactée ce qui n’est pas le cas. Son évolution n’est perturbée ni par la saturation 

ni par le déclin de l’intensité de PL de la transition Xxy (In,Ga)As. Le processus concerne donc les 

électrons au sein de la QDs. Le déclin de l’intensité de PL de la transition Xxy (In,Ga)As et les 

fortes densités d’excitations sont compatibles avec la présence d’un effet Auger sur les 

électrons au sein de la QDs qui permet de peupler des niveaux plus hauts en énergie comme 

des états excités de la transition Xxy (In,Ga)As d’où la hausse de la transition X*.  

Le coefficient d’évolution de X* associé à la baisse de Xxy (In,Ga)As peut aussi être un 

signe du début du peuplement par effet Auger du niveau Г de la QD (In,Ga)As/GaP. La 

tranistion X*, dont la population doit être faible vu sa position énergétique, présente une PL 

comparable aux autres transitions signe d’une force d’oscillateur importante. Ce 

comportement atypique n’est pas observé pour la structure laser contenant les QDs avec 

une faible composition d’In (Fig. 4.13) ce qui souligne l’effet bénéfique d’une part, de 

l’augmentation de la composition d’In des QDs et d’autre part, de l’empilement de plans de 

ces mêmes QDs sur la structure électronique des QDs (In,GaAs)/GaP. Cependant, l’effet laser 

n’est pas obtenu mais l’évolution de la transition X* en fonction de la densité d’excitation est 

très prometteuse pour l’obtention d’un transition directe dans le système de QDs 

(In,GaAs)/GaP. 

La comparaison entre le pompage optique d’un seul plan et de l’empilement de QDs 

(In,Ga)As/GaP souligne les effets bénéfiques de ce dernier malgré les difficultés vis-à-vis de 

la  qualité de l’interface QDs-barrières et la possible présence de dislocations comme discuté 

dans la partie 3.5. Malgré l’effet bénéfique de l’empilement de plans de QDs, aucun effet 

laser n’est obtenu. La raison est très probablement la complexité de la structure 

électronique des QDs (In,Ga)As/GaP. Il est aussi important de noter que les QDs utilisées 

dans les structures lasers ont été réalisées sur GaP/AlGaP et non pas directement sur GaP ce 

qui entraine une baisse de la PL des QDs (Fig. 4.3). D’autres voies d’améliorations restent 

encore à explorer de façon à atteindre une transition directe au sein des QDs (In,Ga)As/GaP.  
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4.4.  Vers un laser pompé électriquement sur substrat Si 

La démonstration d’un effet laser n’a pas été réalisé au sein de nos structures lasers 

composées de QDs (In,Ga)As/GaP que ce soit par pompage électrique ou optique. Ce 

résultat est à mettre en lien avec la conclusion du Chapitre 3 qui est que, malgré une 

amélioration significative de la PL des QDs (In,Ga)As/GaP, aucun gap direct n’est observé. 

Une autre voie est l’obtention d’un gap direct avec des matériaux comme le GaPSb qui est 

annoncé comme direct pour un pourcentage de Sb supérieur à 0,92 % [40] avec la possibilité 

de réaliser des zones actives composées de QDs InGaSb/GaP [40]. Un autre avantage du 

GaPSb est la possibilité d’obtenir l’accord de maille avec l’InP et ainsi développer des 

émetteurs à 1,55 µm. L’obtention récente au sein du laboratoire FOTON-OHM d’un spectre 

d’un matériau massif de GaPSb sur substrat Si à basse température est très prometteuse. 

Toujours dans la volonté d’obtenir un gap direct, l’InGaP [41], [42] est aussi étudié dans 

notre laboratoire avec l’avantage de pouvoir être en accord  de maille avec SiGe. 

Cependant, de nombreuses voies d’optimisation restent à explorer pour le système de QDs 

(In,Ga)As/GaP comme l’ajout d’un flux de Sb durant le recuit des QDs [43], [44], la 

modification de la vitesse de croissance et la modification de la stratégie d’encapsulation: 

ajout d’un autre matériau [45] (AlAs, GaAs, AlP, etc.) et/ou l’encapsulation par MEE [46]. 

Malgré les fortes contraintes rencontrées lors de l’empilement de plans de QDs (partie 3.5), 

cette voie reste très prometteuse. 

Enfin, la réalisation de cavités optiques présentant un seuil laser plus bas que les cavités 

de type ridge est aussi une voie à explorer. Dans cette optique, une PL à température 

ambiante a été obtenue au cours de ma thèse sur des structures micro-disques GaP/Si 

suspendues. Ces micro-disques suspendus sont développés pour l’optique non-linéaire et la 

gestion de la dissipation thermique n’est donc pas optimisée pour une émission laser. 

Durant ma thèse, un nouveau masque de lithographie a aussi été réalisé afin de permettre la 

réalisation et la caractérisation d’émetteurs : diodes et lasers sur substrat Si afin de 

poursuivre la recherche d’un laser pompé électriquement sur cette plateforme. 
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Fig. 4.19 a) Image MEB d’une structure microdisque GaP/Si suspendue composée de 5 
plans de QDs (In,Ga)As/GaP et b) PL associée à température ambiante. Les franges 
observées correspondent aux modes de galerie du microdisque. Le rayon du microdisque 
est ici de 3 µm et le premier plan de QDs est à seulement 200 nm de l’interface GaP/Si.  

4.5. Architecture et intégration laser pour les circuits photoniques 

intégrés 

Le projet 3D Optical Many cores du labex CominLabs, présenté dans l’introduction, a 

pour objectif de passer outre les limitations imposées par les interconnections électriques à 

l’aide des communications optiques sur puce. En effet, la majeure partie de l’énergie perdue 

dans les processeurs provient des interconnections électriques sur puce [47]. Au niveau de la 

communication au sein d’un cluster de microprocesseurs, les liaisons optiques ne sont pas 

compétitives du fait de leurs dimensions cependant ce n’est pas le cas des communications 

entre clusters, à une échelle millimétrique voire centimétrique. On trouve au sein de la 

littérature différents types d’architectures qui correspondent à des « philosophies » 

d’interconnections différentes. A titre d’exemple, l’architecture Corona se base sur un seul 

laser multimode  déporté hors de la puce [48], [49] (Fig. 4.20a) Au contraire, l’architecture 

Chameleon sur laquelle s’est développée le projet 3D Optical Many Core fait intervenir un 

grand nombre de micro-lasers monomodes, intégrés sur la puce [50], [51] (Fig. 4.20b). 

L’architecture Corona, présentée en  Fig. 4.20a, est une architecture de cluster 8 x 8 reliés à 

l’aide d’un lien optique composé de 256 longueurs d’ondes réparties en 4 guides d’onde. 

Chaque cluster a un canal et une adresse dédiée ainsi que 64 détecteurs résonateurs. A 

chaque nœud, des modulateurs résonants sont utilisés afin d’injecter l’information 

souhaitée sur les 256 canaux. Le processus simplifié de communication entre deux clusters 
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est le suivant : un cluster envoie une information à un autre cluster en modulant le signal 

optique sur le canal dédié au cluster cible. 

 

Fig. 4.20 Architecture de cluster de microprocesseur a) Corona [48] et b) Chameleon [50].  
Dans le cas de l’architecture Corona, un cluster de 8 x 8 est relié à l’aide d’un lien optique. 
La source laser est externe et fournit 64 longueurs d’ondes. Au contraire, l’architecture 
Chameleon est basée sur un anneau qui relie, ici 8 nœuds. Chaque nœud contient autant 
de lasers et de détecteurs que de canaux utilisés au sein de cet anneau. 

La source lumineuse est un laser externe émettant 64 longueurs d’ondes avec une 

puissance de sortie de 0,8 W. Aucun laser sur puce n’est pour l’instant capable de telles 

spécificités. La puissance de l’ensemble des interconnections photoniques est estimée à 39 

W. Une démonstration basée sur ce concept d’architecture avec laser déporté a été réalisée 

par IBM [52].  

L’architecture Chameleon (Fig. 4.20b) quant à elle est basée sur un anneau qui permet de 

connecter l’ensemble des clusters. L’information échangée au sein de cet anneau peut être 

transmise dans le sens horaire ou antihoraire. Cette configuration permet de réaliser un 

partitionnement de la longueur d’onde et ainsi permettre d’utiliser la même longueur 

d’onde pour différentes communications sur un même guide d’onde. Elle permet aussi de 

réaliser une allocation dynamique en fonction du besoin avec la possibilité de n’allouer 

aucune, une ou plusieurs longueurs d’ondes pour la communication entre clusters. Enfin, 

cette architecture permet la possibilité d’échanger une même information provenant d’un 

cluster avec les autres clusters. Chaque nœud dispose d’autant de lasers et de détecteurs 

résonants que de canal utilisé dans le résonateur en anneau. Pour une architecture de 
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cluster 8 x 8, 16 guides d’ondes de 63 longueurs d’ondes sont nécessaires avec 64 532 lasers 

et autant de détecteurs. Dans ce cas, la puissance optique nécessaire pour réaliser les 

interconnections optiques est de l’ordre de 400 mW dans le cas idéal.  

Cependant, à cause des possibles imperfections lors de la fabrication des dispositifs 

résonants et des variations locales de température lors du fonctionnement [53], [54], la 

longueur d’onde de résonance des lasers ou des modulateurs et celle des détecteurs 

peuvent varier et nécessitent un ajustement actif qui augmente grandement le budget 

énergétique du circuit photonique [49]. 

Les deux architectures présentées précédemment varient entre autres au niveau du nombre 

de lasers utilisés. Pour l’architecture Chameleon, les lasers et les détecteurs sont 

directement intégrés à la verticale des clusters. Plus le nombre de canaux est important, plus 

la surface qui doit leur être dédiée est importante. Au contraire, pour l’architecture Corona, 

la taille du laser a peu d’importance car le laser est totalement externe. Il faut quand même 

prendre en compte le nombre de détecteurs et de modulateurs de chaque cluster. La taille 

de ces dispositifs est donc un paramètre crucial car les sources lasers ainsi que les détecteurs 

ne doivent pas représenter plus d’un quart de la surface de la puce sachant qu’une 

architecture de cluster 8 x 8 a une surface d’un carré d’un pouce afin d’avoir l’espace 

nécessaire pour le routage et l’isolation optique. Dans le cas de l’architecture Chameleon, la 

dimension maximale allouée aux composants actifs pour une architecture de cluster 8 x 8 est 

de 50 µm x 50 µm. Les pertes optiques dans un circuit photonique ainsi que l’efficacité des 

détecteurs peuvent être estimées. Le taux d’erreur souhaité étant de l’ordre de 10-12 [51], la 

puissance optique minimale des lasers doit atteindre quelques microwatts. La puissance 

optique minimale ainsi que la dimension maximale seront utilisées comme critères afin de 

comparer les différentes géométries lasers.  

4.5.1. Laser idéal pour l’intégration photonique sur puce Si 

Du fait des spécificités des architectures présentées précédemment, le laser idéal pour 

l’intégration doit respecter les critères suivants : la source laser doit présenter les 

dimensions les plus faibles possibles de façon à s’insérer au mieux au sein du design du 

cluster de processeur. L’alimentation de ce laser devra être compatible CMOS de façon à ne 

pas générer de nouveau besoin d’alimentation et donc ne pas augmenter l’empreinte dédiée 
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au laser. Du fait de la température élevée de fonctionnement des microprocesseurs, le 

fonctionnement du laser doit donc être optimisé pour cet environnement avec une 

température maximale de fonctionnement au minimum supérieure à 60 °C. Le signal du 

laser devant être modulé afin d’échanger les informations entre les clusters de processeurs, 

une modulation directe du laser est idéale car l’absence de composant modulateur permet 

de minimiser l’empreinte spatiale et doit également permettre un gain énergétique. Enfin, 

l’émission dans le plan de la source laser est bien sûr nécessaire si les lasers sont intégrés au 

sein du circuit photonique. L’émission verticale à l’aide de VCSEL pourrait être utilisée 

conjointement ou en remplacement des connections électriques verticales (Trough Silicon 

vias, TSV) [55] afin d’échanger les informations entre les différentes couches : mémoire, 

cache, etc dans une configuration 3D. Dans la suite, seuls les VCSELs émettant dans le plan 

seront considérés. Pour ce qui est du nombre de longueur d’ondes émises par le laser, il 

dépend de l’architecture utilisée : une pour le laser dans le cadre de l’architecture 

Chameleon et 64 au sein de l’architecture Corona.  

4.5.2. Design du dispositif  

Les différentes géométries lasers ont été décrites dans la partie 1.2.3.1. Ces géométries 

ont chacune leurs spécificités : puissance émise, nombre de longueurs d’ondes, dimensions 

et consommation électrique. De plus, ces géométries lasers ne sont pas réalisées sur le 

même substrat ni avec la même zone active. La stricte comparaison de ces différentes 

géométries est donc complexe cependant notre volonté est ici d’apporter des outils afin 

d’étudier leur possible intégration sur puce. Les lasers présentés dans le Tab. 4.5 sont à 

injection électrique, émettent dans le plan et leur intégration sur substrat Si ou SOI est déjà 

démontrée ou accessible par collage. Les paramètres présents dans le Tab. 4.5 sont extraits 

de la littérature. Si le taux de modulation n’est pas présent dans la littérature, une 

modulation de 10 GHz est utilisée. L’énergie par bit peut-être directement estimée à partir 

du ratio de la puissance injectée sur la multiplication du nombre de longueurs d’onde émises 

par le laser et le taux de modulation. Pour un laser monomode, ce calcul est rigoureux car la 

modulation directe peut être utilisée. Dans le cas de lasers multimodes, une modulation 

indépendante de chaque longueur d’onde par l’intermédiaire de modulateur externe devrait 

être plus rigoureusement considérée. 
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Tab. 4.5 Comparaison de structures lasers : ridge [56]–[59], microdisque [60], HCH-VCSEL 
[61] et cristaux photonique [62], [63] pour différentes filières de matériaux : InP, GaAs, 
GaSb intégrés ou potentiellement intégrables sur substrat Si ou SOI. Tableau inspiré de 
[64]. La puissance optique émise est prise arbitrairement à deux fois la valeur du seuil afin 
de comparer les lasers entre eux. 
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L’énergie par bit maximale peut être estimée à 10 fJ/bit afin d’être compétitif par 

rapport aux solutions CMOS [47]. On peut donc comparer les lasers sélectionnés au sein du 

Tab. 4.5 par rapport aux trois critères mentionnés précédemment : dimension maximale des 

composants actifs, puissance minimale des lasers et énergie par bit maximale (Fig. 4.21). 

L’adéquation ou l’inéquation avec les critères est définie par l’échelle des couleurs du vert au 

rouge en passant par l’orange. 

 

Fig. 4.21 Comparaison de différents lasers à l’état de l’art (Tab. 4.5) qui sont ou pourraient 
être intégrés sur substrat Si ou SOI. Les couleurs (du vert au rouge en passant par le jaune) 
traduisent le degré d’accord avec les critères précédemment définis. Figure inspirée de 
[64]. 

La première remarque est qu’un seul laser à l’état de l’art respecte les trois critères. 

Ce laser à cristal photonique a été réalisé sur InP en 2013 par Takeda et al.[63]. Il correspond 

à un laser continu à 1.5 µm à pompage électrique fonctionnant à 95 °C et qui peut être 

modulé directement jusqu’à 10 GHz. Même si ce dispositif laser respecte les trois critères, 

son intégration sur Si ou SOI n’est à ce jour pas démontrée. Pour les sources lasers 

microdisques et cristaux photoniques sur SOI, leurs petites tailles permettent aisément de 

respecter le critère de dimension au contraire des deux autres critères : puissance optique 

émise et énergie par bit. Leur adéquation avec ces critères pourra sans doute évoluer grâce 

aux futures réalisations de la communauté scientifique. Les ridges ont des dimensions et une 

énergie par bit trop importantes afin d’être intégrés sur puce malgré leur forte puissance 

optique par canal. De ce fait, cette géométrie est plus indiquée comme source laser externe 

comme dans l’architecture CORONA. Les VCSELs, quant à eux, ont des performances 
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intermédiaires par rapport aux géométries microdisques/cristaux photoniques et ridges. Afin 

d’être compétitifs, les dispositifs VCSELs doivent donc diminuer l’énergie par bit. 

Cette comparaison a montré qu’aucun dispositif intégré sur Si ou SOI ne respecte l’ensemble 

des critères suivants : dimension maximale des composants actifs, puissance minimale des 

lasers et énergie par bit maximale quel que soit le type d’architecture utilisée. Une des 

solutions pourrait être de mélanger différentes géométries de façon à utiliser l’avantage de 

chacun : forte puissance, faible dimension, etc. et/ou d’utiliser d’autres champs de 

compétences comme la plasmonique [65], [66], les radiofréquences de type ZIGBEE [67] ou 

des antennes dans le domaine optique [68]. Malgré la réalisation d’IBM [52] en 2012, 

l’intégration de dispositif d’émission sur puce reste un important défi et aucune voie n’est 

pour l’instant préférée [47], [64], [69]. Une avancée notable a toutefois été réalisée en 2016 

par Chen et al. [58] avec la réalisation d’un laser ridge GaAs continu à pompage électrique 

émettant à 1,3 µm sur substrat Si(001) (désorientation de 4°) fonctionnant à 75 °C et 

présentant des durées de vie extrapolées de 100158 heures. Ce laser présente des 

performances comparables aux lasers réalisés sur substrat GaAs. Plus récemment, en 2017, 

Chen et al. [70] ont démontré la réalisation du même laser mais sur un substrat Si(001) sans 

désorientation (inférieure à 0,5 °C) avec des performances moindres que sur substrat Si(001) 

(désorientation de 4°). Cette démonstration est importante car même si l’épitaxie III-V n’a 

pas été réalisée sur la totalité de la plaque, les substrats Si utilisés étaient de grande taille 

initialement (300 mm). Ces travaux démontrent donc la compatibilité de l’approche 

monolithique pour intégration à très grande échelle sur silicium. 
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Conclusion 

Dans le cadre du projet 3D Optical Manycores du labex CominLabs ayant pour but 

l’amélioration du rendement énergétique et du débit des interconnections par l’utilisation 

d’une couche photonique au sein d’architectures de microprocesseurs 3D, nous avons 

exploré la possibilité de développer des lasers à QDs dans la filière GaP/Si.  

Dans le chapitre 1, l’intégration des sources lasers III/V sur Si a été présentée. Parmi 

les différentes méthodes d’intégration, l’intérêt de l’approche monolithique GaP/Si avec la 

possibilité de réaliser une croissance sans dislocation est discuté. Cette approche souffre du 

caractère indirect du GaP ce qui constitue le verrou technologique principal pour la 

réalisation de lasers. Deux zones actives sont utilisées dans cette filière : des QWs GaAsPN 

ayant permis la réalisation de l’unique laser GaP sur Si et des QDs (In,Ga)As. Malgré les 

études théoriques réalisées à l’institut FOTON sur l’évolution du caractère théorique 

direct/indirect, type-II/type-I de la transition optique dans ces nanostructures, aucune 

démonstration du caractère direct de la transition fondamentale n’a pour l’instant été 

réalisée malgré la réalisation d’un laser GaP sur substrat natif.  

Dans le chapitre 2, une étude de la croissance et du dopage de l’AlGaP qui assure le 

confinement optique et l’injection électrique dans nos structures lasers GaP a été proposée. 

Le choix s’est porté sur l’utilisation d’AlGaP, peu étudié dans la littérature, au lieu du BGaP 

dont la croissance est complexe dans un bâti MBE. Aucune relaxation du cristal n’a été 

observée au cours cette étude, pour des concentrations en Al offrant un confinement 

optique satisfaisant au sein de la structure laser. Les conditions de croissance comme la 

température, la vitesse de dépôt et le rapport V/III permettant l’obtention d’une surface de 

qualité optique avec une faible rugosité et des niveaux de dopage activés élevés sont 

identifiés. Le dopage n, au contraire du dopage p, présente une gamme de conditions de 

croissance plus restreinte liée à la présence de pièges à électrons afin d’assurer une 

activation effective des dopants. 

Dans le chapitre 3, une étude des propriétés optiques et structurales des QDs 

(In,Ga)As/GaP a été menée, avec pour but de les utiliser comme zone active dans nos 

structures lasers GaP afin de promouvoir une transition directe par une modification de la 
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structure électronique des QDs. L’origine des transitions observées en PL est identifiée 

comme étant une transition indirecte de type I entre les niveaux Xxy et HH des QDs 

(In,Ga)As  et une transition indirecte de type-II entre les électrons dans les niveaux Xz du GaP 

contraint au voisinage de la QD et les trous dans les niveaux HH des QDs (In,Ga)As. Par un 

choix judicieux des paramètres de croissance, un croisement type-II/type-I, une réduction de 

l’énergie des transitions, une hausse de l’intensité de PL et même une transition optique 

quasi-stable en température ont été obtenus nous assurant une modification effective de la 

structure électronique des QDs mais sans toutefois obtenir une transition directe. La 

modification de la procédure d’encapsulation GaP standard et l’empilement de QDs 

semblent être deux voies prometteuses afin d’y remédier.  

Pour finir, les avancées obtenues sur la réalisation de laser GaP sur Si à injection 

électrique ont été détaillées dans le Chapitre 4. On peut identifier trois verrous 

technologiques : la maîtrise de l’injection électrique, la maîtrise de l’interface GaP/Si et 

l’obtention d’une transition optique directe afin d’y accéder. Deux de ces verrous ont été 

levés par la réalisation d’une LED GaPN/GaP pompée électriquement sur Si émettant à 

température ambiante. Concernant le denier verrou, aucun effet laser n’est obtenu dans nos 

structures lasers ridge à QDs quel que soit le type de pompage. Cependant, pour une 

injection optique pulsée, un comportement atypique de la PL des transitions est observé qui 

peut être compatible avec un début de remplissage par effet Auger de l’état excité Г. 

L’utilisation d’autre type d’architecture laser afin de baisser le seuil laser est une voie à 

explorer. Dans cette optique, la PL à température ambiante de plans de QDs (In,Ga)As/GaP a 

été obtenue au cours de ma thèse sur des structures micro-disques GaP/Si suspendues. 

Enfin, la comparaison des différents lasers à l’état de l’art intégrés ou potentiellement 

intégrables sur Si, réalisée en fonction des critères issus des spécificités des interconnections 

optique sur puces montre qu’un seul laser respecte pour l’instant ces critères et son 

intégration sur Si n’est à ce jour pas démontrée. L’intégration de sources lasers respectant 

les normes des interconnections optiques reste donc un défi important et aucune voie n’est 

pour l’instant préférée. 

Le verrou principal pour l’obtention d’un laser efficace dans la filiére GaP/Si est donc 

l’obtention d’une transition optique directe. Au sein des QDs (In,Ga)As/GaP, son obtention 

est très ardue car le GaP a une bande interdite indirecte et la structure électronique associée 
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aux QDs est complexe avec une compétition entre les transitions indirectes de type-I au sein 

des QDs et de type-II avec le GaP contraint au voisinage de la QDs. Une possibilité à 

envisager est l’incorporation de Sb ou d’In dans le cristal de GaP afin de modifier sa structure 

électronique et ainsi le rendre direct. Cette incorporation d’atomes va modifier le paramètre 

de maille et l’éloigner de celui du Si avec pour conséquence une augmentation du nombre 

de dislocations. Il semble donc qu’un compromis reste à trouver entre obtention d’un gap 

direct et la densité de dislocations crées dans l’approche métamorphique. Une autre voie à 

explorer est le développement d’un nouveau banc de mesure de pompage optique offrant  

des densités de puissance optique plus importantes et permettant des mesures de gain afin 

de clarifier la présence ou non du début de remplissage de l’état excité Гet à partir de cela,  

l’exalter dans le but d’obtenir un effet laser. Enfin, l’utilisation d’autres types d’architectures 

lasers afin de permettre une meilleure dissipation thermique est aussi une possibilité à 

envisager. 
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Annexes  

A.    Epitaxie par jet moléculaire  

Principe 

L’épitaxie par jet moléculaire (Molecular Beam Epitaxy, MBE) est une technique de 

croissance dans laquelle les flux d’atomes incidents des éléments constituants sont envoyés 

sur un substrat cristallin chauffé. La croissance s’effectue dans un environnement ultravide 

(Ultra High Vacuum, UHV) à une pression résiduelle d’environ 10-10 Torr. Dans cet 

environnement, les atomes dans la chambre MBE sont dans un régime d’écoulement 

moléculaire. Ils sont capables de se déplacer tout droit sans aucune collision jusqu’à ce qu’ils 

atteignent le substrat et s’y collent. 

L’empilement d’atomes forme une couche cristalline qui est fortement liée au 

substrat et est appelée une couche épitaxiée. Le flux d’atomes peut-être temporairement 

modulé soit par une altération des conditions d’évaporation ou par une interruption 

mécanique en utilisant un obturateur. La vitesse de croissance est d’environ une 

monocouche par seconde ce qui permet un contrôle précis de la composition, de l’épaisseur, 

de la qualité des interfaces et des niveaux de dopage des couches. Cette vitesse peut être 

ajustée en modifiant les flux d’atomes. L’épaisseur déposée, quant à elle, est contrôlée par 

le temps d’ouverture des obturateurs.      

La plus importante caractéristique pour la croissance par MBE est le fait qu’elle se réalise 

loin de l’équilibre thermodynamique grâce à l’environnement UHV. La croissance est donc 

principalement gouvernée par des processus cinétiques de surface. Elle peut être décrite au 

niveau atomique à l’aide de quatre étapes fondamentales décrites dans la Fig. A.1 : (i) 

l’adsorption des atomes incidents ou molécules à la surface, (ii) la migration de surface ou 

dissociation des éléments, (iii) l’incorporation d’atomes dans la maille cristalline du substrat 

ou des couches épitaxiées  et (iv) la désorption thermique des éléments non incorporés dans 

la maille cristalline. La croissance cristalline hétérogène de couches épitaxiées contraintes 

par MBE crée une interface solide-solide.      
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Fig. A.1 Illustration des différents processus physiques durant une croissance MBE 

Bâti de croissance UHV/CVD-MBE 

Un bâti de croissance UHV/CVD-MBE a été installé au laboratoire FOTON-OHM en 2010. 

Il se compose d’une chambre UHV/CVD Riber dédiée à la croissance silicium et d’une 

chambre MBE à source solides (SSMBE) Riber compact 21 consacrée à la croissance des 

semi-conducteurs III-V. Les deux chambres sont connectées par un tunnel UHV qui permet 

de maintenir un vide de l’ordre de 10-9 Torr à l’aide d’une pompe ionique. Une 

représentation schématique de ce bâti est donnée en Fig. A.2. 

 

Fig. A.2 Schéma du bâti de croissance UHV/CVD-MBE utilisé au laboratoire FOTON-OHM 
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Pour ce qui est de la chambre MBE à sources solides, les éléments du groupe III (Ga, 

Al et In) sont fournis à l’aide de cellules conventionnelles à effusion de type Knusden qui 

contiennent des sources de métaux solides de haute pureté : 7N pour le Gallium et l’Indium 

et 6N5 pour l’Al. Les éléments du groupe V (P, As, Sb) sont fournis par des cellules à effusion 

thermique où les sources solides de ces éléments (pureté 7N) sont chauffées et la vapeur 

passe ensuite dans une vanne cracker. Sous l’effet du chauffage, le phosphore et l’arsenic 

sont libérés sous forme de tétramère (P4, As4). Puis, ils sont fracturés par le cracker sous 

forme de molécules de P2 et de As2. La présence d’une vanne à la sortie des cellules permet 

un bon contrôle du flux. Une cellule plasma ADDON RF est aussi présente de façon à pouvoir 

croitre des alliages d’azotes dilués comme le GaPN, InGaAsN, le GaAsPN, etc. L’azote gazeux 

de haute pureté (6N) est injecté dans la cellule à travers un contrôleur de flux permettant un 

contrôle précis du flux gazeux. Quant au plasma, il est généré par une antenne cuivre. La 

pression durant la croissance est généralement de l’ordre de 10-7_10-5 Torr. La vitesse de 

croissance des composés III-V est contrôlée par le flux d’éléments III.  

La croissance est suivie in-situ grâce à la diffraction d’électrons à haute énergie en incidence 

rasante (Reflection High-Energy Electron Diffraction, RHEED). Il est principalement composé 

d’un canon à électron et d’un écran fluorescent. Les diagrammes de diffractions obtenus 

donnent des informations sur les modes de croissance et les reconstructions de surface.   
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B.   Diffraction des rayons X  

La diffraction des rayons X est une méthode non destructive ne nécessitant pas de 

préparation spécifique qui permet l’étude du réseau réciproque d’un cristal. 

Espace réciproque  

Dans l’espace réel, la maille élémentaire d’un cristal peut être définie par trois vecteurs 

de base a1, a2 et a3. On peut définir ainsi un vecteur de position pour les atomes du cristal : 

𝑅 = 𝑛1𝑎1 + 𝑛2𝑎2 + 𝑛3𝑎3 ( B.1 ) 

avec n1, n2, n3  des nombres entiers. L’espace réciproque est défini suivant les vecteurs de 

base 𝑎1
∗, 𝑎2

∗  et 𝑎3
∗  : 

𝑎1
∗ =

𝑎2 × 𝑎3
𝑎1. 𝑎2 × 𝑎3

 

 

𝑎2
∗ =

𝑎3 × 𝑎1
𝑎1. 𝑎2 × 𝑎3 

 

 

𝑎3
∗ =

𝑎1 × 𝑎2
𝑎1. 𝑎2 × 𝑎3

 

 

( B.2 ) 

On peut définir un vecteur dans l’espace réciproque : 

𝐺 = ℎ 𝑎1
∗ + 𝑘 𝑎2

∗ + 𝑙 𝑎3
∗  ( B.3 ) 

avec (h k l), un plan cristallographique. Ce vecteur est perpendiculaire au plan (h k l) et sa 

norme est l’inverse de la distance entre les plans cristallographique𝑠 𝑑ℎ𝑘𝑙.  

Condition de Bragg 

La condition de diffraction d’un plan cristallographique (h k l) est donnée par la loi de 

Bragg (Fig. B.1) : 

2 𝑑ℎ𝑘𝑙 sin 𝜃 = 𝜆 ( B.4 ) 

avec λ, la longueur d’onde et θ, l’angle incident (émergent). ki et kf sont les vecteurs 

de diffusion réduits selon la direction incidente et diffusée. La norme de ces vecteurs est 
1

 λ
. 
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Fig. B.1 Schéma du principe de fonctionnement de la diffraction rayons X de plans 
cristallographique (h k l) 

On peut définir le vecteur de diffusion : 

𝑆 =  𝑘𝑖 − 𝑘𝑓 ( B.5 ) 

Dans les conditions de Bragg, on a donc :  

|𝑆| =  
2 sin 𝜃

𝜆
=

1

𝑑ℎ𝑘𝑙
= |𝐺| ( B.6 ) 

 Une intensité de rayons X diffractée est observée seulement lorsque le vecteur de 

diffusion S est un vecteur de l’espace réciproque. On appelle cette condition la condition de 

Laue. Pour un scan de type ω-2θ,  lorsqu’une rotation d’angle ω est appliquée à 

l’échantillon, le détecteur se déplace d’un angle 2θ de façon à garantir la condition 

mentionnée précédemment.  

Diffraction des rayons X au laboratoire  

 L’Institut FOTON dispose dans l’équipe OHM, d’un diffractomètre sur source Cuivre 

conventionnel. Il est équipé d’un monochromateur Ge(220) 4 réflexions (Bartels) et d’un 

détecteur ponctuel. Il permet de réaliser des mesures de base comme le scan ω-2θ décrit 

précedemment. Nous utilisons également un équipement plus récent au sein de l’équipe 

CSM de l’institut de Sciences Chimiques de Rennes (ISCR). Sur cet équipement, un miroir 

parabolique multicouche [1], [2] permet de rendre parallèle le faisceau linéaire issu de la 

source. De plus, il permet de rendre le faisceau partiellement monochromatique et 

d’effectuer une amplification du flux total. La largeur du faisceau est limitée à 1 mm à la 

sortie du miroir. Un monochromateur asymétrique à 4 réflexions Ge(022) (Bartels) est 

ensuite utilisé de façon à réduire la divergence du faisceau de rayons X à 0,008 ° et à ne 

sélectionner que la longueur d’onde 0,154056 nm (Kα1 du cuivre).  Une fente anti-diffusion 

de 8 mm de large et 15 mm de haut ainsi que des fentes Soller d’acceptance 2,5° sont 
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ajoutées avant le détecteur afin de réduire la diffusion parasite. Nous utilisons un détecteur 

mutlicanaux linéaire (190 canaux sur 13,5mm de large) qui correspond à une ouverture 

angulaire de 2,6 degrés selon 2θ.  Ce type de détecteur est maintenant couramment utilisé. 

Il permet une plus grande souplesse d’utilisation en mode 0D (le détecteur se comporte 

comme une fente variable). En mode 1D, il permet une cartographie plus rapide de l’espace 

réciproque. Le dispositif expérimental est résumé dans la Fig. B.2 

 

Fig. B.2 Dispositif expérimental de diffraction des rayons X au laboratoire FOTON-OHM 
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C.    Microcopie à force atomique 

La microscopie à force atomique (Atomic Force Microscopy, AFM) est une méthode 

locale d’analyse qui permet d’obtenir des informations sur la topographie de la surface. C’est 

un outil important afin d’extraire des informations qualitatives et quantitatives sur la 

morphologie de la surface. Les semi-conducteurs III-V sont très stables dans l’environnement 

ambiant malgré l’apparition d’une fine couche d’oxyde due à l’exposition à l’air ambiant. De 

ce fait, aucun traitement de surface de l’échantillon n’est nécessaire avant de réaliser la 

mesure. L’AFM utilisé dans cette thèse est le modèle Veeco diInnova 2007 qui permet 

d’obtenir des images jusqu’à 100 x 100 µm² avec une amplitude maximale d’environ 6 µm.    

Principe 

Une pointe (typiquement faite en Si3N4 ou Si) est fixée à un levier déformable et 

sonde la surface d’intérêt à l’aide de l’interaction entre la pointe et la surface. Cette 

interaction peut être de différents types : Force de Van Der Waals, capillarité, 

électrostatique ou magnétique en fonction de l’échantillon étudié. La déviation du levier 𝑍 

est proportionnelle à la force d’interaction  𝐹 : 

𝐹 = 𝑘𝑍 ( C.1) 

La déviation est mesurée par un système de détection : le faisceau d’une source laser 

est focalisé sur le haut du levier et est réfléchi puis détecté par un détecteur composé de 

quatre photodiodes. Ce dispositif de détection va permettre l’enregistrement de la variation 

spatiale de l’intensité du laser induite par la déviation du levier dans les trois directions de 

l’espace. En même temps, le substrat est déplacé afin de garder une interaction constante 

entre la pointe et la surface du substrat. Ce mouvement est réalisé à l’aide d’actuateurs 

piézoélectriques dont l’expansion et le rétrécissement vont entrainer le déplacement dans 

les trois directions. A l’aide d’un système de rétroaction, le mouvement de l’actuateur en Z 

est indirectement contrôlé par le signal reçu par le détecteur. 

Les mesures AFM peuvent être réalisées à l’aide de deux modes : contact et non-

contact. La principale différence vient de l’interaction entre la pointe et l‘échantillon. Cette 

interaction peut être attractive ou répulsive en fonction de la distance entre la pointe et 

l’échantillon comme le montre la Fig. C.1.      
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Fig. C.1 Evolution de la force appliquée par la pointe en fonction de la distance pointe-
surface (partie gauche) et représentation de l’interaction entre la pointe et la surface 
(partie droite). 

Le mode de contact utilise seulement la force de répulsion alors que le mode non-

contact (« tapping ») utilise alternativement la force de répulsion et d’attraction. Pour 

commencer, la pointe est loin de la surface de l’échantillon. Quand la pointe s’approche de 

la surface (A), elle arrive à portée des interactions attractives et vient au contact de la 

surface (seulement si la force d’attraction de la surface de l’échantillon est assez importante) 

(B). Une fois que la pointe a touché la surface (C), la partie fixe du levier continue à bouger 

ce qui induit une augmentation de la déflection du levier jusqu’à ce que la rétractation 

commence. Ce processus est réversible et continue jusqu’à obtenir la force souhaitée (D). 

Quand le levier se retire, les liens formés durant le contact forcent l’adhésion de la pointe à 

la surface puis se brisent en augmentant la distance entre la surface de l’échantillon et la 

pointe (E).  

Dans cette thèse, seul le mode contact a été utilisé. Après contact de la pointe avec la 

surface de l’échantillon étudié, la déviation du levier est mesurée à partir d’une position de 

référence pendant que la pointe balaye la surface. Pour ce qui est de la position de la pointe, 

elle est mesurée à l’aide de la réflexion du signal laser sur le levier par les photodiodes. La 

référence étant choisie lorsque la réflexion du laser coïncide avec le centre du dispositif de 

détection. Le déplacement du levier correspond donc à un décalage de cette position 

centrale. Le support de l’échantillon est placé sur un piézoélectrique qui est contrôlé par une 
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boucle de rétroaction électrique. Lorsque la pointe se déplace sur la surface, la position du 

faisceau réfléchi correspondante est enregistrée et est transmise à la rétroaction. Au même 

instant, le piézoélectrique change la position de l’échantillon à partir de la rétroaction. La 

topographie de la surface est obtenue en utilisant le signal de cette boucle.     
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D. Caractérisations électriques  

Effet Hall  

C’est une technique non destructive qui permet de déterminer la résistivité 𝜌, la 

mobilité μ et la concentration de porteurs libres d’un semi-conducteur 𝑐. Le principe de 

cette mesure est illustré dans la Fig. D.1. 

 

Fig. D.1 Schéma du principe de la mesure par effet Hall. 

Si un courant 𝐼 traverse un semi-conducteur placé dans un champ magnétique 

uniforme 𝐵, les trajectoires des porteurs injectés vont être infléchies par la force de Lorentz 

dû au champ magnétique. Cette accumulation de charges va créer un champ électrique qui 

va s’opposer à l’effet du champ magnétique et ainsi créer une tension appelée tension de 

Hall : 𝑉𝐻. A partir de 𝑉𝐻 , de 𝜌 et de la dimension du semi-conducteur considéré d, on peut 

calculer 𝑐 et μ à partir de équations suivantes : 

𝑐 =
𝐼𝐵

𝑞 𝑑 𝑉𝐻
 ( D.1 ) 

𝜇 =
1

𝑞 𝑐 𝜌 
 ( D.2 ) 

Avec 𝑞, la charge élémentaire. Le signe de 𝑉𝐻 détermine le type de porteurs 

majoritaires. La détermination de 𝜌 et de 𝑉𝐻 est le plus souvent réalisée en utilisant la 

configuration de Van der Pauw [1]. Dans notre cas, le motif est carré avec les contacts 

ohmiques circulaires placés dans chacun des coins.  
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C(V) 

La méthode C(V), capacité en fonction de la tension (voltage, V), est une mesure non 

destructive de la barrière de capacité d’une association de semi-conducteurs, comme des 

jonctions p-n, qui permet de déterminer les niveaux de dopants ionisés. Les mesures C(V) 

nécessitent l’utilisation de contacts circulaires de type Schottky en face avant et ohmique en 

face arrière. Sous polarisation directe, la largeur de la zone de charge d’espace est  𝑊 : 

𝑊(𝑉) = √
2𝜀𝑠
𝑞𝑁𝑑

(𝑉𝑑 − 𝑉) ( D.3 ) 

Avec 𝜀𝑠, la permittivité du semi-conducteur,  𝑁𝑑 la densité de porteurs et 𝑉𝑑, la 

tension de diffusion de la diode. 

La capacité différentielle est donnée par l’équation suivante : 

𝐶(𝑉) = |
𝑑𝑄

𝑑𝑉
| = 𝑆√

𝜀𝑠𝑞𝑁𝑑
2(𝑉𝑑 − 𝑉)

=
𝜀𝑠𝑆

𝑊
 ( D.4 ) 

Avec 𝑆, la surface de la jonction. 

La concentration de dopants ionisés est donc obtenue par la formule suivante : 

𝑁𝑑 =
−2

𝜀𝑠𝑞𝑆2
1

𝑑
1
𝐶2
𝑑𝑉

 
( D.5 ) 

 

Spectroscopie transitoire de centres profonds 

La spectroscopie transitoire de centres profonds (Deep Level Transient Spectroscopy, 

DLTS) est une mesure non-destructive basée sur les travaux de D. V. Lang et al. [2]. Cette 

méthode permet de caractériser les centres profonds : temps de vie, taux d’émission, 

concentration et énergie d’activation dans une jonction de semi-conducteurs. Les contacts 

utilisés sont ceux utilisés pour la méthode C(V). On distingue deux types de pièges pour 

porteurs majoritaires (trous) et minoritaires (électrons). Afin de les étudier séparément, il 

existe deux types de séquence d’injection décrites dans la Fig. D.2a basées sur une tension 

de polarisation négative.  
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Fig. D.2 a) Polarisation de la jonction et évolution temporelle correspondante de la 
capacité transitoire pour l’étude des pièges à porteurs majoritaires (partie haute) et des 
pièges à porteurs minoritaires (partie basse). b) Evolution de la capacité transitoire en 
fonction de la température (partie gauche) et signal DLTS 𝑪(𝒕𝟏) − 𝑪(𝒕𝟐) correspondant 
(partie droite). Figures issues de [2]. 

La première séquence (partie haute de Fig. D.2a) consiste à réduire la tension de 

polarisation brièvement de façon à introduire seulement des porteurs majoritaires 

(électrons) et ainsi étudier les pièges à porteurs majoritaires. La seconde (partie basse de Fig. 

D.2a) consiste à polariser brièvement la jonction en direct de façon à introduire seulement 

des porteurs minoritaires (électrons) et ainsi étudier les pièges à porteurs minoritaires. 

L’évolution temporelle de la capacité transitoire correspondante est aussi représentée avec 

𝑒1 et 𝑒2, le taux d’émission des porteurs minoritaires et majoritaires. Ce taux d’émission est 

défini suivant l’équation suivante :  

𝑒 =
1

𝜏𝑚𝑎𝑥
=
𝜎 < 𝑣 > 𝑁𝑐

𝑔
𝑒
−∆𝐸
𝑘𝑇  ( D.6) 

𝜎 représente la section efficace de capture des porteurs minoritaires ou majoritaires, <

𝑣 > la vitesse thermique, 𝑁𝑐 la densité d’états dans la bande des porteurs minoritaires ou 

majoritaires, g le terme de dégénérescence, ∆𝐸 l’énergie d’activation des pièges, 𝑇 la 

température absolue et 𝑘, la constante de Boltzmann. 𝜏𝑚𝑎𝑥 est le temps de vie des pièges 

considérés et défini suivant l’équation suivante : 
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𝜏𝑚𝑎𝑥 =
𝑡1 − 𝑡2

ln
𝑡1
𝑡2

 
( D.7) 

avec 𝑡1 et 𝑡2 qui sont définis comme le temps auquel les mesures de capacité 𝐶(𝑡1) et 

𝐶(𝑡2) sont réalisés comme illustré dans la Fig. D.2b. Le signal DLTS standard est 𝐶(𝑡1) −

𝐶(𝑡2) (normalisé ou non par la capacité en régime établi) en fonction de la température. Il 

existe aussi une méthode appelée la DLTS à température constante (Isothermal DLTS, I-DLTS) 

[3] où le signal I-DLTS 𝐶(𝑡1) − 𝐶(𝑡2) est représenté en fonction de 𝜏 à température 

constante. 
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E.    Caractérisations optiques  

Photoluminescence   

La photoluminescence est un outil d’analyse non destructif qui est basé sur l’émission de 

lumière résultant d’une recombinaison radiative de porteurs dans un échantillon après 

excitation optique extérieure. Pour réaliser l’excitation non-résonante de nos QDs 

(In,Ga)As/GaP, nous disposons d’une source laser continue à 405 nm et une source pulsée à 

355 nm présentant un taux de répétition de 7 kHz pour des impulsions de 7 ns. Ces sources 

lasers sont filtrées par un filtre passe-bande afin d’atténuer le pied d’émission de la raie laser 

dans la bande spectrale mesurée. La densité de puissance injectée est contrôlée par le biais 

d’une roue de densités optique permettant de sonder 4 ordres de grandeurs de puissance.  

Il existe deux dispositifs séparés : l’un dédié à la photoluminescence à température ambiante 

avec des diamètres de faisceau de l’ordre de 70 µm et l’autre dédié à la photoluminescence 

en fonction de la température avec des diamètres de faisceau de l’ordre de 50 µm. Dans les 

deux cas, le signal de l’échantillon est dispersé par un monochromateur Horiba Jobin-Yvon 

iHR320 et détecté par une CCD Si open-electrode refroidie (Horiba Sincerity). Dans le cas de 

la photoluminescence en fonction de la température, l’échantillon est placé dans un cryostat 

à recirculation d’He (ARS Inc.) nous permettant l’accès à des températures de 10 à 350 K. 

L’excitation et la collection du signal se font en configuration colinéaire grâce à un miroir 

parabolique percé (Fig. E.1). Cette configuration permet entre autre d’avoir peu de pertes 

dans le montage pour la puissance d’excitation tout en conservant une grande ouverture 

numérique et peu d’aberration chromatique au niveau de la détection.  
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Fig. E.1 Excitation et collection pour le dispositif expérimental de photoluminescence en 
fonction de la température.  

Pompage optique 

Dans notre cas, ce type de mesure est réalisé en fonction de la température donc 

l’échantillon est placé dans le cryostat. L’excitation est réalisée par une lentille cylindrique 

par l’intermédiaire d’une configuration 2f-2f de façon à obtenir un bandeau d’excitation de 

l’ordre de 0.01 x 3 mm². La longueur de ce bandeau peut-être réduite par l’ajout d’une fente 

réglable au niveau de la focale f1 afin de réaliser des mesures de gain optique. La collection 

du signal est réalisée par la tranche à l’aide d’une lentille de collection comme illustré dans la 

Fig. E.2. 



Annexes 

 

213 
 

 

Fig. E.2 Excitation et collection pour le dispositif expérimental de pompage optique 
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Titre : Propriétés structurales, optiques et électriques de nanostructures et alliages à base de GaP pour la 
photonique intégrée sur silicium 

Mots clés : Photonique sur silicium, semi-conducteurs III-V, MBE, Phosphure de gallium, boîtes 
quantiques InGaAs/GaP 

Résumé : Ce travail de thèse porte sur les 
propriétés structurales, optiques et électriques de 
nanostructures et alliages à base de GaP pour la 
photonique intégrée sur silicium. Parmi les 
méthodes d’intégration des semi-conducteurs III-V 
sur Si, l’intérêt de l’approche GaP/Si est tout 
d’abord discuté. Une étude de la croissance et du 
dopage de l’AlGaP est présentée afin d’assurer le 
confinement optique et l’injection électrique dans 
les structures lasers GaP. Les difficultés 
d’activation des dopants n sont mises en évidence. 
Ensuite, les propriétés de photoluminescence des 
boites quantiques InGaAs/GaP sont étudiées en 
fonction de la température et de la densité 
d’excitation. Les transitions optiques mises en jeu 
sont identifiées comme étant des transitions 
indirectes de type-I avec les électrons dans les 
niveaux Xxy et les trous dans les niveaux HH des 
boites quantiques InGaAs et de type-II avec les 
électrons dans les niveaux Xz du GaP contraint. 

Malgré une modification notable de la structure 
électronique de ces émetteurs, une transition optique 
directe et type I n’est pas obtenue ce qui reste le 
verrou majeur pour la promotion d’émetteurs GaP sur 
Si.  La maitrise de l’interface GaP/Si et de l’injection 
électrique est par ailleurs validée par la démonstration 
de l’électroluminescence à température ambiante 
d’une LED GaPN sur Si. Si l’effet laser n’est pas 
obtenu dans les structures lasers rubans GaP, un 
possible début de remplissage de la bande Г dans les 
QDs est discuté. Enfin, l’adéquation des lasers à l’état 
de l’art avec les critères d’interconnections optiques 
sur puce est discuté. 

 

Title :  Structural, optical, electrical properties of GaP-based nanostructures and alloys for integrated 
photonics on silicon 

Keywords : Photonics on silicon, III-V semiconductors, Gallium phosphide, MBE, InGaAs/GaP quantum 
dots 

Abstract: This PhD work focuses on the structural, 
optical, electrical properties of GaP-based 
nanostructures and alloys for integrated photonics 
on silicon. Amongst the integration approaches of 
III-V on Si, the interest of GaP/Si is firstly 
discussed. A study of the growth and the doping of 
AlGaP used as laser cladding layers (optical 
confinement and electrical injection) is presented. 
The activation complexity of n-dopants is 
highlighted. Then, the photoluminescence 
properties of InGaAs/GaP quantum dots are 
investigated as a function of temperature and 
optical density. The origin of the optical transitions 
involved are identified as (i) indirect type-I 
transition between electrons in Xxy states and holes 
in HH states of quantum dots InGaAs and (ii) 
indirect type-II with electrons in Xz states of 
strained GaP. 

Despite an effective modification in the electronic 
structure of these emitters, a direct type I optical 
transition is not demonstrated. This is the major 
bottleneck in the promotion of GaP based emitters on 
Si. This said, the control of the GaP/Si interface and 
electrical injection are confirmed by the 
demonstration of electroluminescence at room 
temperature on Si. If no laser effect is obtained in rib 
laser architectures, a possible beginning of Г band 
filling in QDs is discussed. Finally, the adequacy of 
state of the art integrated lasers with the 
development of on-chip optical interconnects is 
discussed. 

 


