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RESUME 

Cette these constitue a la fois un apport de nature fondamentale a la 

comprehension des mecanismes d'interdiffusion dans le systeme de boites quantiques 

(BQ) auto-assemblees InAs/InP et un apport de nature technologique au developpement 

de techniques d'interdiffusion adequates pour l'integration de ces heterostructures dans 

les prochaines generations de dispositifs optoelectroniques destines aux 

telecommunications par fibres optiques. Plus precisement, nous etudions 1'interdiffusion 

ayant lieu (z) lors de la croissance des heterostructures et (if) suivant un recuit thermique 

dans des structures exposees soit a des defauts de croissance (grown-in defects, GID) 

resultant de l'epitaxie a basse temperature ou des dommages crees par implantation 

ionique de phosphore a basse energie. Pour sonder l'interdiffusion, nous avons recours a 

des mesures des proprietes d'emission optique par spectroscopic de photo luminescence 

(PL) et des calculs d'energies de transition obtenues a partir d'un modele de liaisons 

fortes. Ces investigations sont completers par des analyses structurales par microscopie 

electronique en transmission (MET). 

La caracterisation des BQ produites de 1'auto-assemblage lors de l'heteroepitaxie 

de 1'InAs pur sur 1'InP revele que les structures sont significativement interdiffusees. 

L'ensemble des BQ d'un echantillon donne possede la meme composition en phosphore, 

laquelle varie entre 6 et 10 % selon les conditions de croissance. Cette incorporation de P 

dans 1'InAs lors de l'heteroepitaxie resulte non seulement du processus d'echange As/P a 

la surface des materiaux deposes, mais probalmement aussi du mixage atomique genere 

par les contraintes. Par ailleurs, nous mettons en evidence que les techniques 

d'interdiffusion assistee par les GID et par implantation ionique sont prometteuses pour 

l'ajustement spatialement selectif des proprietes d'emission des BQ InAs/InP. En effet, 

ces techniques engendrent une reduction considerable de la temperature de recuit seuil a 

l'obtention d'une modification de la PL et des decalages vers le bleu du spectre de PL 

pouvant atteindre jusqu'a ~ 270 meV. Dans le cas de l'interdiffusion induite par recuit 
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conventionnel et assistee par les GID, le decalage du spectre de PL est progressif et la 

largeur de 1'emission est preservee. En revanche, pour l'interdiffusion assistee par 

implantation ionique, l'emergence d'un pic a haute energie donne lieu a un decalage 

apparent ainsi qu'a une augmentation de la largeur spectrale. Telles qu'observees par 

MET, les BQ apres croissance possedent une forme pyramidale tronquee alors que les 

structures interdiffusees se transforment soit en domes ou en lentilles biconvexes selon 

que rinterdiffusion soit stimulee par les GID ou les dommages crees par implantation 

ionique. A partir de revolution de la PL et de la morphologie des BQ obtenues pour 

chaque technique d'interdiffusion, nous demontrons que rinterdiffusion induite 

thermiquement et stimulee par les GID est regie par le transport d'interstitiels du 

groupe V, generes par la couche encapsulante d'InP, alors que rinterdiffusion assistee 

par implantation ionique est gouvernee par le transport des lacunes de type V, produites 

par les dommages d'implantation. Enfin, nous determinons quantitativement les 

coefficients de diffusion associes a ces mecanismes atomiques de diffusion. 

Mots-cles : Semi-conducteurs, InAs, InP, boites quantiques, diffusion, interdiffusion, 

photoluminescence, microscopie electronique a transmission. 
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ABSTRACT 

This thesis contributes both to the understanding of the fundamental mechanisms 

driving the intermixing process in the InAs/InP quantum dot (QD) system and to the 

development of effective intermixing techniques for the integration of these structures 

into the next generations of optoelectronic devices for optical telecommunications. More 

specifically, we study the interdiffusion occurring (/) during heterostructure growth and 

(if) under thermal annealing in structures subjected to grown-in defects (GID) introduced 

into epitaxial layer during growth at reduced temperatures, or damage created by low-

energy phosphorus ion implantation (LEII). Interdiffusion is probed using 

photoluminescence (PL) spectroscopy in conjunction with calculations of optical 

transition energies obtained - from a tight-binding model. These investigations are 

completed by structural analyses using transmission electron microscopy (TEM). 

The characterization of the self-assembled QDs produced from the heteroepitaxy 

of pure InAs on InP reveals that the structures are significantly interdiffused. All 

structures in a given sample have the same phosphorus concentration, with [P] varying 

from 6 to 10 % depending on growth conditions. We suggest that such substantial P 

incorporation into InAs during heteroepitaxy results from the surface As/P exchange 

process as well as strain-driven alloying. We show that GID and LEII-mediated 

intermixing techniques are both promising for spatially selective band gap tuning of 

InAs/InP QDs, producing lower annealing temperature threshold for detectable PL 

modification and PL blueshifts up to ~ 270 meV. Upon annealing, PL spectra from 

standard and GID samples exhibit progressive blueshifts without bandwidth broadening. 

In contrast, PL spectra from LEII samples show the rise of a high energy peak 

superimposed to the original spectrum, leading to an apparent overall blueshift with 

significant bandwidth broadening. On the other hand, as confirmed by TEM, the QD 

shape is found to convert from a truncated pyramid in the as-grown state into either a 

dome or double-convex lens in annealed GID and LEII samples, respectively. Based on 
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the evolution of PL characteristics and QDs morphology, we demonstrate that thermally-

induced intermixing and GID-enhanced intermixing are governed by the transport of 

group-V interstitials emanating from the InP epilayer, while LEII-enhanced intermixing 

is dominated by the motion of group-V vacancies released by the implantation damage. 

Finally, we determine the diffusion coefficients corresponding to these two atomistic 

diffusion mechanisms. 

Keywords: Semiconductors, InAs, InP, quantum dots, diffusion, intermixing, 

photoluminescence, transmission electron microscopy 
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Figure 2.6 : Schema en une dimension du deplacement d'un atome en une 
dimension, dont chaque atome produit une barriere de potentiel 37 

Figure 2.7 : Schema des techniques d'interdiffusion spatialement selective : 
l'irradiation par laser, les revetements dielectriques, l'implantation 
ionique, l'introduction d'impuretes et de defauts de croissance 41 

Figure 2.8 : Decalage du spectre de photoluminescence de BQ InAs/InP en 
fonction du temps d'exposition pour differentes densites 
d'excitation a 1064 nm. (D' apres Chia et coll. [92]) 42 

Figure 2.9 : Decalage du spectre de photoluminescence en fonction de la 
densite d'excitation pour des heterostructures a base de 
AlGaAs/GaAs (carre) et InAlGaAs/AlGaAs/GaAs (cercles) apres 
recuit de 30 s a 900 °C. (D'apres Genest et coll. [97]) 43 

Figure 2.10 : Decalage du spectre de photoluminescence en fonction du temps 
de recuit thermique a une temperature de 750 °C pour differentes 
combinaisons de materiaux constituant la surface et la couche 
dielectrique. (D'apres Yi et coll. [101]) 45 

Figure 2.11 : Densite integree de defauts normalisee estimee par canalisation en 
fonction de la fluence pour le (a) GaP, (b) InP, (c) GaAs et (d) 
InAs implantes avec des ions Ar+ de 200 keV pour 7) = 80 et 
300 K. (D'apres Wesch [106]) 47 

Figure 2.12 : Decalage du spectre de photoluminescence et densite de lacunes en 
fonction de l'energie des ions pour des structures respectivement a 
base de (a) GaAs et (b) d'InP. Les deux structures ont ete 
implantees avec 2.3 x 1013 As+ cm"2 a 200 °C. Les structures a base 
de GaAs et d'InP ont respectivement ete recuites a des 
temperatures de 850 et 700 °C. (D'apres Poole et coll. [109]) 49 

Figure 2.13: Decalage du spectre de photoluminescence resultant de 
l'interdiffusion dans des puits quantiques 
Ino.76Ga0.24Aso.85P0.15/Ino.7eGao.24Aso.52P0.48 en fonction de la 
temperature de recuit pour differentes temperatures de croissance 
de la couche sacrificielle d'InP. (D'apres Gordon et coll. [130]) 51 

http://Ino.76Ga0.24Aso.85P0.15/Ino.7eGao.24Aso.52P0.48
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Figure 2.14: Decalage du spectre de photoluminescence resultant de 
l'interdiffusion dans des puits quantiques 
Ino.76Gao.24As0.g5Po.15/Ino.76Ga0.24Aso.52P0.48 en fonction de 
l'epaisseur de la couche sacrificielle d'InP crue a basse 
temperature pour differentes temperatures de recuit. (D'apres 
Gordon et coll. [130]) 51 

Figure 2.15 : Spectre de photoluminescence de BQ InAs/GaAs en fonction de la 
densite d'excitation. (D'apres Raymond et coll. [135]) 53 

Figure 2.16 : Evolution du spectre de photoluminescence apres recuit thermique 
de 30 s pour des temperatures variant entre 700 et 900 °C. (D'apres 
Fafard et coll. [139]) 53 

Figure 2.17 : (a) Evolution de la position des pics de PL, (b) de leur difference 
d'energie relative et (c) de leur largeur en fonction de la 
temperature de recuit pour des temps de 30 s. (D'apres 
Fafard et.coll. [139]) 54 

Figure 2.18 : Spectres de photoluminescence d'echantillons de BQ InAs/GaAs 
recouvertes de SiC>2 avant (droite) et apres (gauche) exposition a 
un faisceau laser a 1064 nm de 2 mm de diametre generant un 
recuit a 870 °C pendant 20 s. (D'apres Dubowski et coll. [143]) 55 

Figure 2.19 : Decalage du spectre de photoluminescence en fonction de la 
densite d'excitation de BQ InGaAs/GaAs recouvertes de Si02 et 
exposees a 150 impulsions d'un laser a faisceau a 248 nm et un 
recuit a 700 °C pendant 120 s. L'encadre presente les spectres de 
PL de la structure telle que crue, de l'echantillon recuit seulement 
et des structures irradiees et recuites pour differentes densites 
d'excitation (200, 270, 330 et 390 mJ/cm2). (D'apres 
D}ieetcoll. [144]) 56 

Figure 2.20 : Spectre de photoluminescence de BQ InGaAs/GaAs apres recuit 
thermique rapide de 30 s a 800 °C pour des echantillons recouverts 
de Si02 (depose par PECVD et SOG), Ti02 et Si3N4 (mesures a 
10 K). (D'apres Lever et coll. [148]) 57 

Figure 2.21 : (a) Spectre de photoluminescence de BQ InGaAs/GaAs telles que 
crues et apres recuit thermique rapide de 30 s a 750 °C, avec et 
sans implantation ionique (mesures a 10 K). (D'apres 
Leveret coll. [152]) 58 

http://Ino.76Gao.24As0.g5Po.15/Ino.76Ga0.24Aso.52P0.48
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Figure 2.22 : Spectre de photoluminescence de BQ InAs/GaAs apres recuit 
thermique rapide de 60 s a 700 °C pour des echantillons non 
recouverts, recouverts d'une couche encapsulante de AI2O3 et 
recouverts d'InGaP cru a basse temperature (mesures a 20 K). 
(D'apres Jiang et coll. [154]) 59 

Figure 2.23 : Diagramme d'Arrhenius du coefficient d'interdiffusion de BQ 
InGaAs/GaAs pour differentes couches encapsulates. (D'apres 
Djie etcoll. [145]) 60 

Figure 2.24 : (a) Spectre de photoluminescence de BQ InAs/InP apres recuit 
thermique rapide de 30 s a differentes temperatures pour des 
echantillons recouverts de SiC>2 (—) et SiN* ( ) (mesures a 
20 °C). (b) Spectre de photoluminescence de BQ InAs/InP 
recouvertes de SiC>2 apres irradiation laser pendant 15 minutes a 
differentes puissances d'excitation (mesures a 20 °C). (c) Decalage 
du spectre de photoluminescence en fonction de la temperature de 
recuit. (d) Largueur a mi-hauteur en fonction de l'energie de 
remission pour les echantillons recuits de maniere conventionnelle 
sans dielectrique ( • ) , avec une couche de Si02 (O) et avec SiNx 

(A). Pour comparaison, les valeurs pour les echantillons recuits par 
irradiation laser en continu a 1064 nm sont ajoutees (T) (e) 
Intensite integree de remission pour les echantillons recuits sans 
dielectrique ( • ) , avec une couche de Si02 (O) et avec SiNx (A). 
(D'apres Chia et coll [92,158]) 64 

Figure 2.25 : (a) Spectres Raman des echantillons de BQ InAs/InP apres recuit 
thermique rapide de 30 s a differentes temperatures pour des 
echantillons recouverts de SiC>2. Les figures (b), (c) et (d) 
presentent revolution des pics de phonons LO associes 
respectivement a 1'InAs et 1'InAs (dans 1'InAsP) et 1'InP (dans 
1'InAsP). (D'apres Tripathy et coll. [160]) 66 

Figure 2.26 : Profils de concentration atomique a l'heterojonction (a) TiCVInP 
et(b) Si02/InP. (D'apres Barik et coll. [100]) 67 

Figure 2.27 : (a) Spectres de photoluminescence de BQ InAs/InP avant et apres 
recuit de 5 minutes a 810°C. (b) Position des pics de 
photoluminescence apres recuits thermique de 5 minutes pour des 
temperatures variant entre 730 et 830 °C. (c) Diagramme 
d'Arrhenius du coefficient de diffusion. (D'apres 
Sallese et coll. [18]) 69 
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Figure 2.28 : Comparaison entre les energies de transition mesurees par PL 
(Points) et les energies de transition calculees par l'approximation 
de la fonction enveloppe (Courbe) en fonction de l'epaisseur des 
BQ InAs/InP. (D'apres Poole et coll. [33]) 70 

Figure 2.29 : (a) Spectres de photoluminescence de BQ InAs/InP apres recuit 
thermique rapide de 120 s a 650 °C, (b) decalage, (c) largueur a 
mi-hauteur et (c) intensite integree du spectre de 
photoluminescence en fonction fluence d'implantation de 
phosphore a 18 keV. (D'apres Salem et coll. [165]) 72 

Figure 3.1 : (a) Photoluminescence spectra from samples A-C. (b) 
Photoluminescence spectra from samples D-F. Each peak is 
labeled in terms of the height of the QD family (/ZQD) in 
monolayers. A typical example of the peak fitting operation is 
illustrated for sample D 85 

Figure 3.2 : Calculated el-hhl transition energies for InP/InAsi_xPx/InP QDs of 
different thicknesses as a function of the phosphorus concentration 
[P]. The dashed lines refer to the measured peak positions for 
sample C. The open squares and triangles illustrate the 
intersections between calculated and experimental transition 
energies corresponding to the two solution sets that describe the 
entire ensemble of QD families in a consistent manner 90 

Figure 3.3 : Phosphorus concentration [P] as a function of the QD height for 
samples A-F, as extracted from a comparison of the measured and 
the calculated transition energies .91 

Figure 3.4 : Calculated el-hhl transition energy for graded InP/InAsi.^Px/InP 
QDs of different thicknesses as a function of Lu. The dashed lines 
refer to the measured peak positions for sample C, and the open 
squares and triangles correspond to two solution sets which 
consistently describe the entire ensemble of QD families 93 

Figure 3.5 : LB as a function of the structure height for samples A-F, as 
extracted from a comparison of the measured and the calculated 
transition energies ' 94 
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Figure 3.6 : cp(0,t) as a function of the structure height for samples A-F, as 
extracted from a comparison of the measured and the calculated 
transition energies 94 

Figure 3.7 : P concentration profiles for various QD thicknesses in sample C 
evaluated from the solutions determined in the two calculation 
frameworks considered: (/) structures in which QDs are uniform 
alloys with P concentration [P] (open circles) and (//') nominally 
pure InAs QDs bordered by graded interfaces characterized by a 
diffusion length Lu (filled circle). As shown in Figure 3.3 and 
Figure 3.6, the first solution set is characterized by QDs having the 
same P composition independent of their size, while the second 
one shows a decreasing degree of intermixing with increasing /ZQD 96 

Figure 3.8 : (a) A plan-view, diffraction-contrast image of sample C near the 
[111] zone-axis orientation revealing the embedded QDs. The 
specimen increases in thickness from the top to the bottom of the 
image, (b) Examples of line scan profiles across observed QDs of 
different thicknesses. The lines from thick and thin QDs have been 
intentionally offset by 50 units for ease of visualization 98 

Figure 3.9 : (a) Schematic representation of the geometry of the InAs/InP QD 
system as implied by the two possible solutions obtained from 
analyzing PL and TB results of sample C. QDs that belong to the 
first and the last of the observed QD families are shown. Darker 
shades of grey correspond to larger P concentrations, (b) 
Comparison between the observed image contrast (white bars) with 
those predicted for (solution 1, gray bars and sparse pattern) WL 
and QDs of 3 ML and 4-10 ML with [P] = 6 % , and (solution 2, 
gray bars) WL and QDs of 4 ML and 5-11 ML with [P] varying 
from 23 % to 8.5 % 99 

Figure 3.10 : Calculated el-hhl transition energy for InP/InAsi.xPx/InP QDs of 
different thicknesses as a function of [P] and for values of the 
InAs/InP VBO of 0.30, 0.35, and 0.40 eV. The error bars show the 
uncertainty associated with the VBO in the determination of [P] 
from the optical transition energy 104 

Figure 3.11 : Spectre de photoluminescence en fonction de la temperature de 
recuit. Les differents pics d'emission attribues aux diverses 
families de BQ sont presentes pour le spectre de l'echantillon sans 
traitement 108 



xxiv 

Figure 3.12 : Evolution de (a) la position en energie et (b) FWHM des pics 
attribues a chaque famille de BQ en fonction de la temperature de 
recuit. 109 

Figure 4.1 : PL spectra from as-grown and annealed GID samples (a) as a 
function of annealing temperature Ta for an annealing time ta = 60 
s and (b) as a function of ta for Ta = 750 °C 118 

Figure 4.2 : Cumulative PL shift as a function of Ta for LT-InP (solid symbols) 
and reference ST-InP (open squares) samples 119 

Figure 4.3 : Cumulative PL shift as a function of the thickness of the LT-InP 
capping layer following anneals at Ta = 725 °C for ta = 60 s (open 
squares) and ta = 120 s (solid squares) 120 

Figure 4.4 : PL spectra at 77 K from as-grown and annealed (a) ST and (b) 
GID samples as a function of annealing temperature Ta and time ta 131 

Figure 4.5 Evolution of the transition energy of the QD family peaks as a 
function of annealing temperature Ta for the (a) ST and (b) GID 
samples. The different symbols show the evolution of each QD 
family 132 

Figure 4.6 (a) Calculated el-hhl transition energies for various InAso.905Po.095 
QD thicknesses as a function of the interdiffusion length Lj. The 
values of Li associated with each QD family are determined from 
the intersection between the calculated and measured optical 
transitions. Case shown: GID sample annealed at Ta = 700 °C for 
ta - 60 s. (b) Li determined for each QD family for a GID sample 
annealed at various annealing temperatures for ta = 60 s 135 

Figure 4.7 Square of the diffusion lengths extracted from the combined PL-
TB procedure as a function of annealing time for different 
annealing temperatures for /?QD = 8 ML in the (a) ST and (b) GID 
samples. The straight lines are the results of linear fits, (c) 
Arrhenius plot of the interdiffusion coefficient for Ta between 600 
and 775 °C for different quantum dot families in ST and GID 
samples. Lines are guides to the eyes 140 

Figure 4.8 Schematic illustrations of (a) the geometry of the sample and (b) 
the initial defect concentration profile 141 

http://InAso.905Po.095
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Figure 4.9 Normalized diffusion length squared as a function of time for 
zQD = 0 and d= 800 nm .143 

Figure 4.10 Square of diffusion lengths extracted from the combined PL-TB 
procedure as a function of annealing time for different annealing 
temperature for /zQD = 8 ML in the (a) ST and (b) GID samples. 
Lines are the results of the fitting procedure using Eq. (4.6). (c) 
Arrhenius plot of diffusion coefficients associated with the P-As 
substitution and defect transport for /ZQD = 8 ML in ST and GID 
samples. Straight lines are the results of linear fits 146 

Figure 4.11 (a) Activation energies and (b) pre-exponential factors associated 
with interstitial transport in InP and P-As substitution processes as 
determined for the various QD families in GID sample, (c) Meyer-
Neldel plot of the pre-exponential factor versus the activation 
energy, from the data presented in (a) and (b) 147 

Figure 4.12 Square of the diffusion length obtained from PL transition energies 
from InAs/InP QDs following anneals at Ta = 725 °C for ta = 60 s 
(open squares) and ta= 120 s (open circles) reported inRef. [213] . 
Results from Eq. (4.6), using Z)(PAs) = 10"16 cmV1, are also 
presented for comparison 150 

Figure 4.13 Initial defect concentration profile used in the determination of the 
solution of the one-dimensional diffusion problem 152 

Figure 5.1 : PL spectra from as-grown and annealed samples as a function of 
annealing temperature Ta from 400 to 600 °C : (a) CBE, 
unimplanted; (b) MOVPE, unimplanted; (c) CBE, O = 1012 cm" 
2 ;(d) MOVPE, O = 1012 cm"2 164 

Figure 5.2 : PL shift as a function of Ta for unimplanted and implanted samples 
(fluence ranging from 1011 to 1014 cm"2) 165 

Figure 5.3 : PL peak intensity normalized to that of the as-grown sample as a 
function of Ta for reference samples as well as QD structures 
implanted with fluences between 1011 and 1014cm"2 167 
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Figure 5.4 : Schematic illustrations of the (a) InP and (b) QW capped samples, 
and (c) initial defect concentration profile, cvac (z, t = 0), as a 
function of position z, ZQD and zo are respectively the QD position 
and the center position of the distribution relative to the surface 177 

Figure 5.5 : (a) PL spectra at 77 K from as-grown and annealed GID samples 
as a function of temperature Ta for time ta = 300 s. (b) PL spectra 
at 77 K from as-grown and annealed LEII samples with a fluence 
of O = 1014 cm"2 as a function of Ta for ta - 300 s. A typical 
example of the peak fitting operation is illustrated for the as-grown 
samples. Dashed lines illustrate the evolution of the various QD 
emission peaks, where the numeral in /ZQDO) refers to the QD 
ensemble thickness in terms of an integer number of MLs. Fines 
lines in (a) are magnifications of the spectra in that energy range 180 

Figure 5.6 : Evolution of the QD emission peaks as a function of annealing 
temperature Ta. In (a) and (b) are the evolution of the peak position 
and FWHM, respectively, for GID samples. In (c) and (d) are 
presented the evolution of the peak amplitude and FWHM, 
respectively, for LEII samples. The symbols correspond to the 
various QD ensembles with differing thickness 183 

Figure 5.7 : PL spectra at 77 K from intermixed QD samples capped with 
(a) 200-nm- and (b) 805-nm-thick InP as a function of implantation 
fluence <£> for annealing temperature Ta = 575 °C and time 
/„ = 120 °C. PL spectra at 77 K from as-grown QDs are also shown 
for comparison. Results of the peak fitting operation are illustrated 
for as-grown samples. Dashed vertical lines indicate the peak 
position of the various QD ensembles 185 

Figure 5.8 : (a) PL spectra at 77 K from as-grown and intermixed 
(0) = 1014 cm"2; Ta = 575-725 °C, ta = 120 s) QDs in samples 
capped with pure InP (dashed lines) and a stack of compressively-
strained Ino.75Gao.25As/InP QWs (solid lines). PL spectrum at 77 K 
from an unimplanted InP capped sample (dotted line) annealed at 
Ta = 725 °C for ta = 120 s is also shown for comparison, (b) PL* 
spectra at 77 K from as-grown and intermixed (<D = 1014 cm"2; 
Ta = 575-725 °C, ta = 120 s) Ino.75Gao.25As QWs, prior to wet 
chemical etching 187 

http://Ino.75Gao.25As/InP
http://Ino.75Gao.25
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Figure 5.9 : (a) Cross-section HAADF-STEM images of the as-grown QW 
stack. Higher magnification images of the first QW relative to the 
surface (b) prior to treatment and (c) after intermixing (<D = 1014 

cm" ; Ta = 725 °C, ta - 120 s). (d) Line scan profiles across the 
intermixed QWs (<D = 1014 cm"2; Ta = 725 °C, ta = 120 s). A 
typical profile of an as-grown QW is also shown as a reference 189 

Figure 5.10 : (a) Cross-section HAADF-STEM images ([110] zone axis) of a 
typical as-grown QD. Images of typical structures in GID samples 
after annealing for 4 = 300 s at (b) Ta = 600 °C and (c) 
Ta = 750 °C. Images of typical structures in LEII samples with a 
fluence of O = 1014 cm"2 after annealing for ta = 300 s at (d) 
Ta = 500 °C and (e) Ta = 600 °C 191 

Figure 5.11: Calculated hydrostatic strain distribution in the [001] plane of a 
6 ML thick pure InAs truncated pyramid with (113) side facets on 
a 2 ML-thick InAs WL buried in pure InP matrix. In the gray 
(color online) scale, black (red) and white (blue) correspond to 
compressive and tensile strains, respectively 193 

Figure 5.12 : Time integrated vacancy concentration at the QD layer as a 
function of Z)(vacJnP> calculated for zQD = 200 nm with 

<D = 1012 cm-2 (solid line). These results are compared to those 
obtained for ZQD = 805 nm with O = 7 x 1012 cm-2 (dotted line), 
10 x 1012 cm"2 (dashed line) and 25 x 1012 cm"2 (dash and dot 
line) 197 

Figure 6.1 : Decalage du spectre de PL de BQs InAs/InP en fonction de la 
temperature de recuit pour differentes techniques d'interdiffusion : 
recuit thermique conventionnel (RTA), interdiffusion assistee par 
les defauts de croissance (InP-BT) ou par implantation ionique 
(pour differentes fluences d'implantation) 205 

Figure A3.1 : Montage experimental de photoluminescence a (a) incidence 

normale et (b) a 45° 267 

Figure A3.2 : Montage experimental de cartographie de photoluminescence 269 

Figure A3.3 : Courbe de temperature en fonction du temps pour un recuit a 

750 °C 270 
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Figure A3.4 : Longueurs de diffusion au carre en fonction du temps pour 
differentes temperatures de recuit pour /ZQD = 8 ML dans un 
echantillon contenant des defauts de croissance. Les lignes sont le 
resultat du lissage de courbes en utilisant l'equation (4.3) ou (a) cmi 

est une constante et (b) Cjnt depend du temps ta et de la position ZQD. 272 

Figure A4.1 : DOS d'un puits d'InAs/InP de 6 MC avec une diffusion 
ZD= 1 MC .278 

Figure A4.2 : Profil de concentration d'un puits d'InAs/InP de 6 MC avec une 
diffusion LD= 1 MC 280 



LISTE DES ACRONYMES ET DES SYMBOLES 

Acronymes 

BC Bande de conduction 

BV Bande de valence 

BQ Boite quantique 

CBE Epitaxie par faisceau chimique {Chemical beam epitaxy) 

CM Couche de mouillage 

DL Diode laser 

DOS Densite d'etats {Density of states) 

el-hhl Transition entre le premier niveau electronique de l'etat fondamental dans 

la bande de conduction et le premier niveau trous lourds dans la bande de 

valence 

EDX Spectroscopic en dispersion d'energie des rayons X 

{Energy dispersive X-ray spectrometry) 

EELS Spectroscopie par perte d'energie des electrons 

{Electron energy loss spectroscopy) 

FM Frank-van der Merwe 

GID Defauts de croissance {Grown-in defects) 

IF Modes de vibrations aux interfaces 

LACE Laser accordable en cavite externe 

LEII Implantation ionique a basse energie {low-eriergy ion implantation) 

LN2 Azote liquide 

LO Phonons optiques longitudinaux 

LT-InP InP cru a basse temperature 

MC Monocouche atomique 

MET Microscopie electronique en transmission 

ML Monocouche atomique {Monolayers) 

MBE Epitaxie par jet moleculaire {Molecular beam epitaxy) 
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MOCVD Epitaxie en phase vapeur aux organometalliques 

{Metalorganic chemical vapor deposition) 

MOVPE Epitaxie en phase vapeur aux organometalliques 

{Metalorganic vapor phase deposition), aussi appele MOCVD 

OM Organometalliques 

PECVD Depot chimique en phase vapeur assiste par plasma 

PL Photoluminescence 

PQ Puits quantique 

RTA Recuit thermique rapide {Rapid thermal annealing) 

SK Stranski-Krastanow 

SOG Depot par centrifugation {spin-coating) 

SRIM The Stopping and Range of Ions in Matter 

STEM Microscopie electronique a balayage en transmission 

{Scanning transmission electron microscopy) 

ST-InP InP era a temperature standard 

HAADF Imagerie en champ sombre annulaire a grand angle 

{High angle annular dark field imaging) 

TEM Microscopie electronique en transmission 

{Transmission electron microscopy) 

TBAs Terbutylarsine 

TBP Terbutylphosphine 

TMIn Trimethylindium 

TO Phonons optiques transverses 

QD Boite quantique {Quantum dot) 

QW Puits quantique {Quantum well) 

UV Ultraviolet 

VW Volmer-Weber 

WL Couche de mouillage {Wetting layer) 

XPS Spectroscopic de photoelectrons induits par des rayons X 
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Symboles 

°C Degre Celsius 

A Angstrom 

OR Parametre de maille naturel de la couche epitaxiale (a l 'etat relaxe) 

as Parametre de maille du substrat 

A Ampli tude d 'une distribution gaussienne 

cm Centimetre 

Co Concentration initiale 

cp Concentration en P dans un puits quantique avec interfaces diffuses 

Cirt Concentration d'interstitiels 

cvac Concentration de lacunes 

d Epaisseur 

ds Dimensionnali te du systeme 

<4T inp Epaisseur de la couche d ' InP crue a basse temperature 

D Coefficient de diffusion (macroscopique) 

D' Coefficient de diffusion (microscopique) 

£)(p-inp> Coefficient de diffusion des interstitiels de P dans 1'InP 

D(Q~KS) Coefficient de diffusion du processus d 'echange As/P 

£j(vac-inP) Coefficient de diffusion des lacunes de P dans 1'InP 

D0 Constante de diffusion (ou prefacteur) 

£)(p-inp) Constante de diffusion (ou prefacteur) des interstitiels de P dans 1'InP 

^vacinP) Constante de diffusion (ouprefacteur) des lacunes de P dans 1'InP 

eV Electronvolt 

E Energie 

Ea Energie d 'activation 

^p-inP) Energie d 'activation de la diffusion des interstitiels de P dans 1'InP 

£(P-AS) Energie d 'activation du processus d 'echange As/P 
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£(vaC-inP) Energie d'activation de la diffusion des lacunes de P dans 1'InP 

E Energie de bande interdite 

Eg_lnV Energie de bande interdite de 1'InP 

Eg_laAs Energie de bande interdite de 1'InP 

Em Energie de migration 

E?t Energie de migration des interstitiels 

EJ Energie de formation 

Efnt Energie de formation des interstitiels 

f Facteur de correlation 

h Heure 

h Dimension microscopique d 'un systeme dans la direction / 

hc Epaisseur critique 

/*BQ Epaisseur d 'une boite quantique 

/ZQD Epaisseur d 'une boite quantique 

/ Indice 

k Vecteur d 'onde 

ks Constante de Boltzmann 

keV Kiloelectronvolt 

k W Kilowatt 

K Kelvin 

L Longueur d'interdiffusion 

Lf Dimension macroscopique d 'un systeme dans la direction i 

Lr> Longueur d'interdiffusion (pendant la croissance) 

Li Longueur d'interdiffusion (post-croissance) 

m* Masse effective 

meV Millielectronvolt 

mJ MiliJoule 

M= 
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m m Mill imetre 

mol Mole 

m W Mill iwatt 

M e V Megaelectronvolt 

n Type n : indique un semi-conducteur dont les porteurs de charges sont des 

electrons 

«n n Nombre de plus proches voisins 

«o Concentrat ion totale de sites interstitiel/lacune disponibles 

n m Nanomet re 

Nd/N™ax Densite integree de defauts normalisee 

p T y p e / ? : indique un semi-conducteur dont les porteurs de charges sont des 

trous 

[P] Concentrat ion en P dans un puits quantique avec interfaces abruptes 

Pin Defaut d'antisite ou P occupe la place de In 

Pi Defaut interstitiel de P 

r Distance de saut 

R Taux de croissance 

s Seconde 

slm Litre par minute {Standard litre per minute) 

seem Centimetre cube par minute {Standard cubic centimeter per minute) 

t Temps 

ta Temps du recuit thermique 

AnP Temps de depot de 1'InP 

/inAs Temps de depot de P InAs 
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INTRODUCTION 

II est bien connu que revolution fulgurante observee au cours des dernieres 

annees en electronique et en telecommunications decoule de l'avenement des 

nanotechnologies dans ces spheres de hautes technologies. En effet, la mise au point de 

nouvelles techniques de synthese, de traitement et de caracterisation de structures a 

l'echelle du nanometre a permis d'augmenter significativement la performance des 

dispositifs electroniques, optoelectroniques et photoniques, notamment en augmentant le 

nombre de composantes actives par unite de surface. Tire du monde de 1'electronique, 

l'exemple classique est celui des transistors compris a l'interieur de nos ordinateurs 

modernes, dont la taille a ete reduite de plus d'un facteur 100 000 depuis les annees 1950. 

De nos jours, la reduction de la dimensionnalite des structures permet non seulement 

d'augmenter les performances des systemes via 1'augmentation du nombre de 

composantes actives, mais egalement de tirer profit des effets quantiques de la matiere. 

Parmi les divers systemes a confinement quantique, les boites quantiques (BQ) 

suscitent Pinteret de plusieurs groupes de recherche dans divers domaines de la physique 

et du genie a travers le monde. L'attirance marquee pour ces structures provient 

essentiellement de leur dimensionnalite reduite selon les trois dimensions de l'espace qui 

engendre une discretisation de la densite d'etats et des niveaux d'energie des porteurs de 
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charge. En raison de ces caracteristiques particulieres, les BQ sont communement 

appelees « atomes artificiels ». 

D'un point de vue technologique, le confinement quantique dans les 

heterostructures semi-conductrices permet en optoelectronique de diminuer le courant 

seuil des diodes lasers (DL) et de reduire la dependance de la longueur d'onde d'emission 

par rapport a la temperature d'operation. Ce sont deux caracteristiques indispensables 

pour les prochaines generations de DL dans un contexte ou Ton cherche a diminuer la 

consommation d'energie de fonctionnement et obtenir une grande stabilite d'operation 

des dispositifs. Plus particulierement, les BQ auto-assemblees InAs/InP sont des 

candidates exceptionnelles pour la fabrication de DL destinees aux telecommunications 

par fibre optique. En effet, elles ont naturellement un spectre d'emission etendu autour de 

1,5 (am, soit la gamme de longueurs d'onde privilegiee pour la propagation des signaux 

dans les fibres optiques de silice en raison du minimum de dispersion et d'attenuation. 

Toutefois, les exigences de l'industrie des telecommunications optiques en 

matiere de capacite de transfert de donnees croissent sans cesse. Pour cette raison, on 

convoite la fabrication de circuits optoelectroniques integres consistant a regrouper toutes 

les composantes optoelectroniques (source d'emission, modulateur, guides d'onde, etc.) 

sur un meme substrat. Afin d'augmenter les fonctionnalites des systemes et reduire leur 

cout d'exploitation, on envisage aussi l'utilisation de sources accordables capables de 

modifier leur longueur d'onde d'emission. La fabrication de tels dispositifs requiert 

l'emploi de techniques d'ajustement spatialement selectif des proprietes d'emission 

optique des structures faisant appel a l'ingenierie des bandes interdites des semi-

conducteurs. 

Dans les heterostructures semi-conductrices comme InAs/InP, l'energie de bande 

interdite peut etre modelee selon nos desirs - a l'interieur des limites intrinseques des 

materiaux meres, ici 1'InAs et 1'InP - en modifiant la concentration des differents 
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constituants. Pour effectuer cette variation de composition apres la fabrication des 

heterostructures, on provoque une interdiffusion atomique a 1'interface entre les BQ et le 

materiau environnant. L'ajustement spatial s'obtient alors par le controle de 

1'interdiffusion des atonies dans des regions precises du substrat. A l'evidence, ceci 

requiert un excellent controle de la dynamique d'interdiffusion a Pechelle atomique et 

done une excellente comprehension des mecanismes fondamentaux gouvernant le 

processus de diffusion. 

Dresser le tableau complet des mecanismes de diffusion dans un materiau requiert 

des efforts considerables de recherche. Comparativement au Si et au GaAs ayant fait 

l'objet d'etudes intensives sur une periode de plus de trente ans et dont les details 

demeurent encore que partiellement resolus, 1'InP a quant a lui ete sujet d'investigations 

serieuses que depuis une vingtaine d'annees. La comprehension actuelle de la diffusion 

des defauts dans 1'InP a certainement beneficie des travaux effectues sur les autres semi-

conducteurs mais elle demeure tout de meme incomplete. Quant a 1'interdiffusion dans 

les BQ InAs/InP, la litterature est extremement pauvre et constitute de publications tres 

elementaires, ce qui freine l'ultime mariage entre les BQ InAs/InP et les DL pour 

diverses applications technologiques de pointe. 

Au premier plan, cette these constitue une contribution de nature fondamentale a 

la comprehension de 1'interdiffusion dans les BQ semi-conductrices InAs/InP. Plus 

specifiquement, nous avons contribue a identifier et caracteriser les mecanismes de 

diffusion dominant (/) pendant la croissance des heterostructures et (ii) lors de divers 

traitements d'interdiffusion post-croissance, a savoir, 1'interdiffusion assistee par les 

defauts de croissance et les dommages crees par implantation ionique. Les connaissances 

acquises dans le cadre de ce projet de recherche constituent un tremplin vers 

l'aboutissement de techniques d'interdiffusion post-croissance fiables et avantageuses 

pour l'ajustement spatialement selectif de remission optique des BQ InAs/InP. Ainsi, 
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cette these apporte une contribution scientifique significative vers l'integration des BQ 

InAs/InP dans les prochaines generations de dispositifs optoelectroniques. 

Tout d'abord, nous exposons au chapitre 1 les principes generaux relatifs au 

confinement quantique dans les heterostructures semi-conductrices. De plus, nous 

presentons les proprietes particulieres de remission optique des BQ InAs/InP ainsi que 

les enjeux lies a l'ajustement de leur emission. Au chapitre 2, nous exposons les bases 

theoriques de la diffusion dans les solides selon les approches macroscopique et 

microscopique. Ensuite, nous faisons une revue des connaissances actuelles en matiere 

d'interdiffusion spatialement selective de maniere generate et dans les cas particuliers des 

BQ In(Ga)As/GaAs et InAs/InP. 

Afm de mettre en place un cadre de reference pour la comprehension de la 

diffusion stimulee par les defauts, nous effectuons au chapitre 3 une etude approfondie de 

l'interdiffusion pendant la croissance et lors du traitement de recuit thermique 

conventionnel. Plus precisement, nous detaillons comment la taille et la composition des 

BQ InAs/InP peuvent etre deduites des analyses de la photoluminescence. Nous 

presentons egalement revolution standard des proprietes de photoluminescence des BQ 

soumises au traitement de recuit thermique conventionnel. 

Au chapitre 4, nous examinons dans un premier temps l'applicabilite de la 

technique d'interdiffusion assistee par les defauts de croissance pour l'ajustement 

spatialement selectif des proprietes d'emission optique des BQ InAs/InP. Dans un 

deuxieme temps, nous effectuons une etude approfondie des mecanismes fondamentaux 

de rinterdiffusion dans ce systeme en combinant caracterisation experimentale et analyse 

theorique de la photoluminescence avec des modeles theoriques de diffusion. 
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Au chapitre 5, nous investiguons une deuxieme technique d'ajustement 

spatialement selective des proprietes d'emission optique, soit l'interdiffusion assistee par 

les dommages crees par implantation ionique de phosphore a basse energie. En plus de 

demontrer 1'applicability de cette technique pour l'ajustement de remission optique des 

BQ InAs/InP, nous contribuons a identifier la nature des defauts jouant un role dominant 

dans le processus d'interdiffusion. Enfin, nous mettons a profit Pensemble des 

connaissances acquises sur l'interdiffusion stimulee pour devoiler certains details 

atomistiques de la diffusion dans les BQ InAs/InP sous contraintes. 

II est a noter que certaines sections sont presentees en anglais sous forme 

d'articles publies ou soumis pour publication dans des revues avec comite de lecture. 

Chacun de ces articles est precede d'un resume en francais. Finalement, nous concluons 

et presentons quelques perspectives s'inscrivant dans la continuite de ce travail de 

recherche. 
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CHAPITRE 1 

Generalites sur les BQ InAs/InP 

1.1 Introduction : Interets technologiques 

Depuis plusieurs dizaines d'annees, les heterostructures semi-conductrices a 

confinement quantique ont fait l'objet de nombreuses recherches, tant au niveau 

fondamental qu'applique. Ces travaux sont motives par notre insatiable besoin 

d'approfondir notre comprehension des proprietes etonnantes de la matiere telles que 

predites par la mecanique quantique, mais egalement par l'application concrete de ces 

proprietes pour l'amelioration et le developpement de nouvelles technologies, telles les 

sources d'emission a large bande. Ces dernieres offrent un eventail d'applications basees 

sur la necessite d'acceder a plusieurs longueurs d'onde afin de transmettre ou absorber la 

lumiere. Cette propriete s'emploie dans des domaines de plus en plus vastes, notamment 

en metrologie [1,2], spectroscopic [3,4], sciences environnementales [5], imagerie 

biomedicale [4,6,7] et finalement en telecommunications optiques [8]. 
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En particulier, grace entre autres aux sources d'emission a large bande, l'industrie 

des telecommunications a ete en mesure de faire croitre a un rythme effrene la capacite 

de transfert de donnee de ses systemes. En effet, dans les reseaux de communication par 

fibres optiques, l'information est transmise via un signal lumineux module possedant une 

longueur d'onde precise (canal) obtenu a partir d'une diode laser (DL). Deux avenues 

peuvent alors etre considerees afin d'accroitre le taux de transfert de donnees : (/) 

augmenter la vitesse de modulation des signaux, c'est-a-dire le nombre d'impulsions par 

seconde et/ou (if) utiliser simultanement plusieurs canaux transmetteurs d'information. 

Toutefois, ces deux possibilites sont limitees par les proprietes physiques de propagation 

de la lumiere dans la fibre optique. En effet, pour pouvoir se propager sur des kilometres 

sans perte importante d'intensite, le signal doit etre emis a des longueurs d'onde ou la 

dispersion et l'absorption de la lumiere dans les fibres de silice sont minimales. Les 

canaux sont done restreints a une gamme de longueurs d'onde entre 1,3 et 1,6 um. De 

plus, la dispersion augmente avec la vitesse de modulation du signal, limitant 

significativement les possibilites de la solution (/). Par consequent, la solution (ii) 

represente la voie la plus prometteuse a l'augmentation des capacites de transferts des 

systemes de communication optique. 

L'accroissement du nombre de canaux a l'interieur des systemes de 

telecommunication implique la juxtaposition de differentes composantes 

optoelectroniques servant a l'emission du signal, la modulation, 1'amplification et la 

detection des signaux optiques. Presentement, ces dispositifs sont fabriques 

independamment pour ensuite etre couples afin de constituer un systeme complet. D'un 

point de vue pratique, le diametre du faisceau lumineux emis par une DL est de l'ordre de 

quelques micrometres, ce qui necessite un alignement extremement precis entre chaque 

element afin d'eviter toute perte de signal. La juxtaposition de plusieurs sources 

emettrices complexifie done considerablement 1'alignement des divers elements du 

systeme. Pour contourner ce probleme, on vise la fabrication de circuits 

optoelectroniques integres (Figure 1.1 (a)), c'est-a-dire fabriquer sur un merae substrat 
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toutes les composantes optoelectroniques interreliees par des guides d'onde. Afin 

d'augmenter les fonctionnalites des systemes et reduire leur cout d'exploitation, on 

envisage meme l'utilisation de dispositifs accordables (Figure 1.1 (b)) capables de 

modifier leur longueur d'onde d'emission [9]. Ces dispositifs comprennent un instrument 

interferometrique permettant la selection de la longueur d'onde d'une source a large 

bande d'emission. Analogue aux differentes sources constituant un dispositif 

optoelectronique integre, une source a large bande juxtapose sur un meme substrat 

plusieurs sources de diverses longueurs d'onde afin d'obtenir une emission etendue 

(Figure 1.2). Voila done des exemples de structures emettrices convoitees par l'industrie 

des telecommunications. 

sources modulateurs guides d'ondes sources modulateurs guides d'ondes 

(a) (b) 

Figure 1.1: Representation schematique (a) d'un dispositif optoelectronique integre et 

(b) d'un dispositif comprenant des lasers accordables. 

Figure 1.2 : Representation schematique d'une source a large bande 
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Parmi les nombreuses heterostructures semi-conductrices a confinement 

quantique, les BQ auto-assemblees InAs/InP sont des candidates exceptionnelles comme 

sources d'emission pour les telecommunications optiques. Dans ce chapitre, nous 

introduisons les concepts de base du confinement quantique dans les semi-conducteurs, 

les proprietes optiques des BQ InAs/InP ainsi que les enjeux lies a l'ajustement de leur 

emission pendant et apres la fabrication de ces structures. Ces concepts fondamentaux 

sont presentes dans un cadre technologique, afin de mettre en lumiere que les BQ 

InAs/InP constituent un systeme de choix pour la fabrication des prochaines generations 

de dispositifs optoelectroniques. 

1.2 Confinement quantique 

Le confinement quantique dans les heterostructures semi-conductrices consiste a 

pieger les electrons et les trous par des barrieres de potentiel dans une ou plusieurs 

dimensions de l'espace (Figure 1.3). Lorsque la mobilite d'une paire electron-trou est 

restreinte dans une seule direction, on nomme cette region un puits quantique (PQ), un 

confinement selon deux dimensions de l'espace produit un fil quantique et enfin, si la 

paire electron-trou est restreinte dans une inclusion tridimensionnelle, on parle alors de 

BQ. 

Experimentalement, la methode de confinement la plus repandue consiste a 

imbriquer par heteroepitaxie un semi-conducteur avec une petite valeur d'energie de 

bande interdite (Eg) a l'interieur d'un autre semi-conducteur ayant une plus grande valeur 

d'energie de Es. Pour les semi-conducteurs InAs et InP, la nature de la discontinuite des 

bandes interdites est de type I. Dans un tel cas, la Figure 1.4 (a) indique que l'agencement 

des bandes de conduction (BC) et de valence (BV) des deux materiaux produit une 

barriere de potentiel pour les electrons et les trous respectivement, les confinant ainsi au 

sein de la structure quantique. 
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Figure 1.3 : Schema d'un puits, fil et boite quantiques. 
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Figure 1.4 : Alignement des bandes de conduction et de valence de 1'InP et 1'InAs 

(alignement de type I). 
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Lorsque les dimensions de la region de confinement sont de l'ordre de la longueur 

d'onde de Broglie des electrons et des trous, soit de l'ordre du nanometre, il en resulte 

une quantification des niveaux d'energie et une discretisation de la densite d'etats des 

porteurs de charge. Le developpement mathematique de l'energie et de la densite d'etat 

dans les structures a dimensionnalite reduite a fait l'objet de nombreuses theses et livres 

et ne sera done pas discute ici [10-12]. Afin d'avoir un apercu general de l'effet du degre 

de confinement, nous resumons a la Figure 1.5 ces expressions determinees dans le cas de 

structures ideales, i.e. ou le potentiel est nul au sein de la structure et infini a l'exterieur. 

II importe neanmoins de savoir que concretement les niveaux d'energie des electrons et 

des trous a l'interieur d'une heterostructure semi-conductrice depend de la taille, de la 

forme et des valeurs de potentiel, i.e. les valeurs d'energie de bande interdite des semi-

conducteurs utilises en plus des variations de composition chimique, de contrainte 

interne, de la taille et de la forme des structures quantiques. 

Bien qu'idealisees, les expressions de la densite d'etat presente a Figure 1.5 ont 

permis a Arakawa et coll. [13] de demontrer que le confinement quantique a l'interieur 

des DL a pour consequence de reduire considerablement la dependance du courant seuil a 

remission laser par rapport a la temperature d'operation. Ceci s'applique non seulement 

au courant seuil, mais egalement a la longueur d'onde d'emission des DL. Les variations 

des proprietes d'emission des DL en fonction de la temperature sont attribuables a 

l'etalement de la distribution energetique des porteurs avec la chaleur. En effet, en 

injectant des porteurs dans la zone active, ceux-ci se distribuent parmi les etats 

disponibles en suivant la statistique de Fermi-Dirac. Plus la densite d'etat est discrete 

(voir Figure 1.5), moins la distribution energetique des porteurs induite par les variations 

thermiques influent sur les proprietes des DL. 
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Figure 1.5 : Energie et densite d'etats dans le cas de structures ideales. Ces expressions 

sont decrites en fonction de la masse effective de la particule (m*), du vecteur d'onde 

associe a l'energie cinetique de la particule libre (k2 = k2+k2 +k2) et des dimensions du 

systeme (Lx, Ly, Lz pour les dimensions macroscopiques, hx, hy, hz, pour les dimensions 

nanometriques). 
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Tel qu'illustre a la Figure 1.6, une autre consequence du confinement quantique 

dans les DL est la diminution du courant de seuil pour remission laser. Ceci est 

attribuable au fait que la probabilite de recombinaison des porteurs est augmentee au sein 

de la structure quantique et que, a cause de la discretisation de la densite d'etat (voir 

Figure 1.5), moins d'etats ont a etre remplis pour creer une inversion de population 

necessaire a remission laser. 

£ 
< 
3 
<L> 
CO 

+-> 
C 
CO 

o o 
CD 
•u 
•CD -̂  
CO 

CD 

Q 

100 OCX) 

10 000 b" 

1000 

100 *~ 

10 

-vJSaAs p-n 

Alferov 
&taf. 

' • 

'HP-

Alferov et at,"" 

i Milter et at. 

Puits 
quantiques 

,' Dupuis 0t at. 

iTsang 

BoTtes 
quantiques 

IlLectontsovefa/. 

Heterostructures 

Alferov etai.' 
Chand <#*/. 

V ledentsov etal, 
x 
D UuBtai. 

X _L 
19®) 1965 197G 1975 1980 1985 1990 1996 2000 2005 2010 

Annee 

Figure 1.6 : Illustration des progres realises dans la diminution de la densite de courant 

seuil en fonction du type d'heterostructures present dans les dispositifs. Schema adapte 

des travaux de Telford [14]. 

En raison de leur impact significatif sur la performance des dispositifs 

electroluminescents, les heterostructures a confinement quantique sont devenues depuis 

les annees 1980 des elements incontournables a la fabrication des DL. Dans la prochaine 

section, nous allons voir en quoi remission particuliere des BQ InAs/InP est favorable a 

leur application dans les DL pour les telecommunications optiques. 
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1.3 Proprietes d'emission optique des BQ InAs/lnP 

Au sens large, la luminescence dans les materiaux semi-conducteurs se produit via 

la recombinaison - sous les regies de selection dictees par la mecanique quantique [11] -

des electrons excites avec les trous dans les niveaux d'energie inferieurs. Plusieurs 

moyens d'excitation peuvent etre utilises afin de generer la luminescence, a savoir, le 

son, la chaleur, un faisceau d'electrons, ou un courant electrique. Toutefois, la methode 

d'excitation privilegiee pour la caracterisation des semi-conducteurs est l'excitation par la 

lumiere, plus precisement celle provenant d'un laser. Cette technique d'excitation est 

largement connue sous le nom de photoluminescence (PL). La Figure 1.7 presente un 

spectre typique de PL decrivant l'intensite de remission en fonction de l'energie des 

photons emis de BQ auto-assemblees InAs/lnP. Le spectre de PL couvre une gamme de 

longueurs d'onde allant de 1 a 1.6 um. En vertu de cet etalement autour de 1.5 um, les 

BQ InAs/lnP sont des candidates exceptionnelles pour les applications en 

telecommunications optiques. D'ailleurs, l'utilisation de BQ InAs/lnP comme element 

actif d'un laser accordable en cavite externe (LACE) a ete recemment demontree, 

temoignant une accordabilite de 160 nm de remission autour de 1.5 (am [15]. 

Plus precisement, on peut voir a la Figure 1.7 que le spectre de PL resulte de la 

superposition d'une dizaine de pics plus ou moins elargis d'energies bien specifiques. II y 

a un fort consensus au sein de la communaute scientifique pour attribuer ces differents 

pics aux transitions el-hhl (entre le premier niveau electronique de l'etat fondamental 

dans la bande de conduction et le premier niveau trous lourds dans la bande de valence) 

d'un ensemble de BQ, ou families de BQ, possedant la meme hauteur (/*BQ) en termes de 

nombre entier de monocouche atomique (MC) [16-24]. Une distinction peut neanmoins 

etre faite pour le pic autour de 1.15 eV, qui est attribue a l'emission de la couche de 

mouillage (CM) d'InAs sous-jacente aux BQ [25] (Nous discuterons plus en detail de 

l'origine de la couche de mouillage a la section 1.4.1.). Une representation schematique 

de BQ en vue transversale est presente a la Figure 1.8. 
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Figure 1.7 : Spectre typique de photoluminescence de BQ InAs/InP. Le spectre resulte 

de remission d'une couche de mouillage (CM) et des differentes families de BQ dont la 

hauteur (/?BQ) varie en termes de nombre entier de monocouche atomique. 
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CM 

Figure 1.8 : Representation schematique de BQ en vue transversale. Deux tailles de 

BQ sont illustrees ainsi que la couche de mouillage. 
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L'origine de la nature discrete du spectre de PL des BQ InAs/InP s'explique 

facilement en correlant les proprietes structurales des BQ InAs/InP aux equations 

derivees du confinement quantique. Tel qu'illustre a la Figure 1.9, les BQ InAs/InP 

possedent une forme pyramidale tronquee dont le rapport d'aspect (hauteur/diametre) est 

de l'ordre de 0.06 [26]. Or, en se rapportant a la Figure 1.5, les niveaux d'energie d'une 

particule a l'interieur d'un potentiel 0D ideal dependent de la somme de l'inverse des 

carres de chaque dimension. Par consequent, la dimension la plus petite definit 

majoritairement la valeur des niveaux d'energie des particules. Etant donne le rapport 

d'aspect des BQ InAs/InP, les niveaux d'energies des electrons et des trous confines sont 

principalement determines par la hauteur des structures. En outre, ceci signifie que 

l'energie de transition el-hhl au sein d'un BQ InAs/InP est similaire a celle au sein d'un 

puits quantiques d'InAs/InP de meme hauteur. Puisque les variations d'epaisseur entre les 

differentes structures se font naturellement selon un nombre entier de MC atomique, les 

energies de transition varient de maniere discrete. 

Neanmoins, puisque les niveaux d'energie d'une particule a l'interieur d'un 

potentiel 0D sont discrets, certains chercheurs ont suggere que les pics multiples dans les 

spectres de PL de BQ InAs/InP proviennent de transitions electroniques effectuees a 

partir de niveaux d'energie excites [29-31]. Pour Salem et coll. [29], leur argument 

principal est l'apparition des pics de resonance dans le spectre de PL en fonction de la 

longueur d'onde d'excitation. Selon eux, les transitions a partir des niveaux excites 

seraient dues a une saturation prematuree de l'etat fondamental par un dopage non 

intentionnel de type n du substrat. Berhane et coll. [30,31], bien qu'ils ne negligent pas 

completement la possibility que les pics multiples proviennent de families de BQ, 

argumentent sur le fait que les energies attribuees aux differents pics different 

grandement des valeurs predites par les modeles theoriques [19,21,23,32,33]. Tel que 

nous le verrons au chapitre 3, cette divergence peut s'expliquer par le fait que la majorite 

des modeles omettent d'inclure les effets d'interdiffusion dans les heterostructures lors de 

la croissance [34-36]. 
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Hauteur : 8 + 5 MC 
Diametre : 25.7 ± 0.7 nm 

Figure 1.9 : Exemple typique de (a) vue transversale [26] et (b) vue plane [27] en 

microscopie electronique en transmission de BQ InAs/InP. Les images (c) et (d) 

presentent des exemples typiques de vues transversales en microscopie a effet 

tunnel [28]. 
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L'hypothese que la nature discrete des spectres de PL des BQ InAs/InP provienne 

de transitions electroniques a partir d'etats excites a clairement ete infirmee par 

Raymond et coll. [17] qui ont etudie revolution du spectre de PL de BQ InAs/InP en 

fonction de la densite d'excitation et de l'intensite du champ magnetique. L'ensemble de 

ces resultats est presente a la Figure 1.10. En ce qui concerne l'etude de revolution du 

spectre de la PL en fonction de la densite d'excitation, il faut savoir que s'il existe un 

regime de faibles densites d'excitation ou Ton observe toujours un spectre d'emission a 

pics multiples et que la forme generale du spectre ainsi que les differents pics sont 

preserves, alors on peut dire que ces pics ne proviennent pas de transitions a partir d'etats 

excites. Comme on peut le voir a la Figure 1.10, l'intensite relative des pics, leur forme 

ainsi que l'allure generale du spectre restent inchanges avec l'augmentation de la densite 

d'excitation jusqu'a 1.6 W cm-2. Ceci est done en accord avec la premisse que les 

differents pics dans le spectre de PL des BQ InAs/InP sont attribuables aux transitions 

electroniques effectuees a partir d'etats fondamentaux. Par leurs resultats, 

Raymond et coll. [17] expliquent egalement l'origine de l'elargissement des differents 

pics d'emission. Dans le regime d'excitation pour lequel la largeur du pic d'emission est 

constante, il est attendu qu'une seule paire electron-trou soit confinee a l'interieur d'une 

BQ. Dans ce cas, la largeur d'un pic d'emission resulte des variations de tailles laterales, 

de contraintes, de composition chimique et/ou de rugosite d'interfaces au sein des BQ de 

meme famille. Toutefois, dans le regime de forte excitation (> 1 kW cm"2) les BQ 

peuvent etre occupees par plus d'une paire electron-trou. Par consequent, les niveaux 

d'energie superieurs se remplissent creant ainsi un etalement des niveaux d'energie des 

porteurs, done une augmentation de la distribution du spectre de PL. 
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Figure 1.10: Spectres de photoluminescence de BQ InAs/InP en fonction (a) de la 

densite d'excitation et (b) du champ magnetique tels que presenters par 

Raymond et coll. [17]. 

Tel que suggere par Raymond et coll. [17], une methode alternative de verifier 

l'origine de remission optique des BQ est d'etudier revolution de remission sous l'effet 

d'un champ magnetique. De maniere analogue a l'effet Zeeman dans le cas des orbitales 

atomiques, un champ magnetique applique dans la direction perpendiculaire au plan de 

croissance des BQ permet de scinder remission provenant des etats excites des porteurs 

de charges et ainsi d'identifier ces etats. Plus precisement, le confinement dans le plan 

d'une BQ implique que les porteurs occupant des niveaux d'energie eleve acquierent un 

moment angulaire non-nul associe au moment magnetique [17]. Les electrons (et les 

trous) occupant des etats d'energie de differents moments angulaires auront done leur 

energie decalee, ce qui a pour consequence de diviser le pic d'emission. Pour plus 

d'information sur ce phenomene physique, le lecteur est invite a consulter les travaux de 

Fock [37] et Darwin [38], qui ont ete les premiers investigateurs de ce phenomene, ainsi 
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que l'ouvrage suivant [12]. Pour revenir aux resultats de Raymond et coll. [17], on 

remarque a la Figure 1.10 que l'ensemble des differents pics de PL restent intact sous 

l'effet du champ magnetique, ce qui confirme que les porteurs sont a leur etat 

fondamental lors de leur recombinaison. En somme, les resultats de revolution du spectre 

de PL de BQ InAs/InP en fonction de la densite d'excitation et de l'intensite du champ 

magnetique demontrent clairement que les multiples pics d'emission dans le spectre de 

PL de BQ InAs/InP sont attribuables aux transitions el-hhl de families de BQ possedant 

la meme hauteur en termes de nombre entier de monocouche atomique. 

Puisque les BQ InAs/InP possedent des caracteristiques de PL qui sont 

directement reliees a leurs proprietes structurales, la maitrise de leur emission se fait 

evidemment via un controle precis de la forme, de la taille et de la composition des BQ. 

A la prochaine section, nous exposons les enjeux lies a l'ajustement de ces proprietes 

pendant et apres la fabrication de ces structures dans le but de controler leur emission. 

1.4 Controle de remission optique 

1.4.1 Ajustement pendant la croissance 

Tel que nous l'avons vu a la section precedente, le fait que les BQ InAs/InP soient 

caracterisees par un spectre de PL a pics multiples provient de l'inhomogeneite en taille 

des BQ et de leur forme pyramidale tronquee. Ces caracteristiques sont directement 

reliees aux phenomenes physiques entrant en jeu lors de la fabrication de ces structures 

par heteroepitaxie. L'heteroepitaxie consiste a faire croitre une couche monocristalline 

dont le parametre de maille (CIR) differe de celui du substrat (as), de sorte que le reseau 

periodique de la couche s'adapte a celui du substrat pour engendrer une relation 

cristallographique unique. Or, en presence d'un disaccord de maille s= (a.R-as) I as entre 

le materiau du substrat et la couche deposee, trois modes de croissance se distinguent, a 

savoir, (i) la croissance couche par couche, communement appelee la croissance Frank-
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van der Merwe (FM), (//) la croissance par couche et ilots, appelee Stranski-Krastanow 

(SK) et (in) la formation d'ilots appelee Volmer-Weber (VW). Un schema de diagramme 

de phase resumant les differents modes de croissance en fonction de l'epaisseur de la 

couche deposee h et de e est presente a la Figure 1.11. Dans le cas du systeme InAs/InP, 

ou ^est de 3.1 % [39], les premieres couches deposees s'accommodent elastiquement au 

parametre du substrat par la formation d'une couche sous contrainte parfaitement plane, 

communement appelee couche de mouillage (CM). Cependant, lorsque l'epaisseur de la 

couche deposee augmente, l'energie de deformation elastique devient si grande qu'il 

existe une epaisseur critique (hc) au-dela de laquelle il devient energiquement favorable 

de relaxer les contraintes via la formation d'ilots tridimensionnels de tailles et de formes 

plus ou moins homogenes. Notons que le systeme peut eventuellement avoir recours a 

d'autres mecanismes de relaxation, tel l'interdiffusion atomique aux interfaces et la 

formation de dislocations (R2) [14,40]. En somme, la formation des ilots d'InAs sur 1'InP 

resulte de 1'auto-organisation de la matiere lors de l'heteroepitaxie. 

-s: 

•"InAs/InP 

.—- FM " 

R2 

\ SK, ^ - \ 

R3 -

VW 

FM 9( VW 

A A A A 
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:A "'„. A/\AV A ^ ^ ^ \ A 

Figure 1.11: Diagramme de phase des modes de croissance en tenant compte de la 

couche de mouillage et de la presence d'ilots avec et sans dislocations. Schema adapte 

des travaux de Daruka et coll. [14]. 



22 

Afm d'engendrer le confinement quantique necessaire a remission optique de ces 

structures, les ilots d'InAs auto-assembles doivent etre recouverts d'une couche 

encapsulante d'InP. Or, telle qu'exposee par Poole et coll. [41], cette etape 

d'encapsulation engendre une modification importante de la forme des ilots. Lors du 

depot de 1'InP, il y a un echange rapide des atomes d'As et de P a la surface des ilots, 

creant ainsi une surface composee d'InAsP. Toutefois, la relaxation dans la partie 

superieure des ilots fait en sorte que la croissance d'InP y est energiquement non 

favorable. Tel que schematise a la Figure 1.12, les atomes d'InP a la surface des ilots 

migrent vers l'exterieur, transformant ainsi les ilots arrondis en pyramides tronquees. 

O^ _̂ > r^ s~\ 

r\ / ^ *~\ /*> 

Figure 1.12 : Etapes de modification des ilots d'InAs au cours de leur recouvrement 

avec de 1'InP telles que proposees par Poole et coll. [41]. (a) Etat initial des BQ d'InAs, 

(b) formation d'InP a la surface des BQ par echange As-P avec le gas ambiant et 

migration de 1'InP a la surface des ilots vers 1'InP adjacent, (c) aplanissement des ilots 

suite a la migration de 1'InP et (d) formation d'un anneau d'InP autour des BQ stoppant le 

processus de migration. 
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L'element majeur a retenir ici est que la formation des BQ InAs/InP est un 

processus naturel qui decoule des lois thermodynamiques et cinetiques dirigeant la 

croissance epitaxiale. Grace a la maitrise des parametres physiques regissant l'auto-

organisation de la matiere et rinterdiffusion des elements V a la surface, les proprietes 

intrinseques des BQ peuvent ainsi etre controlees. Peu importe la technique utilisee pour 

faire la croissance, les atomes ou molecules sont achemines a la surface d'un substrat et 

sont en grande majorite adsorbes a la surface. Ces adatomes sont alors soumis a un 

ensemble de phenomenes physiques : (/) diffusion, (if) germination, (Hi) attachement et 

(iv) desorption. Le subtil dosage de ces divers phenomenes via la modification des 

parametres de croissance peut permettre le controle des regimes de croissance expose 

precedemment. Les proprietes structurales, notamment la composition, la taille, la forme 

et la densite surfacique, des BQ InAs/InP peuvent etre ajustees en fonction des 

parametres de croissance tels la temperature de depot [42], le taux de croissance de 

1'InAs [43], la quantite de materiau depose [44], le taux de croissance de la couche 

d'encapsulation [41,45] le temps d'interruption de croissance [25,46], l'orientation et la 

nature du substrat [25,47-50] ainsi que la surpression d'element V [51,52]. 



24 

CD 

1.0 

0.8 

0.6 

0.4 

0.2 

0.0 • 

1.0 

0.8 

0.6 

0.4 

0.2 

0.0 

1.0 

0.8 

0.6 

0.4 

0.2 

0.0 

E 
35 sec 

B 
5 sec 

F 
65 sec 1 

600 800 1000 1200 400 600 800 1000 1200 1400 

Energy (meV) 

(a) (b) 
Figure 1.13 : (a) Evolution de la morphologie telle qu'observee en vue plane par 

microscopie electronique en transmission et (b) evolution du spectre de PL en fonction du 

temps d'interruption de croissance, d'apres Poole et coll. [25]. Les temps d'interruption 

sont indiques dans les coins superieurs des figures. 

A titre d'exemple, nous presentons a la Figure 1.13 rinfluence du temps 

d'interruption de croissance sur revolution de la morphologie et les proprietes 

d'emission optique de BQ InAs/InP crues par epitaxie par faisceau chimique, telle que 

presentee par Poole et coll. [25]. Pour des temps courts jusqu'a 5 s, la surface de la 

couche d'InAs est relativement plane, contenant quelques terrasses engendrees par des 

fluctuations d'epaisseur de 1 MC. Pour des temps > 20 s, on observe la formation de 

structures allongees suivant la direction [110] qui progressivement se developpent en BQ 

de forme circulaires. Dans ces conditions, le spectre de PL est compose de pics multiples 

confirmant la presence de terrasses et de BQ de tailles variables. On peut noter que la 

position des pics ne varie pratiquement pas d'un echantillon a un autre ce qui laisse 
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supposer que l'intensite relative des differents pics est une mesure du poids statistique de 

chaque famille d'ilots associee a une epaisseur donnee. Pour des temps d'interruption de 

l'ordre de 65 s, la distribution de taille des BQ augmente significativement. Le spectre de 

PL evolue consequemment; l'inhomogeneite des differents pics augmente et leur 

superposition resulte en un seul pic d'emission etendue. 

La grande limitation de l'ajustement des proprietes d'emission optique des BQ via 

les parametres de croissance reside dans le fait que la couche deposee recouvre la totalite 

de la surface. Pour obtenir une selectivity spatiale de l'energie d'emission sur un meme 

substrat a l'aide des parametres de croissance, differentes options s'offrent a nous : (z) la 

microfabrication selective des differentes composantes et (if) l'epitaxie selective. Dans le 

premier cas, la couche initialement deposee est enlevee par processus de gravure dans des 

regions definies du substrat ou une nouvelle couche mince y est deposee selon les 

conditions de croissance desirees [53,54]. Par cette technique, on peut meme modifier 

completement le confinement en utilisant differents materiaux semi-conducteurs comme 

barriere a l'heterostructure [55-57]. Par contre, cette methode necessite evidemment 

plusieurs cycles de croissance epitaxiale afin de creer chacune des differentes 

composantes, ce qui resulte en des couts et des temps de fabrication tres eleves. Dans le 

second cas, la topographie du substrat est modifiee avant la croissance en employant 

conjointement des techniques de lithographie avec techniques de gravure chimique ou 

physique par bombardement ionique [58-65]. Les differentes orientations cristallines, les 

rugosites de surface et les differences de compositions, en plus de la presence de plates-

formes et de tranchees, influencent la cinetique de croissance menant ainsi a des 

structures aux proprietes physiques et optiques differentes. Toutefois cette methode, bien 

que prometteuse, n'en est qu'a ses debuts. Elle est surtout utilisee pour l'analyse de BQ 

isolees [66,67] ou pour creer des reseaux de BQ [61-65]. Etant donne les limitations des 

parametres de croissance sur l'ajustement spatial de remission des heterostructures semi-

conductrices, les techniques d'ajustement post-croissance sont plus appropriees a la 

fabrication de circuits optoelectroniques integres. 
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1.4.2 Ajustement post-croissance 

Dans une heterostructure semi-conductrice a confinement quantique, les niveaux 

d'energie des electrons et des trous et, par consequent, la longueur d'onde du photon emis 

lors de leur recombinaison, dependent des valeurs d'energie de bande interdite des 

materiaux constituant 1'heterostructure. Or, la bande interdite des alliages de semi-

conducteurs peut etre modifiee - a l'interieur des limites intrinseques des materiaux 

choisis - en variant la composition chimique des differents constituants : c'est ce qu'on 

appelle l'ingenierie des bandes interdites. La Figure 1.14 resume les valeurs d'energie de 

bande interdite et les parametres de mailles des principaux alliages pouvant etre formes a 

partir de composes binaires. Par exemple, l'ajout de phosphore en substitution a l'arsenic 

dans le InAs a pour effet de reduire le parametre de maille du reseau et d'augmenter 

l'energie de la bande interdite. 
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Figure 1.14 : Energie de bande interdite en fonction du parametre de maille pour divers 

semi-conducteurs et leurs alliages. 
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De maniere pratique, l'ingenierie de bande interdite apres la croissance consiste a 

faire varier le profil de concentration des constituants de l'heterostructure en faisant 

intervenir le processus d'interdiffusion atomique entre la structure quantique et le 

materiau environnant. Tel que schematise a la Figure 1.15, la modification du profil de 

composition altere le profil de confinement des porteurs de charges, de sorte que 

l'energie des electrons (trous) au sein de la structure quantique interdiffusee augmente 

(diminue). II y a done une augmentation de l'energie de transition el-hhl et par 

consequent un decalage vers le bleu de remission. L'ajustement spatial de la longueur 

d'onde d'emission s'obtient alors par le controle de l'interdiffusion des atomes dans des 

regions precises de la structure, ce qui necessite une excellente comprehension de la 

physique sous-jacente a la diffusion des atomes. 
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Figure 1.15 : Modification de l'interface et du profil de confinement lors de 

1'interdiffusion des atomes dans une heterostructure quantique 
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1.5 Conclusion 

En somme, les BQ InAs/InP sont particulierement interessantes pour les 

applications en telecommunications optiques en raison de leur confinement quantique OD 

et de leur emission etendue dans la gamme de longueurs d'onde autour de 1.5 um. Plus 

precisement, elles sont caracterisees par des spectres d'emission larges composes de 

divers pics correspondant aux transitions el-hhl de differentes families de BQ variant en 

termes de nombre entier de MC. L'ajustement des parametres de croissance permet 

jusqu'a un certain point de controler la taille, la forme et la distribution de tailles des BQ, 

et par consequent, leurs proprietes d'emission optique. Neanmoins, la fabrication de 

circuits optoelectroniques integres et de sources a ultra-large bande necessite un 

ajustement spatialement selectif des proprietes d'emission. Cet ajustement est realisable 

notamment par l'exploitation de Pingenierie des bandes interdites en faisant appel a 

rinterdiffusion atomique. Ceci requiert toutefois une excellente connaissance des 

principes de base de la diffusion dans les solides. Ces aspects sont abordes au chapitre 

suivant. 
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CHAPITRE 2 

Principes physiques et techniques d'interdiffusion 

2.1 Introduction 

Dans ce chapitre, nous presentons les principes de base associes a la diffusion 

dans les solides selon deux types d'approche, macroscopique et microscopique. 

L'approche macroscopique fournit un cadre general a la comprehension du flux de 

particules et leur profil de concentration en termes de forces motrices et de coefficients de 

diffusion phenomenologiques. L'approche microscopique, quant a elle, deploie un cadre 

a la comprehension des coefficients de diffusion phenomenologiques en decrivant les 

differents mecanismes de diffusion en termes de defauts dans les cristaux et frequence de 

saut atomique. Une fois ces bases exposees, nous serons en mesure de decrire les 

particularites des differentes techniques d'interdiffusion spatialement selectives 

necessaires a la fabrication de composantes optoelectroniques integrees et de sources 

ultra-accordables. Enfin, nous effectuerons une revue des connaissances actuelles en 

matiere d'interdiffusion pour les systemes de boites quantiques In(Ga)As/GaAs et 

InAs/InP. Cette synthese nous permettra de preciser les objectifs generaux de cette these. 
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2.2 Physique de la diffusion 

2.2.1 Approche macroscopique 

De maniere generate, les processus de transport resultent d'une force nette 

generant un flux de particules (molecules, atomes, ions, defauts ponctuels, electrons 

libres, trous electroniques, etc..) dans le but de retrouver un etat stable. Or, un flux de 

particules peut etre le resultat de differentes forces motrices, a savoir, les gradients de 

potentiel electrique, de contraintes elastiques ou de composition chimique. Dans le cas 

relatif a cette these, le flux atomique decoule essentiellement du gradient de composition 

chimique aux interfaces des heterostructures. 

La theorie mathematique de la diffusion atomique dans les milieux isotropes est 

basee sur l'hypothese que le flux de la substance diffusante (J) est proportionnel au 

gradient de concentration de particules (c), c'est la premiere loi de Fick : 

J = -DVc. (2.1) 

L'equation (2.1) illustre bien le fait que le systeme tend a uniformiser la concentration de 

chaque element en dirigeant le flux de particule vers la region de plus faible 

concentration. La proportionnalite entre le flux et le gradient de concentration est definie 

par le coefficient de diffusion (D), aussi appele diffusivite, qui suit generalement une 

relation d'Arrhenius 

D = D0 exp 
r-E,^ 

ykBT; 
(2.2) 

ou Ea, Do et ks sont respectivement l'energie d'activation, la constante de diffusion (ou 

prefacteur) et la constante de Boltzmann. En regime non permanent, c'est-a-dire lorsque 

le flux de particules varie dans le temps (t), la premiere loi de Fick doit etre completee 

par une equation de bilan ou de continuite V • J = - dc/dt, ce qui donne 

— = V-(DVc). (2.3) 
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On peut souvent faire l'hypothese que la diffusivite est une variable independante du 

temps, de la direction et de la concentration de sorte que l'equation (2.3) devient 

^ = DV2c. 
dt 

(2.4) 

L'equation (2.4) est generalement connue sous le nom de la seconde loi de Fick. 

Combinee aux conditions initiales et limites du systeme, elle permet la resolution du 

profil de concentration en fonction du coefficient de diffusion, de la position et du temps. 

Dans ce qui suit, nous presentons les solutions de problemes de diffusion pertinents dans 

le cadre de cette these. 

Tout d'abord, nous considerons le cas d'une source plane infinitesimale dans un 

volume infini. Ce probleme de diffusion, tout comme celui d'une source lineaire dans un 

plan infini, est equivalent au probleme de diffusion d'une source ponctuelle sur une ligne 

infinie. Ces differents systemes sont schematises a la Figure 2.1. Dans chacun des cas, la 

diffusion se produit essentiellement dans une seule dimension. 

(a) (b) 
c(^,t=0) 

z08{%) 

(C) 

v 
fr=0 

Figure 2 .1 : Illustrations schematiques (a) d'une source plane ponctuelle dans un 

volume infini, (b) d'une source lineaire ponctuelle dans un plan infini et (c) d'une source 

ponctuelle sur une ligne infinie. 
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La solution de l'equation (2.4) pour un probleme de diffusion d'une source ponctuelle a 

une dimension (Figure 2.1 (c)) est donnee par 

c{yA 
y]A7tDt 

exp 
V 

. l \ 

44Dt 
(2.5) 

ou y est la position par rapport a la source et rid est le nombre total de particules dans la 

source. Cette derniere expression constitue un resultat important souvent utilise pour la 

determination du profil de concentration dans d'autres geometries plus complexes via la 

methode de superposition [68]. II est commun d'exprimer le degre d'interdiffusion en 

terme de longueur de diffusion L definie telle que 

L = yf4Dt. (2.6) 

A titre d'illustrations, nous presentons a la Figure 2.2 la solution d'un probleme de 

diffusion simple dans une dimension telle que predite par l'equation (2.5) en fonction de 

la longueur de diffusion. On peut voir que qu'au fur et a mesure que L augmente, le profil 

de diffusion s'etend et la valeur au centre diminue. 
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Figure 2.2 : Profil de concentration d'une source plane ponctuelle dans un milieu infini 

en trois dimensions en fonction de la longueur de diffusion pour «^ = 1 part./nm2. 
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Un autre exemple pertinent de diffusion dans le cadre de cette these est celui 

d'une couche plane finie dans un volume infini, correspondant a un puits quantique dans 

une matrice. Tel qu'illustre a la Figure 2.3, ce systeme est analogue a la diffusion d'une 

source plane finie dans un plan infini ou une source de longueur h dans une dimension. 

Pour l'ensemble de ces systemes, la solution de Pequation (2.4) est donnee par [68] 

c(f,t) = ^ erf 
fr + h/2' 

+ erf 
'hjl-y 

(2.7) 

ou co est la concentration initiale de particule dans la source. La dependance du profil de 

concentration avec la longueur de diffusion est illustree a la Figure 2.4 pour h = 5 nm et 

co = 1. On remarque que lorsque L > 1.5 nm, la diffusion affecte non seulement les 

interfaces, mais egalement la concentration au centre de la structure. 

(a) 
c ( 3 V = 0) 

(b) 

-h/2 fr = 0 h/2 

Figure 2.3 : Illustrations schematiques (a) d'une couche plane finie dans un volume 

infini, (b) d'une source plane finie dans un plan infini et (c) d'une source de longueur h 

sur une ligne infinie. 
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Figure 2.4 : Profll de concentration d'une couche mince de dimension finie dans un 

volume infini en fonction de la longueur de diffusion pour h = 5 nm et Co = 1 part./nm3. 

II est important de rappeler ici que les expressions precedentes on ete obtenues en 

supposant que le coefficient de diffusion D est une variable independante du temps, de la 

concentration et de la direction. Cependant, il est possible que la diffusivite soit fonction 

du temps en raison, par exemple, d'une variation de la concentration de defauts 

promouvant la diffusion. Les problemes de ce type peuvent facilement etre resolu en 

appliquant le changement de variable rD = fD(t')dt' de sorte que l'equation (2.3) 

devient dc/drD = V2c . De plus, si les conditions aux frontieres du systeme sont 

invariables sous ce changement de variable, les solutions determinees dans l'hypothese 

d'une diffusivite constante demeurent valides avec 

L= U\D(t')dt' (2.8) 

en remplacement de l'equation (2.6). Lorsque le coefficient de diffusion depend de la 

direction ou de la concentration, le traitement des equations de diffusion est beaucoup 

plus complexe que dans le cas precedent. La theorie mathematique de la diffusion 

atomique dans les milieux anisotropes se fait par une analyse matricielle des differents 
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parametres, tandis que lorsque le coefficient de diffusion depend de la concentration, 

l'analyse de Boltzmann-Matano permet la determination de D par des moyens graphiques 

a partir du profil de concentration experimental. Ces methodes d'analyse ne seront pas 

employees dans le cadre de cette these et par consequent nous allons nous affranchir de 

les detailler ici. Toutefois, nous suggerons aux interesses de consulter les ouvrages 

suivants [69,70]. 

La comprehension de la dependance de la diffusivite vis-a-vis le temps, la 

concentration et la direction se fait via la comprehension de la diffusion a Pechelle 

atomique. Ceci nous amene done a la prochaine section ou nous abordons la physique de 

la diffusion dans les solides via une approche microscopique. Nous exposons les 

differents mecanismes atomiques fondamentaux de diffusion qui assurent le deplacement 

des atomes dans la structure et nous les mettons en lien avec les relations explicitees ci-

haut. 

2.2.2 Approche microscopique 

Au point de vue atomique, la diffusion dans les solides resulte de sauts individuels 

des atomes et/ou des defauts ponctuels dans le solide. Les differents mecanismes 

fondamentaux de diffusion atomique sont resumes a la Figure 2.5. Premierement, il existe 

le mecanisme d'echange et d'anneau (f) ou deux (ou trois) atomes voisins peuvent 

changer de positions dans le reseau cristallin dans un mouvement de rotation autour d'un 

centre commun. Deuxiemement, il y a le mecanisme de diffusion par lacunes (if) ou un 

atome peut passer d'un site du reseau a une lacune voisine, faisant apparaitre une lacune 

au site qu'il vient de quitter. En se deplacant a travers le cristal, la lacune engendre alors 

la diffusion des atomes. Troisiemement, il existe le mecanisme de diffusion par 

interstitiels (///). Dans ce cas, les atomes occupant des sites interstitiels peuvent se 

deplacer dans le reseau en sautant litteralement sur des sites interstitiels voisins. Lorsque 

la taille des interstitiels est comparable a celle des atomes du reseau, on observe plutot le 

mecanisme d'interstitialite (iv) ou de «kick-out». Dans ce cas, les interstitiels se 
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deplacent sur des sites normaux du reseau en poussant les atonies voisins dans des sites 

interstitiels. La dominance d'un certain mecanisme par rapport a un autre depend d'un 

grand nombre de facteurs, incluant la structure du reseau, la nature des liens dans le 

cristal, la taille, la charge et le site cristallin preferentiel de l'espece diffusante. 

°o0#0o0o2o°o0 

^o o o o o o 

o o ^ o w o 

o0o0o0o0o0o°o 
Figure 2.5 : Description des mecanismes de diffusion atomique: (/) anneau, (ii) 

lacune, (Hi) interstitiel et (iv) interstitialite. 

Maintenant que nous avons expose les differents mecanismes atomiques 

fondamentaux au coeur de la diffusion, il y a lieu d'exprimer les constantes introduites 

dans les equations de Fick en fonction de quantites physiques decrivant ces processus 

elementaires. Pour y arriver, on peut considerer que pour se mouvoir, un interstitiel (ou 

une lacune) doit surmonter une barriere de potentiel de migration d'energie Em creee par 

ses plus proches voisins. Ceci est grossierement schematise a la Figure 2.6 dans le cas 

d'un atome diffusant sur une surface en une dimension. 
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E 'm I MAMA 
Figure 2.6 : Schema en une dimension du deplacement d'un atome en une dimension, 

dont chaque atome produit une barriere de potentiel. 

Sous l'effet d'une force nette, le mouvement d'un defaut suivra une marche avec 

une frequence de saut T' donnee par 

r ' = vexp 
r Em \ 

\kBT J 
(2.9) 

ou v est la frequence caracteristique de saut et Em est l'energie de migration de la 

particule. La diffusivite microscopique du defaut D' est reliee a la frequence de saut par 

la relation generale suivante [68], 

nV'(r2)f n _ nn \ / D' = 
2d. 

(2.10) 

ou /7nn est le nombre de plus proches voisins, r est la distance de saut, ds est la 

dimensionnalite du systeme et f est le facteur de correlation. Or, la diffusivite 

macroscopique D est une mesure de la diffusion des atomes via l'entremise des defauts. 

Ainsi, la diffusivite macroscopique totale dependra de la fraction de sites occupes par les 

defautsXen plus de leur diffusivite microscopique telle que D = D'X, 
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Sous l'influence d'un recuit thermique a une temperature T, il est commun de 

supposer que la diffusion atomique se produit via les defauts presents a l'equilibre dans le 

systeme. Par exemple, dans le cas ou la diffusion est engendree par les interstitiels a 

l'equilibre thermodynamique, la fraction de sites occupes par ceux-ci correspond a 

l^Equ _ 
exp 

( Ef \ 
(2.11) 

ou Ef
mX est l'energie de formation des interstitiels. En combinant les equations (2.10) et 

(2.11), la diffusivite macroscopique totale s'ecrit 

n„„ (r2)vf 
D nn \ / 

= 5—-—exp 
2d„ 

kBT 
(2.12) 

En comparant l'equation (2.12) a Pequation (2.2) precedemment presentee dans le cadre 

de la diffusion macroscopique, on trouve 

A > = - 2d. 
E=EL+E: (2.13) 

Profitons de ce retour au cadre macroscopique afin d'exposer un point important 

de la diffusion dans les solides. Bien que le gradient de concentration constitue la 

principale force motrice de la diffusion, dans le cas particulier des heterostructures sous 

contraintes, les contraintes elastiques dans le systeme sont susceptibles d'influencer le 

flux atomique [68,71]. En fait, un interstitiel dans un cristal est surdimensionne pour 

l'espace disponible de sorte qu'il agit en tant que centre positif de dilatation causant une 

expansion de volume. D'un autre cote, une lacune cree un centre negatif de dilatation 

causant une reduction de volume. Selon l'approche macroscopique, un travail va 

s'effectuer contre les elements du champ de contrainte dans le cristal pendant la 

migration de ces defauts. Prenant en consideration le changement de volume AQ et le 

tenseur des contraintes a, la premiere loi de Fick peut s'ecrire telle que [68,71] 

J = -D V^VTr(o)' 
V kBT 

(2.14) 
J 
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Toutefois, telle que suggeree par Aziz et coll. [72,73], l'integration des effets des 

contraintes dans les equations de Fick n'est peut-etre pas aussi simple. De plus, les 

resultats des auteurs suggerent que seules les lacunes sont fortement influencees par la 

presence de contraintes [73]. II est extremement difficile experimentalement d'elucider 

les effets des contraintes dans la diffusion. Par exemple, dans le systeme de PQ 

Si/SixGei_x/Si, la description de l'interdiffusion selon le modele de Fick resulte en des Ea 

et Do dependants de la concentration des elements [74-76]. Cette observation a ouvert la 

porte a de nouvelles hypotheses quant aux phenomenes regissant la diffusion des atomes, 

notamment que le mecanisme atomique de diffusion change en fonction de la 

concentration [76]. Or, il est connu que les variations de concentration engendrent une 

variation du parametre de maille (Figure 1.14) et done des variations de contraintes dans 

le systeme. De ce fait, l'uniformisation des contraintes dans une heterostructure pourrait 

egalement etre une force d'action de la diffusion atomique. Toutefois, il est difficile de 

decoupler experimentalement ces deux phenomenes et d'isoler independamment l'effet 

des contraintes et de la concentration, ce qui a mene a de nombreux resultats controverses 

[34,77-81]. Bien que le lien entre la diffusion microscopique et macroscopique soit 

encore element de discussion, il existe de nombreuses preuves theoriques [82-84] et 

experimentales [85-88] qui font la demonstration des effets des contraintes dans la 

diffusion, dont diverses techniques d'interdiffusion spatialement selective. Nous 

reviendrons d'ailleurs sur ce point au chapitre 5. 
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2.3 Interdiffusion spatialement selective 

Tel que nous l'avons expose a la section precedente, la diffusion se produit en 

fournissant Penergie necessaire a la formation et a la migration des defauts dans la 

structure. Techniquement, ceci peut etre realise via un recuit thermique de la structure en 

utilisant des fours de hautes puissances. Evidemment, la technique de recuit 

conventionnelle n'est pas spatialement selective puisqu'elle chauffe l'ensemble du 

substrat. La selectivity spatiale de la diffusion, necessaire a la fabrication de composantes 

optoelectroniques integrees, s'obtient par le controle de la creation et de la mobilite des 

defauts dans des regions precises de Pechantillon. 

Afin de creer des motifs d'interdiffusion on peut proceder soit par chauffage local 

de la structure ou par la suppression (ou 1'augmentation) selective de la diffusion pendant 

le recuit thermique. La suppression de la diffusion se fonde sur des principes physiques 

empechant le mouvement des defauts a Pinterieur de la structure pendant le recuit. A 

l'inverse, l'augmentation de la diffusion s'effectue a partir de diverses techniques faisant 

appel a l'introduction de defauts ponctuels pour favoriser le deplacement des atomes. 

Plusieurs techniques d'interdiffusion selective ont ete concues a partir de ces principes de 

base telles 1'irradiation par laser, l'application de revetements dielectriques, 

Pimplantation ionique ainsi que l'introduction d'impuretes et defauts de croissance. Ces 

techniques sont schematisees a la Figure 2.7. Dans les pages qui suivent, nous allons 

exposer les specificites de ces differentes techniques d'interdiffusion spatialement 

selectives. 
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Irradiation laser 
f "f f f 
Reflecteur 

Couche 
dielectrique 

I M M I I I I I 
Implantation ionique 

Masque 

Source 
d'impuretes 

ou 
Defauts de 
croissance 

Figure 2.7: Schema des techniques d'interdiffusion spatialement selective: 

Firradiation par laser, les revetements dielectriques, 1'implantation ionique, 1'introduction 

d'impuretes et de defauts de croissance. 

2.3.1 Irradiation par laser 

L'irradiation par laser peut etre categorisee selon le type de profil temporel 

employe, soit en continu ou pulse. Premierement, l'irradiation en continu permet le 

chauffage d'une region particuliere de l'echantillon [89-92]. D'un point de vue 

fondamental, il est generalement suppose que le recuit par laser, comme le recuit 

conventionnel, produit des lacunes et des interstitiels en equilibre thermodynamique 

promouvant la diffusion dans la structure [68-70]. Le motif d'interdiffusion peut etre 

trace directement par le faisceau laser, dont la selectivity depend du gradient de 

temperature cree au point d'incidence [89,91,93]. Telle que schematisee a la Figure 2.7, 
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cette technique peut egalement recourir a des masques metalliques ou dielectriques afm 

d'obtenir les motifs desires. La densite d'excitation et le temps d'exposition constituent 

les principaux parametres variables de ce traitement. A titre d'illustration, la Figure 2.8 

presente le decalage du spectre de PL resultant de l'interdiffusion de BQ InAs/InP en 

fonction du temps d'exposition pour differente densite d'excitation a 1064 nm tel 

qu'obtenu par Chmetcoll. [92]. On remarque qu'une importante densite d'excitation 

(2 W mm ) est necessaire afin d'atteindre le seuil d'interdiffusion. Cette importante 

densite d'excitation, en plus de la faible selectivity du point d'incidence, restreint 

malheureusement l'emploi de cette technique a de petites surfaces. 
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Figure 2.8 : Decalage du spectre de photoluminescence de BQ InAs/InP en fonction du 

temps d'exposition pour differentes densites d'excitation a 1064 nm. 

(D'apres Chia et coll. [92]) 

A l'oppose de l'irradiation en continu, l'irradiation laser en mode pulse s'utilise 

en conjonction avec le recuit conventionnel. Dans ce cas, l'irradiation pulsee peut etre 

employee afin de creer des defauts a la surface stimulant l'interdiffusion [94,95]. Plus 



43 

particulierement, l'irradiation ultraviolet (UV) pulsee mene a la formation d'une couche 

heterogene, a savoir un oxyde [96,97] ou un metal [98] suite a la desorption/ablation 

preferentielle des elements V a la surface, influencant l'interdiffusion pendant le recuit 

subsequent. A titre d'exemple, nous presentons a la Figure 2.9 les resultats obtenus par 

Genest et coll. [97] illustrant les effets inhibiteurs de 1'oxyde de GaAs cree par irradiation 

UV pulse sur l'interdiffusion de puits quantiques AlGaAs/GaAs et 

InAlGaAs/AlGaAs/GaAs. La technique d'interdiffusion par irradiation laser dans ce 

regime particulier est analogue a l'emploi de couches dielectriques qui est decrit a la 

prochaine section. Les parametres gouvernant rinterdiffusion dans ce regime sont ceux 

qui regissent la creation de defauts et la formation de la couche heterogene, soient la 

densite d'excitation, le temps d'exposition, la nature chimique de la surface et de 

l'environnement ambiant. 
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Figure 2.9 : Decalage du spectre de photoluminescence en fonction de la 

densite d'excitation pour des heterostructures a base de AlGaAs/GaAs (carre) 

et InAlGaAs/AlGaAs/GaAs (cercles) apres recuit de 30 s a 900 °C. 

(D'apres Genest et coll. [97]) 
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2.3.2 Encapsulation dielectrique 

Lors d'un recuit thermique, une couche dielectrique deposee a la surface d'une 

heterostructure peut soit stimuler ou inhiber 1'interdiffusion dans la region sous-jacente, 

dependamment de la combinaison des materiaux constituant la couche et la surface. Tel 

qu'illustre a la Figure 2.7, la selectivity spatiale de cette technique s'obtient a partir du 

motif dessine par les differentes couches dielectriques obtenu par procedes de 

microfabrication. Cette technique joue a la fois sur la creation et la mobilite des defauts 

dans la structure. Premierement, des defauts sont crees a l'interface entre la couche 

deposee et le semi-conducteur soit pendant le depot de la couche [99] ou lors du recuit 

thermique [88,100]. Par exemple, pour le systeme SKVGaAs, il a ete mis en evidence 

que les atomes de Ga diffusent preferentiellement dans la couche de SiC>2 laissant derriere 

eux des lacunes qui diffusent a l'interieur de la structure et stimulent l'interdiffusion [88]. 

Deuxiemement, en raison de la difference de coefficients de dilatation thermique entre le 

film dielectrique et la surface semi-conductrice, des contraintes sont produites a 

l'interface pendant le procede de recuit thermique [87,88]. Le type de contraintes, 

qu'elles soient en compression ou en tension, affecte le flux des defauts vers l'exterieur 

ou l'interieur de la structure, permettant ainsi de controler le degre d'interdiffusion dans 

la region active de Pheterostructure. 

Les facteurs principaux regissant cette technique sont done ceux qui affectent la 

production de defauts, soient la technique de depot (par exemple le depot par 

centrifugation {spin-coating (SOG)) versus le depot chimique en phase vapeur assiste par 

plasma (PECVD)), la nature chimique et les qualites structurales de la couche 

dielectrique et de la surface semi-conductrice. Ces facteurs ont egalement un impact sur 

les coefficients de dilatation thermique des differentes couches qui sont a la source des 

effets de contraintes. A titre d'illustration, la Figure 2.10 presente le decalage du spectre 

de PL resultant de rinterdiffusion dans des puits quantiques InGaAs/InGaAsP en 

fonction du temps de recuit pour differentes combinaisons de materiaux, tel qu'obtenu 

par Yi et co 11. [101]. On remarque que la nature du dielectrique influence 
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considerablement le decalage de remission obtenu. Par exemple, pour une surface d'InP, 

il y a une difference de l'ordre de 80 % entre les decalages obtenus avec le SiC>2 et le 

SiN*. De plus, le contraste relatif de decalage entre que les differents dielectriques change 

en fonction de la nature de la surface. A la Figure 2.10, on peut noter qu'un moins bon 

contraste est obtenu entre les differents dielectriques sur 1'InGaAs. 
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Figure 2.10 : Decalage du spectre de photoluminescence en fonction du temps de recuit 

thermique a une temperature de 750 °C pour differentes combinaisons de materiaux 

constituant la surface et la couche dielectrique. (D'apres Yi et coll. [101]) 
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2.3.3 Implantation ionique 

L'implantation ionique, avec l'aide de masques metalliques ou dielectriques 

microfabriques couvrant les regions a demeurer intactes, est egalement utilisee comme 

technique d'interdiffusion selective afm de generer des defauts localises promouvant la 

diffusion. En penetrant la matiere, les ions energetiques produisent sur leur passage des 

cascades de collisions atomiques, engendrant des defauts ponctuels (interstitiels et 

lacunes) et leurs complexes (e.g. bilacunes) qui peuvent evoluer pour former des defauts 

etendus tels que des boucles de dislocations, des macles et dans le cas d'implantation de 

gaz, des plaquettes et des nanobulles menant evenruellement a des cloques. 

L'implantation d'ions lourds peut egalement entrainer la formation de zones et couches 

amorphes. L'ensemble de ces dommages peuvent agir comme source de defauts 

ponctuels a mesure qu'ils relaxent et recristallisent, ce qui peut se produire sur un grand 

intervalle de temperatures de recuit. Le type de dommage, sa concentration et sa 

distribution en profondeur dependent de l'energie des ions et de la masse des ions 

implantes, de la structure cristalline de la cible ainsi que du type et de la force des liens 

entre les atomes qui la constitue, de la fluence et de Tangle d'incidence du faisceau 

d'ions, ainsi que de la temperature du substrat. Afin de brievement d'illustrer cette 

dependance, la Figure 2.11 presente pour differents materiaux la densite integree de 

defauts normalised (Nd/N"ax ) estimee par canalisation en fonction de la fluence O pour 

differentes temperatures d'implantation 7>. Dans ce jargon, il importe de savoir que 

lorsque le parametre Nd/N"W! = 1, on peut supposer que la couche implantee est 

entierement amorphisee. A la Figure 2.11, on peut effectivement constater que pour 

chaque materiau, l'amorphisation complete de la couche implantee se produit a une 

fluence specifique qui depend de la temperature d'implantation. On remarque que pour 

les implantations a temperature de la piece, 1'InP atteint l'amorphisation a une fluence 

particulierement faible. Ceci n'est pas etranger au fait que l'energie de deplacement des 

atomes d'ln et de P est tres faible (entre 2.1-6.6 eV pour Fin et entre 7.7-8.8 eV pour 

le P) [102,103] comparativement aux autres semi-conducteurs (-15 eV pour le Si et Ge, 
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et 8.8 eV pour le Ga et 10.1 eV pour le As) [103]. Par ailleurs, la nature exacte des 

dommages crees par implantation ionique dans 1'InP reste a etre determinee. Des 

simulations ont demontre que dans le Si et le Ge les dommages crees par implantation 

ionique prennent la forme d'agglomerats de defauts ou cellules amorphes [104]. Plus 

precisement, dans le cas d'implantation de Si de 10 keV dans le Si, 60-70% des defauts 

se retrouvent sous forme d'agglomerats de plus de 100 defauts, et dans le cas de 

Fimplantation de Ge dans le Ge, cette valeur peut atteindre 94%. Dans le cas de 

l'implantation de P dans 1'InP, etant donne la faible energie de deplacement, il done 

raisonnable de supposer que plus de 90% des defauts prennent la forme de cellules 

amorphes. Etant donne l'origine incertaine des dommages crees par implantation dans 

1'InP, les resultats de simulations (e.g. le nombre de lacunes produite par ion incident) 

obtenus par le celebre logiciel SRIM (The Stopping and Range of Ions in Matter) [105] 

doivent done etre traites avec prudence. 
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Figure 2.11 : Densite integree de defauts normalisee estimee par canalisation en 

fonction de la fluence pour le (a) GaP, (b) InP, (c) GaAs et (d) InAs implantes avec des 

ions Ar+ de 200 keV pour 7} = 80 et 300 K. (D'apres Wesch [106]) 
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Deux methodes d'interdiffusion selective se distinguent en fonction de l'energie 

des ions (ou la localisation des dommages par rapport a la zone active): le mixage 

ionique et l'interdiffusion stimulee via les defauts generes par les dommages 

d'implantation. Tout d'abord, dans le mixage ionique, Pimplantation d'ions a haute 

energie permet de localiser les ions implantes au sein de la zone active, done de creer des 

collisions permettant de melanger directement les atomes au sein des heterostructures et 

de creer une large bande de dommages favorisant l'interdiffusion lors du recuit thermique 

subsequent. Cette technique est avantageuse dans le cas ou la mobilite des defauts 

generes dans le materiau est faible, comme dans le cas d'heterostructures a bases de 

GaAs [107,108]. En effet, tel que presente a la Figure 2.12, l'obtention d'un decalage 

significatif du spectre de PL dans les puits quantiques InGaAs/GaAs est en accord avec le 

nombre de lacunes creees dans la region active, tel qu'estime par les simulations 

SRIM [109]. 

Malheureusement, puisque qu'une large bande de dommages est creee pres de la 

region active generant ainsi des sites de recombinaisons non-radiatifs, le mixage ionique 

deteriore significativement l'efficacite optique des dispositifs electroluminescents [110]. 

Par consequent, la creation de dommages au sein d'une couche sacrificielle (enlevee 

apres interdiffusion, avant la fabrication du dispositif) est preconisee pour les applications 

[111]. Si la mobilite des defauts generes par les dommages d'implantation dans le 

materiau est relativement grande, les dommages de surface induits par implantation 

ionique a basse energie peuvent fournir une source suffisante de defauts favorisant 

1'interdiffusion lors du recuit subsequent. Cette technique est notamment appropriee pour 

1'interdiffusion d'heterostructures a base d'InP [109,112,113]. Tel que presente a la 

Figure 2.12, un decalage significatif du spectre de PL peut etre obtenu au sein de ces 

structures meme si le nombre de lacunes estime dans la region active est nul, temoignant 

la grande diffusivite des defauts relaches par les dommages crees par implantation dans 

1'InP. 



49 

InGaAs/GaAs/AIGaAs 

-H 

-3 

surface 
GaAs cap 

i _ 

-a-F= 

Atoj.GaQ^As cladding 

GaAs barriers 
s i d e * 

A^GaojeAs cladding 

GaAs substrata 

a 

^ 

o 
5J 

total vacancies 
* » • • ' 

vacancies 
«QW 

c 

1 2 3 4 8 8 7 8 8 
ion energy (M*V) 

h i 

> 

0,2 

WasAafHktMPflriP 

surface, " ^ i ^ - t 

InP cladding 

*10J4^)5*As0,87'*0.43 
barrie! b 

6 h0
l
6 3G«0 4^18 Q W B 
W cladding 

lnP substrate 

1 2 3 4 6 
ion energy (MeV) 

(a) (b) 

Figure 2.12: Decalage du spectre de photoluminescence et densite de lacunes en 

fonction de l'energie des ions pour des structures respectivement a base de (a) GaAs et 

(b) d'InP. Les deux structures ont ete implantees avec 2.3 x 1013 As+cm"2 a 200 °C. Les 

structures a base de GaAs et d'InP ont respectivement ete recuites a des temperatures de 

850 et 700 °C. (D'apres Poole et coll. [109]) 
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2.3.4 Introduction d'impuretes et defauts de croissance 

L'introduction localisee d'impuretes peut etre utilisee pour obtenir une 

interdiffusion spatialement selective. En effet, une grande concentration d'impuretes 

introduites par diffusion a partir d'une source externe augmente la diffusion atomique 

pendant le recuit a haute temperature [114-116]. Evidemment, cette technique tend a 

disparaitre car les grandes concentrations d'impuretes necessaires a favoriser 

1'interdiffusion des heterostructures degradent significativement les performances des 

dispositifs. De ce fait, on aura plutot recours aux defauts intrinseques dans les materiaux 

afin de promouvoir 1'interdiffusion. Or, une source importante de defauts ponctuels peut 

etre introduite au sein de couches epitaxiales en reduisant considerablement la 

temperature de croissance. En effet, il a ete demontre que 1'InP [117] et le GaAs [118-

121] deposes a basse temperature sont legerement non-stoechiometrique, soit plus riche 

en elements du groupe V presents sous forme d'anti-sites. II a ete suggere que lors du 

recuit thermique, ces anti-sites se dissocient pour liberer des interstitiels [118,122,123] 

qui migrent dans la structure. Ainsi, 1'interdiffusion peut etre favorisee par l'introduction 

de couches epitaxiales crues a basse temperature [118,124-134]. Afin de mettre tout cela 

en evidence, la Figure 2.13 presente le decalage du spectre de PL resultant de 

1'interdiffusion dans des puits quantiques Ino.76Gao.24Aso.85Po.15/In0.76Gao.24Aso.52Po.48 en 

fonction de la temperature de croissance de la couche sacrificielle d'InP. On peut voir 

que 1'interdiffusion augmente avec la diminution de la temperature de croissance de la 

couche d'InP. 

Afin d'obtenir une interdiffusion spatialement selective, on peut controler l'apport 

en defauts ponctuels liberes en reglant par gravure chimique l'epaisseur de la couche 

sacrificielle crue a basse temperature [130]. Ceci est illustre a la Figure 2.14 a partir des 

resultats de Gordon et coll. [130]. Maintenant que nous avons expose les principes de 

base des differentes techniques d'interdiffusion selective, la prochaine section se 

consacre a faire l'etat des connaissances en matiere d'interdiffusion dans les systemes de 

BQ In(Ga)As/GaAs et InAs/InP. 

http://Ino.76Gao.24Aso.85Po.15/In0.76Gao.24Aso.52Po.48
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http://Ino.76Gao.24As0.85Po.15/Ino.76Gao.24Aso.52P0.48
http://Ino.76Ga0.24As0.85Po.15/Ino.76Gao.24Aso.52Po.48
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2.4 Interdiffusion dans les boites quantiques semi-
conductrices ln(Ga)As/GaAs et InAs/lnP 

Dans cette section, nous effectuons une synthese des differents resultats de la 

litterature scientifique sur 1'interdiffusion dans les BQ semi-conductrices III-V. Dans un 

premier temps, nous presentons des resultats relatifs au systeme de BQ In(Ga)As/GaAs. 

Ensuite, nous exposons l'etat des connaissances en matiere d'interdiffusion dans le 

systeme de BQ d'InAs/InP. Cette revue de la litterature nous permettra de mettre en 

lumiere le caractere unique des BQ InAs/lnP et de preciser les objectifs generaux de cette 

these. 

2.4.1 ln(Ga)As/GaAs 

Parmi les divers systemes de BQ semi-conductrices III-V, les BQ In(Ga)As/GaAs 

ont ete les plus etudiees jusqu'a maintenant, entre autre en raison d'un meilleur controle 

de leur auto-organisation lors de l'heteroepitaxie du au grand disaccord de maille entre 

les materiaux (~ 7 %) et de l'absence d'echange d'elements V. Tel qu'on peut le voir a la 

Figure 2.15, ce systeme de BQ est caracterise par un spectre de PL compose de multiples 

pics d'energies bien specifiques. A l'oppose du systeme de BQ InAs/lnP, l'etude de 

revolution du spectre de PL en fonction de la densite d'excitation revele que ces 

differents pics sont attribuables aux transitions electrons-trou a partir de differents 

niveaux d'energie [135]. 

L'etude de 1'interdiffusion des elements III dans le systeme In(Ga)As/GaAs se 

fonde principalement sur 1'analyse de revolution du spectre de PL (decalage, largeur, 

intensite) en fonction des parametres relatifs aux diverses techniques d'interdiffusion. 

Premierement, dans le cas du recuit thermique conventionnel, nous presentons a titre 

d'exemple les resultats obtenus par Fafard et coll. [136-138] sur des BQ d'InAs/GaAs 

fabriquees par epitaxie par jet moleculaire (MBE). 
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Figure 2.16 : Evolution du spectre de photoluminescence apres recuit thermique de 30 s 

pour des temperatures variant entre 700 et 900 °C. (D'apres Fafard et coll. [139]) 
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La Figure 2.16 presente revolution du spectre de PL de BQ InAs/GaAs apres 

recuit thermique de 30 s pour des temperatures variant entre 700 et 900 °C. Trois 

principaux resultats sont observes : (/) les differents pics d'emission decalent vers de plus 

hautes energies, (ii) la difference d'energie relative entre les differents pics diminue et 

(Hi) la largeur des pics diminue. L'evolution quantitative de chacun de ces parametres est 

presentee a la Figure 2.17. On note que le decalage maximal obtenu est de l'ordre de 

200 meV. De plus, le spectre passe de cinq etats avec une energie d'espacement de 65 

meV a quatre etats avec un espacement de 25 meV apres recuit a 900 °C, tandis que la 

largeur des pics passe de 45 a 15 meV. Des tendances similaires ont ete obtenus par 

Babinski et coll. [140,141] et par Jagadish et coll. [142] pour des BQ InGaAs/GaAs. 

0 1 ' ' ' ' l ' ' ' ' ' l 1 ' '•' ' " l ' ' ' "" ' " l • ' " ' " ' " 1 '• ' ' l ' ' '"' t ' ' " ' I 
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Figure 2.17 : (a) Evolution de la position des pics de PL, (b) de leur difference d'energie 

relative et (c) de leur largeur en fonction de la temperature de recuit pour des temps de 

30 s. (D'apres Fafard et coll. [139]) 
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Concemant l'interdiffusion spatialement selective dans le systeme de BQ 

In(Ga)As/GaAs, les travaux de Dubowski et coll. [93,143] ont mis en evidence que le 

recuit par laser infrarouge induit des modifications aux spectres de PL de BQ InAs/GaAs 

de maniere similaire a celles obtenues par recuit conventionnel. En effet, tel qu'on peut le 

voir a la Figure 2.18, une exposition a un faisceau laser a 1064 nm de 2 mm de diametre 

generant un recuit a 870 °C pendant 20 s, decale le spectre de PL de 250 meV, avec une 

reduction de la largeur des pics de 34 nm et de l'espacement de 40 nm. 
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Figure 2.18: Spectres de photoluminescence d'echantillons de BQ InAs/GaAs 

recouvertes de Si02 avant (droite) et apres (gauche) exposition a un faisceau laser a 

1064 nm de 2 mm de diametre generant un recuit a 870 °C pendant 20 s. (D'apres 

Dubowski et coll. [143]) 

L'interdiffusion assistee par irradiation UV pulsee dans les BQ InGaAs/GaAs a 

ete etudiee par Ooi et coll. [95,144]. L'essentiel de leurs resultats est presente a la 

Figure 2.19. Les auteurs ont obtenus un decalage du spectre de PL de 130 meV apres 150 

impulsions d'un faisceau laser a 248 nm delivrant 400 mJ/cm2 de densite d'excitation et 

apres recuit a 700 °C pendant 120 s. On remarque egalement que la largeur du spectre 

diminue de maniere habituelle jusqu'a 370 mJ/cm pour ensuite augmenter 

drastiquement, cette augmentation resultant de la degradation des heterostructures. 
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Figure 2.19: Decalage du spectre de photoluminescence en fonction de la densite 

d'excitation de BQ InGaAs/GaAs recouvertes de Si02 et exposees a 150 impulsions d'un 

laser a faisceau a 248 nm et un recuit a 700 °C pendant 120 s. L'encadre presente les 

spectres de PL de la structure telle que crue, de l'echantillon recuit seulement et des 

structures irradiees et recuites pour differentes densites d'excitation (200, 270, 330 et 390 

mJ/cm2). (D'apres Djie et coll. [144]) 

Pour l'interdiffusion assistee par des couches dielectriques dans les BQ 

InGaAs/GaAs, une revue complete peut etre obtenue en se referant aux multiples travaux 

de Ooi etcoll. [145] et Jagadish et coll. [146-148]. A titre d'exemple, la Figure 2.20 

illustre que parmi les dielectriques couramment utilises en microfabrication, le SiC>2 

stimule l'interdiffusion alors que le Si^N^ et le Ti02 presentent des decalages vers le bleu 

inferieurs a ceux obtenus par recuit seulement. 
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Figure 2.20: Spectre de photoluminescence de BQ InGaAs/GaAs apres recuit 

thermique rapide de 30 s a 800 °C pour des echantillons recouverts de S1O2 (depose par 

PECVD et SOG), Ti02 et Si3N4 (mesures a 10 K). (D'apres Lever et coll. [148]) 

En ce qui a trait a l'interdiffusion des BQ InGaAs/GaAs assistee par implantation 

ionique, Ooietcoll. [149-151] ont etudie les effets du mixage ionique par implantation 

d'As, P et N, alors que Jagadish et coll. [152] et Ji et coll. [153] ont investigue l'influence 

du mixage ionique par implantation de protons. A titre d'exemple, la Figure 2.21 presente 

revolution du spectre de PL de BQ sujettes a une interdiffusion assistee par implantation 

de protons [152]. Un decalage de 120 meV est obtenu apres implantation et recuit de 30 s 

a 750 °C alors que la largeur spectrale diminue de quelques meV. 
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Figure 2.21 : (a) Spectre de photo luminescence de BQ InGaAs/GaAs telles que crues et 

apres recuit thermique rapide de 30 s a 750 °C, avec et sans implantation ionique 

(mesures a 10 K). (D'apres Lever et coll. [152]) 

L'exploitation des defauts de croissance pour stimuler Pinterdiffusion dans les BQ 

InAs/GaAs a ete realisee par Thompson et coll. [154]. La Figure 2.22 presente les 

spectres de PL de BQ apres recuit thermique de 60 s a 700 °C pour des structures 

recouvertes de differentes couches encapsulantes. Un decalage d'environ 180 meV et une 

reduction de la largeur spectrale de quelques meV sont obtenus. 
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Figure 2.22 : Spectre de photoluminescence de BQ InAs/GaAs apres recuit thermique 

rapide de 60 s a 700 °C pour des echantillons non recouverts, recouverts d'une couche 

encapsulante de AI2O3 et recouverts d'InGaP era a basse temperature (mesures a 20 K). 

(D'apres Jiang et coll. [154]) 

Enfin, l'interdiffusion dans les BQ In(Ga)As/GaAs a ete sujet de divers 

traitements theoriques afin d'expliquer revolution des spectres de PL. Tout d'abord, 

Fafard et coll. [139] ont utilise le modele de Wojs et coll. [155] pour determiner les 

niveaux d'energie dans les heterostructures sous forme de lentille, auquel ils ont ajoute 

les equations de diffusion de Fick. Etant donne le rapport d'aspect de ces structures, ils 

ont suppose que l'interdiffusion se faisait principalement dans la direction de croissance, 

done selon une seule dimension. Les resultats de leur modele permettent d'expliquer les 

principales caracteristiques des spectres de PL des BQ interdiffusees, soit le decalage 

vers le bleu, la reduction de la difference des differents niveaux d'energie et la reduction 

de la largeur spectrale. De maniere plus quantitative, Ooi et coll. [145,156,157] ont quant 

a eux developpe un modele de diffusion en trois dimension applicable aux BQ de 

diverses geometries. Ce modele a notamment ete applique pour l'analyse de 

l'interdiffusion par recuit conventionnel [157] et assistee par des couches dielectriques 

[145]. A titre d'illustration, la Figure 2.23 presente le diagramme d'Arrhenius du 
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coefficient d'interdiffusion de BQ InGaAs/GaAs pour differents types de couches 

encapsulantes. On remarque que les energies d'activation du processus d'interdiffusion 

varient significativement en fonction de la nature de la couche dielectrique. Les auteurs 

attribuent cette difference a l'energie de migration des lacunes, laquelle est significative 

dans le cas d'une interdiffusion assistee par une couche de SiC>2 puisque les lacunes sont 

creees a la jonction entre la surface et le dielectrique. A l'inverse, les auteurs suggerent 

que 1'interdiffusion stimulee via l'usage de Sî Ny fait intervenir majoritairement les 

defauts intrinseques de sorte que l'energie de migration est non significative. Les travaux 

de Ooietcoll. [145,156,157] sont pionniers en matiere d'interdiffusion dans les BQ 

InGaAs/GaAs puisqu'ils ont permis d'aller au-dela des simples etudes parametriques des 

spectre de PL. Neanmoins, les analyses fondamentales entreprises par Ooi et coll. doivent 

etre appliquees aux autres techniques d'interdiffusion afin d'obtenir un portrait complet 

des processus d'interdiffusion dans le systeme de BQ InGaAs/GaAs. 
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Figure 2.23 : Diagramme d'Arrhenius du coefficient d'interdiffusion de BQ 

InGaAs/GaAs pour differentes couches encapsulantes. (D'apres Djie et coll. [145]) 
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En somme, l'interdiffusion dans le systeme de BQ In(Ga)As/GaAs, qu'elle soit 

initiee par le recuit thermique conventionnel ou recuit par laser, assistee par des 

revetements dielectriques, par bombardement ionique, ou par des defauts de croissance, 

engendre un decalage vers le bleu du spectre de PL et une reduction de la largeur 

spectrale dont les valeurs dependent des parametres experimentaux. Par consequent, il est 

pratiquement impossible de differencier les mecanismes atomiques de diffusion en jeu 

par une simple analyse du spectre de PL. On doit alors avoir recours a des modeles 

theoriques et analyses experimentales complementaires. Les BQ InAs/InP faisant l'objet 

de cette these se distinguent profondement des BQ In(Ga)As/GaAs par la nature meme de 

leurs constituants mais egalement par leurs proprietes d'emission optique particulieres. 

Tel que nous le verrons a la section suivante, ces proprietes offrent des avantages fort 

interessants pour l'etude fondamentale de l'interdiffusion dans ce systeme. 
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2.4.2 InAs/lnP 

Les recherches concemant l'interdiffusion post-croissance dans le systeme de BQ 

InAs/lnP en sont a leur tout debut. En effet, on peut compter au plus une dizaine 

d'articles scientifiques sur le sujet, dont la plupart ont ete publies pendant la realisation 

de cette these. Dans cette section, nous allons effectuer une synthese des differents 

resultats presents dans la litterature scientifique. Par leur similitude, les resultats sont 

regroupes en deux sous-sections definies selon les techniques d'interdiffusion. 

2.4.2.1 Recuit thermique conventionnel et irradiation laser, 
avec et sans dielectrique 

Tout comme pour le systeme de BQ In(Ga)As/GaAs, l'etude de l'interdiffusion 

dans le systeme InAs/lnP s'effectue generalement par une analyse parametrique de 

revolution du spectre de PL. Chia et coll. [92,158] ont mis en evidence que cette 

evolution se fait de maniere tres similaire pour les BQ sujettes au recuit thermique 

conventionnel et irradiation laser, avec et sans revetement dielectrique. La Figure 2.24 

resume les principales caracteristiques de ces spectres de PL. Aux Figure 2.24 (a) et (b), 

on remarque que les BQ telles que crues presentent un spectre de PL etendu autour de 

800 meV (1600 nm), en accord avec ce que nous avons presente a la section 1.3. Dans 

ces memes figures, on peut voir que rinterdiffusion, qu'elle soit initiee par recuit 

thermique rapide ou par irradiation laser, a principalement pour effet de transposer le 

spectre de PL vers de plus hautes energies. Tel qu'explique a la section 1.4.2, ce decalage 

resulte de l'interdiffusion de l'As et du P aux interfaces des heterostructures. Plus 

precisement, la Figure 2.24 (a) montre qu'un decalage appreciable du spectre de PL est 

obtenu a partir d'une temperature de recuit seuil de ~ 700 °C. Ce decalage augmente 

rapidement avec la temperature de recuit jusqu'a une valeur maximale de ~ 350 meV. 

Notons que des tendances similaires ont ete obtenues dans le cas de l'interdiffusion de 

puits quantiques minces d'lnAs/InP par Xiang et coll. [159]. La Figure 2.24 (b) illustre 

que differentes valeurs de decalages sont obtenues en fonction de la nature du 
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dielectrique employe. En effet, alors qu'une couche de Si02 semble stimuler 

l'interdiffusion dans la structure, le SiNx a plutot tendance a l'inhiber. Ainsi, un contraste 

d'environ 80 meV entre le decalage des spectres de PL peut etre obtenu apres un recuit a 

850 °C. A peine perceptible sur les spectres originaux, la Figure 2.24 (c) devoile que la 

largeur a mi-hauteur des spectres de PL decroit legerement apres interdiffusion. Ces 

derniers resultats suggerent que l'inhomogeneite en taille et composition des ensembles 

de BQ est reduite a la suite de leur interdiffusion. Cette tendance s'applique a la fois aux 

echantillons recouverts et non recouverts d'une couche dielectrique recuits de maniere 

conventionnelle ou par irradiation laser en continu a 1064 nm. Enfin, la Figure 2.24 (d) 

illustre revolution de l'intensite du spectre. De maniere generate, l'intensite de la PL 

augmente sous l'effet du recuit. Ceci est habituellement attribue a l'annihilation des 

defauts pouvant agir a titre de centres de recombinaison non radiatifs dans la structure. 

On remarque neanmoins que pour l'echantillon recouvert de SiC>2, l'intensite est 

considerablement reduite apres recuit a 900 °C, possiblement en raison de la degradation 

du SiC>2 a la surface laissant echapper le P de 1'InP [92]. Somme toute, les travaux 

parametriques de Chia et coll. [92,158] illustrent les grandes tendances observees dans les 

spectres de PL lors de 1'interdiffusion des BQ InAs/InP. 
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Figure 2.24 : (a) Spectre de photoluminescence de BQ InAs/InP apres recuit thermique 

rapide de 30 s a differentes temperatures pour des echantillons recouverts de Si02 (—) et 

SiN* (- - -) (mesures a 20 °C). (b) Spectre de photoluminescence de BQ InAs/InP 

recouvertes de S1O2 apres irradiation laser pendant 15 minutes a differentes puissances 

d'excitation (mesures a 20 °C). (c) Decalage du spectre de photoluminescence en 

fonction de la temperature de recuit. (d) Largueur a mi-hauteur en fonction de l'energie 

de remission pour les echantillons recuits de maniere conventionnelle sans dielectrique 

( • ) , avec une couche de SiC>2 (O) et avec SiN* (A). Pour comparaison, les valeurs pour 

les echantillons recuits par irradiation laser en continu a 1064 nm sont ajoutees (T) (e) 

Intensite integree de remission pour les echantillons recuits sans dielectrique ( • ) , avec 

une couche de Si02 (O) et avec SiN* (A). (D'apres Chia et coll. [92,158]) 
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Chia et coll. [160] ont egalement effectue des analyses de spectroscopic Raman 

sur les echantillons recouverts de Si02 recuits de maniere conventionnelle. La 

Figure 2.25 (a) presente les spectres Raman de ces structures en fonction de la 

temperature de recuit. On peut clairement identifier les pics associes aux phonons 

optiques longitudinaux (LO) et transverses (TO) dans 1'InAs et 1'InP dans les structures 

telles que crues. On remarque que de nouveaux pics s'intensiflent en fonction de la 

temperature de recuit. Ceux-ci sont assignes a des modes de vibrations dans 1'InAsP et 

aux interfaces (IF). Tel que resume aux Figure 2.25 (b), (c) et (d), les pics de phonons LO 

associes aux vibrations dans 1'InAs et 1'InAsP se deplacent progressivement vers de plus 

faibles frequences en fonction de la temperature de recuit. Ce type de decalage est 

generalement associe a la relaxation des contraintes dans les structures, en accord avec 

1'incorporation de P qui augmente le parametre de maille. En somme, les resultats de 

spectroscopie Raman, en complementarite avec ceux obtenus par PL, confirment qu'il y a 

effectivement interdiffusion aux interfaces des BQ InAs/InP lors du recuit thermique. lis 

ne permettent toutefois pas de determiner ni le degre d'incorporation de P dans 1'InAs de 

maniere quantitative, ni d'identifier les mecanismes atomiques de diffusion mis en jeu. 

Afin de demystifier l'origine de 1'interdiffusion stimulee par la presence de 

couches dielectriques dans les heterostructures semi-conductrices a base d'InP, 

Barik et coll. [100] ont investigue differentes combinaisons de dielectriques et de 

surfaces a partir de Si02, Ti02, InGaAs et InP. En sondant la composition chimique de la 

couche dielectrique et la surface des echantillons apres recuit thermique par spectroscopie 

des photo-electrons induits par des rayons-X (XPS), ils ont mis en evidence la diffusion 

preferentielle des elements du groupe III dans les dielectriques. Entre autres, tel 

qu'illustre a la Figure 2.26, ils ont demontre que la diffusion des atomes d'ln et de P est 

plus importante dans le T1O2 que dans le Si02. En lien avec ces resultats, les auteurs 

montrent que plus il y a d'incorporation d'atomes du groupe III dans le dielectrique, plus 

1'interdiffusion au sein de la structure est importante. 
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Figure 2.25 : (a) Spectres Raman des echantillons de BQ InAs/InP apres recuit 

thermique rapide de 30 s a differentes temperatures pour des echantillons recouverts de 

S1O2. Les figures (b), (c) et (d) presentent revolution des pics de phonons LO associes 

respectivement a 1'InAs et 1'InAs (dans 1'InAsP) et 1'InP (dans 1'InAsP). 

(D'apres Tripathy et coll. [160]) 
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Figure 2.26 : Profils de concentration atomique a l'heterojonction (a) TiCVInP et (b) 

Si02/InP. (D'apres Barik et coll. [100]) 
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A travers l'ensemble des travaux de nature parametrique et qualitative publies 

dans la litterature, on peut neanmoins distinguer les travaux de Sallese et coll. [18] 

portant sur l'interdiffusion dans les BQ InAs/InP via recuit thermique. Ces auteurs ont 

pousse davantage l'analyse des spectres de PL afin d'extraire des parametres physiques 

de diffusion. A partir des spectres de PL (voir exemples Figure 2.27 (a)), ils ont 

determine l'energie de chaque pic d'emission en fonction de la temperature de recuit 

(Figure 2.27 (b)). La position de chaque pic a ensuite ete analysee a partir de calculs 

theoriques determinant les niveaux d'energie et l'energie de transition des porteurs. Dans 

ces calculs, le profil de potentiel a ete simule a l'aide du modele de l'approximation de la 

fonction enveloppe (EFA), en utilisant un profil de concentration en accord avec les lois 

de diffusion de Fick. Une fois le potentiel defini, les niveaux d'energie des porteurs ont 

ete determines en resolvant les equations de Schrodinger du systeme. En comparant les 

mesures de PL aux energies de transitions theoriques determinees a partir de l'energie des 

porteurs, ils ont ainsi pu evaluer les parametres macroscopiques de diffusion, a savoir, les 

coefficients de diffusion et l'energie d'activation. La Figure 2.27 (c) presente le 

diagramme d'Arrhenius conduisant a la determination de ces parametres. A partir de cette 

figure, Sallese et coll. ont evalue que Pinterdiffusion de l'As et du P dans le systeme 

InAs/InP etait caracterisee par Ea = 3.8 eV et Do = 16 cmV1. 
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Malgre l'etendue cette etude, certains elements de leur analyse sont discutables, 

en particulier l'hypothese concernant l'etat initial des structures apres la croissance. En 

fait, les auteurs disent avoir introduit dans leurs simulations une monocouche d'InAsP -

dont la composition precise n'est pas mentionnee - de chaque cote des puits d'InAs pour 

tenir compte d'irregularites de composition et d'epaisseur aux interfaces. En procedant 

ainsi, les auteurs ont mis sous le tapis une grande controverse entourant les BQ InAs/InP. 

En effet, tel qu'on peut remarquer a la Figure 2.28, il y a un disaccord significatif entre 

les energies de transitions dans les BQ telles que crues et les calculs theoriques lorsqu'on 

considere des structures uniquement a base d'InAs. Cet ecart considerable ne peut etre 

explique par des effets de contraintes [161], de confinement lateral [16] ou de rugosite 

d'interfaces [162], mais bien par l'interdiffusion de P dans les BQ InAs/InP lors de leur 

formation [163,164]. La determination des parametres physiques de Vinterdiffasionpost-

croissance depend inevitablement des conditions physiques initiales des heterostructures, 

et par consequent, de nos connaissances sur la diffusion pendant la croissance. Nous 

examinerons cet aspect au chapitre 3. 
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Figure 2.28 : Comparaison entre les energies de transition mesurees par PL (Points) et 

les energies de transition calculees par l'approximation de la fonction enveloppe (Courbe) 

en fonction de l'epaisseur des BQ InAs/InP. (D'apres Poole et coll. [33]) 
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2.4.2.2 Implantation ionique a basse energie 

Les resultats en matiere d'interdiffusion stimulee par bombardement ionique dans 

le systeme InAs/InP sont extremement restreints. On retrouve uniquement les travaux de 

Salem et coll. [165] qui ont etudie l'interdiffusion stimulee dans des batonnets quantiques 

(ou BQ de forme allongee) InAs/InP via les defauts crees par implantation de phosphore 

a 18 keV et recuit thermique conventionnel a 650 °C pendant 120 s. Ces auteurs ont 

principalement analyse revolution du spectre de PL des BQ en fonction de la fluence 

d'implantation, entre 10n et 1015 cm-2. La Figure 2.29 resume les principales 

caracteristiques des spectres de PL telles que determinees dans les travaux de ces auteurs. 

On peut voir a la Figure 2.29 (b) que le decalage du spectre de PL augmente en fonction 

de la fluence jusqu'a l'obtention d'une saturation a environ 350 meV. En parallele, la 

largeur a mi-hauteur du spectre s'elargit pour ensuite diminuer de pres de 50 % pour des 

fluences superieures a 1013 cm"2 (Figure 2.29 (c)). II en va de meme pour 1'intensite 

integree du spectre de PL (Figure 2.29 (d)). Ces tendances sont remarquablement 

differentes de celles obtenues a la section 2.4.3 a partir de recuit thermique conventionnel 

et irradiation laser, avec et sans couche dielectrique. Une attention particuliere peut etre 

portee a la variation de la largeur spectrale de la PL. Une telle augmentation suggere que 

le processus de diffusion est spatiallement inhomogene. Nous reviendrons sur ce point au 

chapitre 5. 
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2.4.3 Synthese et reiteration des objectifs de la these 

En somme, bien que le recuit thermique conventionnel, le recuit par laser ainsi 

que l'interdiffusion stimulee par 1'usage de couches dielectriques et par implantation 

ionique aient ete abordes dans la litterature scientifique pour les heterostructures 

InAs/InP, les etudes sont essentiellement parametriques et ne permettent pas une synthese 

satisfaisante. Notons egalement qu'il n'y a aucun resultat sur l'interdiffusion via les 

defauts de croissance dans le systeme de BQ InAs/InP. De plus, les mecanismes de 

diffusion, les coefficients de diffusion et energies d'activation des defauts diffusant dans 

1'InP et promouvant Pechange As/P sont soit pratiquement inconnus ou questionables. 

Neanmoins, revolution particuliere du spectre de PL suggere fortement que la nature des 

defauts et/ou les mecanismes favorisant l'interdiffusion dans les BQ sont similaires pour 

le recuit conventionnel et par laser, avec ou sans dielectrique, mais differents pour 

rinterdiffusion assistee par implantation ionique. 

Les travaux de cette these cherchent done a mieux comprendre les mecanismes de 

diffusion dans le systeme de BQ InAs/InP. Desireux de combler le manque de 

connaissance dans le domaine, nous proposons de comparer les effets de rinterdiffusion 

activee thermiquement de maniere conventionnelle (chapitre 3) a ceux provoques par 

l'interdiffusion stimulee via les defauts de croissance (chapitre 4) et par le bombardement 

ionique a basse energie (chapitre 5). Ces techniques d'interdiffusion spatialement 

selectives sont semblables en ce sens que l'interdiffusion est provoquee par des defauts 

formes dans la couche d'encapsulation d'InP, dans des regions eloignees a la couche 

active de BQ. Toutefois, tandis qu'une couche contenant des defauts de croissance est 

reconnue pour liberer des interstitiels [130,166], les dommages crees par le 

bombardement ionique a la surface d'une structure peuvent engendrer un melange de 

defauts poncruels (interstitiels et lacunes) et etendus [105]. La comparaison directe des 

proprietes optiques et structurales des BQ interdiffusees selon ces techniques nous 

permettra de determiner les mecanismes gouvernant l'interdiffusion dans ce systeme. A 

l'aide de modeles theoriques, nous tenterons egalement de quantifier rinterdiffusion en 
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termes de coefficients de diffusion et d'energies d'activation. Toutefois, tel que note 

precedemment, une etude exhaustive de Pinterdiffusion post-croissance est impossible 

sans la connaissance de Petat initial des heterostructures. Dans ce contexte, nous 

porterons une attention particuliere a la determination de la composition et de la taille des 

BQ telles que crues (chapitre 3). 

2.5 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous nous sommes attardes a la presentation des principes de 

base de la diffusion dans les materiaux. Ceci nous a ensuite mene a decrire les specificites 

des differentes techniques d'interdiffusion spatialement selectives. Enfin, nous avons 

effectue une synthese des resultats obtenus en matiere d'interdiffusion dans le systeme de 

BQ In(Ga)As/GaAs et InAs/InP afin de mieux faire ressortir les objectifs de cette these. 

Les chapitres suivants presentent nos contributions scientifiques a Petude des 

mecanismes fondamentaux et de la dynamique d'interdiffusion dans les BQ InAs/InP. 
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CHAPITRE 3 
W 

Etat des structures apres croissance et 
influence du recuit conventionnel 

3.1 Introduction 

Avant de s'interesser a l'interdiffusion stimulee par 1'incorporation de defauts, il 

est imperatif d'etablir les elements de reference pour comparaison. C'est ce a quoi nous 

nous attardons dans le present chapitre. Dans un premier temps, nous nous interessons a 

quantifier l'mterdiffusion qui a lieu pendant la croissance des heterostructures via la 

determination precise de la taille et de la composition chimique des BQ telles que crues. 

Dans un deuxieme temps, afin de pouvoir mettre en evidence la selectivity spatiale des 

differentes techniques d'interdiffusion etudiees, nous caracterisons revolution des 

proprietes optiques des BQ soumises au traitement de recuit thermique conventionnel. 
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3.2 Taille et composition chimique des BQ apres 
croissance 

Tel que nous l'avons vu au chapitre 1, les BQ auto-assemblees InAs/InP sont 

caracterisees par un spectre de PL compose de pics multiples pouvant etre attribues a 

1'emission de families de BQ possedant la meme hauteur en termes de nombre entier de 

monocouches atomiques (voir Figure 1.7 et Figure 1.8). Dans cette section, nous 

decrivons une procedure permettant d'assigner sans ambigui'te un pic de PL a une famille 

de BQ de taille et de composition precises en combinant des analyses experimentales 

(photoluminescence et microscopie electronique a transmission) et des calculs theoriques 

(modele de liaisons fortes et ondes de Bloch). En plus de determiner les conditions 

initiales des heterostructures pour caracteriser adequatement l'interdiffusion stimulee 

etudiee dans les chapitres subsequents, cette caracterisation permet de fournir des 

elements nouveaux a la comprehension des mecanismes a la base de l'interdiffusion lors 

de la croissance. Ce travail est presente dans l'article ci-dessous qui a ete publie dans 

Physical Review B. Ma contribution a ce travail ainsi qu'a tous les autres articles qui 

seront presentes dans cette these est resumee a l'annexe 1. Certains details relatifs a la 

croissance des echantillons utilises et au modele de liaisons fortes sont decrits aux 

annexes 2 et 3. Afin de faciliter 1'identification des echantillons utilises dans le cadre de 

cette these, les numeros de croissance ont ete inseres aux textes originaux des articles. 
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Resume 

Mettant a profit le fait que les boites quantiques (BQ) auto-assemblees 

InAs/InP(001) sont caracterisees par un spectre de PL multi-pics correspondant a des 

families de BQ possedant la meme hauteur (/ZQD) en termes de nombre entier de 

monocouches atomiques (MC), nous avons quantifie l'interdiffusion lors de leur 

croissance par epitaxie par jets chimiques en comparant les energies de transition 

obtenues experimentalement par photoluminescence (PL) a celles calculees a partir d'un 

modele de liaisons fortes. Les calculs theoriques ont ete effectues pour de deux types de 

structures hypothetiques, a savoir, (f) des BQ InAsi .^ de concentration uniforme ([P]) 

avec interfaces abruptes et (if) des BQ InAs nominalement pures avec interfaces diffuses 

caracterisees par une longueur de diffusion ZD. Pour chacune de ces approches, un 

excellent accord entre les resultats experimentaux et theoriques est obtenu. 

L'incorporation de P au sein des BQ est telle que les deux approches theoriques resultent 

en des profils de concentration similaires. La comparaison des resultats experimentaux et 

theoriques produit toutefois deux solutions viables. Dans la premiere solution, l'ensemble 

des BQ possede la meme [P] independamment de leur taille, tandis que dans la deuxieme, 

le degre d'interdiffusion diminue avec l'augmentation de /ZQD- Afm de discriminer en 

faveur de l'une ou l'autre de ces deux solutions, nous les avons utilisees comme 

structures de base dans un modele d'ondes de Bloch simulant les contrastes obtenus en 

microscopie electronique a transmission. Uniquement la premiere solution pour laquelle 

[P] est uniforme au sein des differentes structures est compatible avec les contrastes 

observes experimentalement. Une analyse exhaustive d'un ensemble d'echantillons 

revele que les differents pics du spectre de PL sont attribuables a une couche de 

mouillage de 3 MC et des BQ de 4 a 14 MC de hauteur ayant une [P] uniforme variant 

entre 6 et 10 % selon les conditions de croissance. Enfin, a partir des valeurs de [P] et Z,D 

determinees, il est suggere que l'echange As/P et la diffusion assistee par les contraintes 

sont les deux mecanismes les plus probables pour 1'incorporation significative de P dans 

1'InAs. 
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Abstract 

Atomic intermixing during the growth of self-assembled InAs quantum dots in 

InP(OOl) by chemical beam epitaxy can result in the formation of graded interfaces or 

even alloyed InAsi_xPx QDs. Taking advantage of a series of samples in which 

photoluminescence spectra are characterized by the presence of a large number of distinct 

peaks corresponding to the emission from QD families having the same thicknesses (/ZQD) 

in terms of an integer number of monolayers (ML), we investigate intermixing by 

matching the experimentally observed transition energies to those calculated from tight-

binding simulations. Two calculation frameworks are considered: (/') structures in which 

QDs are alloys with uniform P concentration [P] and (ii) nominally pure InAs QDs 

bordered by graded interfaces characterized by a diffusion length Lr>. Excellent 

agreement between theory and experiment is achieved with either framework. The 

analysis reveals that the two frameworks yield similar composition profiles as the 

composition at the center of the QD in the case of graded interfaces is modified to a point 

where it becomes essentially equal to that calculated for QD of uniform composition. The 

calculations also indicate that in both frameworks, two substantially different solution 

sets are compatible with the experimental results. The first one is characterized by all 

QDs having the same P composition independent of their size, while the second solution 

shows a decreasing degree of intermixing with increasing /*QD. TO discriminate between 

the two solutions, we use them as input data in a Bloch-wave simulation of transmission 

electron microscopy (TEM) image contrast, providing a sequence of contrast versus /ZQD 

values. Only the scheme in which the amount of [P] is the same for all QD ensembles is 

compatible with the TEM observations. From the analysis of an extensive array of CBE-

deposited QD samples, it is concluded that the observed PL transitions can be attributed 

to a 3 ML thick wetting layer and 4 to 14 ML thick QDs, with [P] ranging from 6 to 10 % 

depending on the growth conditions. The determined values of [P] and Z,D suggest that 

surface As/P exchange and strain-driven alloying are the most probable mechanisms for 

substantial P incorporation. 



80 

I. Introduction 

The formation of atomically sharp interfaces in epitaxially grown heterojunctions 

is a difficult task since atomic intermixing between the different materials is often 

unavoidable due to the relatively high temperature used during deposition. This effect has 

been found to be particularly important during the growth of self-assembled quantum 

dots (QDs) and evidence of highly alloyed structures has been reported by several authors 

for a wide variety of semiconductor systems [40,167-172]. For instance, intermixing 

effects are significant in the InAs/InP system due to the rapid exchange of group-V atoms 

at interfaces [173-177], that can reach down to the two top monolayers (ML) [178]. This 

material system has been recognized for its promising applications in broadband [8] and 

single-photon [179] sources operating in the 1.5 um wavelength range for optical 

communication networks. Because atomic intermixing modifies the confinement profile 

of the structure and alters the corresponding energy levels, it has a major impact on the 

QD emission characteristics and, consequently, on the properties of QD-based 

optoelectronic devices. Despite the importance of atomic intermixing in technological 

applications, assessing this effect in nanostructures remains very challenging, particularly 

for optically active QDs embedded in a matrix. For such structures, atomic intermixing 

can be analyzed via photoluminescence (PL) spectroscopy since the optical transition 

energy is very sensitive to the material composition inside the confinement layer. 

However, analysis of atomic intermixing by optical techniques relies on theoretical 

calculations of the optical transition energies. Since a given transition energy is not 

unique to a particular structure with specific size and composition, the analysis of the PL 

spectra may become problematic. Complementary analyses are thus required for the 

unambiguous determination of the structural properties. 

Atomic intermixing in the InAs/InP system has been investigated to some extent 

in quantum well (QW) structures. With the aid of PL, band structure calculations based 

on the envelope function approximation (EFA) for a square well model, and high-
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resolution x-ray diffraction data, a reasonable description of the optical emission from 

single QWs with thicknesses larger than 3 ML can be obtained [180,181]. However, in 

the case of QD samples where structures of various thickness are simultaneously present, 

these models could not provide a coherent description, using a single set of calculation 

parameters, of the experimentally observed transition energies as a function of the 

structure size. For example, major discrepancies between observed and calculated 

transition energies were obtained for QD structures less than 4 ML thick [19,21,23,32]. It 

was proposed by Carlin et al. [23] that such divergences originated from short-range 

interfacial roughness in the heterostructures, leading to the conclusion that QDs with 

fractional ML heights are present in the sample. However, Brasil et al. [162] have shown 

that this simple model failed to explain their results, indicating that the short-range 

roughness concept is inappropriate. By considering a 1 ML thick InAsi.^Px interfacial 

layer on top of the InAs QDs, Folliot et al. [16] have suggested intermixing effects to 

explain the inconsistency between measured and modeled optical transition energies. 

Furthermore, assuming InP/InAsi_xPx/InP structures with either uniform or graded P 

concentration profile in their tight-binding (TB) calculations, Shtinkov et al. [161] have 

demonstrated that intermixing effects are sufficient to explain the optical results. 

Nevertheless, these models were not confirmed using other characterization techniques 

for a self-consistent determination of the structural properties of an ensemble of QDs. 

In the present work, we discuss a procedure that enables the unambiguous 

assignment of QD heights (/ZQD) and composition to the observed PL transitions. It 

combines PL characterization and tight-binding (TB) calculations as well as transmission 

electron microscopy (TEM) measurements and Bloch-wave (BW) simulations. PL is 

especially well suited for studying InAs/InP QDs since their spectra are characterized by 

distinct emission lines where each peak can be attributed to the ground state emission 

arising from a subset population of QDs which share the same thickness in terms of an 

integer number of monolayers [17]. In order to model the PL results, we have chosen the 

TB method over EFA due to its atomistic nature and accuracy in determining band 
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structures in nanostructures of thickness less than 3 ML [182]. Since the current study 

aims to achieve a coherent description of layers down to a few MLs in thickness, it is not 

a priori obvious whether the model will have to take into account the details of the 

interface layers. Therefore, we have compared the measured transition energies to 

calculated values arising from two different P composition profiles: (/) InP/InAsi-JVInP 

structures of uniform P concentration and abrupt interfaces, and (//) InP/InAsi_xPx/InP 

structures with a P diffusion concentration profile. In the end, both approaches lead to 

equally good descriptions of the PL spectra in as-grown material. However, both 

calculation strategies yield two solutions sets compatible with experimental results. In 

order to determine which of the two solutions provides the best description of our as-

grown QD samples, we have performed BW simulations of TEM diffraction contrast 

images. Only the solution set having a constant level of P incorporation in all QDs is 

compatible with both PL and TEM experimental results, therefore allowing a precise 

assignment of HQD and P composition to the observed PL transitions. 

II. Experimental procedures 

The structures studied in this work were grown on exactly oriented (001) InP 

substrates by chemical beam epitaxy in a Riber 32P reactor from trimethylindium 

(TMIn), arsine (ASH3), and phosphine (PH3). ASH3 and PH3 were cracked at 850 °C in a 

fast switching high temperature injector to produce predominantly AS2 and P2. The 

growth parameters are specified in Table 3.1 for each sample. After desorption of the 

surface oxide, the growth was initiated with an InP buffer layer. Prior to the deposition of 

InAs, a growth interruption with an overpressure (t?) of P2 was used to smooth the 

surface and residual P2 was pumped out of the growth chamber during an additional 

growth interruption (/vent)- Then, TMIn and AS2 were injected simultaneously into the 

chamber to grow the InAs layer. This was followed by a growth interruption time under 

an overpressure (/AS) of AS2 to allow the QDs to form. For some samples, the AS2 was 

purged from the chamber during twsrA before the growth of the next layer. In general, the 
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InP capping layer was grown in two steps. The InP growth rate (R) was evaluated by 

growing InP/InAsP/InP superlattices followed by X-ray measurements. Because the 

growth rate of III-V semiconductors in CBE is governed by the group III element, the 

same growth rate can be assumed for the growth of InAs. Under this assumption, about 

2.2 ML of InAs was deposited in all samples. Samples A-C were grown using a different 

InP capping rate, while samples D-F were grown with different interruption times and 

temperatures. The use of these different samples provided an extensive array of QDs to 

illustrate the variability in structure height and composition as a function of the growth 

conditions. 
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6 

25 
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2940 
[2.68] 
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Table 3.1 : Sample description and growth parameters (time (f) , growth rate (R) and 

temperature (J)). 

The as-grown InAs/InP QDs were characterized by low-temperature PL 

measurements. Measurements on samples A-C were carried out using the 632.8 nm line 

of a HeNe laser and acquired with a Bomem Fourier transform infrared spectrometer with 

thermoelectrically cooled InSb detector. Samples D-F were probed using the 532 nm line 
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of a Nd:YVC>4 laser. Spectra were acquired using a CVI Digikrom 240 double grating 

spectrometer and a liquid-N2-cooled Northcoast Scientific Ge detector. The energy 

resolution was about 4 meV for both acquisition systems. In all cases, the incident light 

power density was kept constant at 50 Wcm" , with a beam spot of 50 um in diameter. 

This excitation power density proved to be sufficiently low to prevent any distortion of 

the spectra by an excess carrier population in the QDs [17]. In the following, we were 

successful in determining the structural properties of the QDs independently of the 

characterization conditions, which further demonstrated the strength of the analysis 

presented in this paper. 

Structural investigation was performed on sample C by plan-view TEM imaging. 

The TEM specimens were prepared by low-angle polishing using an Allied High Tech 

Products, Inc. MultiPrep™ system without ion milling (see Refs. [183] and [26] for 

extensive details regarding the sample preparation). Diffraction contrast images were 

obtained using a Philips EM301 TEM operated at 100 kV. Bright-field diffraction 

contrast images were taken near the [111] zone-axis projection. This imaging condition 

was chosen since it produced the most pronounced visible contrast between the InAs QDs 

and the surrounding InP matrix. 

III. Photoluminescence characterization 

Figure 3.1 (a) and Figure 3.1 (b) present the normalized PL emission spectra from 

samples A-F. All spectra are characterized by a broad QD emission band centered 

around 850 meV. In sample C, the low-intensity peak observed at 1160 meV can be 

attributed to the emission from the wetting layer (WL) [25]. The slight differences in the 

overall peak positions, the relative intensities of the peaks and the expression of the WL 

are consistent with those expected from the different growth conditions used [25,41]. For 

instance, the QDs in sample F had a shorter growth interruption time than in other 

samples, resulting in a lower QD density and, thus, in the appearance of a WL peak in the 

spectra. 
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(a)4K (b) 77 K 
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Figure 3.1 : (a) Photoluminescence spectra from samples A-C. (b) Photoluminescence 

spectra from samples D-F. Each peak is labeled in terms of the height of the QD family 

(/ZQD) in monolayers. A typical example of the peak fitting operation is illustrated for 

sample D. 

Despite the different growth conditions, in all cases the QD emission band results 

from the superposition of up to ten inhomogeneously broadened peaks. These peaks arise 

from the fundamental electron-heavy-hole (el-hhl) transitions of ensembles of QDs 

having the same thickness in terms of an integer number of ML [17]. Throughout this 

work, these ensembles are referred to as QD families. The discretization of the emission 

is due to the small aspect ratio of the InAs/InP QDs, implying that the emission energy is 

determined predominantly by the QD thickness. Typically, the QDs have a thickness 

ranging from 3 to 13 ML and a lateral dimension of 18-33 nm, leading to a 

height/diameter ratio of about 0.06 [26]. If one evokes a particle-in-a-box analogy, the 

ground state energy of the particle is proportional to the sum of the inverse squares of 

each dimension. Therefore, the contribution of the lateral confinement to the ground state 

energies of electrons and holes, and hence to the transition energy, is small compared to 
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that of the vertical confinement. We have obtained a more precise estimate of these 

contributions to the el-hhl transition energy using the method described in Ref. [184]. 

For an 11 ML thick and 20 nm wide QD, the contribution to the el-hhl transition is 

~ 700 meV for the vertical confinement energy versus ~ 26 meV for the lateral 

confinement energy. Moreover, Folliot et al. [16] have further argued that the lateral 

confinement energy in InAs/InP QDs is nearly cancelled by Coulomb binding. Based on 

these arguments, one can conclude that the emission energy of an InAs/InP QD is close to 

that of an InAs/InP QW of the same thickness, implying that the QD transition energies 

can be reasonably well described using models originally developed for QWs. This is in 

sharp contrast with InAs/GaAs QDs for which lateral confinement effects were found to 

be important because of the higher aspect ratios of such structures [185,186]. For 

example, Jin Soo Kim and his co-workers [187,188] reported aspect ratios in the 

0.21-0.37 range for InAs/GaAs QDs grown using different growth techniques. 

The fundamental transition energy associated with each QD family was 

determined from the PL spectra using a multiparameter fit assuming a single Gaussian 

curve per emission peak. The full width at half maximum of the Gaussian peaks were 

constrained to increase with increasing emission energy, as variations in interface 

roughness cause larger relative changes to the confinement emission energy in thinner 

QDs [16]. Overall, this procedure allows the determination of the peak energy within ± 5 

meV uncertainty. A typical example of our fitting operation is illustrated for sample D in 

Figure 3.1 (b). In this figure, the peaks are labeled in terms of QD height with an 

incremental step of one ML. In the following, we determine the QD thickness by 

modeling the transition energies using TB calculations. 
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IV. Analysis of photoluminescence data using tight-binding 
calculations 

A. Description of the model and theoretical approach 

As discussed in the previous section, the emission from our InAs/InP QDs is 

closely analogous to that from quantum wells (QWs) so that their transition energies can 

be analyzed correspondingly. We have, thus, calculated the fundamental el-hhl 

transition energies in strained InAs/InP(001) QWs using the semi-empirical sp3cfs* 

nearest-neighbors TB model in the virtual crystal approximation and using the surface 

Green's function matching method. The details of the calculations, as well as a discussion 

of the TB parameterization, can be found in Ref. [161]. The sp2cfs* model [189] was 

chosen over the commonly used sp3s* model because it provided a superior description 

of the band edge energies and effective masses for InAs and InP. The virtual crystal 

approximation was used for calculating the material parameters at the interfaces and in 

the InAsi-xPx alloy. The surface Green's function matching formalism [190] was 

employed to obtain the local density of states providing the energies and the spatial 

distribution of the bound states. As usual in TB calculations, the heterojunction band 

offset was taken into account by adding a constant value to the diagonal TB parameters. 

The unstrained valence band offset (VBO) between InAs and InP used in our calculations 

was set to 0.35 eV. This value was deemed reasonable with respect to several results 

reported in the literature for the InAs/InP heterojunction [161,191]. The atomic layers 

were assumed to be coherently strained, and the distances between the atomic planes 

were calculated using macroscopic elasticity theory. A linear approximation for the bulk 

lattice constant and the elasticity moduli as a function of composition x in InAsi^P^ was 

assumed. Finally, in order to allow a direct comparison between the experimental 

measurements recorded at 77 K and the calculations performed at 0 K, a correction of the 

Bose-Einstein type of- 3.5 meV was applied to the calculated energy values [192]. From 

complementary analyses, this value corroborates with the observed redshift of energy 

peaks in spectra taken at 77 K which was found to be in the 2-6 meV range. On the other 
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hand, as will be presented in Sec. VLB, an uncertainty of few meV in the temperature 

correction is insignificant in the assignment of /ZQD and P composition to the observed PL 

transitions. 

The composition and size of self-assembled InAs/InP QDs may depend on various 

diffusion processes occurring during growth. In growth techniques using gases for the 

group-V elements, such as in chemical beam epitaxy, the P composition profile is first 

influenced by the rapid group-V exchange at the surface. During the switching of the 

gases for the deposition of the InAs or InP capping layers, As or P adatoms are rapidly 

desorbed and replaced by incoming P or As [193]. Earlier reports have suggested that the 

As/P exchange reaction can extend as far as 2 ML below the surface to create a diffusion 

concentration profile [178]. Next, the self-assembly of InAs QDs is achieved during a 

growth interruption under arsenic overpressure. During this time, the composite material 

formed by the buffer layer and the strained overlayer can relax its excess energy via a 

transition from 2D to 3D surface morphology (island formation) and/or via chemical 

exchange - the so called strain-driven alloying effect [35,194]. In the case of InAs/InP, it 

was previously suggested that the chemical relaxation mode is non-negligible, which 

would uniformly alloy the structures [195]. Finally, during the deposition of a thick InP 

capping layer at high temperature, bulk atomic interdiffusion at the InAs/InP interfaces 

can also occur, thus further increasing the intermixing within the heterostructure. 

Considering these multiple processes, atomic intermixing can take several forms, 

from interfacial intermixing to complete alloying of the InAs layer. In the present work, 

we have examined both possibilities by performing TB calculations for two types of input 

heterostructures, and in order to minimize the ambiguity between them we introduce two 

different notations for the P concentration. The first intermixing framework considered 

assumes uniform alloying of the InAs structure, and, consequently, the system was 

modeled as InP/InAsi_xPx/InP QWs with uniform P concentration, [P], and abrupt 

interfaces. In our calculations, [P] was varied from 0 to 25 %. The second calculation 
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scheme assumed symmetric interfacial intermixing effects, and the system was modeled 

using a P concentration profile (cP) obtained from a Fickian diffusion model [196]. To 

determine the P concentration profile as a function of the position y and the time t during 

which the diffusion process occurs, the diffusion equations were analytically solved 

assuming a constant (i.e. time, strain, and concentration independent) diffusion 

coefficient D and an initial rectangular concentration profile. The solution is a 

superposition of error functions that depend on the diffusion length LD and thickness 

according to [68] 

In Eq. (3.1), ZD is a measure of the degree of interface grading and is defined as 

LD=yf4Dt. 

B. Uniform phosphorous concentration: Results and comparison with 
experiments 

Let us first consider the case where P is incorporated in the InAs QDs during 

growth in such a way that a uniform concentration [P] is obtained. The influence of the P 

concentration on the calculated el-hhl transition energy for InP/InAsi.xPx/InP QDs is 

presented in bold lines in Figure 3.2. It is observed that the transition energies of the QDs 

increase linearly with increasing [P]. For comparison with calculated results, the 

measured peak energies were traced with horizontal dashed lines and superimposed on 

the calculated transitions. From the intersections between the measured and calculated 

values, the QD height and P concentration were determined for each QD family in every 

QD sample. This procedure is illustrated in Figure 3.2 using the optical transition 

energies from sample C. It can be seen that all measured peak positions agree with the 

calculated transition energies for nonzero [P] values. This clearly demonstrates the 

importance of considering intermixing to adequately describe the emission characteristics 

of self-assembled InAs/InP QDs, in excellent agreement with the findings of Refs. [16] 

erfc QD/ erfc W2-^ 
u (3.1) 
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and [161]. In Figure 3.2, one can further observe that each optical transition intercepts 

several of the calculated values corresponding to different QD heights, thus providing 

multiple solutions of (/ZQD , [P]). However, we only consider solution sets of (/ZQD , [P]) 

that logically describe the ensemble of QD emission lines, i.e., /ZQD increasing by a step of 

1 ML and [P] varying in a realistic manner, which excludes having negative values of 

[P]. Eliminating all unrealistic solution sets where [P] > 30 %, only two possible solution 

sets remain. For illustration, the two solutions found for sample C are highlighted in 

Figure 3.2 by open squares and triangles, respectively. 

"A* = 8 ML 

- v= 9 M L 

-A = 10 ML • / , 0 D=11 ML 
•h =12 ML 

5 10 

[P] (%) 

Figure 3.2: Calculated el-hhl transition energies for InP/InAsi.xPx/InP QDs of 

different thicknesses as a function of the phosphorus concentration [P]. The dashed lines 

refer to the measured peak positions for sample C. The open squares and triangles 

illustrate the intersections between calculated and experimental transition energies 

corresponding to the two solution sets that describe the entire ensemble of QD families in 

a consistent manner. 
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Figure 3.3 (a) and Figure 3.3 (b) present the two solution sets of [P] as a function 

of the structure height for all samples under investigation. The first solution set attributes 

the emission to a 3 ML thick WL and QD families ranging from 4 to 14 ML in height, 

with [P] being relatively constant for all structures in a given sample. [P] is found to 

range from 6 to 10 % depending on the growth conditions. For instance, it can clearly be 

seen for samples A-C that [P] increases with the InP capping rate. On the other hand, the 

solutions for samples D-F are nearly identical. One may note from the results for 

sample F that larger deviations from the mean value are observed for thinner QDs and 

WL thickness. This may be a result of the confinement energy in thinner structures being 

more sensitive to composition and strain variations [16]. For the second solution set, 

thicknesses of 4 ML and 5-15 ML are attributed to the WL and the QD families, 

respectively. In this case, a monotonically decreasing P content from about 23 % to 8 % 

as a function of &QD is found. 
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Figure 3.3 : Phosphorus concentration [P] as a function of the QD height for samples 

A-F, as extracted from a comparison of the measured and the calculated transition 

energies. 
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In summary, a comparison between the PL measurements and TB calculations 

generated multiple solutions sets of (/ZQD , [P]). Among these, only two gave a consistent 

description of the entire ensemble of QD families, each of them possessing a distinct 

relationship between [P] and /ZQD. Consequently, the consistent determination of QD 

physical parameters from PL characterization requires additional analysis in order to 

identify which solution set is the most physically realistic. We will address this point in 

Sec. V. 

C. Graded interfaces: Results and comparison with experiment 

As mentioned earlier, intermixing can also result in graded interfaces, which can 

be modeled by considering a P diffusion profile. Figure 3.4 displays in bold lines the 

calculated el-hhl transition energies for graded InP/InAsi^Px/InP QDs as a function of 

LB , where Z-D - 0 relates to pure InAs QDs with abrupt interfaces, and LD > 0 to QDs 

with graded interfaces. As expected, the transition energies of the graded QDs exhibit a 

blueshift with respect to energies associated with the undiffused rectangular QDs [161]. 

Fine dashed horizontal lines corresponding to the measured family peak positions are 

superimposed on the theoretical results to allow the identification of QD height and LD 

for each QD family. Typical results of this procedure are presented in Figure 3.4 using 

sample C as an example. As observed in the previous section, each measured optical 

transition energy corresponds to several calculated ones, thus supplying multiple 

solutions of (/ZQD,£D)- For the selection of realistic solution sets, we must again require 

that /ZQD values increase in ML steps and that Lu is positive. This leads to two main 

solution sets of (/ZQD , £D) which are highlighted for sample C with open symbols in 

Figure 3.4. 

The two solutions are presented in Figure 3.5 for samples A-F. In the first and 

second solution sets, the WL and QD optical transitions are ascribed to thicknesses of 3 

ML and 4-13 ML, and 4 ML and 5-14 ML, respectively. In both cases, L0 is seen to 
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increase as a function of structure thickness, from 1 to 4 ML and 2.5 to 4.5 ML in the first 

and second cases of QD family assignment, respectively. In order to obtain the P 

concentration incorporated within the InAs structures, Figure 3.6 presents, as a function 

of /ZQD , the P concentration at the center of the graded structure, cp(0,t), evaluated from 

the values of Lu determined in Figure 3.5. In the first QD family assignment, cp(0,t) is 

found to be relatively constant for all structures of a given sample, while in the second 

case cp(0,t) decreases monotonically with increasing hqa-

1.H 
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c 
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Figure 3.4 : Calculated el-hhl transition energy for graded InP/InAsi^P/InP QDs of 

different thicknesses as a function of Lr>. The dashed lines refer to the measured peak 

positions for sample C, and the open squares and triangles correspond to two solution sets 

which consistently describe the entire ensemble of QD families. 
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Figure 3.5 : LD as a function of the structure height for samples A-F, as extracted from 

a comparison of the measured and the calculated transition energies. 
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Figure 3.6 : cp(0,t) as a function of the structure height for samples A-F, as extracted 

from a comparison of the measured and the calculated transition energies. 
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D. Comparison between the two calculation frameworks 

Despite differing physical assumptions, calculation frameworks using either 

InP/InAsi_xPx/InP with uniform P concentration or graded interfaces were found to be 

equally good in their description of the optical emission characteristics of InAs/InP QDs. 

Indeed, as shown in the two previous sections, both calculation frameworks lead to two 

consistent solution sets of (/?QD, [P] or cp(0,t)), where the first set revealed 3-13 ML thick 

structures with fixed P composition, and the second set had 4-14 ML high structures with 

decreasing P composition. To further highlight the similarities between the two 

intermixing frameworks, Figure 3.7 compares the P concentration profile determined 

from the two solution sets of (/ZQD , [P]) and (/ZQD , £D) in sample C for various QD 

thicknesses. Figure 3.7 convincingly shows that a uniform square profile provides a 

reasonable approximation of the P diffusion profile for all QD sizes for both solutions. 

Actually, to achieve the confinement profile required to match the experimentally 

observed optical transitions, the interdiffusion at the interfaces must be so extensive that 

the composition at the center of the QD becomes significantly modified. In this context, 

differences between the two frameworks become less significant. This is undoubtedly an 

important conclusion since one could choose a particular solution over the other to 

simplify calculations for further growth and post-growth intermixing studies. 
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Figure 3.7 : P concentration profiles for various QD thicknesses in sample C evaluated 

from the solutions determined in the two calculation frameworks considered: (/') 

structures in which QDs are uniform alloys with P concentration [P] (open circles) and 

(if) nominally pure InAs QDs bordered by graded interfaces characterized by a diffusion 

length LD (filled circle). As shown in Figure 3.3 and Figure 3.6, the first solution set is 

characterized by QDs having the same P composition independent of their size, while the 

second one shows a decreasing degree of intermixing with increasing /ZQD. 

Considering the above discussion, we now focus on determining which one of the 

two solutions (constant vs decreasing P content with increasing /ZQD) provides the best 

description of our as-grown QD samples. This can be achieved by cross-referencing these 

solutions with structural analysis of the QDs using TEM imaging and BW simulations. 

Because Figure 3.7 shows that the P concentration profiles are similar in the two 

frameworks, such small differences in P content are not likely to be quantifiable in TEM, 

and we complete our investigation by considering only QD structures with a uniform [P] 

profile. 
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V. Transmission electron microscopy investigation 

In the previous section, the comparison between optical and calculated transition 

energies yielded two reasonable solutions sets of (7ZQD : [P]), one where [P] is relatively 

constant for all structures in a given sample and another for which [P] significantly 

decreases with increasing structure thickness. In this section, we exploit TEM 

investigations and BW simulations to determine which of these two solutions provides 

the best description of our as-grown QD samples. However, as for the case of PL 

simulations, the solutions determined from the correspondence between experimental and 

simulated TEM images are not unique. Fortunately, we are able to show that the 

combination of PL and TEM allow the unambiguous assignment of QD height and 

composition. In this regard, we make use of sample C which was the subject of a 

previous TEM characterization by Robertson et al. [26]. A typical plan-view TEM image 

of this sample is shown in Figure 3.8 (a). Line scans across the long axis of the observed 

QDs were performed to determine the experimental contrast ratios, defined as the 

difference in intensity between the background (/B) and the minimum intensity of the QD 

(7QD) normalized to the intensity of the background [26]. Examples of line scan across 

observed QDs are presented in Figure 3.8 (b). Data were collected for about 400 QDs 

from two different regions on the sample. A probability histogram of the experimental 

contrast revealed 7 distinct populations of QDs, in agreement with the number of QD 

families observed in PL spectra. The mean contrast value and standard deviation for each 

ensemble is shown with white bars in Figure 3.9 (b). 
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Figure 3.8 : (a) A plan-view, diffraction-contrast image of sample C near the [111] 

zone-axis orientation revealing the embedded QDs. The specimen increases in thickness 

from the top to the bottom of the image, (b) Examples of line scan profiles across 

observed QDs of different thicknesses. The lines from thick and thin QDs have been 

intentionally offset by 50 units for ease of visualization. 
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Figure 3.9 : (a) Schematic representation of the geometry of the InAs/InP QD system 

as implied by the two possible solutions obtained from analyzing PL and TB results of 

sample C. QDs that belong to the first and the last of the observed QD families are 

shown. Darker shades of grey correspond to larger P concentrations, (b) Comparison 

between the observed image contrast (white bars) with those predicted for (solution 1, 

gray bars and sparse pattern) WL and QDs of 3 ML and 4-10 ML with [P] = 6 % , and 

(solution 2, gray bars) WL and QDs of 4 ML and 5-11 ML with [P] varying from 23 % 

to 8.5 %. 
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From the PL-TB analysis presented, the two possible solution sets obtained for 

sample C are explicitly (1) WL and QDs with a thickness of 3 ML and 4-10 ML, 

respectively, with [P] = 6 %; and (2) WL and QDs with a thickness of 4 ML and 

5-11 ML, respectively, with [P] varying from 23 to 8.5 %. Figure 3.9 (a) shows 

schematically these two solutions, where darker shades of grey correspond to larger P 

concentrations. These solutions were used as input data for the simulation of contrast in 

the TEM image based on the approach presented in Ref. [26]. The simulations were 

realized by modeling the elastic strain field using a finite-element method [10] that 

incorporates the effects of strain on the elastic constants of the QD [197], and by 

modeling the TEM contrast using the many-beam BW method [198]. These simulations 

were used to generate a sequence of contrast ratios as a function of //QD that were 

compared with experimental observations. The resulting sequences of theoretical and 

experimental contrast ratios are shown in Figure 3.9 (b). It can be seen that the contrast 

ratios computed using the first solution set, in which there is a fixed P composition of 

6 % for all QD families, accurately reproduce the experimentally observed results. 

Additional simulations varying [P] allowed us to estimate an error of ± 2.6% on [P] 

determined via combined TEM and BW characterization. In contrast to the latter results, 

the simulated contrast ratios obtained using the second solution set describing QDs with 

decreasing P composition clearly lies outside the 95 % confidence intervals of the 

experimental results. We thus conclude that the scheme in which the degree of 

intermixing is the same for all QD families in a given sample provides a more realistic 

description of as-grown InAs/InP QDs. Thus, the QD height and P composition have 

been uniquely determined by using a combination of PL and TEM characterization, and 

the results indicate that P incorporation in the nominally pure InAs QDs is necessary to 

obtain a description of the sample which is compatible with all experimental data. 
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VI. Discussion 

A. Intermixing mechanism 

As stated in Sec. IV.A, several mechanisms could lead to a significant P 

incorporation into InAs structures during epitaxial growth, namely, bulk 

interdiffusion [18], surface As/P exchange [193], and strain-driven alloying [195]. 

Concerning bulk interdiffusion, Sallese et al. [18] have used PL combined with envelope 

function calculations to study interdiffusion in InAs/InP QDs submitted to post-growth 

thermal annealing. Assuming that interdiffusion is a thermally activated process, i.e., 

D = D0exp[-Ea/kBT), where Ea is the activation energy, Do is the pre-exponential 

0 1 

factor and &B is the Boltzmann constant, the authors have found Do = 16 cm s" and 

Ea = 3.8 ± 0.2 eV. Based on this work, we can estimate the corresponding Lo for bulk 

interdiffusion during growth of the InP capping layer in our samples. For the growth of 

an InP capping layer at 500 °C for 1 h, we estimate a diffusion length of ZD ~ 0.016 ML. 

This value is 1 order of magnitude lower than those presented in Figure 3.4, thereby 

indicating that bulk interdiffusion cannot be the main physical process for significant P 

incorporation into the QDs. 

A second mechanism leading to P incorporation is surface As/P exchange. Using 

X-ray photoelectron spectroscopy, Law et al. [193] have characterized the initial stages 

of InAs/InP heterojunction formation through surface As/P exchange. They have 

determined the Do and Ea values for As diffusion into InP to be (2.3 ± 1.0) x 10"7 cmV1 

and (1.7 ± 0.2) eV, respectively. Assuming similar values for P diffusion into InAs and 

considering that surface As/P exchange occurs during the gas purge and InAs deposition 

steps, i.e., for a total time of ~ 15 s, we estimate LD~ 1.0 ML. This latter value is of the 

same order as those obtained in Figure 3.4, suggesting that As/P exchange is a potential 

candidate to explain P incorporation. 
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Strain-driven alloying of the InAs layer during self-assembly could be another 

important source of P incorporation. Indeed, Brault etal. [195] have suggested that the 

chemical relaxation mode is non-negligible in the InAs/InP system since the positive 

enthalpy of mixing AHm is small enough, so the system can relax part of its total energy 

by producing an interfacial alloy between the overlayer and the buffer layer prior to any 

change of the growth mode. Although not quantifiable due to lack of data in the 

literature, strain-driven alloying could also play a significant role in P incorporation in 

InAs structures in addition to As/P exchange. 

The above discussion suggests that P incorporation in InAs strained layers could 

be a phenomenon common to all InAs growth methods involving the presence of 

phosphorous in the growth environment during InAs deposition. It is, therefore, of 

interest to extend our investigation to the analysis of PL spectra reported by other 

authors [16,18,19,199,200]. Using the PL-TB combination approach and assuming a 

constant [P] within the ensemble of QDs, we have determined the QD height and [P] 

composition related to the reported PL spectra and these results are presented in 

Table 3.2. 

Authors 

Gustafson et al. [19] 

Folliote/a/. [16] 

Sallesee?a/. [18] 

Michon et al. [199] 

Sakuma et al. [200] 

This work 

Reported 

"QD 

(ML) 

2 - 8 

4 - 8 

2-11 

4-10 

3-10 

4 - 1 3 

This work 

^QD 

(ML) 

3 - 9 

6- 10 

3-12 

5-11 

4-11 

4 -13 

[P] 
(%) 

9 ± 4 

10±1 

11 ±2 

11 ±2 

6.1 ±0.6 

9.6 ±0.7 

Table 3.2 : QD family assignment and [P] as determined using our approach from PL 

characteristics of Refs. [16,18,19,199,200]. In our calculations, the VBO was set to 

0.35 eV. 
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The optical transition energies for each sample can be reproduced by our model of 

P incorporation, where the QD ensembles are characterized by [P] varying between 6 % 

and 11%. Our analysis also leads to QD height assignments somewhat higher than 

previously reported. The slight variation in P content from sample to sample, in the same 

range as for the samples presented in this article, can probably be attributed to the 

variability in the specific growth conditions used for each experiment. As for the QD 

height, most of the QD family assignments reported by these authors were based on the 

pioneering work of Gustafson et al. [19] and Carlin et al. [23], in which the family 

attribution was achieved through theoretical calculations of the transition energy via 

EFA. However, Carlin et al. [23] did not consider P incorporation in their model. By 

doing so, our approach suggests an alternative QD family assignment shifted by either 1 

or 2 ML. This work, thus, demonstrates that fast and precise characterization of the initial 

state of as-grown InAs/InP QDs ensembles for a wide variety of samples can be obtained 

from matching simple PL measurements and band structure calculations. The solutions 

obtained in this way are also in agreement with TEM analysis. 

B. Uncertainties on AQD and [P] 

Several factors could result in errors in the QD heights and P compositions as 

determined from the combination of measured PL characteristics and TB calculations. 

The first factor is that the InAs/InP VBO is not precisely known, with the values quoted 

in the literature ranging from 0.3 to 0.4 eV [191]. In order to determine the error 

associated with the uncertainty in the value for the VBO, the analysis in Sec. IV.B was 

repeated for values from 0.3 to 0.4 eV. Figure 3.10 presents the calculated el-hhl 

transition energy for InP/InAsl-xPx/InP QDs as a function of [P], where the junctions 

between the experimental and theoretical transition energies are highlighted with open 

squares for a VBO of 0.35 eV. Error bars are added to these points in order to encompass 

the calculated transitions energies for a VBO ranging from 0.30 to 0.40 eV. It can be seen 

that the uncertainty due to the VBO does not alter the hQD values attributed to the optical 

transitions, but induces a noticeable uncertainty in [P] values. The error on [P] decreases 
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as a function of the structure thickness, reducing from ± 4 % to 0.7 % as hQD increases 

from 3 to 14 ML. Another source of uncertainty is strain relaxation occurring during the 

QD formation, which leads to a reduction of strain in the InAs QDs compared to that 

expected for a uniform-thickness InAs QW layer (3.1 %) [201]. However, previous 

results have shown that the dependence of the el-hhl transition energy on strain is 

relatively weak for thin QWs [161]. For example, for a 4 ML thick QW, a reduction of 

the strain down to 2.5 % lowers the transition energy by only 5 meV, resulting in an 

underestimation of the P concentration by at most 1 %. In comparison, the experimental 

error on the energy of the optical transitions, ± 5 meV, leads to an error on [P] of ± 0.6 %. 

This indicates that the main source of uncertainty on the P concentrations determined 

using the above procedure is due to an imprecise knowledge of the VBO. 

•A0D = 3ML 
-/,QD = 4ML 

"V = 6ML 
•hQD = 7ML 
/,QD = 8ML 

-/,0D = 9ML 
-»qD=10ML 

• V = 1 1 M L 

• V = 1 2 M L 

-/,QD=13ML 
-hQD=^4ML 

5 10 
[P] (%) 

Figure 3.10: Calculated el-hhl transition energy for InP/InAsi.xPx/InP QDs of 

different thicknesses as a function of [P] and for values of the InAs/InP VBO of 0.30, 

0.35, and 0.40 eV. The error bars show the uncertainty associated with the VBO in the 

determination of [P] from the optical transition energy. 
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VII. Conclusion 

In this work, we have determined the height and composition of self-assembled 

InAs/InP QDs by combining PL and TEM measurements with TB and BW simulations. 

The TB calculations were performed assuming InP/InAsl-xPx/InP QDs with either 

uniform P concentration with abrupt interfaces or a diffused P concentration profile. Both 

calculation frameworks were found to be equivalent in determining two possible solution 

sets of QD height and P composition, whereas the P concentration is either fixed or 

decreasing as a function of structure thickness. By cross-referencing these solutions with 

TEM analyses, it was found that the scheme in which the P concentration is fixed across 

all structures provided the most realistic description of as-grown InAs/InP QDs. 

Quantitatively, this implies that nominally pure InAs QDs have a P concentration of the 

order of 6 %-10 %, which could be explained by a combination of As/P exchange and 

strain-driven alloying. Therefore, by assuming a constant P concentration in all QDs of 

the same sample, one can determine the as-grown state of a sample from a simple PL 

experiment combined with TB calculations. This work, thus, provides a baseline for 

further growth and post-growth intermixing studies. 
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Plusieurs points importants peuvent etre deduits de l'article precedent. Tout 

d'abord, nous avons demontre qu'en supposant une concentration constante au sein des 

heterostructures, il est possible de determiner la taille et la composition des differentes 

families de BQ a partir d'un simple spectre de PL et des resultats de calculs theoriques 

selon le modele de liaisons fortes. Les resultats obtenus utilisant cette approche sont 

supportes par des analyses experimentales et theoriques de MET. Ainsi, nous avons 

developpe et valide une procedure simple permettant de determiner les proprietes 

structurales des BQ InAs/InP apres croissance. Cette methode est particulierement 

interessante du au fait qu'elle permet de sonder avec precision de faibles concentrations 

d'un element de la matrice au sein de structures a geometrie complexe ; chose que les 

outils microscopiques actuellement disponibles comme la spectroscopic en dispersion 

d'energie des rayons X (EDX) et la spectroscopic par perte d'energie des electrons 

(EELS), ont de la difficulte a realiser. En caracterisant differents echantillons a l'aide de 

cette nouvelle methode, il a ete conclu qu'en plus d'etre significative ([P] de l'ordre de 6 

a 10%), l'interdiffusion est inherente a la croissance des heterostructures InAs/InP, 

vraisemblablement en raison de l'echange As/P et de la diffusion assistee par les 

contraintes. Ce resultat est d'une importance majeure puisque ces interactions peuvent 

survenir lors de l'epitaxie de d'autres systemes de semi-conducteurs III-V. 

Enfin, selon les resultats de Particle precedent, il n'en demeure pas moins que 

deux types de profils de concentration fournissent de maniere equivalente une description 

raisonnable des spectres de PL, a savoir, (/') BQ mAsi-J^ de concentration uniforme avec 

interfaces abruptes et (if) BQ InAs nominalement pures avec interfaces diffuses 

caracterisees par une longueur de diffusion LQ. De ce fait, un choix s'impose pour etablir 

les bases de l'analyse de l'interdiffusion post-croissance. Or, £D est telle que la 

concentration est significativement modifiee au centre des BQ et les deux descriptions 

sont essentiellement equivalentes. Pour cette raison et par simplicite, nous avons done 

decide de representer les BQ telles que crues par des structures d'InAsi_xPx de 

concentration uniforme avec interfaces abruptes. 
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3.3 Influence du recuit thermique conventionnel sur les 
proprietes d'emission optique des BQ 

Le recuit thermique conventionnel effectue a l'aide de fours de hautes puissances 

a environnement controle est a la base de toutes techniques d'interdiffusion spatialement 

selective (a l'exception du recuit par laser) fournissant l'energie necessaire a la formation 

et a la migration des defauts dans la structure. Pour conclure qu'une technique 

d'interdiffusion est spatialement selective, rinterdiffusion induite par celle-ci doit etre 

significativement differente de celle induite par le recuit thermique simple. En d'autres 

termes, la temperature de recuit seuil ainsi que les decalages de remission doivent etre 

significativement differents. Dans cette section, nous nous attardons a etablir les bases de 

comparaison de l'interdiffusion stimulee en caracterisant revolution des proprietes de PL 

apres recuit thermique conventionnel. Certains des resultats presentes ici ont fait l'objet 

d'une publication dans Applied Physics Letters (J. F. Girard, C. Dion, P. Desjardins, 

C. N. Allen, P. J. Poole et S. Raymond, Applied Physics Letters, vol. 84, no. 17, p. 3382, 

2004). Nous ne presentons ici que l'essentiel. 

La Figure 3.11 presente les spectres de PL mesures a 7 K de specimens provenant 

d'un echantillon de BQ InAs/InP (CBE 01-110) soumis a des recuits thermiques de 210 s 

conventionnels a differentes temperatures Ta. Les details experimentaux pour ces mesures 

sont decrits a la Ref. [202]. De maniere generate, sous rinfluence du recuit thermique, les 

spectres de PL affichent un decalage progressif vers le bleu tout en preservant leur 

largeur. Un decalage significatif est mesurable a partir d'une temperature de recuit seuil 

d'environ 700 °C. L'amplitude du decalage augmente avec la temperature de recuit, 

pouvant atteindre jusqu'a 100 meV apres un recuit de 210 s a une temperature de 800 °C. 

Au-dela de cette temperature maximale, on note une degradation de la surface de 1'InP 

(formation de gouttelettes d'ln visibles au microscope optique) suite a l'evaporation 

preferentielle du P [203]. 
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Figure 3.11: Spectre de photoluminescence en fonction de la temperature de recuit. Les 

differents pics d'emission attribues aux diverses families de BQ sont presentes pour le 

spectre de l'echantillon sans traitement. 

On peut remarquer a la Figure 3.11 que les multiples pics correspondant aux 

differentes families de BQ sont toujours visibles apres le traitement, permettant ainsi de 

caracteriser quantitativement revolution du spectre en fonction des parametres de recuit. 

Afin d'extraire la position en energie et la largeur a mi-hauteur (FWHM) des differents 

pics d'emission, nous avons effectue un lissage des spectres en assumant que remission 

de chaque famille de BQ suit une distribution gaussienne. Les positions et FWHM des 

pics d'emission provenant de l'echantillon tel que cru ont ete determinees a partir de la 

methode decrite a la section 3.2. Les resultats de cette procedure sur le spectre de 

l'echantillon CBE 00-110 sont illustres a la Figure 3.11. Ces conditions initiales ont 
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ensuite ete utilisees pour initialiser le lissage des spectres des echantillons recuits. Apres 

avoir applique un decalage uniforme a tous les pics, les positions et FWHM des 

gaussiennes ont ete ajustees afin que leur convolution reproduise adequatement les 

spectres experimentaux. Dans cette procedure, les incertitudes associees a la position et a 

la FWHM des pics sont respectivement de 5 et 10 meV. La Figure 3.12 resume les 

resultats extraits des spectres presenter a la Figure 3.11. La Figure 3.12 (a) met en 

evidence que les pics associes aux differentes families de BQ decalent en parallele, done 

a des taux similaires en fonction de la temperature de recuit. D'un autre cote, la 

Figure 3.12 (b) demontre que les FWHM ne changent pas de maniere significative en 

fonction de la temperature de recuit, mis a part celle de la famille de 5 ML qui reduit 

considerablement. Dans ce dernier cas, les resultats suggerent une dissolution des 

structures au sein de la couche de mouillage et une perte des niveaux d'energie lies. 

T / / 1 1 1 -
D 700 750 800 

Ta (°C) 

Figure 3.12 : Evolution de (a) la position en energie et (b) FWHM des pics attribues a 

chaque famille de BQ en fonction de la temperature de recuit. 
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3.4 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons etabli les bases de l'interdiffiision lors de la 

croissance et du recuit thermique conventionnel des BQ InAs/InP. Nous avons developpe 

une procedure permettant de determiner la taille et la composition chimique des BQ a 

partir d'un simple spectre de PL. Beneficiant de cette procedure, nous avons demontre 

que nous pouvons representer les BQ telles que crues par des structures d'InAsi.xPx de 

concentration uniforme avec interfaces abruptes. Ensuite, nous avons mis en lumiere les 

caracteristiques de PL des BQ InAs/InP apres recuit thermique conventionnel. Ce 

traitement induit un decalage progressif de remission optique tout en preservant la 

largeur de bande. Nous avons trouve un seuil de temperature necessaire a l'interdiffusion 

autour de 700 °C avec un maximum de decalage d'une centaine de meV apres recuit a 

800 °C. Dans les chapitres suivants, nous mettrons a profit ces resultats pour comparer et 

mieux comprendre Pinterdiffusion stimulee via les defauts de croissance et par 

implantation ionique. 
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CHAPITRE 4 

Interdiffusion assistee par les defauts de croissance 

4.1 Introduction 

Les bases de l'interdiffusion lors de la croissance et du recuit thermique 

conventionnel etant exposees, nous nous attardons maintenant a l'etude de 

l'interdiffusion stimulee dans le systeme de BQ InAs/InP. Nous abordons dans ce 

chapitre la technique d'interdiffusion assistee par les defauts de croissance resultant de 

l'epitaxie a basse temperature. Dans un premier temps, afin de demontrer 1'applicability 

de cette technique pour l'ajustement spatialement selectif de remission des BQ InAs/InP, 

nous procedons a une etude parametrique de revolution du spectre de PL. Ensuite, nous 

combinons caracterisation experimentale et analyse theorique des proprietes d'emission 

avec des modeles cinetiques afin d'extraire les parametres physiques gouvernant la 

dynamique d'interdiffusion dans ce systeme. 



112 

4.2 Ajustement des proprietes d'emission optique 

Dans cette section, nous demontrons 1'applicability de la technique 

d'interdiffusion par les defauts de croissance pour l'ajustement spatialement selectif des 

proprietes d'emission optique des BQ InAs/InP. Plus specifiquement, nous decrivons 

revolution des proprietes de PL des heterostructures en fonction des divers parametres 

experimentaux relies a cette technique d'interdiffusion, a savoir, la temperature de recuit, 

le temps de recuit, ainsi que l'epaisseur de la couche crue a basse temperature. Ces 

travaux ont fait l'objet d'un article intitule « Tuning of the electronic properties of self-

assembled InAs/InP (001) quantum dots using grown-in defect mediated intermixing » qui 

a ete publie dans la revue Applied Physics Letters. Le contenu de cet article est presente 

dans les pages qui suivent. 
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Resume 

Dans cet article, nous etudions Pinfluence du recuit thermique rapide sur les 

spectres de photoluminescence (PL) de structures a base de boites quantiques 

InAs/InP(001) contenant une couche epaisse (760 nm) d'InP crue a basse temperature. 

Une telle couche contient une quantite significative de defauts de croissance stimulant 

l'interdiffusion lors de recuits thermiques subsequents. Un decalage significatif du 

spectre de PL est mesurable a partir d'une temperature de recuit seuil de 600 °C, alors 

qu'un decalage de 270 meV peut etre obtenu apres recuit a 750 °C pendant 300 s. La 

gravure graduelle de la couche d'InP crue a basse temperature permet de reduire 

progressivement le decalage du spectre de PL en fonction du recuit, un resultat 

prometteur pour l'ajustement spatialement selectif des proprietes d'emission des BQ 

InAs/InP. 

Abstract 

This paper examines the influence of rapid thermal annealing on the 

photoluminescence spectra of self-assembled InAs/InP(001) quantum dots capped with 

760 nm InP deposited at a reduced temperature. This capping layer contained a large 

concentration of point defects that can promote interdiffusion upon annealing. The onset 

temperature for measurable blueshift in the emission spectra was found to be ~ 600 °C 

whereas shifts of 270 meV were obtained after annealing at 750 °C for 300 s. Gradual 

etching of the InP capping layer enabled to progressively quench energy shifts upon 

annealing, a promising result for spatially selective emission tuning. 
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Broadband light sources operating in the 1.5 îm range are acknowledged as being 

key components for future generations of optically based communication networks [8] 

and biological imaging systems [204]. Because of their intrinsic distribution in size and 

composition, self-assembled InAs quantum dots (QDs) grown on InP are characterized by 

a naturally broad emission around 1.5 jam, therefore making this materials system very 

promising for such applications. In this respect, InAs/InP QDs could be either used as the 

active element in tunable lasers [15] or as the superluminescent diode materials in optical 

coherence tomography [205]. Despite the prospective characteristics of InAs/InP QDs, 

the achievement of wider laser tuning range and higher imaging resolution still requires 

further broadening of the QD emission. This can be realized through spatially selective 

band gap tuning where different regions of the QD-based device emit at different 

wavelengths. 

Band gap tuning can be achieved after epitaxial growth through atomic 

interdiffusion, or intermixing, at the QD/barrier interface. This modifies the confinement 

profile and alters the QD energy levels, thereby inducing a shift of the emission spectra. 

Thermally induced intermixing has proven to be a generic approach for the adjustment of 

the electronic properties of QD structures [202]. Furthermore, spatial selectivity can be 

achieved through the localized creation or inclusion in the structure of point defects, 

which enhance intermixing during subsequent rapid thermal annealing (RTA). Examples 

of such defect mediated intermixing techniques include dielectric capping (or impurity-

free vacancy disordering) [92], ion implantation [152,165] and grown-in defects 

(GID) [129-131,166]. In the GID mediated intermixing, nonequilibrium concentrations of 

point defects are introduced into epitaxial layers during growth at reduced temperatures. 

While this technique has so far been limited to the band gap engineering of InGaAs/InP 

and InGaAsP/InP quantum wells (QWs) [130,131,166], we examine in this Letter its 

potential in lower-dimensionality systems. More specifically, we investigate the influence 

of rapid thermal annealing on the photoluminescence (PL) spectra of self-assembled InAs 

QDs grown on InP(OOl) and capped with a thick InP layer deposited at low 
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temperature (LT-InP). We demonstrate that the GID mediated intermixing technique is a 

very promising approach for the spatially selective adjustment of the electronic properties 

of InAs/InP QDs by providing large and controllable blueshifts in the PL emission 

spectra. 

The samples were grown on semi-insulating Fe-doped InP(OOl) substrates by 

chemical beam epitaxy from trimethylindium, arsine, and phosphine. The sample 

structure (CBE 01-042) consisted of a 120-nm-thick InP buffer layer, 2.2 monolayers 

(MLs) of In As followed by a 35 s growth interruption to allow QD formation, and a 

40-nm-thick InP capping layer, all grown at 505 °C. The temperature was then ramped 

down to 450 °C for the growth of a LT-InP layer with a thickness of 760 nm. Optimal 

conditions were then reestablished for the growth of a 3 3-nm-thick InGaAs cap. From 

cross-sectional transmission electron microscopy, this procedure resulted in 1 to 3-nm-

high QD structures on a 0.3-nm-thick wetting layer (WL). Plan-view analysis on similar 

samples revealed a mean in-plane QD diameter of 30 nm with a rms deviation of 12 nm, 

and a QD density of approximately 1010 QDs cm"2. A reference sample (CBE 00-110), 

which consisted in the same 2.2 MLs InAs QD layer but this time capped with 120 nm 

InP grown at the standard temperature (ST) of 515 °C, was also prepared. RTA was 

carried out in a VLSI grade N2 atmosphere using an A.G. Associates Heatpulse 410 

system with thermocouple temperature control. During RTA, GID and reference samples 

were, respectively, surrounded with sacrificial GaAs and InP pieces to minimize As and 

P desorption. PL measurements were performed on each as-grown sample and following 

each anneal using the 760 nm line of a Ti-Sapphire laser as the excitation source. Spectra 

were acquired using a double grating spectrometer and a cooled Ge detector, the sample 

temperature being maintained at 77 K. The incident light power density was kept at 

200 W cm"2 over a 50-um-diameter spot. This proved to be sufficiently low to prevent 

any distortion of the spectra by excess carrier population in the QDs. 
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Spatially selective emission tuning experiments were also carried out in GID 

samples by removing fractions of the LT-InP layer in specific areas defined by 

photolithography. For these experiments, the upper InGaAs cap layer was first removed 

in the unmasked region by selective wet chemical etching using CeHgCVEL^ (3:1). The 

samples were then dipped in a HC1:H3P04 (1:9) solution for various times to 

progressively etch the InP layer. The resulting LT-InP layer thickness was measured to a 

precision of ±10 nm using stylus profilometry. 

Figure 4.1 shows the normalized PL spectra from as-grown and annealed GID 

samples as a function of the annealing temperature Ta for an annealing time ta = 60 s 

(Figure 4.1 (a)) and as a function of ta for r a = 750°C (Figure 4.1 (b)). The as-grown 

spectra are characterized by a broad 145-meV-wide emission peak centered near 

875 meV, the WL emission being undetected. The distinctive peaks in the PL spectra can 

be attributed to the ground state emission of QD families having the same thickness in 

terms of an integer number of monolayers [17]. Upon annealing, Figure 4.1 (a) and 

Figure 4.1 (b) reveal that the overall QD emission spectra exhibit a blueshift whose 

magnitude increases with ta and Ta. In Figure 4.1 (a), a progressive blueshift of the 

emission spectra up to 210 meV can be observed. Individual QD family peaks remain 

visible after annealing wheras no significant PL broadening is apparent. One thus 

concludes that all QD families are shifting at comparable rates as in InAs/InP QDs 

subjected to RTA alone [202]. However, as the degree of intermixing intensifies with 

increasing ta at Ta = 750 °C, Figure 4.1 (b) reveals a significant departure from this 

behavior. Indeed, when the emission energy approaches that predicted for the WL 

(~ HOOmeV in the InAs/InP system [25]), the blueshift tends to saturate and the PL 

spectra become much narrower with less resolvable QD family peaks. This suggests that 

the smaller QD families progressively dissolve into the WL to form a thin highly 

disordered QW. Although not explicitly shown in Figure 4.1, we note that the PL 

emission intensity from annealed samples is typically 50 % higher than for as-grown 

materials. This points out that GID meditated intermixing did not cause any degradation 
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of the optical quality of the samples even for the largest shifts observed and indicates that 

GID in as-grown samples act as nonradiative recombination centers. 

Figure 4.1 : PL spectra from as-grown and annealed GID samples (a) as a function of 

annealing temperature Ta for an annealing time ta = 60 s and (b) as a function of ta for 

Ta = 750 °C. 

Figure 4.2 presents the cumulative PL shifts as a function of the Ta for annealed 

In/As QDs capped with LT-InP. For comparison, the results obtained using a ST-InP 

capping layer are also shown. The shifts were obtained by comparing the peak position of 

the overall emission band with that of the as-grown material. For LT-InP, the cumulative 

PL shifts increase monotonically with Ta. However, the incremental PL shift is largest 

during the first 60 s anneal and decreases thereafter. Figure 4.2 further shows that PL 

emission from the reference sample remains stable up to ~ 725 °C whereas measurable 

PL shifts are obtained in the LT-InP samples at Ta as low as 600 °C. From an application 

standpoint, this result suggests the possibility of achieving spatially selective emission 
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tuning using LT-InP layers. For example, at Ta = 725°C, one obtains PL shifts of 250 

meV for LT-InP but only 20 meV for ST-InP. 

Ta (°C) 

Figure 4.2 : Cumulative PL shift as a function of Ta for LT-InP (solid symbols) and 

reference ST-InP (open squares) samples. 

In order to demonstrate the potential of GID-induded intermixing for spatially 

selective emission tuning, we present in Figure 4.3 the cumulative PL shifts obtained as a 

function of the remaining thickness of the LT-InP capping layer (C/LT inp) following the 

etching procedure described above. For instance, a large difference in PL shift, 220 meV, 

is measured between an unetched sample and one with the LT-InP layer completely 

removed after annealing under the same conditions (Ta = 725°C, ta= 120 s). We also note 

that while a 60 s anneal on a sample with t/LTinp= 180 nm leads to a shift of 100 meV, 

further annealing has no measurable effect. In samples with thicker LT-InP capping 

layers, the PL shift increases systematically with dhi inp, this effect being largest during 

the first 60 s anneal. These results therefore provide strong evidence that an excellent 
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control of the magnitude of the blueshifts in InAs/InP QD structures can be achieved by 

selecting the appropriate LT-InP layer thickness. 
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Figure 4.3 : Cumulative PL shift as a function of the thickness of the LT-InP capping 

layer following anneals at Ta = 725 °C for ta = 60 s (open squares) and ta— 120 s (solid 

squares). 

Our overall set of results clearly demonstrates that the introduction of a LT-InP 

layer leads to an enhancement of the PL blueshift and a reduction of the Ta threshold for 

intermixing down to ~ 600°C in InAs/InP QD structures. These results are qualitatively 

similar to those reported for InGaAs/InP and InGaAsP/InP QW systems and can be 

attributed to the presence of a nonequilibrium concentration of point defects in the LT-

InP capping layer [130,131]. Indeed, these previous studies have indicated that LT-InP 

contains excess P atoms occupying antisite defects. Upon annealing, these defects 

dissociate to form P interstitials and In vacancies. The highly mobile interstitials 

subsequently diffuse to the active region to enhance the intermixing process at the 
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QD/barrier interface. As intermixing proceeds, these defects become annihilated or 

trapped at various sinks such as the free surface, interfaces and the substrate. As a 

consequence, their effect on promoting intermixing gradually decreases, thereby 

explaining the reduction of the incremental PL shift observed in Figure 4.2 and 

Figure 4.3. Although not explicitly shown here, our experiments revealed that the PL 

shifts from samples in which the InGaAs cap was etched off before annealing were 

systematically larger (by about 70 meV) than those with the InGaAs cap left intact. We 

attribute this behavior to the fact that InP is less stable than InGaAs towards degradation 

during the RTA treatment. This can result in the generation of additional defects at the 

free InP surface which can move towards the active region upon annealing and promote 

intermixing. It is therefore of prime importance to account for all sources of defects when 

exploiting intermixing for spatially selective emission tuning. 

In summary, we have investigated the influence of rapid thermal annealing on the 

PL properties from InAs/InP QD structures containing a LT-InP capping layer. While no 

significant PL shift was obtained below Ta = 725 °C in the ST-InP based structure, the 

temperature threshold for observable PL shift in LT-InP samples is ~ 600 °C. Shifts of 

270 meV were obtained after annealing at 750 °C for 300 s. This enhancement of 

intermixing in GID samples can be attributed to the presence of a nonequilibrium 

concentration of point defects in the LT-InP capping layer. This interpretation was further 

confirmed by the progressive etching of the LT-InP cap, which led to the gradual 

quenching of the PL shift. This clearly demonstrates the strong potential of the GID 

mediated intermixing technique for the spatially selective band gap tuning of InAs/InP 

QDs for the fabrication of broadband light sources. 
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Les resultats de 1'article precedent demontrent clairement le potentiel de la 

technique d'interdiffusion via les defauts de croissance pour l'ajustement spatialement 

selectif des proprietes d'emission optique des BQ InAs/InP. Comparativement au recuit 

conventionnel, 1'introduction d'une couche d'InP crue a basse temperature a l'interieur de 

la structure de BQ InAs/InP reduit de 100 °C la temperature de recuit seuil a la mesure 

d'un decalage significatif et augmente de pres de 200 meV le decalage maximal du 

spectre de PL. De plus, la gravure graduelle de la couche d'InP permet d'ajuster 

remission des BQ a 77 K sur une plage allant de 850 a 1150 meV (1460 a 1078 nm). 

Un point additionnel important est la similitude de revolution des spectres de PL 

apres recuit conventionnel (Figure 3.11) et apres interdiffusion stimulee par les defauts de 

croissance (Figure 4.1). Dans les deux cas, le decalage du spectre de PL est progressif et 

la largeur de remission ainsi que les pics attribues aux differentes families de BQ sont 

generalement preserves. Le fait que ces differents pics d'emission soient toujours visibles 

permet non seulement une analyse exhaustive de 1'evolution de la PL, mais egalement 

une analyse quantitative de 1'interdiffusion dans les differentes structures. Cet aspect est 

traite en details a la prochaine section. 
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4.3 Dynamique d'interdiffusion 

Dans le cadre de la fabrication de dispositifs optoelectroniques de pointe a base de 

BQ InAs/InP, il est primordial de parfaitement controler la dynamique d'interdiffusion 

dans ce systeme. Ce controle necessite, d'une part, 1'identification des differents 

processus atomistiques mis en jeu, et d'autre part, la connaissance des parametres 

physiques decrivant ces differents processus. Dans cette section, nous effectuons une 

etude detaillee de la dynamique de l'interdiffusion induite par recuit conventionnel et 

stimulee via les defauts de croissance en combinant analyse experimentale et theorique 

des spectres de PL avec un modele cinetique de diffusion. Ce travail, qui a ete publie 

dans le Journal of Applied Physics, est presente dans ce qui suit. 
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Resume 

Dans ce travail, nous avons etudie la dynamique d'interdiffusion dans le systeme 

de boites quantique InAs/InP(001). Deux types de structures ont ete mises en 

comparaison: l'une recouverte d'une couche epitaxiale d'InP crue a temperature 

standard, l'autre recouverte d'une couche crue a basse temperature contenant des defauts 

de croissance. Ces structures ont ete soumises a des recuits thermiques rapides pour une 

gamme de temperatures allant de 600 a 775 °C. L'interdiffusion atomique au sein des 

structures a ete quantified a l'aide de mesures de photoluminescence en conjonction avec 

les predictions d'un modele de liaisons fortes. En assumant une diffusion Fickienne, nous 

avons determine les longueurs d'interdiffusion (Lj) en fonction des conditions de recuit 

par la comparaison des energies de transitions optiques mesurees et celle calculees pour 

des puits quantiques InP/InAsi_xPx/InP diffuses. Les valeurs de Lj ont ensuite ete 

analysees au moyen d'un modele d'interdiffusion a une dimension incluant a la fois le 

transport des interstitiels de P generes dans la couche epitaxiale d'InP vers la region 

active d'InAs et la substitution des elements V a l'interface InAs/InP. Les resultats de 

cette analyse montrent que ces deux processus sont caracterises par un coefficient de 

diffusion D(l) tel que D(,) -D{
0'

} expi^-E^/kBTa). Pour le transport des interstitiels dans 

PlnP, l'energie d'activation et le prefacteur sont evalues a E(f~,nP) = 2.7 ± 0.3 eV et 

£)(p-inP)= io ( 3 6 ± 0 9 ) cm2s_1, independamment des conditions de croissance de la couche 

d'InP. Dans le cas du processus de substitution As/P, l'energie d'activation est 

£(P-A») =2.3±0.2eV. Quant au prefacteur (c0/»o) D^As) , il varie entre 10"5 et 

10"4 cm2s_1 selon la faille des BQ et la concentration de defauts de croissance (co/no). 
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Abstract 

This work investigates the interdiffusion dynamics in self-assembled 

InAs/InP(001) quantum dots (QDs) subjected to rapid thermal annealing in the 

600-775 °C temperature range. We compare two QDs samples capped with InP grown at 

either optimal or reduced temperature to induce grown-in defects. Atomic interdiffusion 

is assessed using photoluminescence measurements in conjunction with tight-binding 

calculations. Assuming Fickian diffusion, the interdiffusion lengths Lj are determined as 

a function of annealing conditions from the comparison of the measured optical transition 

energies with those calculated for InP/InAsi_^Px/InP quantum wells with graded 

interfaces. L[ values are then analyzed using a one-dimensional interdiffusion model that 

accounts for both the transport of nonequilibrium concentrations of P interstitials from 

the InP capping layer to the InAs active region and the P-As substitution in the QD 

vicinity. It is demonstrated that each process is characterized by a diffusion coefficient 

D(i) given by D^^D^QX^-Ef IkBTa). The activation energy and pre-exponential 

factor for P interstitials diffusion in the InP matrix are £,*PInP) = 2.7 ± 0.3 eV and 

D(pmp) = 10(3.6±o.9)cm2s^ dependent of the InP growth conditions. For the P-As 

substitution process, £f"As) = 2.3 ± 0.2 eV and (c0/w0) £>oP"As) ~ lO^-lO"4 c r a V which 

depends on QD height and concentration of grown-in defects (co/«o). 
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I. Introduction 

The expansion of optical communication networks motivates the development of 

materials suitable for laser sources and optical amplifiers in the infrared spectrum, which 

corresponds to the minimum absorption windows of glass fibers. Infrared materials and 

devices are also useful in a wide range of other fields, including atmospheric pollution 

control [206], information processing and photodetection [207], and biomedical 

applications [204]. Because of their emission around 1.5 um and their zero-

dimensionality, InAs/InP quantum dots (QDs) are attractive materials for all above 

mentioned applications. However, the use of these nanostructures in practical devices 

relies on achieving precise control of their emission wavelength, which remains a 

challenge. 

To overcome this issue, different band gap tuning techniques have been 

proposed : optimization of growth parameters [41,46,48,208] introduction of interface 

layers [55,57], and post-growth intermixing [92,202,209-213]. Intermixing is a thermally 

activated process which consists in atomic interdiffusion at the interface of materials with 

different alloy compositions. This process can be judiciously used to tune the emission 

properties of quantum heterostructures as it modifies their band gap and confinement 

profile, thus their corresponding energy levels [202]. The topic of locally enhanced 

interdiffusion has been receiving much attention since it can be used to finely tune the 

optoelectronic properties of heterostructures in specific regions of the sample for 

monolithic integration of planar waveguides [214] and optoelectronic components [215]. 

Enhanced intermixing during thermal treatment can be achieved through the localized 

creation or inclusion of point defects in the structure using, for example, dielectric 

capping [92], ion implantation [209-212] or growth at reduced temperatures to introduce 

grown-in defects (GID) [213]. Despite the success stories of these intermixing 

techniques, most of the work reported in the literature have been essentially parametrical, 

demonstrating, for example, that a particular treatment can produce a certain amount of 
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emission energy shift after annealing at a given temperature. Concerning GID-mediated-

intermixing, extended optical studies have been undertaken for InxGai_xAs quantum wells 

(QWs) in GaAs by Khreis et al. [125] and in InP by Haysom et al. [166]. They have 

demonstrated that the nonequilibrium concentration of GID - which is larger than the 

native defects concentration in thermal equilibrium - must be explicitly considered in 

analyzing and modeling intermixing experiments. 

Despite its prime importance to better control the optoelectronic properties of 

materials for technological applications, the interdiffusion dynamics in InAs/InP QDs 

remains poorly documented, even though these structures provide a remarkable system 

for fundamental studies. Indeed, since self-assembled QDs are statistically distributed in 

size, a single sample can supply a variety of structure thicknesses grown under the same 

conditions, thereby allowing a systematic investigation of interdiffusion as a function of 

structure size by eliminating effects due to variations in templates or growth conditions. 

In this context, we have undertaken a study of the interdiffusion dynamics in InAs/InP 

QDs capped with an InP layer containing GID and subjected to rapid thermal 

annealing (RTA). 

We have recently demonstrated by using a combination of photoluminescence 

(PL) experiments and tight-binding (TB) calculations that atomic intermixing occurring 

during the growth of InAs/InP QDs by chemical beam epitaxy (CBE) leads to the 

formation of alloyed QDs of relatively uniform composition [163]. For samples grown at 

~ 500 °C, we have found that a composition of InAso.9Po.i provides the best description of 

measured transition energies. In the present article, we apply a similar procedure to 

investigate interfacial intermixing caused by post-deposition annealing. Using Fick 

diffusion formalism, we determine the diffusion length of intermixing Lj for annealed, 

intermixed QD structures. Inspired by the work of Khreis et al. [125] and 

Haysom et al. [166] on QWs, we analyze our data using a one-dimensional interdiffusion 

model taking into account the transport of P interstitials from the InP capping layer to the 
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InAs active region and the P-As substitution at the QD vicinity. We demonstrate that 

intermixing in both sets of samples, i.e., those covered by an InP cap layer grown under 

optimal conditions as well as those in which the InP cap layer was grown at a reduced 

temperature to introduce GID, can be described using this model, provided that 

nonequilibrium concentrations of P interstitials are considered. We determine diffusion 

coefficients and activation energies associated to both P interstitials diffusion in InP and 

P-As substitution processes. 

II. Experimental details 

A. Experimental procedure 

The samples were grown on semi-insulating Fe-doped InP(OOl) substrates by 

CBE from trimethylindium, arsine, and phosphine. The GID sample (CBE 01-042) 

consisted of a 120-nm-thick InP buffer layer, 2.2 ML (monolayer) of InAs, which are 

followed by a 35 s growth interruption to allow QD formation, and a 40-nm-thick InP 

capping layer, which are all grown at 505 °C. The temperature was then ramped down to 

450 °C for the growth of a 760-nm-thick InP layer. By doing so, a significant 

concentration of point defects was introduced in the epitaxial layer. Optimal conditions 

were then re-established for the growth of a 33-nm-thick InGaAs cap. The InGaAs layer 

was deposited in order to compensate for the low thermal stability of low-temperature 

grown InP (LT-InP) and to avoid excessive surface degradation. For comparison with the 

GID sample, a standard (ST) sample (CBE 06-188) was used. This sample consisted of a 

125-nm-thick InP buffer layer, 2.9 MLs InAs QD layer which are followed by a 25 s 

growth interruption, and a 32-nm-thick InP capping layer, which are all grown at 515 °C. 

The temperature was then lowered to 500 °C for the growth of a 773-nm-thick InP layer. 

The samples were cleaved into pieces of approximately 5x5 mm which were each 

subjected to anneals at constant annealing temperature (Ta) in the 600-775 °C range for 

incremental annealing times (ta) of 60 s up to 300 s. RTA was carried out in a VLSI grade 
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N2 atmosphere using an A.G. Associates Heatpulse 410 system with thermocouple 

temperature control. During annealing, GID and ST samples were, respectively, 

surrounded with sacrificial GaAs and InP pieces to minimize As or P desorption. 

PL measurements were performed at 77 K on as-grown samples and following 

each anneal using the 760 nm line of a Ti-Sapphire laser as the excitation source. The 

incident light power density was kept constant at 200 W cm"2, with the beam spot being 

50 um in diameter. This excitation power density proved to be sufficiently low to prevent 

any distortion of the spectra by excess carrier population in the QDs. The spectra were 

acquired using a double grating spectrometer and a cooled Ge detector. The resolution of 

the acquisition system was about 4 meV. 

B. Photoluminescence results 

Figure 4.4 (a) and Figure 4.4 (b) show typical examples of normalized PL spectra 

from the as-grown and annealed ST and GID samples. The as-grown spectra are 

characterized by a wide emission band centered around 850 meV. Upon annealing, the 

overall QD emission spectra exhibit blueshifts, the magnitudes of which increase with Ta. 

Blueshifts of up to 120 and 210 meV can be obtained for ST and GID samples, 

respectively. In all spectra, well-defined peaks are observed, which correspond to the 

fundamental electron-heavy-hole transitions (el-hhl) of QDs families with the same 

thickness in terms of an integer number of monolayers [17]. 
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Figure 4.4 : PL spectra at 77 K from as-grown and annealed (a) ST and (b) GID 

samples as a function of annealing temperature Ta and time /„. 

The transition energies attributed to each QD family were extracted from every 

spectrum by using a multiparameter fit assuming a single Gaussian emission peak per QD 

family. As a starting point, the initial peak positions for the as-grown samples were 

estimated based on previous works [17,18,163,200] while the full width at half maximum 

(FWHM) values were constrained to increase with increasing emission energy since 

interface roughness causes larger relative changes to the confinement emission energy in 

thinner QDs [16]. Examples of this fitting procedure are illustrated in Figure 4.4 for as-

grown samples where the peaks are labeled in terms of QD height (/ZQD) with incremental 

step of 1 ML. The peak energies obtained for the as-grown samples were then used to 

initialize the fit of the spectra from annealed samples. A uniform shift was first applied to 

all transitions energies and then individual peak positions and FWHMs were fitted to 

obtain the best match to each spectrum. Overall, this procedure allows the determination 

of the peak positions with less that 5 meV uncertainty. Figure 4.5 summarizes the results 

extracted from spectra such as those presented in Figure 4.4. 
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Figure 4.5 Evolution of the transition energy of the QD family peaks as a function of 

annealing temperature Ta for the (a) ST and (b) GID samples. The different symbols 

show the evolution of each QD family. 

The extracted optical transition energies were then compared to theoretical 

calculations for all of the samples, firstly to determine the initial state of as-grown QDs, 

and secondly to characterize the final P concentration profile of the intermixed QDs. In 

the following we present more details of the PL analysis using the TB model. 
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III. Photoluminescence analysis using tight binding calculations 

Before investigating the influence of post-growth intermixing on the PL spectra, 

we must first analyze the emission characteristics from the as-grown samples. Through a 

combination of PL measurement and TB calculations, we have demonstrated in a 

previous work that significant intermixing takes place during the formation of InAs/InP 

QDs, leading to a blueshift of the emission spectra with respect to that expected from 

nominally pure InAs/InP QDs [163]. For the CBE samples investigated, the observed PL 

transitions were attributed to a 3-ML-thick wetting layer and 4 to 14-ML-thick QDs, with 

all structures having essentially the same P concentration, ranging from 6% to 10% 

depending on the sample growth conditions. This conclusion was confirmed by Bloch-

wave simulation of contrasts in plan-view transmission electron microscopy images. We 

have further argued that interdiffusion resulting from the high-temperature growth of the 

capping layers is negligible and that P incorporation in nominally pure InAs likely results 

from a combination of As/P exchange on the growth surface and strain-driven alloying, 

which lead to the formation of alloyed QDs of relatively uniform composition. 

As in Ref. [163], we have used PL measurements and TB calculations to 

determine /ZQD values and P concentration of the as-grown ST and GID samples 

investigated in this study. In these calculations, as grown InAs/InP QDs are modeled by 

strained InP/InAsi_xPx/InP QWs of uniform P concentration and abrupt interfaces. As 

argued by various authors, the QW approximation is acceptable since the Coulomb and 

lateral confinement energies nearly cancel each other due to the small aspect ratio of 

these structures [16,216]. Details of the calculations as well as a discussion of the TB 

parameterization can be found in Ref. [161]. The fundamental electron el-hhl transition 

energies are calculated using the semi-empirical sp3c?s* nearest-neighbors TB model, the 

virtual crystal approximation, and the surface Green's function matching method. As is 

usual in TB calculations, the heterojunction band offset was taken into account by adding 

a constant value to the diagonal TB parameters. The unstrained valence band 
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offset (VBO) between InAs and InP was set to 0.35 eV, which is reasonable with respect 

to several results reported in the literature for the InAs/InP heterojunction [161,191]. The 

biaxial strain resulting from coherent growth on a substrate with a different lattice 

constant is evaluated by the macroscopic elasticity theory by using a linear approximation 

for the parameters of the InAsi_xPx alloys. To allow a direct comparison between the 

experimental measurements realized at 77 K and those calculated at 0 K, a correction of 

the Bose-Einstein type of- 3.5 meV was applied to the calculated values [192]. Similarly 

to the samples investigated in Ref. [163], we have found that the optical transitions from 

both the as-grown ST and GID samples presented in Figure 4.4 arise from 5- to 13-ML-

thick QDs with essentially the same P composition of [P] = (9.5 ± 0.7) % . 

By knowing the /ZQD values and the P concentration of as-grown ST and GID 

samples, post-growth intermixing effects can now be determined. We suppose that these 

effects result in the formation of graded interfaces. Under Fick's diffusion formalism, by 

assuming a time-dependent (strain- and concentration-independent) interdiffusion 

coefficient Dj and an initial rectangular concentration profile using the as-grown QDs 

conditions determined above, the solution of the P concentration profile (cp) as a function 

of position y (with respect to the center of the QD) and time t can be written as [68] 

[Pi 

where L[ is the total interdiffusion length that depends on the interdiffusion coefficient Di 

according to [125] 

ta 

L)=A\D,{t)dt. (4.2) 

o 

The profile given by Eq. (4.1) was used as an input structure in the TB calculation model 

to determine transition energies as a function of Lj. 

erfc >+W 2 ' 
L, 

+ erfc (4.1) 
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Figure 4.6 (a) Calculated el-hhl transition energies for various InAso.905Po.095 QD 

thicknesses as a function of the interdiffusion length Lt. The values of Lj associated with 

each QD family are determined from the intersection between the calculated and 

measured optical transitions. Case shown: GID sample annealed at Ta = 700 °C for 

ta = 60 s. (b) Li determined for each QD family for a GID sample annealed at various 

annealing temperatures for ta = 60 s. 

http://InAso.905Po.095
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Figure 4.6 presents the el-hhl transition energies of interdiffused 

InP/InAs0905P0095/InP QDs as a function of Lj and AQD- For comparison with calculated 

results, the measured peak energies from each QD family were traced with horizontal 

solid lines and superimposed to the calculated transitions. From the intersections between 

the measured and calculated values, the interdiffusion length Lj was determined for each 

QD family and annealing conditions. This procedure is exemplified in Figure 4.6 (a) by 

using the optical transition energies for a GID sample annealed at Ta = 700 °C for 

ta = 60 s. From the uncertainties on optical transition energies, the error on Lt was 

estimated to be ± 0.06 nm. 

The interdiffusion lengths Lj were determined for each QD family and annealing 

conditions for both the ST and GID samples. As an example, Figure 4.6 (b) presents 

typical Lj results determined for each QD family within the GID sample annealed at 

various temperatures for ta = 60 s. This ensemble of data will be used in the next section 

to determine the interdiffusion coefficients, which provides insight into the interdiffusion 

dynamics. 

IV. Interdiffusion model and analysis 

While a macroscopic treatment of diffusion through Fick's laws allows the 

determination of concentration profiles as a function of diffusion lengths, a microscopic 

approach is necessary to gain a fundamental understanding of the physical mechanisms 

driving the diffusion dynamics at the atomic scale. From an atomistic point of view, 

intermixing is governed by the transport of point defects, allowing the transition of atoms 

between adjacent sites. In the case of LT-InP, it has been established that these epitaxial 

layers have a P-rich stoichiometry with a large quantity of Pin antisite defects [117,217]. 

Upon annealing, these defects are expected to rapidly dissociate and release excess P 

interstitials [122,123]. These P interstitials diffuse from the LT-InP layer throughout the 

structure likely via interstitial or kick-out mechanisms [166]. Finally, P interstitials can 
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cause a composition change in the QDs via the kick-out mechanism with As atoms, 

producing at the same time As-interstitials which undergo subsequent exchanges with 

lattice P atoms. Frenkel interstitial-vacancy pairs can also be created in the structure upon 

high-temperature annealing, provided that atoms have enough energy to overcome the 

barrier required to escape from their site. This produces a uniform concentration of point 

defects in the structure. In contrast to the GID-mediated intermixing for which the 

transport of defects from the LT-InP layer to the active region plays an important role, the 

intermixing dynamics resulting from Frenkel pair defects is solely governed by the P-As 

substitution process because those defects are in thermal equilibrium [68]. 

Assuming that interdiffusion dynamics is governed by P interstitial diffusion and 

P-As substitution, one can express the interdiffusion coefficient Dj as the product of a P-

As substitution coefficient DiF"As) and the fraction of interstitial sites occupied at the QDs 

boundary layer [68,125]. This fraction is simply the concentration of interstitials, CM, that 

is normalized to the total number of interstitial sites available, no [68]. The interdiffusion 

coefficient can thus be written as Dj = (cint/n0)D
(p~As). It is common to suppose that 

ctnt/wo is constant for a given annealing temperature [68,80,134,218-220] This implicitly 

assumes that Frenkel pairs are the dominant source of defects for intermixing. However, 

when the contribution of localized sources of defects such as GID becomes important, 

Khreis etal. [125] and Haysome/a/. [166] showed that the time dependence of 

Cint resulting from the transport of defects must be considered. In order to determine 

which framework is the most appropriate for the samples investigated in the present 

work, we explore in the following both approaches - equilibrium and nonequilibrium 

concentration of defects - in our analysis of the L\ values determined in Sec. III. 
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A. Equilibrium concentration of point defects 

Let us first consider the case where defects responsible for intermixing are in 

thermal equilibrium. In such a case, the concentration of defects at the InAs/InP interface 

is independent of annealing time so that Eq. (4.2) reduces to 

L2,=*(cmtln«)D^% (4.3) 

By assuming that P-As substitution is a thermally activated process, D(PAs)depends on 

annealing temperature according to an Arrhenius relationship 

D^'As'=D^~As'Qxpl-E^'^/kgT), where E^'As' and D^'^ are the activation energy 

and pre-exponential factor of the substitution process, and ks is Boltzmann constant. 

According to Eq. (4.3), plots of L2, versus ta should generate straight lines passing 

through the origin with slopes equal to 4(cmt/no) £)(PAs) [218]. Figure4.7 (a) and 

Figure 4.7 (b) present typical L) as of function of ta for the ST and GID samples. While 

both graphs do show within uncertainties the expected linear variation for each Ta, they 

also indicate T^-dependent, non-zero intercepts. 

Non-zero intercepts in intermixing investigations are normally attributed to the 

ramp and fall phases of the annealing cycles [80,218,219]. When a single sample is 

subjected to series of anneals of incremental, equal-time steps, the effect of the ramp and 

fall phases is identical for each anneal. This leads to a translation of L) versus ta lines 

towards higher L) values, keeping the slope unchanged but giving a positive 

intercept [80]. By acknowledging this effect, we have performed least-squares analysis 

fits by using a general linear equation to extract the slopes providing (cjnt/«o) D(PAs) 

values. 
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Arrhenius plots of (cint/«o) D(p"As) for different QD heights in the ST and GID 

samples are presented in Figure 4.7 (c). First, it can be seen that for a given sample, QD 

families present distinctive curves that are parallel to each other, with (cint/«o) D(P'As) 

increasing with QD height. Secondly, it can be observed that the curves between the two 

sample sets are also parallel to each other. The latter two behaviors suggest that QD 

families in both ST and GID samples are characterized by similar diffusion dynamics, 

hence similar activation energies. 

Figure 4.7 (c) further shows that the QD families for both types of samples 

display convex Arrhenius relationships. As evidenced with bold lines, one can clearly 

distinguish a low temperature regime for which (emt/no) Z)(P_As) exponentially decreases 

with increasing l/Ta. Least-squares fit in this regime reveal that both ST and GID 

samples are characterized by£f~As) =2.9 ±0.5 eV, with D<PAs) being about 10"2 for ST 

and 10_1 cm2s-1 for GID. However, as the temperature increases, (ci„t/wo) D(P_As) shows 

an increasing departure from the Arrhenius trend. 

The deviations presented in Figure 4.7 (c) are likely to result from a depletion of 

Cint at the QD vicinity. This could have been predicted in the case of GID samples as the 

concentration of interstitials is likely to spatially and temporally vary [125,166]. 

However, the presence of deviations from the Arrhenius relation for the ST sample is in 

contradiction with the dominance of equilibrium defects generally assumed in such 

samples. In the light of these results, we conclude that intermixing in both ST and GID 

samples is governed by nonequilibrium concentrations of defects. Therefore, to precisely 

determine the parameters describing the intermixing process in such samples, in the next 

section, we develop a one-dimensional intermixing model allowing for the transport of 

interstitials from the InP cap layer to the InAs active region. 



140 

3.0 4 

2.5^ 

2.04 

E 
& 1-5 

• 
• 
A 

f 

w 
4 
• 
• 

Ta = 600°C 
7;=625°C 
Ta = 650°C 
ra=675°C 
ro=700°c 
Ta = 725°C 
7,

a=750°C 
Ta=775°C "I 

iJ 

(a) ST (b)GID 9.0 

7.5 

6.0 

E 
c 4.5 

3.0 

1.5 

10 

60 120 180 240 300 0 60 120 180 240 300 360 

Ta (°C) 
1fi800 750 700 650 600 550 
1 b _ i i i i i i i i i i i 

0.0 

E 10 

1018d 

QD 
•5 ML 

"on 6 M L 

V = 7ML 

V = 8ML 

V = 9ML 

/ , Q D = 1 0 M L 
V = 1 1 M L 

/ , Q D = 1 2 M L 

/ , Q D = 1 3 M L 

GID 

11.0 11.5 12.0 12.5 13.0 13.5 14.0 14.5 
MkRTa (eV1) 

Figure 4.7 Square of the diffusion lengths extracted from the combined PL-TB 

procedure as a function of annealing time for different annealing temperatures for 

/?QD = 8 ML in the (a) ST and (b) GID samples. The straight lines are the results of linear 

fits, (c) Arrhenius plot of the interdiffusion coefficient for Ta between 600 and 775 °C for 

different quantum dot families in ST and GID samples. Lines are guides to the eyes. 
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B. Nonequilibrium concentration of points defects 

In the following, we now consider the case where the concentration of interstitials 

at the QDs boundary depends on the annealing time. We assume that P interstitials are 

essentially emanating from the InP capping layer grown at reduced temperature. This is 

supported by the fact that the nonequilibrium concentration of GID in the LT-InP layer is 

significantly larger than the concentration of native defects in thermal equilibrium [125]. 

In this context, we consider that, initially, the interstitials are uniformly distributed 

throughout the LT-InP layer of thickness d such that 

^(^ ,0 ) = . 
0 

0<z<d\ 

z<0\ 
(4.4) 

(a) LT-InP 

(b) 

C in,(z,f=0) 

^QD Z = 0 

Figure 4.8 Schematic illustrations of (a) the geometry of the sample and (b) the initial 

defect concentration profile. 

Schematic illustrations of the sample geometry and initial defect concentration profile are 

shown in Figure 4.8. For the ST sample, the QD position ZQD and LT-InP layer thickness 

d are, respectively, - 32 and 773 nm. For the GID sample, ZQD = - 40 nm and d = 760 nm. 

Using the local-source solution of Fick's diffusion equations and the method of 
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superposition (see the Appendix) with initial conditions given in Eq. (4.4), the 

concentration of interstitial defects at position z and time t is 

f \ r \~ 

ctt(*,0 = ^ erf d-z 
y[4D{ ,(P-I»P), 

•erf 

i 4£> 
(P-InP) 

(4.5) 

where £)(PInP> is the diffusion coefficient associated with the transport of P interstitials in 

the InP matrix. By using Eq. (4.2) and knowing Cjnt (z,t), the interdiffusion length can be 

written as 

L]=4D^(cJn0)ta 

a 

-b2 

l \ \ exp(-a2) 

exp(-Z>2Y 
-1 + y ^ 

byJ7T 

+ 1 + 
2a2 j 

+ \ 1 + -
2b2 

erf (a) 

erf(b) 

(4.6) 

where a = d - zQD / Lp_}n? andb = -zQD/LPInP with LP.inP = y4Z)'p"InPVQ being the diffusion 

length associated with the transport of defects. Both P-As substitution and interstitial 

diffusion can be related to Arrhenius relationships, D"1' = Dy exp(-Ey /kBTa\, where 

Ey and Dy are the activation energy and pre-exponential factor of process i, where 

/' = P-InP for interstitial diffusion or i = P-As for P-As substitution. 

When |ZQD| « £p-inp « ^meaning that the QD layer is relatively close to the 

source of defects and that the InP capping layer is an interstitial reservoir far from 

depletion, Eq. (4.6) reduces iollj =2(c0/«0)Z)^PAsVa. In that case, intermixing is solely 

governed by the P-As substitution process, similarly to Eq. (4.3), which is derived for 

defects in thermal equilibrium. On the other hand, when L^.\n?~d, meaning that 

interstitials easily diffuse out of the source that gradually become exhausted, intermixing 

depends on two thermally activated processes. Consequently, deviations from the linear 

dependence of L] with ta arise. To better illustrate the implications of Eq. (4.6), presents 
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normalized diffusion lengths squared as a function of time for several values of D{ '" '. 

Noticeable nonlinearities of L] with time can be observed as £ r InP' increases. For long 

annealing times (ta > 100 s), all curves appear roughly linear with their slope decreasing 

considerably with increasing Zr InP\ This latter behavior clearly demonstrates that, as the 

transport of defects throughout the structure becomes important with respect to the 

dimensions of the system, the value of D*p~As) determined via a simple linear fit of L] vs 

ta is considerably underestimated. This is consistent with the appearance of a convex 

Arrhenius plot because £ r InP' is believed to increase with Ta. 
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Figure 4.9 Normalized diffusion length squared as a function of time for ZQD = 0 and 

d=800nm. 
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Based on Eq. (4.6), we have reanalyzed the values of L] determined in Sec. Ill to 

extract (co/«o) D^' and D^~lnF>as a function of Ta and AQD- We shall note that in order 

to get a satisfactory match to the experimental data, it was necessary to include effects of 

the annealing ramp and fall phases in the form of non-zero intercepts. This was achieved 

by introducing in Eq. (4.6) an additional fitting parameter L)_0 that was constrained to be 

the same for every /?QD in a given sample and to increase with increasing Ta. For instance, 

l}j_0 could take values between 0.05 to 1.5 nm2. To illustrate the good agreement between 

the iJj data and the model, example of fits are presented in Figure 4.10 for /ZQD = 8 ML in 

(a) ST and (b) GID samples. 

The results of the fitting operation in Figure 4.10 (a) and Figure 4.10 (b) are 

presented in the Arrhenius plot of Figure 4.10 (c). In contrast with the results presented in 

Figure 4.7 (c), the diffusion coefficients related to the P-As substitution and the 

interstitial diffusion now follow an Arrhenius relationship for the entire temperature 

range investigated. By using a least squares fit to each set of data, the P interstitial 

diffusion in InP and the P-As substitution processes are found to be characterized by 

activation energies of 2.3 ±0.2 and 2.7±0.3eV, respectively. Figure 4.10 (c) further 

shows that ST and GID samples present D*PlnP'~ 104cm2s_1. The (co/no) D^'M' values 

are found to be ~ 10~5 cmV1 for the ST sample and ~ 10~4 cm2s_1 for the GID. This 

difference can be probably explained by variations in the initial concentration of defects, 

Co. As a matter of fact, one expects the value of CQ to be higher in the GID samples than in 

the ST samples as a result of the lower growth temperature (450 vs. 500 °C). Assuming 

that Dl?'As' is similar for both the samples yields a factor 10 variation in CQ between the 

two samples. We shall note, however, that because of lower melting point [39], InP is 

less stable than InGaAs towards degradation during the RTA treatment. Therefore, 

variation in the concentration of defects Co may not only be related to the InP growth 

temperature, but also to the composition of the topmost capping layer. As a final remark, 
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we also note that the activation energies and pre-exponential factors presented above 

appear reasonable as they are of the same order as those reported by other authors for 

In(Ga)As/In(Ga)AsP/InP QWs, which vary between 2.5 and 3.8 eV and 

10"5 and 23 cmV1, respectively [220,221]. 

The results of the fitting operation in Figure 4.10 (a) and Figure 4.10 (b) are 

presented in the Arrhenius plot of Figure 4.10 (c). In contrast with the results presented in 

Figure 4.7 (c), the diffusion coefficients related to the P-As substitution and the 

interstitial diffusion now follow an Arrhenius relationship for the entire temperature 

range investigated. By using a least squares fit to each set of data, the P interstitial 

diffusion in InP and the P-As substitution processes are found to be characterized by 

activation energies of 2.3 ± 0.2 and 2.7±0.3eV, respectively. Figure 4.10 (c) further 

shows that ST and GID samples present JD^PInP^~ 104cm2s_1. The (c0/«0) Z)^PAs' values 

are found to be ~ 10~5 cmV1 for the ST sample and ~ 10"4 cmV1 for the GID. This 

difference can be probably explained by variations in the initial concentration of defects, 

Co. As a matter of fact, one expects the value of Co to be higher in the GID samples than in 

the ST samples as a result of the lower growth temperature (450 vs. 500 °C). Assuming 

that Z)^PAs' is similar for both the samples yields a factor 10 variation in Co between the 

two samples. We shall note, however, that because of lower melting point [39], InP is 

less stable than InGaAs towards degradation during the RTA treatment. Therefore, 

variation in the concentration of defects CQ may not only be related to the InP growth 

temperature, but also to the composition of the topmost capping layer. As a final remark, 

we also note that the activation energies and pre-exponential factors presented above 

appear reasonable as they are of the same order as those reported by other authors for 

In(Ga)As/In(Ga)AsP/InP QWs, which vary between 2.5 and 3.8 eV and 

10"5 and 23 cmV1, respectively [220,221]. 
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Figure 4.10 Square of diffusion lengths extracted from the combined PL-TB procedure 

as a function of annealing time for different annealing temperature for /ZQD = 8 ML in the 

(a) ST and (b) GID samples. Lines are the results of the fitting procedure using Eq. (4.6). 

(c) Arrhenius plot of diffusion coefficients associated with the P-As substitution and 

defect transport for /ZQD = 8 ML in ST and GID samples. Straight lines are the results of 

linear fits. 
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Figure 4.11 (a) Activation energies and (b) pre-exponential factors associated with 

interstitial transport in InP and P-As substitution processes as determined for the various 

QD families in GID sample, (c) Meyer-Neldel plot of the pre-exponential factor versus 

the activation energy, from the data presented in (a) and (b). 
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The pre-exponential factors and activation energies associated with defect 

transport and P-As substitution processes determined from the Arrhenius plot are 

presented in Figure 4.11 (a) and Figure 4.11 (b) as a function of the QD height for the 

GID sample. Values of £fInP), £fAs), and Z)fInP) are fairly constant (within the error 

bars) but do show a tendency to increase with /ZQD. In contrast, (co/wo)-Oo clearly 

increases from ~ 10~5 to 10 3 cm2s_1 with hqr>. 

We shall discuss the possible phenomena at the origin of this behavior. First, 

based on Eq. (4.6), considering that Ef'M) is the same for all QD families and that Co is 

constant for a given sample, £^P"As' must increase with /zQD. This increase in the pre-

exponential factors can possibly be attributed to compressive strain accumulation around 

the QDs, producing a local enhancement of the concentration of mobile interstitials [157]. 

Indeed, it has been demonstrated that interstitial diffusivity increases with hydrostatic 

pressure [73]. Accordingly, the strain in the InP capping layer due to the presence of QD 

creates an accelerating field for interstitial diffusion. Because the extend of the strain 

field in InP is roughly proportional of the QD height [222,223], defects traveling from top 

to bottom would be subjected to the accelerating strain field of taller QDs before that of 

thinner dots. A larger number of defects would therefore reach the surroundings of taller 

structures which enhances the rate of intermixing. On the other hand, P-concentration-

dependent £r"As' could produce a decrease in the pre-exponential factor with decreasing 

/?QD. However, we expect the latter effect to be negligible since we were successful in 

describing the time and annealing temperature dependence of Lj in the InAs/InP system 

without taking this phenomenon into account. Finally, the evolution of the prefactor and 

the activation energy could also be related to the Meyer-Neldel (MN) or compensation 

law [224]. This phenomena as been observed in a wide range of thermally activated 

processes, particularly for those involving activation energies which are large compared 

with the energies of excitations, normally infrared vibrations or phonons, and with the 

temperature of the system. In these conditions, a large number of excitations must occur 
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for the process to take place so that multiexcitation entropy effects must be taken into 

account. Using the usual formulation of the MN law, D0 = DQ0 exp(J5'a/A0)in which A0is 

the MN energy, in Figure 4.11 (c), we plot the values of D^?'As) and Z^p"InP> as a function 

0f£(P-AS) DeSpjte large uncertainties, the MN seems to be obeyed for both D^PAs' 

and £>o ' , with A0 being in the usually reported 25 - 200 meV range [224]. 

In the previous sections, intermixing was studied as a function of annealing time 

and temperature for a constant source of defects. In order to further validate the 

importance of defect transport in the interdiffusion dynamics, we have carried out 

extended analysis on another series of samples for which the LT-InP capping layer 

thicknesses are varied. More precisely, we have re-examined the PL transition energies 

from InAs/InP QDs following anneals at Ta = 725 °C for ta = 60 and 120 s reported in 

Ref. [213] as a function of the thickness of the LT-InP capping layer. PL measurements 

were analyzed using the approach described in Sec.III to extract the experimental values 

of Lj, the. Theoretical L) were evaluated from Eq. (4.6) for different £)(PInP) values, using 

(c0/«o) D(PAs) value of 2 x 10"16 cmV1 as shown in Figure 4.10 (c), for GID sample at 

Ta = 725 °C. 
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Figure 4.12 Square of the diffusion length obtained from PL transition energies from 

InAs/InP QDs following anneals at Ta = 725 °C for ta = 60 s (open squares) and ta = 120 s 

(open circles) reported in Ref. [213] . Results from Eq. (4.6), using £>(PAs)= 10^16 cmV1, 

are also presented for comparison. 

Figure 4.12 presents the theoretical and experimental L) values determined as a function 

of d. First, Figure 4.12 shows that for given Lp_InP, i.e. a given ta and£)(MnP), L) values 

increase monotonically with d and reach a plateau, when d »Lp_ InP. One can see the 

excellent agreement between experimental and theoretical results for ~ 3 x 10~n cm2s_1, 

which corroborates with the obtained diffusion coefficient in Figure 4.10 (c). In addition, 

this value corresponds to the defect diffusion coefficient determined by Haysom et al. 

from their intermixing study in InGaAs/InP QWs, which is ~ 10~n cm2s~l [166]. This 

provides additional evidence for the importance of considering transport of 

nonequilibrium concentration of defects from a localized source. 
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V. Conclusion 

In conclusion, we have investigated the interdiffusion process of InAs/InP QDs 

capped with an InP layer containing GID and subjected to RTA. PL analysis and TB 

calculations were jointly used to extract the interdiffusion lengths of intermixed 

structures over a wide range of annealing times and temperatures. When considering a 

constant concentration of defects in the QD vicinity for the analysis of the interdiffusion 

lengths, the P-As substitution process was found to be characterized by an apparent 

convex Arrhenius relation of (cint/«o) £>(P"As) , suggesting that c-mt is not constant as 

commonly assumed. The time dependence of the defect concentration in the intermixing 

model can be accounted for by considering that the InP capping layer acts as a source of 

highly mobile P interstitial, which promote intermixing in the QD region. Under this 

model, standard linear Arrhenius relationships were obtained for both P interstitials 

diffusion and the P-As substitution. The activation energy and pre-exponential factor for 

P interstitials diffusion in InP were found to be E(J"InP) = 2.7 ± 0.3 eV 

andDfInP) = l0 (3-6±09) cmY1. For P-As substitution process, E(J "As) = 2.3 ± 0.2 eV while 

(co/no) DQPAS) values ranged from 10~5 and 10-4 cm2s_1, depending on QD height and 

defect concentration. Moreover, ST and GID samples were found to be described by 

similar D(PInP) and £ <p"As) values. From the results of this work, we conclude that in both 

ST and GID InAs/InP QDs sample, intermixing is governed by the concentration of 

nonequilibrium P interstitials in the InP capping layer. The primary difference between 

the different samples resides essentially in the concentration of defects, Co, which is a 

strong function of the growth conditions. 
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APPENDIX - Determination of the concentration profile 

We assume that the defects promoting interdiffusion originate only from the InP 

capping layer grown at reduced temperature. Thus, the initial distribution of defects can 

be represented by a uniform distribution of line sources following 

\cn 0 < z < d) c ^ H *<o) -
where d is the thickness of the capping layer. A schematic is presented in Figure 4.13. 

(4.7) 

c(z) 

% 

z z = 0 Z, d 

Figure 4.13 Initial defect concentration profile used in the determination of the 

solution of the one-dimensional diffusion problem. 

To determine the defect concentration profile during anneal, we use the local-

source solution of the diffusion equation to build up the solution for the finite initial 

distribution by superposition. The amount of diffusing material contributed by each 

source can be written as c0dz. Now, let us consider the contribution at an arbitrary 

position z from a source at some other position £ The distance between these locations is 
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£ - z ; thus the diffusion concentration profile related to this source can be written as 

cAz,i) c0d£ 

jAnD^t 
exp 

v2A 

Z-z 

^4D(?-ln?)t 
(4.8) 

where£)(PInP) is the diffusion coefficient associated with the transport of defects. The 

general solution corresponding to the conditions given by Eq. (4.7) is the integral over all 

planar sources, such as 

C(ZJ): 
^AnD^t o 

Jexp 
v 2 \ 

Z-z 
J4D^n?)t 

\d$. (4.9) 

By transferring the integration variable using w = (£ - z)/\j4D(V'lnP)t we find, 

c*(z,t)=V „ J 1 e x p ( - W > 
^ATTD (P-InP)/ 

U. (4.10) 

P 
Using the relationship jexp(-w2 \du = 4n j2\erf i^ff) -erf{a)\, Eq. (4.10) becomes 

^ , 0 = 4 erf 
d-z 

^4D(?-ln?)t 
•erf 

V4Z) (p- InPV 
(4.11) 

which is the resulting concentration profile for the finite initial distribution assumed 

above. The time integrated concentration can be solved analytically, which gives 

\c{nt{z,t)di *=w 

exp (-a2) 

y 

exp(-Z>2Y 
-1 + y ^ 

bsj7r 

where, a = d-z/^4D^\ andb = -z/^4D(PAn\ 

+ \ 1 + -
1 

2a2 

+ 1 + -
2b2 

erf (a) 

erf(Z>) 

(4.12) 
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L'article precedent met en evidence que l'etude macroscopique de 

l'interdiffusion, soit la determination de coefficients de diffusion et d'energies 

d'activation, depend fortement de nos hypotheses sur les mecanismes de diffusion a 

l'echelle microscopique. En effet, en supposant que la concentration des defauts 

gouvernant la diffusion est constante, tel que dans le cas de defauts a l'equilibre 

thermodynamique, le processus de substitution As/P est caracterise par un coefficient de 

diffusion suivant une relation d'Arrhenius convexe. Ce type de relation est 

habituellement associe au fait que le processus caracterise depend de d'autres processus 

dont l'importance est fonction de la temperature. L'interdiffusion dans le systeme de BQ 

InAs/InP sous l'influence du recuit thermique conventionnel n'est done pas regie par la 

concentration de defauts a l'equilibre thermodynamique, tel que largement assume dans 

la litterature (notamment par Sallese et coll. [18] dont les travaux ont ete presentes a la 

section 2.4), mais plutot par les defauts de croissance. En deconvoluant le processus 

d'interdiffusion en fonction du transport des defauts et de la substitution As/P a 

l'heterojonction InAs/InP, nous avons demontre que chacun de ces processus est 

caracterise par un coefficient de diffusion suivant une relation d'Arrhenius. Ces 

observations s'appliquent a la fois aux echantillons cms dans des conditions standard et a 

ceux crus a temperature reduite. De plus, ces deux types d'echantillons sont caracterises 

par les meme valeurs de £)(PInP) etE(J'As). Par consequent, nous pouvons conclure que 

l'interdiffusion induite par recuit conventionnel et l'interdiffusion stimulee par les defauts 

de croissance sont regies par les memes processus de diffusion, a savoir le transport des 

interstitiels de P generes par les couches epitaxiales d'InP et la substitution des atomes As 

et P a l'heterojonction. La difference entre les echantillons reside essentiellement dans la 

concentration des defauts dans la couche d'InP, laquelle depend des conditions de 

croissance. 
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Enfin, etant donnee la similitude de la PL des BQ interdiffusees via les defauts 

provenant de couches epitaxiales et de couches dielectriques (voir Figure 2.24 et 

Refs. [100,160]), nous pouvons speculer que l'interdiffusion est gouvernee par le meme 

mecanisme atomique fondamental. En se referant a nos travaux, Banket coll. [100] en 

sont recemment venus a la meme conclusion. lis proposent meme que la diffusion 

preferentielle des atomes dans le dielectrique observee a la Figure 2.26 produit des 

interstitiels du groupe V. En somme, nos travaux permettent non seulement de mieux 

comprendre specifiquement l'interdiffusion assistee par les defauts de croissance, mais 

d'obtenir des elements de reponse quant aux mecanismes de diffusion dans les autres 

systemes. 

4.4 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons demontre que l'interdiffusion stimulee par les 

defauts de croissance presents dans une couche epitaxiale d'InP crue a basse temperature 

est une technique viable pour l'ajustement spatialement selectif des proprietes d'emission 

optique des BQ InAs/InP. La gravure selective de la couche d'InP contenant les defauts 

de croissance permet d'obtenir des regions ou remission differe de 270 meV en energie. 

Plus important encore, ce traitement permet de preserver les caracteristiques generales 

des spectres, soient leur largeur et la resolution des pics associes aux differentes families 

de BQ. Cette derniere caracteristique a ete mise a profit afin de quantifier rinterdiffusion 

dans les BQ InAs/InP. A l'aide de modeles cinetiques de diffusion, nous avons determine 

les coefficients de diffusion et energies d'activation des processus de transport des 

interstitiels de P dans 1'InP et de substitution As/P a l'heterojonction InAs/InP. Les 

resultats de cette analyse quantitative nous ont egalement permis de conclure que 

rinterdiffusion induite par recuit conventionnel dans les echantillons standard et 

rinterdiffusion stimulee par les defauts de croissance sont toutes deux regies par le meme 

mecanisme atomique fondamental, vraisemblablement le transport des interstitiels de P. 
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CHAPITRE 5 

Interdiffusion assistee par implantation ionique 

5.1 Introduction 

Apres avoir examine l'influence des defauts de croissance sur 1'interdiffusion 

dans le systeme de BQ InAs/InP, nous etudions maintenant la diffusion stimulee par les 

dommages crees par bombardement ionique. De maniere analogue au chapitre precedent, 

nous demontrons tout d'abord l'applicabilite de cette technique pour l'ajustement 

spatialement selectif des proprietes d'emission optique des BQ InAs/InP en effectuant 

une etude parametrique de revolution du spectre de PL en fonction des parametres 

d'operation. Ensuite, nous presentons les resultats de diverses experiences et analyses 

entreprises dans le but de mieux comprendre le mecanisme atomique fondamental 

gouvernant 1'interdiffusion dans ce systeme. 
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5.2 Ajustement des proprietes d'emission optique 

Dans cette section, nous exposons revolution des proprietes de PL des BQ 

InAs/InP en fonction des parametres principaux relies a la technique d'interdiffusion 

induite par les dommages crees par implantation ionique, a savoir, la temperature de 

recuit et la fluence d'implantation. Ce travail a ete presente dans un article intitule 

«Drastic ion-implantation-induced intermixing during annealing of self-assembled 

InAs/InP(001) quantum dots » qui a ete pub lie dans le journal Nanotechnology. Le 

contenu de cet article est presente dans les pages qui suivent. 
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Resume 

Ce travail etudie l'influence du bombardement ionique suivi du recuit thermique 

rapide sur les spectres de photoluminescence (PL) de boites quantiques (BQ) 

InAs/InP(001). Apres traitement, les spectres de PL suivent une evolution atypique 

caracterisee par une augmentation de la largueur spectrale et la naissance d'un pic de 

haute energie analogue a celui d'un puits quantique diffus d'InAsP. De maniere generate, 

le spectre presente un decalage vers le bleu dont Pamplitude augmente avec la 

temperature et la fluence jusqu'a ~ 325 meV. La temperature de recuit seuil pour 

l'obtention d'un decalage du spectre de PL mesurable est de 400 °C, ce qui est 

considerablement plus faible que 725 °C dans le cas des structures non implantees, 

demontrant ainsi le potentiel de cette technique pour l'ajustement spatialement selectif 

des proprietes d'emission optique des BQ InAs/InP. 

Abstract 

This work examines the influence of post-growth phosphorus implantation 

followed by rapid thermal annealing on the photoluminescence (PL) emission from self-

assembled InAs/InP(001) quantum dots (QDs). Upon annealing, the spectra reveal an 

atypical evolution, showing an increase of the emission bandwidth and the rise of a 

InAsP quantum-well-like peak. The overall emission exhibit a blueshift whose magnitude 

increases with annealing temperature and fluence up to ~ 325 meV. The temperature 

threshold for detectable PL shift, 400 °C, is considerably lower than the 725 °C value for 

unimplanted samples, thereby demonstrating the potential of ion-implantation-induced 

intermixing for spatially selective band gap tuning of InAs/InP QDs. 
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I. Introduction 

Because of their promising high characteristic temperature and low threshold 

current density, lasers based on InAs/InP(001) quantum dots (QDs) are attractive building 

blocks for the next generation of optical networks operating in the 1.5 urn range [8]. As 

the development of these technologies requires the integration of lasers with various 

emission wavelengths on a single chip, spatially selective band gap tuning of QD 

structures is becoming a critical issue. Band gap tuning can be achieved after epitaxial 

growth through atomic interdiffusion, or intermixing, at the QD/barrier interface. This 

modifies the confinement profile and alters the QD energy levels, thereby inducing a shift 

of the emission spectra. The simplest way to implement band gap tuning consists of 

subjecting the sample to rapid thermal annealing (RTA). However, thermal intermixing 

does not provide the ability to address a specific region of the sample for monolithic 

integration. To this end spatially selective intermixing (SSI), involving either localized 

heating or sectional creation/suppression of point defects in the structure to 

enhance/inhibit intermixing, is required. Examples of SSI techniques include laser 

irradiation [92,95], dielectric capping (often referred as impurity-free vacancy 

disordering) [92,146], grown-in defects (GID) [154,225], and ion implantation. This 

latter technique has successfully been used for the band gap modification of quantum 

wells (QWs) in various semiconductor systems (see for examples [107,226]). Its use in 

lower-dimensionality systems has so far been limited to 

In(Ga)As/(Al)GaAs QDs [150,152,153,227] and InAs/InP quantum sticks [165]. For 

InAs/InP QDs, recent work by Barik et al. [210] have shown that proton implantation is 

promising for tuning the QD emission properties. However, intermixing studies in 

InAs/InP QDs are still in their infancy and more work is clearly required for better 

control and understanding of the ion-implantation-induced intermixing dynamics. 
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In this paper we examine the influence of low-energy phosphorus implantation 

followed by RTA on the photoluminescence (PL) spectra of InAs/InP(001) QDs grown 

by metalorganic vapor phase epitaxy (MOVPE) and chemical beam epitaxy (CBE). After 

ion-implantation-induced intermixing, drastic modifications of the PL spectra are 

observed in samples grown using both techniques. Important PL shift and bandwidth 

broadening are achieved in implanted samples subjected to RTA, a very promising result 

for SSI in InAs/InP QD-based structures. 

II. Experimental details 

Self-assembled InAs QDs were grown using MOVPE and CBE. MOVPE samples 

(MOVPE QD64) were grown on Fe-doped InP(OOl) misoriented by 2° towards [110]. 

Pd-purified H2 was used as the carrier gas with trimethylindium (TMIn), 

tertiarybutylphosphine (TBP), and tertiarybutylarsine (TBAs) as precursors. Following 

the deposition of a 200-nm-thick InP buffer layer at 600 °C, the temperature was lowered 

to 500 °C under a TBP/H2 ambient. Then, 3.5 monolayers (ML) of InAs were deposited 

followed by a 60 s growth interruption under a TBAs/FL; ambient to allow QD formation. 

A 5-nm-thick InP layer was then deposited in order to freeze the evolution of the InAs 

layer morphology. Finally, the temperature was increased to 600 °C and a 200-nm-thick 

InP capping layer was deposited. CBE samples (CBE 02-169) were grown on Fe-doped 

InP(OOl) using TMIn, arsine, and phosphine without carrier gas. These samples consisted 

in 190-nm-thick InP buffer layer, 2.2 ML of InAs followed by a 60 s growth interruption, 

and a 150-nm-thick InP cap layer, all grown at 495 °C. 

The as-grown samples were cleaved into pieces of approximately 5x5 mm . 

Except for one piece used as a reference sample, each piece was implanted using 30 keV 

P" ions to avoid introducing foreign atoms into the structure, with fluences O ranging 

from 1011 to 1014 cm" . The ion energy was chosen based on SRIM 2000 

simulations [105] in order to locate the implantation damage in the top 120 nm of the InP 
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capping layer. Implantations were performed at 7° off the <001> direction to minimize 

channeling effects, and at a substrate temperature of 200 °C to avoid surface 

amorphization [228]. Each piece was then subjected to a series of 60 s anneal, where the 

annealing temperature (Ta) was progressively increased from 400 to 600 °C by 50 °C 

intervals. RTAs were performed on InP proximity capped samples using an 

A.G. Associates Heatpulse 410 system in a VLSI grade nitrogen atmosphere. 

The interdiffusion process was analyzed by PL spectroscopy realized at 77 K. 

Measurements on the MOVPE samples were carried out using the 632.8 nm line of a 

HeNe laser and acquired with a Fourier transform infrared spectrometer with a 

thermoelectrically cooled InGaAs detector. For the CBE samples, the 532 nm emission of 

a Nd:YVC>4 laser was used as the excitation source while a double grating spectrometer 

with LN2-cooled Ge detector was used for signal collection. The resolution of these 

systems was comparable, correspondingly of 4 meV and 3 meV. In both cases, the probe 

spot was about 50 urn in diameter, resulting in excitation power densities of 20 and 

50 Wcnf for MOVPE and CBE samples, respectively. These power densities were 

sufficiently low to prevent any distortion of the spectra by excess carrier population in the 

QDs. 

III. Results and discussion 

Figure 5.1 presents PL spectra from CBE and MOVPE QDs as a function of Ta for 

both unimplanted and implanted samples. Figure 5.1 (a) and Figure 5.1 (b) demonstrate 

that for both growth techniques, the as-grown samples are characterized by a broad 

emission peak centered at around 850 meV arising from the electron-heavy-hole 

transition of an ensemble of QDs. The CBE PL spectra shown in Figure 5.1 (a) are the 

superposition of up to nine inhomogeneously broadened peaks which are attributed to QD 

families having the same thickness in terms of an integer number of MLs [20,202]. 

Variations in interface roughness, strain field, lateral size, and composition contribute to 
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the inhomogeneous broadening of the emission line of a given family. For the MOVPE 

samples, Figure 5.1 (b) shows that individual island families cannot be resolved due to a 

higher inhomogeneous broadening. The low-intensity peak observed at 1230 meV in the 

MOVPE sample is attributed to the wetting layer (WL) emission [181]. This peak is not 

observed in the CBE sample, which is consistent with a higher QD density and/or a better 

carrier transfer from WL to QD [229]. Figure 5.1 (a) and Figure 5.1 (b) further show that 

successive 60 s anneals in the 400 to 600°C temperature range performed on unimplanted 

samples results in negligible changes in the PL emission, in agreement with previous 

studies that revealed a Ta threshold of about 725 °C for significant PL shift in InAs/InP-

based quantum structures [18,92,202]. 

Figure 5.1 (c) and Figure 5.1 (d) reveal that for O = 1012 cm"2 no significant 

changes in the shape and wavelength peak from the PL spectra of the as-implanted 

samples can be observed, thereby suggesting that no intermixing occurred during that 

processing step. However, upon annealing significant changes arise in the PL spectra. For 

both types of sample the global maximum of the QD emission spectra shifts 

monotonically with Ta while the overall emission bandwidth progressively increases. For 

example, the full-width at half-maximum of the PL spectra displayed in Figure 5.1 (d) 

increases by 70 and 140 meV after RTA treatments at 400 and 450 °C, respectively. For 

the CBE sample, one further notes that QD family peaks can no longer be resolved [202]. 

Next, PL spectra reveal the gradual emergence of a high-energy peak centered at 1020 

and 1130 meV, respectively, for CBE and MOVPE samples annealed at 550 and 500 °C. 

Finally, after annealing at 600 °C, the spectra progressively transform into a much 

narrower peak with an energy approaching that of the WL (~ 1100 meV for the CBE-

grown sample [25]). 
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Figure 5.1 : PL spectra from as-grown and annealed samples as a function of annealing 

temperature Ta from 400 to 600 °C : (a) CBE, unimplanted; (b) MOVPE, unimplanted; 

(c) CBE, O = 1012 cm"2 ;(d) MOVPE, <D = 1012 cm"2 

Figure 5.2 shows the influence of Ta and ion fluence on the PL shift determined 

by comparing the global maximum peak position of PL spectra in as-grown and treated 

samples. The PL emission from unimplanted samples is seen to remain stable up to 

approximately 725 °C [202]. In contrast, ion implantation reduces by ~ 300°C the Ta 

required to induce a PL shift. This reduction is much more pronounced than that reported 

in the widely studied InGaAs/InP QW structures where ion implantation led to a decrease 

in threshold temperatures for intermixing by only 50 °C [111]. The maximum shifts 

obtained following the 600 °C anneal are 250 and 325 meV for the CBE and MOVPE 
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samples, respectively. The larger PL shifts achieved in the MOVPE samples are likely 

due to an in situ annealing resulting from the higher temperature used during growth of 

the InP capping layer. Such in situ annealing was recently shown to reduce QD thermal 

stability, and give hence higher PL shifts [157]. Figure 5.2 further indicates that PL shifts 

increase sharply with fluences between 1011 and 1012 cm"2 and tend to saturate thereafter. 

One should note that these fluences are two orders of magnitude smaller than those 

required for implantation-induced intermixing in InP-based QW structures [111]. 

i — • — i — • — i — ' — i — • — i — • — i — • — r 

400 450 500 550 600 650 700 750 800 

Ta (°C) 

Figure 5.2 : PL shift as a function of Ta for unimplanted and implanted samples 

(fluence ranging from 10u to 1014 cm"2). 

The evolution of the PL peak intensity ratio as a function of Ta and fluence is 

shown in Figure 5.3. First, this figure reveals that unimplanted CBE samples exhibit a 

higher increase in PL signal intensity upon annealing than MOVPE structures. Recalling 

that point defects act as non-radiative recombination centers and that their annihilation 

under annealing produces an increase in PL intensity, our results provide evidence that 

CBE layers contained a more important concentration of as-grown defects. This is a 
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reasonable conclusion since MOVPE samples were grown at higher temperature. 

Figure 5.3 further shows that PL intensity immediately after P" implantation is 

significantly reduced for both types of samples, therefore confirming the formation of 

implantation defects in the capping layer. For implanted samples, the evolution of the PL 

intensity upon annealing is thus a combined effect of grown-in defects annihilation and 

implantation damage recovery. In the case of MOVPE samples, the signal progressively 

increases upon annealing to about 80 % of the as-grown intensity for fiuences of 

1013 cm-2 and below. By sharp contrast, for fluence of 1014 cm"2, only 20 % of the signal 

is recovered, probably because of important implantation damage accumulation in the InP 

capping layer. For CBE samples implanted with fiuences below 1012 cm"2, the PL 

intensity reaches about 80 % of that of as-grown samples. Because of the noticeable 

contribution of grown-in defect annihilation on the evolution of the PL intensity for such 

samples, one can deduce from Figure 5.3 that less than 50 % of the implantation damage 

was recovered upon annealing. This is lower than in the MOVPE samples, which may 

suggest that grown-in defects impede implantation damage recovery. 

Our results clearly demonstrate that implantation of heavy ions in InP is a 

promising technique for emission tuning of self-assembled InAs/InP(001) QDs. More 

specifically, important PL shifts can be obtained in implanted samples at Ta well below 

the onset for intermixing in unimplanted samples. This is attributed to the presence of 

highly mobile implantation-induced defects that provoke a substantial surge of group V 

intermixing during annealing [107,111]. Generally, these defects are known to degrade 

device performances and reliability. However, the results displayed in Figure 5.3 show 

that the use of low implantation fiuences allows a respectable recovery of the optical 

efficiency after annealing. We also point out that despite the fact that CBE and MOVPE 

samples were grown under different conditions, have different InAs coverage (2.2 and 

3.5 ML) and that the implantation damage is located at slightly different distances from 

the QD layer due to different cap thickness (150 and 200 nm), our results show that both 

structures behave similarly upon ion-implantation-induced intermixing. 
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Figure 5.3 : PL peak intensity normalized to that of the as-grown sample as a function 

of Ta for reference samples as well as QD structures implanted with fluences between 

10nandl014cm"2. 

One must however be careful in the physical interpretation of the PL spectra after 

such treatment. In fact, the peculiar evolution of the PL characteristics shown in 

Figure 5.1 indicates a significant bandwidth broadening resulting from an augmentation 

in QDs inhomogeneity. Furthermore, as the amount of intermixing is increased, a 

progressive rise of a high-energy shoulder that slowly transforms into a much narrower 

peak similar to QW emission is observed. This suggests that islands tend to dissolve 

within the WL to form a non-uniform InAsP QW. This is in sharp contrast with other 

results achieved using other intermixing techniques [202,213]. Indeed, for GID and RTA 

treatments, the PL evolution is interpreted in terms of QD families shifting at similar 

rates for given annealing conditions as they retain their structural integrity. 
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IV. Conclusion 

In summary, we have found that damage produced by phosphorus implantation in 

the capping layer dramatically increases interdiffusion in InAs/InP(001) QDs, as 

evidenced by both the temperature threshold for PL shift of 400 °C and the large PL 

shifts of 325 meV obtained after annealing at 600 °C. Since no significant PL shifts could 

be obtained below 725 °C in the case of unimplanted samples, this clearly demonstrates 

the potential of ion-implantation-induced intermixing for spatially selective band gap 

tuning in monolithic integration. Implanted samples further exhibit a unique evolution of 

their PL spectra under annealing through the appearance of an InAsP QW-like peak and 

significant bandwidth broadening, a key finding towards our understanding of the 

interdiffusion dynamics in InAs/InP QDs. 
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Les resultats de l'article precedent demontrent clairement que 1'interdiffusion 

induite par les dommages crees par implantation ionique a basse energie est appropriee 

pour l'ajustement spatialement selectif des proprietes d'emission optique des BQ 

InAs/InP. En effet, l'introduction de dommages dans la couche decapsulation d'InP 

reduit de pres de 300 °C la temperature de recuit seuil a la mesure d'une modification 

significative de la PL et augmente de plus de 200 meV le decalage maximal du spectre de 

PL par rapport au recuit thermique simple. 

D'un point de vue technologique, un point important a noter est 1'augmentation 

significative de la bande spectrale de remission des BQ InAs/InP apres traitement 

d'implantation et de recuit. Cette caracteristique pourrait s'averer particulierement 

avantageuse pour la fabrication de sources d'emission a large bande et lasers ultra-

accordables a base de ces structures. Cependant, l'elargissement des spectres de PL des 

BQ InAs/InP apres interdiffusion assistee par implantation ionique est plutot atypique 

lorsque comparee aux modifications engendrees par 1'interdiffusion induite par les 

defauts de croissance illustrees au chapitre 4. En effet, dans le dernier cas, les spectres de 

PL presentent un decalage vers le bleu progressif, alors que la largeur a mi-hauteur ainsi 

que la resolution des pics attribues aux differentes families de BQ sont preserves. Cette 

difference majeure entre les deux techniques suggere fortement que la nature des defauts 

regissant 1'interdiffusion dans les structures est differente. Cette hypothese persiste 

sachant que la temperature seuil de decalage pour 1'interdiffusion induite par les defauts 

de croissance (~ 600°C) et par implantation ionique (~ 450°C) differe considerablement. 

Alors que les defauts de croissance dans 1'InP sont reconnus pour liberer des interstitiels 

de P [130,166], les defauts emanant des dommages crees par implantation ionique 

peuvent a la fois etre des interstitiels et des lacunes [105]. Les resultats presentes dans 

l'article precedent, lorsque mis en comparaison avec les resultats obtenus au chapitre 

precedent, suggerent done que la diffusion au sein des structures implantees se produit 

via les lacunes. A la prochaine section, nous nous attardons particulierement a la 

verification de cette hypothese. 
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5.3 Dynamique d'interdiffusion 

L'objectif principal de cette sous-section consiste a 1'identification et a la 

caracterisation du mecanisme atomique fondamental de l'interdiffusion stimulee par les 

dommages crees par implantation ionique dans les BQ InAs/InP. Nous analysons en 

details revolution des spectres de PL et de la morphologie des BQ interdiffusees, en 

comparant directement les resultats obtenus pour des BQ soumises a l'interdiffusion 

stimulee par les defauts de croissance et les dommages crees par implantation ionique. 

Puisque les contraintes influencent differemment la diffusion des defauts ponctuels selon 

leur nature, nous avons specialement concus une experience permettant de distinguer les 

effets des lacunes et des interstitiels sur l'interdiffusion des BQ InAs/InP assistee par 

implantation ionique. Enfin, en utilisant des echantillons ayant differentes epaisseurs de 

couches d'encapsulation, nous avons estime le coefficient de diffusion de ces defauts 

dans l'lnP. Les resultats de ces etudes font partie d'un article qui a ete recemment accepte 

pour publication dans Journal of Applied Physics. Cet article est repris integralement 

dans les pages qui suivent. 
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Resume 

Nous avons etudie l'influence des defauts emanant des dommages crees par 

implantation de phosphore dans 1'InP sur l'interdiffusion de boites quantiques (BQ) auto-

assemblees InAs/InP(001). Les spectres de photoluminescence (PL) des echantillons tels 

que crus resultent de la superposition de pics distincts attribuables a 1'emission 

d'ensemble de BQ de meme hauteur pouvant varier entre 4 et 13 monocouches. Les 

spectres de PL presentent un decalage vers le bleu jusqu'a 270 meV et une augmentation 

de la largeur spectrale apres implantation de5xlO n -10 1 4 cm"2 et recuit dans une gamme 

de temperature entre 450 et 600 °C. La deconvolution des spectres de PL des echantillons 

implantes et recuits revele que l'elargissement de la bande spectrale resulte de la 

coexistence de BQ intactes et largement diffusees, indiquant que l'interdiffusion 

occasionnee par le procede d'implantation est non uniforme spatialement. Afin 

d'identifier le mecanisme atomique fondamental a l'origine de ces modifications, nous 

avons effectue des etudes similaires sur des structures dont la couche encapsulante est 

composee de multicouches de puits quantiques (PQ) Ino.75Gao.25As/InP sous contraintes. 

Ces dernieres sont utilisees afin de pieger les lacunes emergeant de la region implantee, 

tout en laissant traverser les interstitiels. Apres traitement d'implantation et de recuit, les 

BQ a l'interieur des echantillons recouverts de PQ presentent un decalage uniforme de 

leur spectre de PL, ce qui est caracteristique d'une interdiffusion regie par le transport des 

interstitiels. Ce resultat demontre non seulement que les lacunes ont ete piegees dans les 

regions sous contraintes, mais qu'elles sont les principaux agents de diffusion dans les 

structures recouvertes d'InP. L'imagerie des structures interdiffusees par microscopie 

electronique a balayage a transmission (STEM) revele des modifications substantielles de 

la morphologie des BQ. Alors que les BQ telles que crues possedent une forme 

pyramidale tronquee, les structures interdiffusees via les lacunes se transforment en 

lentille biconvexe. En se basant sur des resultats de calculs atomistiques des contraintes 

dans les BQ InAs/InP, les changements morphologiques des structures peuvent etre 

attribues au piegeage des lacunes au sein des BQ. II est suggere que ce mecanisme soit 

http://Ino.75Gao.25As/InP
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egalement responsable de l'interdiffusion drastique des BQ a relativement basse 

temperature de recuit. 

Abstract 

We have investigated the influence of defects emanating from phosphorus 

implantation damage in the InP capping layer on post-growth, thermally-induced 

intermixing in self-assembled InAs/InP(001) quantum dots (QDs). Photoluminescence 

(PL) spectra from as-grown samples could be described as the superposition of separate 

PL peaks where each peak corresponded to emission from an ensemble of QDs with a 

particular height ranging from 4-13 monolayers. Blueshift of up to 270 meV and 

significant bandwidth broadening were observed in the PL spectra after ion implantation 

with a fluence of 5 x 10n-1014 cm" and subsequent annealing at temperatures ranging 

from 450 °C to 600 °C. From the analysis of the evolution of the QD peaks upon 

intermixing, which revealed the co-existence of intact QD PL and a broad PL feature 

related to heavily intermixed QDs, it was suggested that the bandwidth broadening 

resulted from spatial inhomogeneity in the compositional intermixing. In order to better 

understand the mechanism responsible for the ion-implantation-induced intermixing, 

samples capped with a stack of compressively strained Ino.75Gao.25As/InP quantum wells 

(QWs) were prepared to trap vacancies released by the implantation damage, while not 

inhibiting the effect of the interstitials. Both blueshift and bandwidth broadening were 

suppressed in samples containing the strained InGaAs QWs whereas the evolution of the 

PL spectra from the QDs behave as expected for interstitial mediated intermixing. The 

vacancies were thus believed to be trapped in the QWs and indicated that intermixing in 

ion implanted InP capped samples is mediated by vacancies. The shape of the QDs 

changed from a truncated pyramid in the as-grown state to a double convex lens structure 

after intermixing as confirmed by cross-sectional scanning transmission electron 

microscopy imaging. Furthermore, the change in shape and compositional intermixing of 

the QDs were attributed to vacancy trapping in the vicinity of the QDs as based on 

atomistic strain calculations. 

http://Ino.75Gao.25As/InP
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I. Introduction 

Considerable attention has been given to self-assembled InAs/InP quantum dots 

(QDs) as active elements in tunable lasers for use in the next generation of optical 

networks and biological imaging systems operating in the 1.5 um wavelength 

range [15,24,230]. The integration of QDs into modern optoelectronic devices is 

dependent upon being able to precisely control their emission wavelength which can be 

achieved by post-growth band gap tuning via thermally-induced interdiffusion of atoms 

at the QD/barrier interface. This modifies the confinement potential and hence the energy 

levels of the heterostructure. The compositional intermixing process is facilitated by the 

motion of point defects that are either native or intentionally incorporated into specific 

regions of the sample, for example, by low-temperature growth of the capping layer 

(grown-in defects (GID)) [166], dielectric capping [231], or high- (low-) energy ion 

implantation above [228] (through [107]) the emitting layer. 

In ion-implanted heterostructures, both interstitial and vacancy mediated 

processes can stimulate compositional intermixing. Given that the evolution of the 

photoluminescence (PL) characteristics with annealing time and temperature are similar 

for dielectric capping, grown-in defects, and low-energy ion implantation (LEII), it was 

assumed by several authors that the dominant defects responsible for intermixing in 

InGaAs/InP quantum wells (QWs) were P interstitials [166,232]. In InAs/InP QDs, 

intermixing using conventional annealing [202], laser annealing [92], dielectric capping 

[92,100,160], and grown-in defects [213] generally results in a progressive blueshift of 

the overall QD emission spectra with no significant peak broadening. In sharp contrast, 

intermixing stimulated by the creation of defects in the capping layer using ion 

implantation yields significant bandwidth broadening of the emission spectra [165,211]. 

Furthermore, the temperature threshold required to induce intermixing in ion implanted 

samples is significantly reduced (~ 400 °C) as compared to the other techniques 

mentioned above (~ 600-725 °C range). These latter results suggest that the dominant 
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defect responsible for intermixing in ion-implanted InAs/InP QDs is different than P 

interstitials, possibly vacancies which are also created as a result of the ion implantation 

damage. 

In this work, we used PL spectroscopy and cross-sectional scanning transmission 

electron microscopy (STEM) to investigate ion-implantation-induced intermixing in 

InAs/InP QDs. Two series of experiments were performed to elucidate the underlying 

mechanism. In the first set of experiments, the influence of the annealing temperature, the 

distance between implantation damage in the InP capping layer and the InAs QDs, and 

the P implantation fluence on QDs PL characteristics were examined. It is shown that the 

ion-implantation-induced intermixing process is spatially inhomogeneous and 

characterized by the presence of relatively intact as well as extensively intermixed areas. 

In order to discriminate the effects of interstitials and vacancies on the intermixing 

dynamics, a second set of experiments were performed on samples capped with 

compressively-strained InGaAs/InP quantum wells (QWs) which are known to trap 

vacancies emanating from the implanted region [85,233]. From these results, we show 

that intermixing in ion-implanted, InP-capped InAs/InP QDs is dominated by the motion 

of vacancies. In addition, as confirmed using STEM imaging and atomic strain 

calculations, vacancy trapping also occurs in the compressively-strained InAs/InP QDs, 

which is believed to be the main mechanism responsible for the ion-implantation-induced 

intermixing observed at relatively low temperature annealing. 

II. Experimental details 

All samples were grown on semi-insulating Fe-doped InP(OOl) substrates by 

chemical beam epitaxy from trimethylindium, arsine, and phosphine. The sample used for 

(CBE 05-041) ion-implantation-induced intermixing experiments consisted of a 128 nm 

thick InP buffer layer, ~ 2.2 monolayers (MLs) of InAs followed by a 25 s growth 

interruption, and a 30 nm-thick InP capping layer, all grown at 515 °C. The temperature 
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was then ramped down to 500 °C for the growth of a 790 nm thick InP layer. We have 

also examined intermixing in a sample (CBE 01-042) containing GID [213,234]. This 

sample consisted of a 120 nm thick InP buffer layer, ~ 2.2 MLs of InAs followed by a 

35 s growth interruption to allow QD formation, and a 40 nm thick InP capping layer, all 

grown at 505 °C. The temperature was then ramped down to 450 °C for the growth of a 

760 nm thick InP layer which contained a large quantity of GID as compared to samples 

grown at the standard temperature of ~ 500 °C. Optimal growth conditions were then 

used for the growth of a 33 nm thick InGaAs capping layer. More precisely, GID in low-

temperature grown InP are related to a P-rich stoichiometry with a large quantity of Pin 

antisite defects [117,217], which upon annealing result in an excess of P interstitials that 

promote interdiffusion [122,123]. 

The samples used for the experiments on vacancy trapping in compressively-

strained QWs are shown schematically in Figure 5.4 (a) and Figure 5.4 (b). The sample 

represented in Figure 5.4 (a) (CBE 06-188) consisted in a 125 nm thick InP buffer layer, 

~ 2.9 MLs InAs QD layer followed by a 25 s growth interruption, and a 32 nm thick InP 

capping layer, all grown at 515 °C. The temperature was then ramped down to 500 °C for 

the growth of a 773 nm thick InP layer so that the total InP capping layer thickness was 

805 nm. The sample (CBE 06-187) shown in Figure 5.4 (b) was similar to that just 

described, except that a 6 period stack of 5 nm thick Ino.75Gao.25As QWs with 75 nm InP 

spacers was inserted in the InP capping layer, 200 nm away from both the surface and the 

QD plane. The indium concentration and QW thickness were chosen to produce 1.5 % of 

compressive strain while avoiding the creation of dislocations in the heterostructure 

[235]. 

http://Ino.75Gao.25As
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Figure 5.4 : Schematic illustrations of the (a) InP and (b) QW capped samples, and (c) 

initial defect concentration profile, cvac (z, t — 0), as a function of position z, zQD and z0 are 

respectively the QD position and the center position of the distribution relative to the 

surface. 

Samples were implanted with phosphorus ions to avoid introducing additional 

chemical impurities. Implantations were performed at 7° off the (001) direction to 

minimize channeling effects. The substrate temperature was maintained at 200 °C to 

prevent surface amorphisation [228] and the implantation fluence, <J>, ranged from 
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5 x 1011 to 1014 cm"2. Based on SRIM 2000 simulations [105], the energy of P ions was 

set to 30 keV to confine implantation damage to the first 120 nm below the top surface 

(see Figure 5.4 (c)). In order to examine the influence of the distance between the 

implanted region and the InAs QDs on the intermixing dynamics, pieces of the sample 

containing compressively-strained InGaAs/InP QWs were chemically etched before ion 

implantation so that only 200 nm of InP remained on top of the QDs layer. The InGaAs 

QWs were removed using a CeHgCV.F^C^ (3:1) solution, while a HCkFbPC^ (1:3) 

solution was used for the etching of the InP. 

Samples were subjected to rapid thermal annealing (RTA) using an A.G. 

Associates Heatpulse 410 system in a VLSI grade nitrogen atmosphere. In order to 

prevent excessive loss of group V atoms during annealing, all samples were proximity 

capped with InP substrates, except for the GID samples which were covered with GaAs. 

The thermal annealing was performed at temperatures, Ta, in the 450 - 750 °C range for 

times, ta, of either 120 or 300 s. 

Low temperature (77 K) PL measurements were conducted using the 532 nm line 

of a Nd:YVC>4 laser as the excitation source, except for the GID samples which were 

probed using the 760 nm line of a Ti-Sapphire so that the InGaAs capping layer could be 

penetrated. In both cases, the incident light power density was kept constant at 50 W cm" 

over a 50 urn diameter beam spot that probed approximately 105 QDs. The spectra were 

acquired using a double grating spectrometer and a liquid nitrogen cooled germanium 

detector. The resolution of the acquisition system was about 4 meV. In order to properly 

observe the QD emission in the samples containing the InGaAs QWs, the QWs were 

etched away prior to PL measurement. While the as-grown structures were etched using 

the solutions described above, intermixed InGaAsP QWs had to be removed using a 

H2S04:H202: H20 (1:1:10) solution due to the highly selective nature of the 

C6H807:H202 (3:1) solution used for InGaAs etching. 
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Structural investigations of the samples were performed using cross-sectional high 

angle annular dark field scanning transmission electron microscopy (HAADF-STEM). 

The samples were prepared by low-angle polishing using an Allied High Tech Products 

Inc. MultiPrep™ system followed by low-angle argon ion milling using a Fischione 

Model 1010 ion mill. Details of the specimen preparation have been previously 

published [26,183]. HAADF-STEM imaging was performed at 200 kV using a JEOL 

JEM-2100F STEM equipped with a Gatan ADF detector (5-11 mm active diameter). The 

inner detector angle of the ADF detector was set to 51 mrad. 

III. Experimental results 

A. Ion-implantation-induced intermixing 

PL spectra from as-grown and intermixed InAs/InP QDs subjected to P 

implantation (O = 1014 cm-2) and annealing at various temperatures are presented in 

Figure 5.5 (a). In order to better highlight the specific effects of ion-implantation-induced 

intermixing, the PL spectra are compared to those obtained for GID-mediated intermixing 

(see Figure 5.5 (b)). In both sets of experiments, the as-grown samples are characterized 

by a broad emission, centered near 850 meV, arising from the superposition of up to ten 

inhomogeneously broadened peaks. These peaks correspond to the fundamental 

electron-heavy-hole transitions (el-hhl) of ensembles, or families, of QDs each having 

the same thickness (AQD) in terms of an integer number of MLs [17,163]. The low-

intensity peak observed at 1160 meV in Figure 5.5 (a) can be attributed to the emission 

from the wetting layer (WL) [25]. The relative intensities of the QD peaks and the WL 

are indicators of the island thickness distribution and QDs density, which can vary 

slightly from one sample to another depending on the growth conditions [41]. For 

instance, the appearance of a WL peak in the GID sample can probably be attributed to a 

lower density of QDs. As discussed in Ref. [163], tight-binding calculations were 

combined with PL results in order to determine the height and P concentration of each 
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QD family in their as-grown state. We have found that the optical transitions from both 

as-grown LEII and GID samples presented in Figure 5.5 arise from 5 to 13 ML thick QDs 

with an average P composition of [P] = 9.3 ± 0.7 %. This indicates that both samples are 

structurally similar, a necessary condition for comparison of their properties after 

different intermixing treatments. 
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Figure 5.5 : (a) PL spectra at 77 K from as-grown and annealed GID samples as a 

function of temperature Ta for time /„ = 300 s. (b) PL spectra at 77 K from as-grown and 

annealed LEII samples with a fluence of O = 1014 cm-2 as a function of Ta for ta = 300 s. 

A typical example of the peak fitting operation is illustrated for the as-grown samples. 

Dashed lines illustrate the evolution of the various QD emission peaks, where the 

numeral in hqo{i) refers to the QD ensemble thickness in terms of an integer number of 

MLs. Fines lines in (a) are magnifications of the spectra in that energy range. 
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Despite their similarities in the as-grown state, the LEII and GID samples display 

very different PL behavior after annealing. As shown in Figure 5.5 (b), the overall QD 

emission spectra from the GID samples exhibit a progressive blueshift without bandwidth 

broadening. No significant change in the overall peak shape and width is observed for Ta 

up to 700 °C. After annealing at 750 °C, the maximum intensity of the PL spectrum is 

located at ~ 1.1 eV and the peak becomes narrower with less resolved subpeaks. This 

results suggest that the thinner QDs progressively dissolve into the WL to form a highly 

disordered QW [213]. In contrast, as shown in Figure 5.5 (a), no progressive blueshift of 

the PL spectra is observed from LEII samples upon annealing; however, at comparatively 

much lower annealing temperatures, a high energy peak emerges over the original QD 

emission spectrum. In addition, substantial bandwidth broadening of the PL spectra is 

observed. After annealing at 600 °C, the PL spectrum becomes dominated by a wide 

emission peak located at ~ 1.1 eV that can be attributed to the emission from heavily 

intermixed QDs. The sudden rise of this high-energy peak, without going through 

intermediate energy values, suggests that QDs experienced significant and rapid 

compositional interdiffusion [211]. 

In order to quantify the evolution of the PL spectra due to intermixing, all spectra 

presented in Figure 5.5 were analyzed using a multiparameter fit assuming a single 

Gaussian curve per QD family peak. As a starting point, the initial peak positions for the 

as-grown samples were estimated based on previous work [163]. The full widths at half-

maximum (FWHM) of the peaks - which are related to inhomogeneous broadening 

within a given family due to small variations in lateral size, composition, electronic 

environment, or from roughness in the thickness[17] - were constrained to increase with 

emission energy since interfacial roughness is expected to cause larger relative changes to 

the confinement emission energy in thinner QDs [16]. The results of this fitting procedure 

are illustrated in Figure 5.5 (a) and Figure 5.5 (b) for the as-grown state where the peaks 

are labeled in terms of /ZQD- The peak energies obtained for the as-grown samples were 

then used to initialize the fit of the spectra from annealed samples. In order to quantify 
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the progressive blueshift of individual QD family peaks in the GID samples 

(Figure 5.5 (b)), a uniform shift was first applied to all as-grown transition energies and 

individual peak positions and FWHM were then fit to obtain the best match to each 

spectrum. For the LEII samples, no progressive blueshift of the QD peaks is observed 

upon annealing in Figure 5.5 (a). In this case, the evolution of PL spectra is explained by 

changes in the relative intensities of the individual peaks. Indeed, as indicated by the 

dotted line in Figure 5.5 (a), the QD peaks appear to remain at their initial energies. A 

significant reduction in the PL intensity of the low-energy peaks associated with thicker 

QDs is accompanied by the sudden rise of a broad, high-energy PL peak with energy 

corresponding to that of thinner QDs and heavily intermixed QDs. In such samples, the 

best fits were obtained by keeping the QD peak position energies constant while allowing 

variations in their amplitude and FWHM. The fitting procedures for the LEII and GID 

samples were not interchangeable since some QD peaks from the annealed GID samples 

were found to be located at intermediate energy values, between the two as-grown states. 

Similarly, it was not possible to attribute the sudden rise of the high-energy peak in PL 

spectra from annealed LEII samples to a progressive energy shift. In all cases, the fitting 

procedure allows the determination of the peak energy and FHWM within ± 5 meV. 

The results of the fitting procedure (peak position and FWHM of each QD peak) 

are presented in Figure 5.6 (a) and Figure 5.6 (b) for the GID samples. In Figure 5.6 (a), 

the peaks attributed to different QD ensembles shift at similar rates with annealing, as 

observed in previous publications [213,234]. No evidence of peak broadening with 

annealing can be seen in Figure 5.6 (b) where the FWHM remains comparable, within 

uncertainty, to that in the as-grown state. Consequently, the combination of similar 

energy shifts and fairly constant FWHM for all QD ensembles results in a relatively 

constant overall emission bandwidth upon intermixing. Hence, all QDs underwent a 

similar degree of intermixing meaning that intermixing in the GID samples was relatively 

spatially uniform. 
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Figure 5.6: Evolution of the QD emission peaks as a function of annealing 

temperature Ta. In (a) and (b) are the evolution of the peak position and FWHM, 

respectively, for GID samples. In (c) and (d) are presented the evolution of the peak 

amplitude and FWHM, respectively, for LEII samples. The symbols correspond to the 

various QD ensembles with differing thickness. 

The amplitude and FWHM of each peak in the PL spectra are presented in 

Figure 5.6 (c) and Figure 5.6 (d) as a function of annealing temperature for LEII samples. 

The amplitude (Figure 5.6 (c)) of the emission peaks attributed to QD ensembles with 4, 

5 and 6 ML in thickness increase by up to two orders of magnitude after annealing. Since 

the sudden appearance of a higher density of small QDs is physically unlikely and that 

the energies associated with heavily intermixed structures of all size in the 0.95-1.15 eV 

range are similar to that for 4-6 ML thick as-grown QDs, an increase in the population of 

heavily intermixed structures is believed to have occurred. In addition, the FWHM of 

these peaks increase from 40 meV in the as-grown state to 80 meV after annealing at 
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600 °C. This is consistent with the fact that emission in that energy range arises from a 

heavily disordered system composed of QDs of different sizes and compositions. On the 

other hand, the emission peaks from QD ensembles of more than 7 ML decrease in 

amplitude by one order of magnitude, while their FWHM remains constant. This 

indicates that these emission peaks arise from intact QDs, where many of the QDs 

previously emitting of this region of the spectrum have now heavily intermixed and 

contribute to the emission of the broad spectral feature in the region 0.95 - 1.15 eV. 

Altogether, the above results demonstrate that the PL spectra origin from a superposition 

of multiple emission peaks from both as-grown and heavily intermixed structures. The 

coexistence of non-intermixed and heavily intermixed QDs within the probed region 

(about 50 [im in diameter) suggests that intermixing is spatially non-uniform throughout 

the sample. 

The peculiar PL progression with annealing temperature observed in 

Figure 5.5 (a) is a general behavior in all of the LEII samples investigated, independent 

of the P implantation fluence and of the distance between the implanted zone and the 

InAs QDs. This effect is illustrated in PL spectra obtained from samples capped with (a) 

200 nm and (b) 805 nm thick InP as a function of implantation fluence for Ta = 575 °C as 

shown in Figure 5.7. Similar to the PL spectra shown Figure 5.5, ion-implantation-

induced intermixing leads to a reduction in the relative intensity of the low energy peaks 

associated with thicker QDs together with an increase in the relative intensity of the high 

energy peaks attributed to the thinner and heavily intermixed QDs. This leads to an 

apparent overall blueshift with significant bandwidth broadening. Comparing the results 

between the samples with 200 nm and 805 nm InP caps reveals that the ion fluences 

required to achieve similar PL characteristics differ by about one order of magnitude. As 

will be discussed in Sec. IV, this important result provides insights into the transport 

dynamics of defects, from their creation location in the InP capping layer to the active 

InAs QD region. 
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Figure 5.7 : PL spectra at 77 K from intermixed QD samples capped with (a) 200-nm-

and (b) 805-nm-thick InP as a function of implantation fluence O for annealing 

temperature Ta = 575 °C and time ta = 120 °C. PL spectra at 77 K from as-grown QDs are 

also shown for comparison. Results of the peak fitting operation are illustrated for as-

grown samples. Dashed vertical lines indicate the peak position of the various QD 

ensembles. 

The results presented in Figure 5.5 (a) and Figure 5.7, together with other 

published data (see, for example, refs. [165,211]), indicate that the observed overall PL 

evolution is common to all ion-implanted InAs/InP QDs even though the changes in the 

relative intensities between the low and high energy peaks are a strong function of 

annealing and implantation conditions. This behavior is significantly different from that 

obtained using other intermixing techniques such as GID as shown in Figure 5.5 (b). 

Since the motion of P interstitials had been previously proposed to explain GID-induced 

intermixing [213], it is reasonable to formulate the hypothesis that the ion-implantation-

induced intermixing originates from the presence of vacancies which were also released 

from the implanted region of the sample. 



186 

B. Vacancy trapping in compressively-strained InGaAs/InP QWs 

The samples shown schematically in Figure 5.4 (a) and Figure 5.4 (b) were used 

to discriminate the effects of vacancies and interstitials on intermixing. In Figure 5.4 (b), 

the compressively-strained InGaAs/InP QWs were used to trap vacancies, while not 

inhibiting the effects of the interstitials [85,233]. Indeed, in a system containing a non­

uniform stress field, diffusing particles experience a force in the direction that reduces 

their interaction energy with the stress field [68,71]. As vacancies in a host crystal create 

local tensile stresses, the system favors the propagation of these defects towards the 

compressively strained regions of the sample. Furthermore, because it requires more 

energy for vacancies to return to the lattice matched regions, these defects are likely to be 

trapped within the compressively strained layers [85]. On the other hand, interstitials 

cause local compressive stresses and hence these defects will diffuse away from the 

compressively strained regions [85]. 

The evolution of the QDs PL characteristics from samples with and without the 

compressively-strained InGaAs/InP QWs after implantation with 10I4Pcm"2 and 120 s 

anneals at Ta ranging from 575 to 725 °C are compared in Figure 5.8 (a). Implanted, InP-

capped samples are characterized by pronounced intermixing as the QD emission evolves 

to essentially become a high energy peak centered at about 1.1 eV, similar to the results 

presented in Figure 5.5 (a) and Figure 5.7. In sharp contrast, the PL spectra from the 

sample comprising the strained QWs exhibit a slower progressive blueshift of up to 

110 meV after annealing at 725 °C with no significant change in the overall peak shape 

and width. No significant blueshift was measured in an unimplanted reference sample 

annealed under the same conditions as highlighted by the dotted spectra in Figure 5.8 (a). 



187 

c 
3 

.Q 
•S 
_l 
Q. 
•a a 

E 
i_ 

o 

0.8 1.0 1.2 0.8 0.9 1.0 
Energy (eV) 

Figure 5.8 : (a) PL spectra at 77 K from as-grown and intermixed (<D = 1014 cm"2; 

Ta = 575-725 °C, ta=l20 s) QDs in samples capped with pure InP (dashed lines) and a 

stack of compressively-strained Ino.75Gao.25As/InP QWs (solid lines). PL spectrum at 

77 K from an unimplanted InP capped sample (dotted line) annealed at Ta = 725 °C for 

ta = 120 s is also shown for comparison, (b) PL spectra at 77 K from as-grown and 

intermixed (O = 1014 cm"2; Ta = 575-725 °C, ta = 120 s) Ino.75Gao.25As QWs, prior to wet 

chemical etching. 

Comparing the results in Figure 5.8 (a) with those in Figure 5.5 (b) reveals that 

the PL evolution from implanted and annealed QW-capped samples is similar to that 

observed in samples containing GIDs, in which intermixing is known to be mediated by 

the motion of interstitials [213]. Since drastic intermixing is suppressed in the presence of 

the compressive QWs, we attribute the origin of the significant and peculiar intermixing 

observed in implanted and annealed InP-capped samples to the motion of vacancies 

created by the ion-induced damage. 

http://Ino.75Gao.25As/InP
http://Ino.75Gao.25As


188 

As mentioned in Section II, the QDs PL spectra presented in Figure 5.8 (a) from 

samples capped with a stack of compressively-strained QWs were obtained after 

carefully etching away the QWs after ion implantation and annealing in order to 

eliminate emission from the QWs. Nevertheless, the QW emission characteristics from 

unetched samples presented in Figure 5.8 (b) provide insights into the intermixing 

dynamics within the strained QW stack. Spectra from as-grown InGaAs QWs are 

characterized by a single emission peak centered around 780 meV corresponding to the 

el-hhl transition [236]. Although not explicitly shown here, QW PL peaks from 

unimplanted samples experience no significant shift for Ta below 750 °C [131,237]. On 

the other hand, QW PL spectra from implanted and annealed samples exhibit a redshift of 

about 20 meV after 120 s anneals at Ta below 575 °C and a blueshift up to about 160 

meV for Ta = 725 °C. Similar PL characteristics were observed by Nie et al. [238] from 

InGaAsP/InP QWs subjected to ion implantation by plasma immersion and rapid thermal 

annealing. These authors, together with Micallef et al. [239], have shown theoretically 

that both red- and blueshifts can be attributed to interdiffusion at the InGaAsP/InP 

interfaces with the sign of the emission shift depending upon the predominance of either 

group III (redshift) or group V (blueshift) atomic interdiffusion. In addition, the PL 

spectra displayed in Figure 5.8 (b) show significant bandwidth broadening, suggesting 

that the numerous QWs undergo different degrees of intermixing. This observation is 

consistent with the fact that defects promoting intermixing are emanating from the 

implanted region on the top surface and that their concentration decreases for QWs 

located deeper into the structure. This is also in agreement with vacancy trapping in the 

compressively-strained QWs as the structures located nearer to the surface can be 

expected to trap the largest number of vacancies. 
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Figure 5.9 : (a) Cross-section HAADF-STEM images of the as-grown QW stack. 

Higher magnification images of the first QW relative to the surface (b) prior to treatment 

and (c) after intermixing (O = 1014 cm"2; Ta = 725 °C, ta = 120 s). (d) Line scan profiles 

across the intermixed QWs (<D = 1014 cm"2; Ta = 725 °C, ta = 120 s). A typical profile of 

an as-grown QW is also shown as a reference. 
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As PL results are only indirect evidence of intermixing, STEM investigations 

were used to confirm that the various QWs exhibit progressively decreasing degrees of 

intermixing as vacancy diffusion progresses deeper into the sample. A typical cross-

sectional image of the entire QW stack is shown in Figure 3.8 (a) while Figure 3.8 (b) 

and (c) are higher magnification images of the first QW (relative to the top surface) in the 

as-grown state and after intermixing (<£ = 1014 cm-2, Ta = 725 °C, ta = 120 s). Line scan 

profiles of the image intensity from every QW after intermixing, averaged over five 

measurements from different locations in the high magnification images, are presented in 

Fig. 6 (d). In addition, a typical profile from an as-grown QW is shown for comparison. 

The degree of compositional intermixing is largest for QW closer to the surface thereby 

corroborating the PL results which showed that the QWs undergo different degrees of 

intermixing based on their location. 

In summary, through the use of a specially designed structure containing 

compressively strained InGaAs QWs in the InP capping layer to trap vacancies, we have 

demonstrated that vacancies are the main agent driving compositional intermixing in ion 

implanted InP-capped InAs/InP QDs. This conclusion has major consequences on the 

understanding of vacancy mediated intermixing within InAs/InP QDs. Indeed, since 

InAs/InP QDs are compressively strained structures, they should also attract vacancies 

into their vicinity. This latter point is addressed in the next subsection. 

C. Vacancy trapping in compressively-strained InAs/InP QDs 

In order to examine the possibility of vacancy trapping in compressively strained 

InAs/InP QD structures, we have investigated the evolution of QD shapes with the degree 

of intermixing using STEM. The results for the LEII and GID samples were compared to 

highlight the specific effects of ion-implantation-induced intermixing. Samples exhibiting 

maximum and intermediate changes in PL in Figure 5.5, i.ei, GID samples annealed at 

7; = 750 and 600 °C for 4, = 300 s, and LEII samples with fluence O=101 4cnf2 

annealed at Ta = 600 and 500 °C for ta = 300 s, were selected for these measurements. 
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Figure 5.10 : (a) Cross-section HAADF-STEM images ([110] zone axis) of a typical as-

grown QD. Images of typical structures in GID samples after annealing for ta - 300 s at 

(b) Ta = 600 °C and (c) Ta = 750 °C. Images of typical structures in LEII samples with a 

fluence of ®=1014cm"2 after annealing for fa = 300s at (d) rfl = 500°C and (e) 

Ta = 600 °C. 

Typical QD shapes for the various processing conditions are presented in Figure 5.10 for 

(a) as-grown, (b-c) annealed GID, and (d-e) annealed LEII samples. The as-grown 

InAs/InP QDs (Figure 5.10 (a)) are truncated pyramids with flat top and bottom surfaces 

and 25° side angles, corresponding to (113) facets, in agreement with previous 

reports [26,28,240]. Substantial modifications in the QD shape are observed in samples 

showing intermediate PL changes. For interstitial-mediated intermixing in GID samples 

the flat top becomes spherical transforming the truncated pyramid QD into a dome-like 

structure as shown in Figure 5.10 (b). On the other hand, vacancy induced intermixing in 

the LEII samples alters both the top and bottom QD interfaces, creating a double convex 

lens as displayed in Figure 5.10 (d). Although the diameter and the thickness of the QDs 

varied significantly for observations made in different regions of the samples, these 
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general QD shapes were consistently observed. Finally, for samples showing maximum 

PL changes, Figure 5.10 (c) and Figure 5.10 (e) show broadened QWs, confirming the 

dissolution of a vast number of QDs into the WL. No distinct QDs structures were found 

in theses samples. This is consistent with the PL results displayed in Figure 5.5 (a) and 

Figure 5.5 (b) where both samples are characterized by a much broadened PL peak 

centered around 1.1 eV. 

Although interstitials and vacancies both lead to broadened QW after significant 

intermixing, the nature of the defects promoting interdiffusion greatly affect the QDs 

shape in their intermediate intermixed states. Since strain affects the diffusion dynamics 

of the defects, we have examined this point in more detail using atomistic strain 

simulations similar to those presented in Ref. [240], using Keating's valence force field 

method [241] with the parameters reported by Martins and Zunger [242]. The calculated 

hydrostatic strain distribution in the [001] plane of a 6 ML thick pure InAs truncated 

pyramid with (113) side facets on a 2 ML-thick InAs WL buried in pure InP matrix is 

presented in Figure 5.11. The strain, expressed as a percentage, has been associated to a 

gray scale (color online), where negative (compressive) and positive (tensile) strains refer 

to black (red) and white (blue), respectively. The scale limits were fixed to -0.1 and 

0.1 % to clearly illustrate small strain variations in the InP matrix. In the scale range 

displayed, the strain distribution within the QD and WL appears homogeneous, although 

the actual strain values varied slightly between -3.3 to -2.9 %. There is a significant 

level of compressive strain in the surrounding InP barrier material at the bottom and the 

top of the pyramidal island. Strain values in these regions are on the order of-0.1 % and 

the compressive strain values gradually diminish away from the QD structure. In contrast, 

regions around the periphery of the island are under tensile strain up to 0.3 %, which 

quickly decrease away from the QD structure. Similar strain distributions were reported 

in the literature for InAs QDs embedded in GaAs matrix [223,243]. 
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Figure 5.11 : Calculated hydrostatic strain distribution in the [001] plane of a 6 ML 

thick pure InAs truncated pyramid with (113) side facets on a 2 ML-thick InAs WL 

buried in pure InP matrix. In the gray (color online) scale, black (red) and white (blue) 

correspond to compressive and tensile strains, respectively. 

Defects traveling down from the top surface of the sample are subjected to the 

compressive and tensile strain fields around the QD. While interstitials are favorably 

directed towards the island periphery, the migration of vacancies towards the QDs is 

energetically favored. Thus, in interstitial-mediated intermixing, QD interdiffusion is 

expected to proceed mostly along the side interfaces, producing graded QD edges. This is 

consistent with STEM images from the GID sample displayed in Figure 5.10 (b). On the 

other hand, in vacancy-mediated intermixing, the compressive strain accumulation 

around the base and top surface of the QD should confine the mobile vacancies 

promoting interdiffusion in these regions. This is in good agreement with the double 

convex lens shape of QDs after ion-implantation-induced intermixing presented in 

Figure 5.10(d). 
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The nature of the defects driving interdiffusion in InAs/InP QDs does not only 

influence the evolution of the QD shape upon intermixing, but it also has an impact on 

the interdiffusion dynamics. Since vacancies are confined in the vicinity of the QDs, a 

single vacancy is expected to induce numerous P-As substitutions at the InAs/InP 

heterojunction and should therefore produce significantly more intermixing than a single 

interstitial which is rapidly ejected away from the strained region [85]. Consequently, the 

P-As substitution coefficient at a given Ta is expected to be much larger when it is 

promoted by vacancies than when it is controlled by the motion of interstitials. This is 

consistent with the lower Ta threshold for intermixing observed in Figure 5.5. In addition, 

since a small number of vacancies is required to produce a large level of interdiffusion, 

this process should be strongly influenced by the probability of the presence of a single 

vacancy in a single QD. Therefore, it is expected that there will be a coexistence of both 

intact and intermixed QDs within the sample, which is consistent with the spatial 

inhomogeneity of ion-implantation-induced intermixing as observed in Sec. A. 

IV. Discussion 

In order to gain further insight into the dynamics of vacancy diffusion, we have 

conducted a quantitative analysis of the results displayed in Figure 5.7 which highlight 

InAs/InP QD samples with 200 and 805 nm thick InP capping layers with comparable PL 

characteristics for implantation fluences differing by about one order of magnitude. 

Based on these observations, we may assume that both experimental conditions led to 

comparable intermixing diffusion lengths. Furthermore, assuming that atomic 

interdiffusion in the vicinity of the QDs was governed by a sole diffusion species -

vacancies based on the results presented in the previous section - the diffusion length of 

intermixing, L/, after a given annealing time, ta, can be written as[68,125,166] 

4£)(P-As) t 

L)= \cvac(zQD,t)dt, (5.1) 
no o 
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where D(P'As) is the P-As substitution coefficient at the QD boundary and cvac(zQD,/)/«0 

is the concentration of vacancies at the QD position, ZQD , as a function of time, t, with 

respect to the total concentration of vacancy sites available, no. Since both samples were 

subjected to 120 s anneals at a temperature of 575 °C, it can be reasonably assumed that 

values of £)(P~As) are the same in both conditions. This assumption is valid provided that 

£>(P-As) j g n o t c o n c e n u - a t i o n dependent, a reasonable hypothesis for InAs/InP QDs [234]. 

Thus, based on Eq. (5.1), both experimental conditions must lead to the same time-

integrated cvac(zQD, 0 value. 

Since the concentration of P vacancies (Vp) released by the ion-induced damage is 

believed to be much larger that the concentration of native defects in thermal equilibrium, 

vacancies are expected to dominate intermixing dynamics. Under these assumptions, we 

can estimate the diffusion coefficient associated with the transport of vacancies from their 

creation location in the InP capping layer to the InAs active region. The initial P vacancy 

concentration profile cvac(z,t = 0) resulting from ion implantation can be reasonably well 

described by a Gaussian distribution[105] 

AO 
cvac( z^ = ° ) = 7 r = e x P 

W-42K 

l f z - O 2\ 

0 

W j 
(5.2) 

where A, w, and ZQ are the amplitude, the width, and the center position of the Gaussian 

distribution, respectively (see Figure 5.4 (c)). Using the local-source solution of Fick's 

diffusion equation and the method of superposition[68] with initial conditions given by 

Eq. (5.2), the vacancy diffusion concentration profile cmc(z,t) can be written as 

c (z J) — 
vac V »*/ 

A<D 

wjAnatf^H 
rexp 

f-y\ 
exp 

fb^ 

K4a j 
1-erf 

b 

2yja 
(5.3) 

where £)<vacInP> is the diffusion coefficient for the transport of vacancies in the InP matrix. 
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In Eq. (5.3), the constants a, b, and y are respectively defined as 

a •• 

f 1 1 ^ 
• + • 

K2W2 4Z)(VaC-InPV j 
b = 

zQ 2z 

Kw2 4D(vac"InPV j 
and y = 

{ z 2 2 z 2 ^ 
°. + -

v w 2 4£>(vac-,nPV , 

The integral of Eq. (5.1) was evaluated numerically over the annealing time 

ta— 120 s using the vacancy diffusion concentration profile given by Eq. (5.3). The 

Gaussian distribution parameters used in Eq. (5.3) were obtained from SRIM 2000 

simulations [105]. Using our experimental conditions (nature of the target, mass, energy, 

and angle of incidence of the ions), these parameters were found to be A = 243 VP/ion, 

w — 23.3 nm, and ZQ = 22.2 nm. The results of the integral of Eq. (5.1) are presented in 

Figure 5.12 as a function of the unknown parameter £)(vaclnp) for ZQD = 200 and 805 nm 

19 1 "\ —9 

with O = 1 0 and 10 cm , respectively, which are the experimental parameters 

producing similar PL characteristics as observed in Figure 5.7. As mentioned above, in 

order to yield the same intermixing length Li, both experimental conditions must have the 

same time-integrated cmc(zQD,t) value. This situation corresponds to the point where 
both curves shown in Figure 5.12 intersect, i.e., for £)(vacInP^ io~n cm2s~'. 

Although the comparison between PL spectra from both samples is only semi­

quantitative, it nevertheless reveals that the fluence ratio to achieve comparable PL 

characteristics is neither lower than 7 nor higher than 25. We have recalculated the time-

integrated cvac(zQD,/) using these latter conditions and plotted the results in Figure 5.12. 

Using these curves, the uncertainty on £)(yacInp) is found to be of the order of 

0.3 x 10-11 cm2s_1. In addition, the A value provided by SRIM simulations needs to be 

treated with caution as it is well-known that this is only an estimate and can easily be off 

by an order of magnitude. Indeed, it gives a very crude description of damage, assuming 

Frenkel pairs rather than the damage clusters predicted for instance by molecular 
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Figure 5.12 : Time integrated vacancy concentration at the QD layer as a function of 

£>(vaclnP) calculated for zQD = 200 nm with <D = 1012 cm"2 (solid line). These results are 

compared to those obtained for zQD = 805 nm with O = 7 x 1012 cm-2 (dotted line), 

10 x 1012 cm"2 (dashed line) and 25 x 1012 cm"2 (dash and dot line). 

dynamics and does not include dynamic annealing effects. Still, assuming a displacement 

energy of 8 eV [102], SRIM simulations yield A = 764Vp/ion, w = 23.2nm, and 

z0 = 21.7 nm. Besides, since both samples were exposed to the same damage and that the 

determination 0f Z>(vac_InP) only requires comparison of time-integrated cvac(zQD,?) on a 

relative scale, such uncertainty has little effect on the value of £)(vacInP) deduced from our 

analysis. In fact, when using the parameters obtained for a displacement energy of 5 eV 

in the calculations, the same value for£)(vacInP) was found. Therefore, for Ta = 575 °C, a 

diffusion coefficient associated with the transport of vacancies in the InP matrix of 

Z)(vaC-inP)= ̂  0 ± 0 3^ x 1 ( r n cm2g-i a p p e a r s t 0 provide a reasonable estimate. This latter 

value is two orders of magnitude larger than the diffusion coefficient for the transport of 

P interstitials in InP at 575 °C, which is ~ 10~13 cmV1 [234]. In InP-capped structures, 
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the vacancies emanating from the ion implanted region are thus much more mobile than P 

interstitials and should therefore be the first defect to reach the active QD region. 

V. Conclusion 

In this work, we have used PL measurements and HAADF-STEM imaging to 

investigate the influence of defects emanating from phosphorus implantation damage in 

the InP capping layer on post-growth thermally induced intermixing in InAs/InP QDs. It 

was shown that P implantation with a fluence in the 5 x 10n-1014 cm"2 range induces an 

overall blueshifting of the PL spectra with significant bandwidth broadening even for 

Ta < 600 °C. Analysis of the QD peak evolution as a function of the level of intermixing 

revealed that bandwidth broadening results from the coexistence of both non- and heavily 

intermixed QD structures, consequential to a spatially nonuniform intermixing process. 

We have also investigated the atomistic mechanism driving ion-implantation-induced 

intermixing using a specially designed sample in which QDs are capped with 

compressively-strained InGaAs/InP QWs to trap vacancies created by the ion-induced 

damage. The overall blueshift and bandwidth broadening of the spectra are suppressed in 

samples with strained InGaAs QWs, with the PL spectra exhibiting an evolution similar 

to that expected for intermixing mediated by interstitials. Based on these results, we have 

concluded that ion-implantation induced intermixing in InP-capped InAs/InP QDs is 

primarily driven by the motion of vacancies emanating from the implanted region. It was 

also shown that ion-implantation induced intermixing in InAs/InP QDs produces 

significant modifications in the shape of the QDs, transforming them from truncated 

pyramids in the as-grown state to double convex lens structures. In addition, using 

atomistic strain calculations, these observations were found to be consistent with vacancy 

trapping in the vicinity of the QDs. This phenomenon is also believed to be responsible 

for the large degree of interdiffusion in ion implanted samples subjected to relatively low 

temperature annealing. 
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Sans aucun doute, le point majeur de l'article precedent est qu'en faisant 

l'hypothese que les PQ Ino.75Gao.25As/InP sous contraintes piegent les lacunes, nous 

avons demontre de maniere concluante que l'interdiffusion assistee par implantation 

ionique dans les BQ InAs/InP est majoritairement regie par les lacunes liberees par les 

dommages crees lors du procede d'implantation. L'argument principal de cette 

demonstration est qu'en consequence du piegeage des lacunes, l'interdiffusion au sein 

des BQ devient dominee par les interstitiels et engendre les memes caracteristiques de PL 

que celles observees dans le cas de l'interdiffusion induite par les defauts de croissance -

reconnus pour liberes des interstitiels. 

Un autre point important a soulever est qu'au meme titre que les PQ sous 

contraintes peuvent pieger les lacunes, les BQ InAs/InP attirent egalement ces defauts en 

leur centre. Ce phenomene est vraisemblablement a l'origine de l'interdiffusion soudaine 

des BQ InAs/InP soumises a 1'implantation ionique et recuit a basse temperature 

(~ 450 °C). En ayant recours a des echantillons de differentes epaisseurs de couches 

d'encapsulation, nous avons pu estimer un coefficient de diffusion des lacunes de P dans 

l'lnP de 10~n cmV1 a 575 °C. Cette valeur est beaucoup plus grande que celle 

determinee pour le transport des interstitiels de P dans l'lnP a la meme temperature 

(10~13 cmV1), ce qui constitue un argument supplementary au fait que l'interdiffusion 

dans les structures de BQ InAs/InP implantees est dominee par le transport de lacunes. 

Dans le cadre de ces derniers travaux, nous avons egalement analyse en details 

revolution du spectre de PL et de la morphologie des BQ interdiffusees, comparant 

directement les resultats obtenus pour une interdiffusion assistee par implantation ionique 

- maintenant connue pour etre dominee par le transport des lacunes - et ceux obtenus 

pour un interdiffusion induite par les defauts de croissance - regie par le transport des 

interstitiels. Nous avons demontre que les spectres de PL des structures de BQ implantees 

et recuites sont composes de plusieurs pics provenant de BQ intactes et largement 

interdiffusees, mettant en evidence que l'interdiffusion assistee par implantation ionique 

http://Ino.75Gao.25As/InP
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est spatialement inhomogene. Cette inhomogeneite est probablement reliee au fait qu'un 

faible nombre de defauts est necessaire pour produire une interdiffusion substantielle du 

au piegeage des lacunes dans la BQ. Etant donne le faible nombre de lacunes impliquees 

dans le processus, P interdiffusion dans les echantillons implantes est probabiliste, de 

sorte qu'il y peut y avoir a la fois des BQ intactes et interdiffusees dans la structure. A 

1'inverse, les spectres de PL des BQ interdiffusees via les defauts de croissance 

presentent un decalage progressif, tout en conservant leur largeur spectrale ainsi que la 

resolution des pics attribues aux differentes families de BQ. Ces derniers resultats 

suggerent done que le processus d'interdiffusion est uniforme spatialement, probablement 

en raison du grand nombre de defauts necessaires a l'obtention d'une interdiffusion 

significative etant donne 1'absence de piegeage des defauts au sein des BQ. 

Par ailleurs, nous avons expose revolution de la morphologie des BQ en fonction 

des mecanismes atomiques de diffusion. Alors que les BQ telles que crues possede une 

forme pyramidale tronquee, les structures interdiffusees prennent la forme de dome ou de 

lentille biconvexe selon que 1'interdiffusion soit gouvernee par les interstitiels ou les 

lacunes. Nous avons demontre, a l'aide de simulations numeriques des contraintes 

hydrostatiques dans les BQ InAs/InP, que ces resultats sont en accord avec un processus 

de diffusion assistee par les contraintes. Les gradients de contraintes autour des BQ a 

inevitablement un effet sur la directionnalite de la diffusion des defauts dans les 

structures et done sur la forme finale des BQ interdiffusees. 
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5.4 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons demontre que l'interdiffusion assistee par 

implantation ionique d e P a basse energie dans 1'InP est une technique adequate pour 

l'ajustement spatialement selectif des proprietes d'emission optique des BQ InAs/InP. 

Apres traitement d'implantation, les spectres d'emission des BQ affichent un decalage 

vers le bleu, pouvant atteindre jusqu'a ~ 270 meV, avec une augmentation significative de 

la largueur spectrale. Beneficiant des contraintes generees par des multicouches 

Ino.75Gao.25As/InP sous contraintes afin de pieger les lacunes, nous avons demontre que 

cette evolution atypique de la PL resulte d'une interdiffusion des BQ via les lacunes 

liberees par les dommages d'implantation. En combinant les resultats d'analyses 

microscopiques des BQ interdiffusees avec les resultats de simulations numeriques des 

contraintes dans les BQ, nous avons egalement mis en evidence que les lacunes sont 

piegees a l'interieure des BQ sous contraintes. Ce phenomene est soupconne d'etre a 

l'origine de l'interdiffusion soudaine des BQ InAs/InP soumises a 1'implantation ionique. 

En ayant recours a des echantillons de differentes epaisseurs de couches d'encapsulation, 

nous avons pu estimer le coefficient de diffusion des lacunes de P dans 1'InP. Enfin, les 

resultats obtenus dans ce chapitre ont ete confrontes a ceux obtenus dans le cas de 

l'interdiffusion stimulee par les defauts de croissance, mettant l'accent sur le fait que 

revolution particuliere de la PL et de la morphologie des BQ repose sur la nature du 

mecanisme atomique fondamental regissant 1'interdiffusion. 

http://Ino.75Gao.25As/InP
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CHAPITRE 6 

Conclusions, discussion generate et perspectives 

6.1 Resume des principaux res u I tats 

L'emploi des boites quantiques InAs/InP dans les circuits optoelectroniques 

integres ainsi que dans les sources electroluminescentes a large bande et lasers ultra-

accordables convokes par le domaine des telecommunications optiques depend fortement 

de l'aboutissement d'une technique d'ajustement spatialement selective liable de 

remission optique de ces structures. Le procede d'interdiffusion apres croissance 

constitue une technique de choix pour Pingenierie des structures de bande des semi-

conducteurs. Neanmoins, le controle des proprietes d'emission des BQ InAs/InP au 

moyen de l'interdiffusion requiert non seulement un savoir-faire experimental via une 

fine connaissance de Pinfluence des parametres d'operation sur remission, mais 

egalement une excellente comprehension des mecanismes fondamentaux de diffusion mis 

en jeu. Cette comprehension en est encore a un stade elementaire pour les materiaux a 

base d'InP et pratiquement inexistante pour les systemes complexes comme les BQ 

InAs/InP. C'est precisement dans ce contexte que s'inscrit notre travail. Cette these 

constitue a la fois un apport de nature fondamentale a la comprehension des mecanismes 



204 

d'interdiffusion dans ce systeme et un apport de nature technologique a 1'identification de 

techniques d'interdiffusion adequates pour l'integration des BQ InAs/InP dans les 

prochaines generations de dispositifs optoelectroniques. Plus specifiquement, nous avons 

contribue a identifier et caracteriser les mecanismes de diffusion dominant (z) pendant la 

croissance et (if) pendant l'interdiffusion induite par les defauts de croissance ainsi que 

par les dommages crees par implantation ionique a basse energie. 

Afin de pouvoir modeliser et comprendre les phenomenes d'interdiffusion post-

croissance dans les BQ InAs/InP, il est primordial de determiner l'etat initial des 

structures dans les echantillons tels que eras. En combinant des analyses experimentales 

de photoluminescence et des calculs theoriques des energies de transition via un modele 

de liaison forte, nous avons mis au point une procedure permettant d'assigner sans 

ambigui'te un pic de PL a une famille de BQ de taille et composition precise. Cette 

caracterisation nous a permis de demontrer que les BQs InAs/InP telles que craes sont en 

fait des structures interdiffusees. Nous avons trouve que le degre d'incorporation de 

phosphore est le meme pour l'ensemble des BQ sur un meme echantillon avec des 

concentrations de P variant entre 6 et 10 % selon les conditions de croissance. En plus de 

fournir les conditions initiales des heterostructures permettant de caracteriser 

adequatement rinterdiffusion stimulee, ces resultats nous ont permis de tirer des 

conclusions originales concernant rinterdiffusion lors de la croissance. Nous avons 

montre que 1'incorporation de P dans 1'InAs est inherente a la croissance des 

heterostructures InAs/InP et resulte non seulement de l'echange As/P a la surface, mais 

probablement aussi d'une diffusion assistee par les contraintes. 

Apres avoir mis en place une methode pour la caracterisation des structures a leur 

etat initial, nous nous sommes consacres a l'etude de rinterdiffusion post-croissance des 

BQ InAs/InP. Nous avons caracterise revolution des proprietes d'emission optique des 

BQ soumises a l'interdiffusion induite par recuit thermique conventionnel, stimulee par 

les defauts de croissance et par les dommages crees par implantation ionique a basse 

energie. 
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Figure 6.1 : Decalage du spectre de PL de BQs InAs/InP en fonction de la temperature 

de recuit pour differentes techniques d'interdiffusion : recuit thermique conventionnel 

(RTA), interdiffusion assistee par les defauts de croissance (InP-BT) ou par implantation 

ionique (pour differentes fluences d'implantation). 

La Figure 6.1 compare les valeurs de decalage du spectre de PL en fonction de la 

temperature de recuit pour les deux types d'interdiffusion stimulee et pour le recuit 

thermique conventionnel. Dans un premier temps, en illustrant que 1'interdiffusion 

induite par les defauts de croissance et les dommages crees par implantation ionique 

permettent d'obtenir des temperatures de recuit seuil inferieures et des amplitudes de 

decalages du spectre de PL superieures a celles obtenues par recuit conventionnel, nous 

avons demontre que ces techniques sont viables pour l'ajustement spatialement selectif 

des proprietes d'emission optique des BQ InAs/InP. Pour ces deux techniques, des 

decalages jusqu'a ~ 270 meV ont ete obtenus selon les conditions d'operation. Dans un 

deuxieme temps, nous avons expose revolution particuliere des spectres de PL en termes 

de decalage et d'elargissement du spectre engendres par chacune des techniques 
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d'interdiffusion stimulee. A partir de revolution particuliere des spectres, nous avons 

conclu que l'interdiffusion stimulee par les defauts de croissance est progressive et 

uniforme au sein des differentes structures sur un meme echantillon alors que 

l'interdiffusion stimulee par les dommages crees par implantation ionique est soudaine et 

inhomogene spatialement. Cet eventail de proprietes d'emission ouvre la voie a la 

fabrication de circuits optoelectroniques integres, de sources electroluminescentes a large 

bande et de lasers ultra-accordables aux possibilites immenses. 

Par la suite, nous avons mis a profit les caracterisations de PL a une etude 

detaillee des mecanismes fondamentaux regissant rinterdiffusion par recuit thermique 

conventionnel et stimulee par les defauts de croissance. En combinant analyses 

experimentales et theoriques de la photoluminescence a des modeles theoriques de 

diffusion, nous avons mis en evidence que, dans les deux cas, l'interdiffusion est decrite 

par les memes mecanismes de diffusion, soient le transport d'interstitiels de P generes par 

les couches epitaxiales d'InP et la substitution des atomes As et P a Pheterojonction 

InAs/InP. Plus important, les resultats de cette analyse ont montre que Penergie 

d'activation et le prefacteur pour le transport des interstitiels dans PlnP sont de 

£f-InP) = 2.7 ± 0.3 eV et D<p"lnP) = l O ^ ^ c m Y 1 . Dans le cas du processus de 

substitution As/P, Penergie d'activation est ^ P A s ) = 2.3 ± 0.2 eV. Quant au prefacteur, il 

varie entre 10 5 et 10~4cm2s_1 selon la taille des BQ et la concentration de defauts de 

croissance. 

Ensuite, nous avons determine et caracterise le mecanisme de diffusion dominant 

au cours de l'interdiffusion assistee par implantation ionique. En utilisant des echantillons 

contenant des puits quantiques sous contraintes pour discriminer les effets des interstitiels 

et des lacunes, nous avons tout d'abord demontre que l'interdiffusion dans ce systeme est 

regie majoritairement par le transport des lacunes de P emanant de la region implantee. 

Par la suite, en se basant sur les caracteristiques particulieres des spectres de PL des 

structures interdiffusees selon diverses conditions experimentales, nous avons estime un 
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coefficient de diffusion des lacunes de P dans 1'InP de (1.0 ± 0.3) x 10 cm s" a 575 °C. 

Cette valeur etant plus de deux ordres de grandeur superieure a celle determinee pour le 

transport des interstitiels de P dans 1'InP a la meme temperature (10~13 cm2s"'), ceci 

constitue un argument supplemental au fait que rinterdiffusion dans les structures 

implantees est dominee par le transport des lacunes. 

Enfin, connaissant les differents mecanismes fondamentaux mis en jeu lors de 

1'interdiffusion induite par les defauts de croissance et par les dommages crees par 

implantation ionique, nous avons revele des details inedits de 1'interdiffusion a Pechelle 

atomique dans les BQ InAs/InP. Nous avons montre que les BQ interdiffusees prennent 

la forme de dome ou de lentille biconvexe selon que rinterdiffusion soit gouvernee par 

les interstitiels ou les lacunes. A partir des resultats de simulations numeriques des 

contraintes hydrostatiques dans les BQ InAs/InP, nous avons demontre que le 

changement de morphologie des BQ est en accord avec une diffusion assistee par les 

contraintes. Nos travaux constituent done un element de preuve majeur de l'effet 

significatif des contraintes dans le processus d'interdiffusion dans les BQ InAs/InP. 
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6.2 Discussion sur les principales contributions 

Tel que mentionne precedemment, cette these de doctorat a contribue de maniere 

generale a la science et l'ingenierie des BQ InAs/InP pour des applications 

optoelectroniques. Nous allons maintenant faire de brefs commentaires sur l'impact 

potentiel de nos principales contributions. 

6.2.1 Sonder I'interdiffusion dans les BQ InAs/InP lors de la 
croissance epitaxiale et Pauto-organisation 

Une des principales contributions de cette these est sans aucun doute le 

developpement d'une methode combinant analyses de PL et calculs theoriques permettant 

de determiner sans ambigui'te la taille et la composition des BQ InAs/InP apres 

croissance. Cette methode est particulierement interessante du au fait qu'elle permet de 

sonder avec precision de faibles concentrations d'un element de la matrice au sein de 

structures a geometrie complexe ; chose que la plupart des outils actuellement disponibles 

ont de la difficulte a realiser. De plus, elle emerge a un moment ou l'approche 

parametrique a atteint ses limites a l'avancement de notre comprehension de la 

dynamique de croissance des BQ InAs/InP necessaire a leur optimisation dans le contexte 

d'applications technologiques specifiques. Par exemple, l'analyse de l'influence de la 

temperature de croissance sur 1'incorporation de P pourrait conduire a l'extraction de 

parametres cinetiques decrivant les differents phenomenes physiques mis en jeu. II est 

anticipe que nos resultats auront non seulement un impact sur notre comprehension du 

systeme InAs/InP, mais egalement sur l'ensemble des heterostructures III-V a base de 

phosphore et d'arsenic. 
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6.2.2 Methodes originales pour I'etude des mecanismes 
atomiques de diffusion 

Une autre contribution importante de cette these est le developpement de 

methodes originales pour I'etude des processus atomiques de diffusion. En effet, nos 

travaux ont mis en evidence que revolution de la PL et de la morphologie des BQ 

InAs/InP depend fortement du processus atomique de diffusion mis en jeu, qu'il soit par 

lacunes ou par interstitiels. Par consequent, les BQ InAs/InP constituent des sondes 

nanometriques ideales pour I'etude de la diffusion dans les semi-conducteurs. Elles 

pourraient ainsi etre inserees dans des composantes complexes afin d'etudier le transport 

des defauts ponctuels. Par ailleurs, en nous basant sur des arguments simples de 

diffusion, nous avons demontre que les heterostructures sous contraintes, notamment les 

PQ Ino.75Gao.25As/InP, peuvent de maniere efficace pieger les lacunes. A l'inverse, le 

piegeage d'interstitiels par des multicouches en tension devrait egalement etre realisable. 

Cette technique de « piegeage des defauts » est aisement applicable a tout systeme de 

semi-conducteurs pour discriminer les effets des interstitiels et de lacunes sur la 

dynamique d'interdiffusion. 

6.2.3 Fabrication de dispositifs a bases de BQ InAs/InP 

Par nos travaux, nous avons demontre la faisabilite de l'ajustement spatialement 

selectif des BQ InAs/InP, comblant ainsi un besoin essentiel a la realisation de dispositifs 

optoelectroniques a large bande a base de BQ InAs/InP. Nous sommes dans une position 

strategique favorable a l'integration des BQ InAs/InP dans les dispositifs 

optoelectroniques modernes. En effet, l'ensemble des outils technologiques necessaires a 

la fabrication de tels dispositifs est maintenant disponible. Les structures de BQ InAs/InP 

peuvent facilement etre fabriquees par MOVPE, technique de croissance largement 

utilisee qui satisfait convenablement les exigences elevees du monde industriel. Nous 

disposons de deux techniques viables pour l'ajustement des proprietes d'emission optique 

de ces structures, a savoir, la croissance a basse temperature et l'implantation ionique. 

http://Ino.75Gao.25As/InP
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Notons que cette derniere methode est deja largement employee dans les chaines de 

fabrication de dispositifs optoelectroniques, notamment pour le dopage post-croissance. 

D'autre part, nous avons demontre que l'interdiffusion assistee par les defauts de 

croissance preserve la largeur spectrale de la PL des BQ alors que l'interdiffusion assistee 

par implantation ionique l'augmente du au fait que l'interdiffusion stimulee par les 

defauts de croissance est progressive et uniforme au sein des differentes structures sur un 

meme echantillon alors que l'interdiffusion stimulee par les dommages crees par 

implantation ionique est soudaine et spatialement inhomogene. En somme, chacune des 

techniques possede ses avantages et inconvenients selon le type de dispositif convoke. 

Du point de vue des applications, il est clair que l'interdiffusion assistee par les defauts 

de croissance permet un ajustement fin de remission des BQ InAs/InP, chose que 

l'interdiffusion assistee par implantation ionique ne permet pas. Entre autres, ceci est 

avantageux pour controler les legeres variations d'emission d'un echantillon a l'autre 

suite aux derives de procede de croissance. En ce qui a trait a la fabrication de sources a 

large bande, rinterdiffusion assistee par implantation ionique engendre naturellement une 

augmentation de la bande spectrale de remission, creant ainsi directement une source a 

large bande. Toutefois, la fabrication d'une source a large bande via l'interdiffusion 

assistee par les defauts de croissance necessite la juxtaposition de differentes sources 

d'emission. En principe, une source a large bande fabriquee par interdiffusion assistee par 

implantation ionique devrait etre de taille inferieure a celle fabriquee par interdiffusion 

assistee par les defauts de croissance. Neanmoins, d'autres elements restent a verifier afin 

de determiner de maniere definitive quelle technique est preferable pour la fabrication 

monolithique de dispositifs integres a base de BQ InAs/InP, a savoir, la resolution 

spatiale, la precision et la reproductibilite de chacune des techniques. 
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6.3 Perspectives et recommandations 

Dans le cadre de cette these, plusieurs aspects auraient merite d'etre traites avec 

davantage de profondeur. Parmi ceux-ci, citons tout d'abord la determination des 

parametres physiques de diffusion dans le cas de l'interdiffusion assistee par implantation 

ionique. Bien que nous ayons determine que rinterdiffusion se produit majoritairement 

via les lacunes, nous avons estime le coefficient de diffusion des lacunes dans 1'InP pour 

une seule temperature de recuit. II serait interessant d'etudier plus en detail la dynamique 

de diffusion dans ce systeme et determiner l'energie d'activation de ce processus. Pour ce 

faire, il faudrait repeter les experiences de la section 5.3 pour differentes temperatures de 

recuit et effectuer les analyses necessaires. Etant donne la complexity des processus sous-

jacents a rinterdiffusion, cette etude pourrait apporter des elements de reponses, a savoir, 

si la diffusion est limitee par la creation des lacunes par les dommages d'implantation. 

Dans ce travail, nous nous sommes precisement attardes a l'etude de 

rinterdiffusion dans une simple couche de BQ InAs/InP. Or, les dispositifs 

optoelectroniques et electroluminescents sont souvent constitues de structures complexes 

incluant des guides d'onde, des couches tampons, des barrieres de confinement de 

composition variable, des regions actives composees de multicouches ainsi que des 

regions dopees. Chacun de ces elements peut modifier rinterdiffusion et il devient done 

pertinent d'etudier leur influence sur le transport des defauts dans la structure. Par 

exemple, on a de plus en plus recours a des multicouches de BQ afin d'ameliorer le 

rendement d'emission des dispositifs optoelectroniques. Puisque les differentes couches 

sont en compression, les couches superieures risquent d'avoir une influence notable sur 

1'interdiffusion des couches inferieures et ceci merite certainement d'etre etudie en detail. 
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l'ensemble de l'analyse des resultats experimentaux, procede a la mise en forme et 

1'interpretation des resultats, effectue la recherche bibliographique et redige le premier jet 
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chimiques, assistee par Dr. Pedro Barrios du Conseil National de Recherche du Canada a 
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accompli la preparation des specimens STEM sous la supervision de Prof. Michael 
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ANNEXE 2 : Generalites sur la croissance epitaxiale et 
description des echantillons 

A2.1 Croissance epitaxiales de BQ InAs/lnP 

Tel qu'expose a la section 1.4.1, les BQ InAs/lnP sont obtenues par auto-

assemblage lors de l'heteroepitaxie de 1'InAs sur 1'InP. Le Tableau A2.1 presente la 

sequence generalement utilisee pour la fabrication de ces structures. Tout d'abord, on 

precede a un recuit du substrat sous ambiance de phosphore afm de liberer les impuretes 

a la surface. Le depot debute par la croissance d'une couche tampon d'InP par 

l'introduction simultanee des sources de phosphore et d'indium. Ceci est suivi d'une 

interruption de la croissance en surpression d'element V (Yp) afin de lisser la surface. 

Apres, les residus de phosphore sont purges pendant quelques secondes (tvent). Les 

sources d'indium et d'arsenic sont ensuite injectees simultanement dans la chambre pour 

faire croitre la couche InAs. L'auto-assemblage de InAs en ilots tridimentionnel survient 

au cours d'une interruption de la croissance sous atmosphere d'arsenic (7AS)- II y a une 

purge des residues d'arsenics (tvent) et ensuite croissance de la couche encapsulante d'InP 

par l'introduction simultanee des sources de phosphore et d'indium. 

Sources 

As 

P 

In 

Couches 

InP 

Recuit i 

i InAs 

1 
; 

tp ; 'vent ! ^InAs 

i InP 

tAs 'vent ; 

Tableau A2.1 : Sequence d'incorporation des sources lors de la croissance de BQ 

InAs/lnP. 
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Les echantillons utilises dans le cadre de cette these ont ete fabriques soit par 

epitaxie en phase vapeur aux organometalliques (MOCVD) dans le laboratoire d'epitaxie 

et de caracterisation des semi-conducteurs III-V de l'Ecole Polytechnique de Montreal ou 

par epitaxie par jets chimiques (CBE) dans les laboratoires de l'lnstitut des Sciences des 

Microstructures au Conseil National de Recherches Scientifiques du Canada a Ottawa. 

Dans les lignes qui suivent nous allons brievement exposer leur mode de fonctionnement 

et quelques unes des particularites de ces systemes. 

A2.1.1 Le procede MOCVD 

Dans le procede MOCVD, des precurseurs gazeux organometalliques (OM) dimes 

dans un gaz porteur d'hydrogene purifie sont transported au-dessus d'un substrat chauffe 

sur lequel il y a croissance epitaxiale. Les sources organometalliques employees pour la 

synthese d'InAs et d'InP sont generalement le trimethylindium (TMIn), le terbutylarsine 

(TBAs) et le terbutylphosphine (TBP). A temperature ambiante, les OM sont sous forme 

liquide ou solide et possedent de grandes pressions de vapeur. Pour la croissance, ces 

vapeurs sont recuperees en faisant circuler Phydrogene dans des enceintes contenant les 

OM. Sous l'effet de la chaleur a la surface du substrat, il y a decomposition des OM et 

reactions chimiques menant au depot d'une mince couche monocristalline. 

Dans ce procede, la pression a l'interieur de la chambre de croissance est 

relativement elevee. Elle peut varier entre 1 et 100 Torr. Le flux total d'hydrogene est 

typiquement de 3 slm. Les flux typiques pour les precurseurs d'elements V et III sont de 

l'ordre de 10"6 mol s"1 10"7 mol s"1 respectivement, produisant un taux de croissance 

d'environ 1 |jm h"1. Afin d'assurer la decomposition des OM et favoriser les processus de 

croissance, la temperature du substrat est relativement elevee, soit de l'ordre de 600 °C. 

La croissance par MOCVD est tres complexe. II y a couplage entre la 

thermodynamique du transport de masse et de chaleur avec la cinetique de reaction en 

phase gazeuse et en surface, ce qui rend difficile la modelisation de la croissance. De 
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plus, les caracterisations in-situ sont pratiquement impossibles dans ce genre de systeme 

car (z) la pression est trop elevee pour utiliser les techniques de caracterisation utilisant 

des faisceaux d'electron et (//) le depot sur les parois gene les mesures optiques. Les 

conditions optimales de croissance sont done determinees par la methode d'essais et 

erreurs, ce qui est a la fois cotiteux en temps et en argent. Neanmoins, des couches 

d'excellente qualite peuvent etre obtenues si le procede est optimise. 

En evitant l'emploi des technologies du vide et en procurant des taux de 

croissance relativement rapide, la croissance par MOCVD est considered comme la 

technique la plus polyvalente et la moins couteuse pour la croissance de couches minces 

de composes semi-conducteurs. Par consequent, la technique MOCVD satisfait 

convenablement les exigences elevees du monde industriel. 

A2.1.2 Le procede CBE 

Dans le procede CBE, a la fois des precurseurs gazeux OM et des molecules 

elementaires (atomes, dimeres) sont diriges au-dessus d'un substrat chauffe sur lequel il y 

a croissance epitaxiale. Les molecules elementaires proviennent generalement de sources 

gazeuses qui sont decomposers avant leur entree dans la chambre de croissance dans des 

cellules de crackage chauffees a haute temperature (~850 °C). Pour la croissance d'InAs 

et d'InP, l'arsine et la phosphine sont utilisees afin de produire As2 et le P2 

respectivement. Les elements du groupe III quant a eux proviennent de sources OM qui 

sont rapidement chauffee (~90 °C) afin de produire des vapeurs. Le flux de vapeurs est 

controle puis dirige vers la chambre de croissance. Des taux de croissance allant de 0.2 a 

1 urn h"1 peuvent etre obtenus. 

A la grande difference du MOCVD, le CBE est un procede se deroulant dans un 

environnement a pression reduite (~ 10"4Torr), ce qui permet aux molecules et OM de se 

deplacer aisement vers le substrat (milieu faiblement collisionnel), sans avoir recourt a un 
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gaz porteur. La decomposition des OM et les reactions chimiques menant a la formation 

de couche minces sont initiees a la surface de l'echantillon, qui est maintenu a une 

temperature d'environ 500 °C. Cette temperature est considerablement inferieure a celle 

utilisee pour la croissance par MOCVD afin d'assurer un bon « collage » (i.e. un faible 

taux de desorption) des molecules incidentes a la surface. 

La croissance par CBE est relativement moins complexe que celle par MOCVD, 

principalement du au fait que les elements du groupe V sont deja sous forme elementaires 

lors des reactions de surface. Puisque systeme est sous vide, les caracterisations in-situ 

sont possibles, permettant ainsi des etudes elaborees sur les processus de croissance, d'ou 

l'interet de ce procede pour le monde de la recherche. 

A2.2 Description des echantillons 

Dans cette section, nous detaillons les parametres de croissance de chaque 

echantillon utilise dans le cadre de cette these. En ce qui a trait aux structures crues par 

MOCVD, la fiche de depot explicite les valeurs des parametres de croissance important, 

par exemple la pression dans le reacteur, les debits et temperatures des gaz ainsi que la 

temperature du reacteur. Dans la section « observations » y sont annotes les temps des 

differentes sequences de croissance. En ce qui concerne les echantillons crus par CBE, 

les parametres annotes sont le pourcentage de pression (ou flux) relatif a la valeur 

maximale pour chacun des elements, le temps et la temperature. L'injection de TMIn est 

evaluee en terme de pression dont le maximum est 1 Torr. Quant a l'arsine et la 

phosphine, le flux de particules est ajuste par des regulateurs de debit dont les maximums 

sont respectivement de 5 seem et 30 seem. 



A2.2.1 Structures MOCVD 

+MOCVD - FICHE DE DEPOT 

General [Date { f r / p ^ n g |Operateur(s) \ ^ <-j A t 

fechantillon | Norn j Q b p ^ \Structure ] ; f e p { ^ ^ S 7 ^ < ^ i > f < 7 ( r T f ( 7 
Objectifys) dc ('experience 

Rt-W«- ^ 3 m«ms avtc 2.00 *r*- 4 J^V 

Surface du suscepteur 

A 
p-^Q, 

^J 
|>i? 

3 ^ 
<^pt 

Reacteur 
Etat 2^ 

JtL 

Suscepteur] 
Etat 0 

Source d'hydrogene 
Pi (torrs) 
Pd&, (psi) 
Bleed (slm) 

m^&±k-
51 
M BAC. 

Duree des etapes 
Prepurge 
Recuit suscepteur 
Passivation suscepteur 
Recuit sous TBP/TBAs 
Depot sur echantillon 
Postpurge 

, io 
f̂prvtWV 

Conditions dc croissance 
Debit RUN (slm) 
Debit VENT (slm) 
Debit total dans reacteur (slm) 
Pression dans reacteur (tons) 

_L§a_ 
A.'OP 

2^o 
AOTocr 

Temperature du suscepteur (°C) | SPP c/fcQP C 

Precurseurs 
Temperature du barboteur (°C) 
Debit A ou Cab (seem) 
Debit Dilution (seem) 
Debit Vent (seem) 
Dur6e d'utilisation 

~TMn~~l 

\K 
K) 

XXX 
XXX 

w$o 

TBP 
t»-0 

3o 
XXX 
XXX 
46:16 

TMGa TBAs n^n 
—JQTI 

41-5£* 

DMHy 

XXX 
XXX 

DEZn Si2Hfi 
XXX 

Remarques/Observations 

* 
4k oZ&fK 



A2.2.2 Structures CBE 

Run# 

Growth bv: 

01-042 

Material 

Philip 

Growth file name 

Structure type 

( SET POINTS ) 

InPLT 
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Sample 

Growth Date 

01-042 

13/02/01 

Structure Type | Quantum dots 

Project I E10 

Material # Thickness Doping Ga% A s % Strain % 

Epitaxial Surface of wafer 
InGaAs 
InPLT 

InP 
InAs 
InP 

280 A 
7580 A 
400 A 

9A 
1200 A 

Undoped 
Un doped 
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47 
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0 
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0 

100 
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450° C for LT-lnP 
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OX-RAY [J PL [J SIMS MTEM/SEM 
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MINOR 
FLAT 
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Run # 

Growth bv: 

0<M ](• 
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Growth file name 

Structure type 
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Sample 

Growth Date 

00-110 

18/07/00 

Structure Type | Quantum dots 

Project E10 

Material # Thickness Doping G a % As% Strain % 

Epitaxial Sin face of wafer 
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InAs 
InP 
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9A 

1200A 
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0 
0 
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0 
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0 
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Comments 

6 seconds of InAs 
35 sec growth interruption 

pyro @ 480C 

SUBSTRATE 

C\X-RAY [JPL QSIMS [JTEM/SEM 

MAJOR FLAT 

MINOR 
FLAT 

Wafer InP.S (n-type) 
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Run # 

Growth bv: 

01-145 
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Growth file name 

Structure type 

Dot 4 
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Structure Type 
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file:///Z/SOiS
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Run # 

Growth by: 

01-147 

Philin 
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Structure type 
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Sample 

Growth Date 

01-147 

13/07/01 

Structure Type 

Project 

Dot 

Material # Thickness Doping G a % As% Strain % 

Epitaxial Surface ofwqfer 
InP I 
InP I 
InAs 
InP 

80 nm 
• 16 nm 

3 ML 
140 nm 

Undoped 
Undoped 
Undoped 
Undoped 

0 
. 0 

0 
0 

0 
0 

100 
0 

0 
0 

-3.1 
0 

SUBSTRATE 

Characterisation Performed ClX-RAY EJPX [JSIMS OTEM/SEM 

Comments 

InP cap layer directly on top of dots grown at *• 
1.08 A/s 

MAJOR FLAT 

Wafer lnP:Fe (S.I.) 

MINOR 
FLAT 
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Run # 

Growth bv: 

<U-I4:> 

Philip 
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file:///Z/SIMS
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Run# 
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Structure typo 
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Sample 

Growth Date 

02-169 
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Structure Type 
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Characterisation Performed [JX-RAY MPL \JSIMS C\TEM/SEM 

Comments 
20% AsH3 for dots 

MAJOR FLAT 

MINOR 
FLAT 

Wafer inP:Fe (S.I.) 
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Sample 
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05-041 
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Characterisation Performed \Z\X-RAY [x]/>£ \JSIMS [JTEM/SEM 
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lnP:Fe (S.I.) 

file:///Z/X-RAY
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Sample 

Growth Date 

06-187 

27/10/06 

Structure Type QD intermixing 

Project 

Material # Thickness Doping Ga% A s % Strain % 

I Epitaxial Surface of wafer 
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| InGaAs 
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Characterisation Performed 
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\7\X-XAY MPL nSIMS [JTEM/SEM 
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MINOR 
FLAT 

file:///7/X-XAY
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Run # 
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Sample 

Growth Date 

06-188 

30/10/06 

Structure Type QD intermixing 

Project 

Material # Thickness Doping Ga% As% Strain % 
Epitaxial Surface of \m0,:;.:.::\:; 

InP 
InAs :.! : 

InP. ,'. 

' . ' • 
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• 2 , M M . ; l : 
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Characterisation Performed \JX-RAY El PL \Z\SIMS \JTEM/SEM 
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MAJOR FLAT 

MINOR 
FLAT 

Wafer tnP:Fe (S.I.) 

file:///JX-RAY
file:///Z/SIMS
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ANNEXE 3 : Details experimentaux 

A3.1 Montages de photoluminescence 

La spectroscopic de photoluminescence est Tune des techniques les plus utilisees 

dans la caracterisation optique des materiaux semi-conducteurs, ses principaux avantages 

etant qu'elle est simple a effectuer et qu'elle n'est pas destructive. Elle consiste a exciter a 

l'aide d'un faisceau laser des porteurs de charge. Les porteurs relaxent vers des niveaux 

de plus basses energies pour ensuite se recombiner generant ainsi la luminescence qui est 

collectee pour fin de caracterisation. La caracterisation optique de nos echantillons a ete 

effectuee a 1'IMS au CNRC a Ottawa a l'aide de deux systemes de PL : un systeme 

conventionnel et un systeme de cartographie. Dans les lignes qui suivent nous allons 

decrire les details experimentaux relatifs a ces differents systemes. 

A3.1.1 Systeme de photoluminescence conventionnel 

La Figure A3.1 presente le schema du dispositif experimental conventionnel de 

PL utilise. Deux sources d'excitation sont disponibles sur ce montage : un laser 

Ti: Saphir Spectra Physics, accordable entre 700-1000 nm, et un laser Nd :YVC>4 

Millenia a 532 nm. Afin d'obtenir la luminescence, la longueur d'onde du faisceau 

d'excitation doit etre d'energie superieure au gap du materiau, ici 1'InP (Eg (77K) =1.4 

eV). Le faisceau lumineux est dirige par un jeu de miroirs sur une lentille qui le focalise 

sur un echantillon monte a l'interieur d'un cryostat mis sous vide alimente a l'azote 

liquide (77 K). Un secteur tournant (450 Hz) est place dans le trajet du faisceau 

d'excitation laser, servant ainsi de reference a un amplificateur a detection synchrone. On 

peut choisir de positionner le faisceau d'excitation perpendiculairement a la surface ou a 

un angle de 45°. Dans le premier cas, la lentille a proximite de l'echantillon sert a la fois 

a la focalisation du faisceau incident et a la collimation de la luminescence. A l'aide 

d'une camera CCD et d'un systeme de lentilles, on peut imager le point focal d'excitation 
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a la surface de l'echantillon. Connaissant le facteur de grossissement de ce systeme, nous 

avons evalue que le diametre du faisceau focalise est approximativement de 50 um. Dans 

le deuxieme cas, le faisceau incident ne sera pas reflechi selon l'axe de detection, 

prevenant ainsi les effets parasites du faisceau d'excitation. Ce probleme est 

habituellement resolu dans le cas de l'excitation perpendiculaire en employant un filtre 

passe-bas a l'entree du spectrometre. 

Le signal de detection est focalise sur la fente d'entree d'un spectrometre double 

CVI Digikrom 240. Des attenuateurs optiques sont habituellement places a l'entree du 

spectrometre afin d'eviter la saturation du detecteur. Les reseaux de dispersion utilises a 

l'interieur du spectrometre sont des reseaux de diffraction biases a 1000 nm. Les fentes 

du spectrometre on ete fixees a une largeur de 1 mm. Enfin, la resolution spectrale du 

systeme a ete evaluee a 3,2 nm. A la sortie du spectrometre, on place un detecteur Ge de 

Northcoast Scientific refroidi a l'azote liquide dont la plage de sensitivite est entre 800 et 

1800 nm. II est a noter que la reponse spectrale du detecteur est compensee par 

l'efficacite du reseau de diffraction et qu'aucune alteration au spectre obtenu n'est 

necessaire. Le signal de sortie du detecteur est envoye a Pamplificateur a detection 

synchrone de Stanford Research SR810. Cet amplificateur envoie un signal numerique a 

un ordinateur controlant l'acquisition du spectre. L'ordinateur est dote d'un programme 

faisant une moyenne de l'intensite du signal a une longueur d'onde donnee. En lien avec 

le spectrometre, l'ordinateur controle la longueur d'onde detectee. L'acquisition d'un 

spectre complet se fait done par un balayage en longueur d'onde. 
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Figure A3.1: Montage experimental de photoluminescence a (a) incidence normale 

et (b) a 45°. 
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A3.1.2 Systeme de cartographie de la photoluminescence 

En utilisant le montage decrit a la section A3.1.1, settlement une position sur 

l'echantillon est analysee. Meme si plusieurs points peuvent etre mesures en bougeant 

manuellement le cryostat, il est difficile de mesurer precisement l'uniformite de la PL sur 

un echantillon. Afin de verifier cette caracteristique, nous avons utilise un systeme dans 

lequel l'echantillon est place a l'interieur d'un cryostat Joule-Thomson monte sur des 

plaques de positionnement variable (voir Figure A3.2). Deux moteurs controles par 

ordinateur via un logiciel d'acquisition de donnees permettent le deplacement des plaques 

et done de la position sondee sur l'echantillon. Dans ce systeme, le faisceau d'excitation 

consiste en un laser HeNe a 632.8 nm. Le faisceau d'excitation est incident 

perpendiculairement a la surface de l'echantillon et collecte via une lentille a grande 

ouverture numerique. Le diametre du faisceau focalise est approximativement de 250 (am. 

Le signal est dirige par un systeme de miroirs puis focalise sur la fente d'un spectrometre 

a transformee de Fourier (FTIR) de BOMEM muni d'un detecteur InGaAs refroidi 

thermoelectriquement dont la plage de sensitivite est entre 800 et 1800 nm. La reponse 

spectrale du detecteur est corrigee via le logiciel d'acquisition. Le principal avantage de 

ce spectrometre par rapport aux spectrometres a reseaux est sa capacite a acquerir 

l'ensemble du spectre en une seule mesure, ce qui reduit le temps d'acquisition des 

donnees. Pour une position donnee, plusieurs spectres sont mesures puis moyennes afin 

de reduire le ratio signal/bruit. 
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Figure A3.2 : Montage experimental de cartographie de photo luminescence. 

A3.2 Recuit thermique 

Le recuit thermique des echantillons est effectue dans un appareil AG Associates 

Heatpulse 410 qui consiste en un systeme de chauffage par lampes halogenes. Deux 

series de lampes sont situees au dessus et en dessous de la chambre a echantillon. Les 

murs de cette chambre sont fabriques en quartz de haute qualite alors que le porte-

echantillon consiste en une gaufre de silicium soutenue par un plateau de quartz. Pour 

eviter la degradation de la surface des echantillons, ceux-ci sont entoures de pieces de 

substrat d'InP ou de GaAs selon la composition chimique de la surface de 1'echantillon. 

Lors du recuit, la chambre est maintenue sous atmosphere d'azote d'ultra-haute purete 

(type VLSI, 99.9996 %). Une circulation d'eau refroidie ainsi que de l'air comprime 

assurent le maintien de la temperature a l'exterieur de la chambre. La temperature a 

l'interieur du four est mesuree a l'aide d'un thermocouple place soit en dessous de la 

gaufre ou imbrique dans celle-ci. Les differents parametres du four sont controles par un 

logiciel et peuvent etre varies afin d'obtenir la courbe de recuit desiree. Le type de 

systeme decrit ci-haut permet une montee en temperature lineaire de 70 °C/s et une 

temperature plateau constante dans les ± 5 °C. La descente en temperature est toutefois 
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non lineaire, variant entre 20 et 80 °C/s. Un exemple de courbe est presente a la 

Figure A3.3 pour un recuit a 750 °C. 
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Figure A3.3 : Courbe de temperature en fonction du temps pour un recuit a 750 °C. 

A ce point-ci, il devient pertinent de discuter des effets de rampe sur les resultats 

obtenus en matiere d'interdiffusion. En fait, les rampes de montee et de descente en 

temperature induisent un recuit non intentionnel. Par exemple, en se referant a la courbe 

de temperature illustree a la Figure A3.3 pour un recuit a 750 °C et en supposant qu'une 

temperature de recuit seuil de 600 °C permet une interdiffusion significative a Pinterieur 

de l'echantillon, alors il y a pres de 6 s de recuit non intentionnel. Dans une serie 

d'experiences de recuits thermiques, les taux de montee et de descente en temperature 

sont generalement fixes, ce qui fait en sorte que les effets de rampes sont plus importants 

plus la temperature de recuit est elevee. En effectuant des recuits iteratifs de temps 

constant sur un meme echantillon, les effets de rampes s'additionnent. Ceci a pour 

consequence que, dans le graphique de la longueur de diffusion au carre (L]) en fonction 

du temps (ta), les valeurs de L] obtenues sont augmentees d'un meme facteur donnant 

naissance a une ordonnee a l'origine (L)_Q) non nulle. Considerant un coefficient de 
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diffusion de l'ordre de ~ 10"16 cmV1 (voir Figure 4.10 (c)) et un temps de recuit non 

intentionnel de 6 s, on s'attend a des valeurs de L]_0 de l'ordre de ~ 1 nm2. 

La Figure A3.4 illustre les valeurs de L] en fonction de ta obtenues pour des 

echantillons contenant des defauts de croissance recuits a differentes temperatures. Telle 

que rapportee dans la litterature, la maniere commune d'analyser ces resultats pour la 

determination des coefficients de diffusion D est par une simple fonction de la 

forme L) =4(cint /« 0 )D ( P " A \ (equation (4.3)), ou Cint est une constante. Ce modele 

implique que les defauts responsables de l'interdiffusion sont a l'equilibre 

thermodynamique. En utilisant cette approche, on trouve a la Figure A3.4 (a) des valeurs 

de L)_0 entre 0.05 et 3 nm2 pour des temperatures de recuit variant entre 600 et 750 °C. 

Ces valeurs sont significativement elevees, surtout pour les temperatures de recuit 

> 700 °C. Or, tel que nous l'avons demontre a la section 4.3, les defauts responsables de 

la diffusion dans les echantillons contenant les defauts de croissances ne sont pas a 

l'equilibre thermodynamique de sorte que le precedent modele Cjnt ne constitue pas la 

bonne approche pour la determination des valeurs de coefficient de diffusion et de Z^_0. 

Considerant que les defauts sont hors equilibre, c'est-a-dire que Cjnt depend du temps de 

recuit ta et de la position ZQD (equation (4.6)), la Figure A3.4 (b) montre que le lissage de 

nos donnees est beaucoup plus juste que celui obtenu avec c;nt = cte. Les valeurs de L)_0 

deduites de ce modele sont egalement plus basses par environ en facteur 2, soient entre 

0.05 et 1.5 nm2, ce qui est consistent avec ce que nous avons estime plus haut 

(Z7_0~lnm pour un recuit a 750 °C). 
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Figure A3.4 : Longueurs de diffusion au carre en fonction du temps pour differentes 

temperatures de recuit pour /zQD = 8 ML dans un echantillon contenant des defauts de 

croissance. Les lignes sont le resultat du lissage de courbes en utilisant l'equation (4.3) ou 

(a) Cint est une constante et (b) c;nt depend du temps ta et de la position ZQD. 
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ANNEXE 4 : Outils theoriques 

A4.1 Concepts de base 

L'equation de Schrodinger decrivant le mouvement d'un electron dans un reseau 

cristallin s'ecrit generalement sous la forme suivante 

Her„W = \ ^ + V(r)W„(r) = E„*F„(r) (A3.1) 

ou He est l'Hamiltonien du systeme, pe la quantite de mouvement de l'electron, me la 

masse de l'electron, V(r) le potentiel, *Fn(r) la fonction d'onde de l'electron de l'etat n 

et En l'energie de l'electron de l'etat n. Or, le modele de liaisons fortes, ou Tight 

Binding, introduit par Slater et Koster [244] est base sur F expansion des fonctions 

d'ondes electroniques en une combinaison lineaire d'orbitales atomiques (s,px,py,pz ... 

etc. ) Comme sont nom le dit, cette methode assume que les electrons sont fortement lies 

au noyau des atomes. Ainsi, ce modele est particulierement approprie pour les calculs des 

proprietes des electrons de la bande de valence, qui restent relativement lies a leurs 

atomes et gardent ainsi un certain caractere atomique. Par ce formalisme, la methode TB 

offre Favantage d'etre intelligible d'un point de vu physique et d'exiger un effort de 

calcul moindre en raison de Femploi de petits ensembles de fonctions formant la base. 

Selon la nature des atomes qui composent le solide a F etude, on doit choisir les fonctions 

de bases de maniere a decrire le mieux possibles les electrons du systeme. Dans le cas des 

semi-conducteurs III-V, les electrons de valences sont de types s etp. Toutefois, ces deux 

types d'orbitales ne sont pas suffisants pour decrire convenablement la bande de 

conduction. Entre autres, elles ne permettent pas Fobtention d'un gap direct au point T. 

Par consequent, on aura recours a d'autres fonctions de bases, telles que sp3s* et sp3cfs*. 

On obtient ainsi un ensemble total de vingt orbitales par atome en tenant compte des deux 

valeurs possibles pour le spin. Ainsi, les orbitales s* et d permettent une description 

adequate des bandes de conduction aux points Y, X et L. De plus, les resultats obtenus 
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selon la base sp3cfs*pom les semi-conducteurs III-V sont en bon accord avec des calculs 

pseudo-potentiels empiriques et l'experience, jusqu'a 6 eV au dela du maximum de la 

bande de valence [189]. Aussi, cette parametrisation, fournit les bons seuils de bande 

interdite et des masses effectives adequates au point T [161]. Pour plus de details sur le 

modele des liaisons fortes et ses approximations, il est conseille de consulter le livre de 

Harrison a la reference [245]. 

Dans le cadre de cette these, les calculs ont ete realises a l'aide de la version 0.99d 

du logiciel ETBcalc de Nikolay Shtinkov et Stoyan J. Vlaev, qui permet de calculer la 

structure de bande d'heterostructures et la densite d'etats locales de semi-

conducteurs III-V en couches. Ainsi, les calculs effectues par ETBcalc permettent 

d'obtenir les proprietes electroniques du systeme telles les etats propres ainsi que leur 

distribution spatiale. Ce logiciel applique le modele des liaisons fortes empirique de 

Slater-Koster [244] introduit ci-haut. Deux parametrisations de ce modele sont offertes 

dans le logiciel: le modele des plus proches voisins sp3s* de Vogl et al. [246] et le 

modele des plus proches voisins sp3d5s* de Jancu et al. [189], avec ou sans le couplage 

spin-orbite. Pour nos travaux, nous avons utilise la parametrisation sp3d5s* etant donne sa 

grande precision pour le systeme investigue. Le present logiciel utilise le formalisme 

d'accord de surface par la fonction de Green (SGFM) pour calculer la densite d'etats. 

Pour plus de details sur la methode des fonctions de Green, le lecteur est invite a 

consulter l'ouvrage de Garcia-Moliner et Velasco enumere a la reference [190]. Le 

logiciel incorpore l'effet des contraintes en utilisant la theorie macroscopique de 

l'elasticite pour determiner la position des atomes sous l'application d'une contrainte 

biaxiale [161]. II est important de preciser que seuls des hamiltoniens pour des materiaux 

zinc-blende (001) sont considered dans le logiciel, ce qui est tout a fait approprie pour la 

presente etude. ETBcalc calcule des structures planaires, considerant z comme etant la 

direction de croissance, les differentes couches etant periodiques et homogenes selon le 

plan xy. Les structures choisies doivent etre composees d'alliages formes d'atomes 

communs (AlAs/GaAs, InAs/GaAs, InAs/InP, e t c . ) , ainsi que les alliages ternaires qui 
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en decoulent. Dans le cas de materiaux teraaires, comme par exemple l'lnP^Asi-x, le 

logiciel utilise 1'approximation du cristal virtuel, qui consiste a faire, pour un ternaire de 

concentration x donnee, une interpolation lineaire de tous les parametres impliques dans 

le calcul entre ceux pour les valeurs de concentration en phosphore x = 0 (ceux de 1'InAs) 

et x = 1 (ceux de 1'InP). Le seul parametre « physique » ajustable du logiciel est le 

decalage entre les bandes de valence des materiaux de la barriere et du puits (VBO) dont 

la valeur generalement acceptee est de 0.35 eV [161]. II s'agit de la valeur non contrainte 

puisque la contrainte est incorporee independamment dans le calcul proprement dit. 

Enfm, le modele de diffusion utilise par ETBcalc considere une diffusion a une 

dimension, independante de la concentration et de la position. Le profil de concentration 

est alors donne par l'equation (2.7), ou LD est un parametre ajustable dans calculs. 

A4.2 Calcul du profil de la densite d'etats 

A4.2.1 Fichier d'entree 

Nous presentons ici un exemple de fichier d'entree du logiciel ETBcal pour la 

determination de la densite d'etat, mettant ainsi en lumiere les differents parametres a 

ajuster dans les calculs. 

# Definition de la structure 

strucdef 

# Choix de parametrisation. Ici, sp3d5s* en tenant compte du couplage spin-orbite. 

# Composition de l'heterostructure : InPAs. Cette notation indique que le substrat est 

# compose d'InP et la structure d'InAs et que les concentrations sont relatives a 1'InP. 

# Le dernier chiffre correspond au VBO de 0.35 eV. 

hamilt spdsspin InPAs 0.35; 

# Le nombre d'interfaces considered : Ici, 2 interfaces correspondent a un puits quantique 

interfaces 2; 
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# Longueur de diffusion en termes de nombres entiers de monocouches atomiques : 

# I c i L D = l M C 

diffused Ldif = 1; 

# La concentration aux interfaces : Ici, les interfaces sont d'InP. 

left 1; 

right 1; 

# Nombre de monocouche atomique au sein de l'heterostructure et concentration. 

# Ici, nous avons un puits d'InAs de /ZQD = 6 MC avec [P] = 0 %. 

slab horn 6 0.0; 

# Fin de la definition de la structure 

end; 

# Description des parametres de calculs et specifications des fichiers de sorties 

# Pour les electrons 

calcdef 

# Nom du fichier de sortie : outputfilename_e.dat 

output ST InPAs_6mlvboO.35_Ldifl_e.dat; 

# Format du fichier de sortie : Ici, f est pour un nombre fixe, 12 pour le nombre de 

caracteres et 8 le nombre de decimales 

format f 12 8; 

# Gamme d'energie pour laquelle les calculs sont effectues : Ici, 1.1 a 1.6 eV part saut de 

0.001 eV. 

variable E = 1.1 to 1.6 step 0.001; 

# Calcul de la densite d'etats total evaluee a 1'interface. 

result iDOS; 

# Fin de la definition de calculs pour les electrons 

end; 

# Pour les trous 

calcdef 

# Nom du fichier de sortie : outputfilename_h.dat 

http://InPAs_6mlvboO.35_Ldifl_e.dat
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output ST_InPAs_6ml_vboO.35_Ldifl_h.dat; 

# Format du fichier de sortie : Ici, meme que precedent. 

format f 12 8; 

# Gamme d'energie pour laquelle les calculs sont effectues : Ici, 0.4 a -0.01 eV part saut 

de-0.001 eV. 

variable E = 0.4 to -0.01 step -0.001; 

# Calcul de la densite d'etats total evaluee a 1'interface. 

result iDOS; 

# Contributions a la densite d'etats to tale des orbitales/^ et pz respectivement. 

# Cette ligne est pour differencier les trous legers et les trous lourds 

result iDOS (2,12, 22, 32); result iDOS (4,14, 24,34); 

# Fin de la definition de calculs pour les trous 

end; 

A4.2.2 Fichier de sortie 

Le fichier de sortie de ETBcalc est un fichier texte contenant des donnees 

numeriques sous forme de colonnes. Pour le type d'entree presente ci-haut, on obtient la 

densite d'etats totale (DOS) a l'interface pour les electrons et les trous respectivement. 

Dans le cas des trous, on obtient egalement les contributions a la densite d'etats totale des 

orbitales px et pz, que Ton nomme respectivement DOSX et DOSZ. Ces deux resultats 

permettent 1'identification de la nature de l'etat. En effet, les trous lourds et les trous 

legers se distinguent par leur symetrie, i.e. leur caractere orbitalaires. Au point T de 

structures orientees (001), les trous lourds se distinguent par le fait que leur contribution a 

l'orbitale/?z est presque nulle. Pour fin d'illustrations, la Figure A4.1 presente la DOS 

totale des electrons et des trous, ainsi que DOSX et DOSZ des trous pour l'entree 

enoncee a la section A3.2.1. Notez que le niveau de reference d'energie zero considere 

dans les calculs correspond a la bande de valence du puits non contraint. A partir de la 

DOS, l'energie de la transition el-hhl peut directement etre determinee par la difference 

http://ST_InPAs_6ml_vboO.35_Ldifl_h.dat
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des niveaux d'energie el et hhl. Ce dernier resultat peut ensuite etre utilise pour fin de 

comparaison avec les spectres de photoluminescence. 

10N 
-/h 

e1-hh1 
0.926 eV 

0.2 , 0.3 1.20 1.25 
Energie (eV) 

Figure A4.1 : DOS d'un puits d'InAs/InP de 6 MC avec une diffusion LD = 1 MC. 

A4.3 Calcul du profil de concentration 

Bien que la solution de Pequation (2.7) soit simple, le logiciel ETBcalc permet de 

rapidement determiner les profils de concentrations des structures interdiffusees. Nous 

presentons ici un exemple de fichier d'entree du logiciel pour ce type de calcul. 

# Definition de la structure 

strucdef 

# Choix de parametrisation. Ici, sp d5s* en tenant compte du couplage spin-orbite. 

# Composition de l'heterostructure : InPAs. Cette notation indique que le substrat est 

# compose d'InP et la structure d'InAs et que les concentrations sont relatives a 1'InP. 

# Le dernier chiffre correspond au VBO de 0.35 eV. 
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hamilt spdsspin InPAs 0.35; 

# Le nombre d'interfaces considered : Ici, 2 interfaces correspondent a un puits quantique 

interfaces 2; 

# Longueur de diffusion en termes de nombres entiers de monocouches atomiques : 

# Ici LD = 1 MC 

diffused Ldif = 1; 

# La concentration aux interfaces : Ici, les interfaces sont d'InP. 

left 1; 

right 1; 

# Nombre de monocouche atomique au sein de l'heterostructure et concentration. 

# Ici, nous avons un puits d'InAs de /*QD = 6 MC avec [P] = 0 %. 

slab horn 6 0.0; 

# Fin de la definition de la structure 

end; 

# Description des parametres de calculs et specifications des fichiers de sorties 

# Profil de concentration 

calcdef 

# Nom du fichier de sortie : outputfilename_e.dat 

output InAs_Lqw6_Ldifl_profil.dat; 

# Format du fichier de sortie : Ici, f est pour un nombre fixe, 12 pour le nombre de 

caracteres et 8 le nombre de decimales 

format f 12 8; 

# Gamme de MC pour laquelle les calculs sont effectues : ici -10 a 15 MC par saut de 

IMC 

variable N = -10tol5 step 1; 

# Calcul de la concentration : Ici, par rapport a 1'InP 

result concentration; 

# Fin de la definition de calculs 

end; 
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Pour fin d'illustrations, la Figure A4.2 presente le profil de concentration 

determinee a partir de 1'entree enoncee ci-haut. Notez que le niveau de position 1 MC 

correspond a la premiere monocouche d'InAs dans le puits non diffus. 
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Figure A4.2 : Profil de concentration d'un puits d'InAs/InP de 6 MC avec une diffusion 

LD = 1 MC. 


