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INTRODUCTION 

Les composés III-V tels 1'Arséniure de gallium sont 

appelés à devenir les matériaux de base de 

1'optoélectronique.Leurs propriétés optiques (gap direct) et 

électroniques permettent de réaliser des détecteurs et des 

émetteurs optoélectroniques très performants. 

La qualité (performance~~durée de vie) des composants fabriqués à 

partir des composés III-V est fortement liée à la concentration 

de défauts introduits lors de la croissance (essentiellement des 

impuretés) mais également au cours du fonctionnement (défauts 

intr%nsèques: dislocations, défauts ponctuels) .Ainsi L'intensité 

de luminescenoe émise par les dispositifs optoélectroniques tend 

à diminuer au cours du fonctionnement. 

Dans le cadre de cette thèse, nous nous sommes intéressés à la 

génération pendant le fonctionnement de défauts responsables de 

la dégradation des propriétés optiques de dispositifs 

optoélectroniques (diodes,laser . . . ) .  L'apparition et le 

développement de zones non luminescentes ( nommées 'lignes noires 

ou Dark Line Defect) sont responsables de la diminution de 

l'intensité de luminescence. Ces lignes noires sont orientées 

suivant deux directions cristallographiques : <100> et <110>. 

P.Petroff et al. [l] ont étudié la structure de ces lignes en 

microscopie en transmission.Elles sont composées de vastes 

réseaux de dislocations organisées en boucles et dipôles 

géants.Ces réseaux se développent uniquement sous flux 

lumineux.11 est possible de créer ce type de défauts dans de 

simples hétérocouches GaAlAs-GaAs en irradiant avec un faisceau 

laser [2].Ceci montre que le développement de ces réseaux de 

dislocations est une conséquence des propriétés de 

photoplasticité de l'arséniure de gallium. 



Dans GaAs, une excitation optique ou électronique accroît la 

mobilité des dislocations.Deux modèles ont été proposés pour 

interpréter cet effet: P .Haasen [3] et P.B.Hirsch [ 4 ]  supposent 

que la lumière modifie l'état de charge des décrochements 

présents sur la dislocation et facilite ainsi leur propagation..K 

Maeda [SI développe un modèle fondé sur un apport d'énergie à la 

dislocation par les recombinaisons de paires électron-trou 

excitées par la 1umière.La compréhension des phénomènes 

photoplastiques nécessite de connaître les propriétés optiques et 

électroniques des dislocations et en particulier de déterminer si 

les dislocations introduisent des niveaux d'énergie dans la bande 

interdite.Les nombreuses études entreprises à ce sujet montrent 

que les dislocations introduisent des niveaux d'énergie mais 

aucune ne détermine précisement la position de ces niveaux dans 

la bande interdite-En particulier, les études de 

photoluminescence n'ont pas permis de mettre en évidence un 

niveau d'énergie associé aux dislocations à cause du caractère 

non radiatif des recombinaisons induites par celles-ci.Seuls 

K. Sumino et al. [6] ont montré qu'un niveau d' énergie induisant 

des transitions radiatives apparaît après déformation plastique. 

Avant d'aborder les études de photoplasticité dans GaAs et de 

dégradation dans les hétérostructures, nous avons tenté de 

déterminer la position dans la bande interdite des niveaux 

d'énergie associé aux dislocations. Dans le prolongement de 

l'étude de K.Sumino ,nous avons utilisé la photoluminescence pour 

caractériser le niveau d'énergie apparaissant après déformation 

plastique .Cette technique présente l'avantage d'être sensible à 

une faible concentration de centres mais nécessite que le défaut 

étudié induise des transitions radiatives. 

Dans la première partie de ce mémoire, nous présentons l'étude de 

photoluminescence d'échantillons plastiquement déformés. 

Dans le premier chapitre, nous rappelons les principales 

propriétés plastiques et électroniques de l'arséniure de gallium 



massif. 

Au deuxième chapitrernous présentons une revue bibliographique 

des études (modèles et mesures) consacrées aux niveaux profonds 

associés aux dislocations.Nous développons un modèle simple qui 

montre que les dislocations sont susceptibles d'introduire des 

niveaux d'énergie dans la bande interdite.Nous exposons également 

les résultats de calculs plus complexes qui concluent à la 

présence de niveaux d'énergie donneurs et accepteurs dans la 

bande interdite associés aux dislocations.Nous rappelons la 

statistique d'occupation des niveaux d'énergie associés aux 

dislocations.Ensuite,nous présentons une revue bibliographique 

des mesures expérimentales obtenues à partir de différentes 

techniques (mesures galvanomagnétiques, DLTS, absorption, 

photoluminescence ,RPE...).Cette revue bibliographique met en 

évidence la multiplicité et le manque de cohérence des résultats. 

Le troisième chapitre est consacré aux techniques expérimentales: 

la photoluminescence et la déformation plastique. 

Dans le dernier chapitre de cette première partie ,nous exposons 

et discutons les résultats obtenus sur les échantillons 

plastiquement déformés: 

- Mise en évidence d'une bande de 

photoluminescence polarisée reliée aux dislocations et 

proposition d'un diagramme de configuration pour le niveau 

d'énergie associé ,calculé à partir des résultats de 

photoluminescence et des mesures galvanomagnétiques de D. Ferré 

[71 . 
- Mise en évidence d'une nouvelle bande de 

photoluminescence non polarisée associée aux défauts ponctuels 

créés par déformation plastique. 

La première partie de ce travail nous a permis de mieux 

comprendre les propriétés optiques et électroniques des 

dislocations dans l'arséniure de gallium massif.Dans la deuxième 

partie, nous tentons de définir le rôle des dislocations dans les 



mécanismes de dégradation des hétérostructures laserS.Le 

développement des défauts responsables de la dégradation étant 

une conséquence des propriétés de photoplasticité de llarséniure 

de gallium,nous avons mené en parallèle une étude sur 

l'interaction photon-dislocation dans le matériau massif. 

Le premier chapitre est une revue bibliographique des principaux 

modèles de photoplasticité développés et des différentes études 

expérimentales consacrées à la dégradation des hétérostructures 

lasers. 

Le deuxième chapitre est consacré à la préparation des 

échantillons et à la présentation des techniques expérimentales 

utilisées pour créer les défauts (banc de dégradation) et les 

caractériser (cathodoluminescence) . 
Dans le troisième chapitre ,nous énonçons puis discutons les 

faits expérimentaux observés .L'étude de la dégradation des 

hétérostructures nous permet de définir les conditions 

nécessaires et la chronologie du développement des deux types de 

défauts responsables de la chute de l'intensité de 

luminescence.L1étude de photoplasticité montre une différence de 

mobilité des dislocations sous irradiation lumineuse suivant le 

dopage de lléchantillon.L1ensernble des propriétés observées est 

interprété par le modèle schématique de niveaux d'énergie 

associés aux dislocations dejà proposé par K.Maeda [SI  que nous 

complétons en précisant le caractère radiatif ou non radiatif des 

transitions associées aux dislocations .Nous suggérons alors que 

le niveau d'énergie associé aux dislocations mis en évidence dans 

la première partie de ce travail est identique au niveau 

accepteur décrit dans le modèle de K.Maeda [ 5 ] .  
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PREMIERE PARTIE : 

PROPRIETES - ELECTRONIQUES 
ET OPTIQUES 

DES DISLOCATIONS. 



I ,  , A : p r o p r ~ e t e s  ~ l a s t i a u e s  e t  e l e c t r o n i q u e s  de 1 

de Galliuru 

L e s  composés I I I - V  t e l s  que l r a r s é n i u r e  de ga l l ium 

c r i s t a l l i s e n t  dans l a  s t r u c t u r e  s p h a l é r i t e  q u i  e s t  s i m i l a i r e  à 

l a  s t r u c t u r e  d i a m a n t  .Le r é s e a u  e s t  c u b i q u e  f a c e s  

c e n t r é e s  .L'atome de g a l l i u m  occupe l a  p o s i t i o n  ( 0 , 0 ,  O )  e t  

l 'a tome d ' a r s e n i c  l a  p o s i t i o n  ( a /4 ,  a/4,  a /4 )  ( f ig .Al )  . 

[ io O] 

A l :  Maille é lémentaire  de l a  s t r u c t u r e  s p h a l é r i t e  

Chaque atome e s t  en touré  de q u a t r e  premiers  v o i s i n s  de n a t x e  

d i f f é r e n t e .  Ceci condui t  à u t i l i s e r  des o r b i t a l e s  hybr ides  de 

type sp3 pour d é c r i r e  l a  l i a i s o n  é lec t ronique  covalente .  

L a  l i a i s o n  possède également un c a r a c t è r e  ion ique  du f a i t  de l a  

d i f f é r e n c e  d '  i o n i c i t é  e n t r e  l e  ga l l ium e t  l l a r s e n i c . L e  t a u x  

d ' i o n i c i t é  vaut approximativement 33% [l]. 



Dans la structure diamant, les vecteurs de burgers des 

dislocations parfaites sont de type 1/2<110>.Les plans de 

glissement (plans les plus denses) sont de type (111). 

On distingue deux types de dislocations parfaites: 

- dislocation vis quand la ligne et le vecteur de burgers sont 

parallèles 

- dislocation 60° quand la ligne et le vecteur de burgers font 

un angle de 60' entre eux (fig.A2). 

Fj a r e  A2: Dislocations 60° dans la structure sphalérite 

Du fait de l'empilement particulier des couches d'atomes de type 

III et V dans la direction <Ill>, on distingue deux structures 

de coeur différentes suivant la position où s'effectue le 

cisaillement.On appelle la structure "shuffle" lorsque le 

cisaillement a lieu entre deux rangées sucessives 1 et 2 et 

l'glide" lorsqu'il a lieu entre deux rangées de type 2 et II 

(fig.A3). 



Fiaure 'A3:  Empilement de s  p l ans  (111) a l t e r n é s  ( p r o j e c t i o n  s u r  

l e  p l an  (110 ) )  

En 1 ' absence de  r e c o n s t r u c t i o n ,  l a  s t r u c t u r e  shuf f  l e  possède une 

o r b i t a l e  pendante  p a r  atome de  coeur  a l o r s  que l a  s t r u c t u r e  

g l i d e  possède  une l i g n e  d 'a tomes ayan t  chacun une o r b i t a l e  

p e n d a n t e  e t  une l i g n e  a v e c  deux o r b i t a l e s  p e n d a n t e s  p a r  

atome.Les é t u d e s  en  microscop ie  é l e c t r o n i q u e  on t  montré que les 

d i s l o c a t i o n s  s o n t  d i s s o c i é e s  en  p a r t i e l l e s  [ 2 ] . L a  d i s l o c a t i o n  

g l i d e  se d i s s o c i e  en  deux p a r t i e l l e s  g l l s s i l e s  a l o r s  que l a  

d i s l o c a t i o n  s h u f f l e  se d i s s o c i e  en  une p a r t i e l l e  g l i s s i l e  e t  une 

p a r t i e l l e  s e s s i l e  q u i  l i m i t e  l e s  p o s s i b i l i t é s  d e  

glissement.L1observation du g l i s s e m e n t  d e s  d i s l o c a t i o n s  

d i s s o c i é e s  l a i s s e  supposer  que l e s  d i s l o c a t i o n s  s o n t  de t y p e  

g l i d e  [ 3 ] . L a  d é t e r m i n a t i o n  du t y p e  g l i d e  ou s h u f f l e  e s t  

d i f f i c i l e  c a r  il est  imposs ib le  de  c o n n a i t r e  sans  ambiguï té  l a  

s t r u c t u r e  de cœur. 

La d i s s o c i a t i o n  d e s  d i s l o c a t i o n s  v i s  a b o u t i t  à l a  c r é a t i o n  d e  

deux p a r t i e l l e s  30' a l o r s  que les  d i s l o c a t i o n s  60' se d i s s o c i e n t  

en  une p a r t i e l l e  co in  e t  une p a r t i e l l e  30'. 



Le caractère composé (Ga-As) de la liaison chimique amène des 

- différences de comportement mécanique par rapport à la maille 

diamant.Les dislocations de vecteurs de burgers opposés ont des 

configurations de cœur différentes. Le demi plan supplémentaire 

se termine soit par une rangée d'atomes de gallium, soit par 

une rangée d'atomes d'arsenic. 

On utilise la classification suivante (convention de Hünfeld): 

demi plan Ga As 

type 

shuf f le 

glide B(g) A(g) 

/ 

La précédente dénomination a,p correspond respectivement aux 

dislocations de type A(s) (ou B (g) ) et B ( s )  (ou A(g) ) . 
La différence des atomes de cœur agit sur la mobilité des 

dislocations.S.K.Choi et al. [4] ont mis en évidence , dans du 
GaAs de type n, une différence de mobilité suivant le type des 

dislocations (les dislocations de type A (s) (ou B (g) ) étant plus 

rapides que les dislocations de type A(g) (ou B (s) ) .La mobilité 

des dislocations A(g) (ou B(s)) varie également avec la position 

du niveau de Fermi [ 61 . 



Les propriétés électroniques d'un semiconducteur sont 

déterminées par la structure des bandes d'énergie. Pour 

l'arséniure de gallium, le calcul des bandes d'énergie est 

semblable aux calculs effectués dans les covalents avec 

toutefois une difficulté supplémentaire introduite par le 

caractère partiellement ionique de la liaison. 

Chaque atome étant entouré de quatre premiers voisins, on 

utilise des orbitales hybrides de type sp3 pour décrire la 

liaison électronique covalente. J.R. Chelikowsky et al. [7] ont 

décrit cette structure que nous reportons figure (A4). 

REDUCED WAVE VECTOR q 

F a  A4 : structure des bandes d'énergie dans GaAs d'après J.R. 

Chelikowsky et al. [7] 



C e  schéma montre que GaAs posséde une bande i n t e r d i t e  d i r e c t e  e t  

donc d e s  p r o p r i é t é s  o p t i q u e s  i n t é r e s s a n t e s  .La v a l e u r  de  l a  

bande i n t e r d i t e  ( E G = l ,  42eV à T=300°K) p r é s e n t e  un g r and  i n t é r ê t  

pour l e  domaine d e s  té lécommunicat ions  ( t r a n s m i s s i o n  p a r  f i b r e s  

op t iques  dans l e  proche i n f r a r o u g e  h=8700A). 

La l a r g e u r  de  l a  bande i n t e r d i t e  (r6-r8) en f o n c t i o n  de  l a  

t e m p é r a t u r e  e s t  donnée p a r  l a  f o rmu le  é t a b l i e  d e  man iè r e  

empirique: 

L e s  c a l c u l s  de  masse e f f e c t i v e  conduisent  à s é p a r e r  l a  bande de  

valence  e n  t r o i s  bandes: 

- une bande de t r o u s  l é g e r s  (mv2=0.082m0) 

- une bande de t r o u s  l ou rds  (mvl=0.51m0) 

- une banderséparée  de s  deux a u t r e s  du 

f a i t  du couplage s p i n  o r b i t e ,  dont  l a  masse e f f e c t i v e  vaut  

mv3=0. 15  6m0 



B: NIVEAUX PROFONDS ASSOCIES AUX DISTIOCATTONS 

c t u r e  e l e c t r o n i a u s  

En l ' a b s e n c e  de  r e c o n s t r u c t i o n ,  les atomes d e  cœur d ' une  

d i s l o c a t i o n  s h u f f l e  ne s o n t  e n t o u r é s  que d e  t r o i s  p r e m i e r s  

v o i s i n s  e t  non q u a t r e  comme dans  l e  c r i s t a l  p a r f a i t . 1 1 ~  possèdent  

une o r b i t a l e  pendan t e  q u i  n ' e n t r e  en  r é sonance  a v e c  aucune 

a u t r e . L e s  d i s l o c a t i o n s  de t y p e  g l i d e  possèden t  t r o i s  o r b i t a l e s  

pendantes  p a r  atome de  cœur. S ' il y a  r e c o n s t r u c t i o n  d l  o r b i t a l e s  

p e n d a n t e s  . l e s  l i a i s o n s  r e c o n s t r u i t e s  s o n t  f o r t e m e n t  

d i s t o r d u e s .  ( f i g  BI) . 

Fi- B l :  L ia i sons  pendantes ( a )  e t  d i s t o r d u e s  (b) au  cœur d ' une  

d i s l o c a t i o n  de t y p e  co in  



Dans un modèle simple, pour décrire la structure électronique du 

cristal, nous utilisons la théorie des liaisons fortes dans le 

cas du modèle moléculaire.Une orbitale sp3 engagée dans une 

liaison covalente a deux niveaux d'énergie, liant et antiliant: 

aA et ag étant les énergies propres des orbitales centrées sur 

1 ' atome. est 1 ' intégrale de résonnance entre deux orbitales 
hybridées pointant l'une vers l'autre. 

Pour une liaison pendante, l'énergie vaut l'énergie propre de 

1 ' orbitale considérée aA ou ag . Pour un semiconducteur III-VI on 
obtient un niveau d'énergie situé dans la bande interdite [ 9 -  

101.Dans le cas d'une liaison distordue ,l'intégrale de résonance 

Pest modifiée.0n a alors des états d'énergie proches des bandes 
/ 

de valence et de conduction.Ce modèle simple montre qu'il est 

probable que les dislocations introduisent des niveaux d'énergie 

dans la bande interdite mais il ne permet pas d'aller plus loin 

dans la compréhension du problème.Des calculs plus complexes ont 

été développés. 

S.Oberg [Il] , par un calcul reposant sur la méthode des liaisons 
fortes, montre que la position du niveau d'énergie associé aux 

dislocations 60' dépend du type Ga ou As de celles-ci.Les niveaux 

d'énergie associés aux dislocations de type gallium sont situés 

dans la partie supérieure de la bande interdite.Les dislocations 

de type arsenic introduisent deux bandes: une bande très proche 

de la bande de valence et une autre située dans la partie 

supérieure de la bande interdite. 



R Jones et al. [12] se sont intéressés aux niveaux d'énergie des 

dislocations partielles. Les résultats sont très proches de ceux 

d'Oberg [Il] .Les dislocations de type As introduisent une bande 

située près de la bande de valence et les dislocations de type Ga 

présentent une bande située dans la partie supérieure de la bande 

interdite.Cette étude montre également que la position des bandes 

est très sensible au degré de reconstruction et au déplacement 

des atomes de cœur. 

Le calcul du taux d'occupation reprend comme base les 

deux hypothèses formulées par Read [13]: 

- Les- charges piégées par les 

niveaux profonds associés aux. dislocations entrainent 

1 ' apparition d'un potentiel électrostatique qui perturbe les 

états électroniques du crista1.A~ premier ordre , on suppose que 
cette perturbation modifie tous les états cristallins de la même 

façon.0n observe alors un décalage rigide des bandes au voisinage 

de la dislocation.La portée de ce' potentiel est limitée par la 

réponse diélectrique du cristal a un cylindre de rayon 

(longueur d'écrantage généralisée comprenant l'écrantage par les 

porteurs libres et les impuretés ionisées [14]). 

- Les charges sur chaque site 

périodique de la dislocation interagissent électrostatiquement 

entre elles.Cette interaction augmente l'énergie libre de la 

configuration d'un terme W(nt) fonction de la charge piégée 

nt.Ceci implique que le taux d'occupation du niveau d'énergie de 

la dislocation , défini par la statistique de Fermi, ne dépend 
plus simplement du niveau d'énergie E D O  de la dislocation neutre 

mais d'un niveau effectif ED*.  





La charge piégée à l'équilibre s'obtient en minimisant la 

variation d'énergie libre du cristal donnée par: 

AE' = nt . (E, - E,) + W(nt) - T &(nt) 

on obtient : 

4 est le taux d'occupation de la dislocation neutre.11 est proche 

de 1/2 par valeur inférieure ou supérieure suivant la nature des 

orbitales pendantes.Ce terme n'a que peu d'influence sur la 

valeur de nt [15] .On remarque que lorsque le nombre de porteurs 
* 

piégés augmente, la différence ED -E~' s'accroît .Ceci a pour 

effet de limiter le nombre d'électrons piégés sur les 

dislocations. 

Lorsque la dislocation piège des charges, la charge des atomes 

de cœur est modifiée.Comrne les états d'énergie d'orbitales 

pendantes dépendent de la charge portée par l'atome, il s'ensuit 

un décalage non rigide du niveau d'énergie associé à la 

dislocation [16] . 

Il est de 1 'ordre de: 

an,b 
AE, = - 

&LD 

nt.b/D est la charge excédentaire par site atomique dans le cœur 

de la dislocation. 

aest un terme d'énergie d'interaction intraatomique. 

Ce déplacement non rigide a pour conséquence un piégeage plus 



difficile des charges par la dislocation qui conduit à une 

autolimitation supplémentaire du nombre de porteurs libres 

piégés. 

Le niveau d'énergie associé à la dislocation s'écrit donc comme 

2: &vue bjbliouranhiaue exnérimentale 

La mise en évidence de niveaux d'énergie associés aux 

dislocations dans GaAs a entrainé un grand nombre d'études 

utilisant les techniques de caractérisation classiques telles 

que les mesures galvanomagnétiques, les mesures optiques 

(absorption, photoluminescence, photoconductivité ...) et les 

études par microscopie (cathodoluminescence. . . ) .Aucune de ces 
études n'a pu apporter de résultats définitifs. 

Pourtant, il est admis que les dislocations ont une influence 

primordiale sur les propriétés électroniques des matériaux.Ainsi 

des mesures .de résistance résolue spatialement [17] montrent que 

dans un rayon de 100 pm autour d'une dislocation de croissance, 

la résistance est notablement plus grande que celle du matériau 

massif. Bien que ce rayon d'influence semble surestimé 

(expérimentalement on observe que les champs de contrainte et 

électrique de la dislocation s'étendent sur une distance de 

l'ordre du micron.), il montre bien le rôle joué par les 

dislocations. 

Le manque d'unité des résultats obtenus nous conduit à présenter 

séparément les informations qu'apportent les différentes 

techniques expérimentales.Le recoupement entre les divers 

résultats est compliqué par la variation du mode et de la 

température de déformation d'un auteur à l'autre. 



De façon générale , les mesures d'effet Hall et de conductivité 
sur des échantillons déformés plastiquement montrent une 

réduction du nombre des porteurs libres et de la mobilité plus 

importante dans les matériaux de type n que dans ceux de type p 

[15,18,19,20,21] . 
Gerthsen [18] interprète ses mesures galvanomagnétiques en 

attribuant aux dislocations électriquement actives une bande 

partiellement remplie située à 0.38 eV au dessus de la bande de 

valence. 

D.Ferré [15], également par des mesures d'effet Hall et de 

conductivité, conclue à la présence d'un niveau d'énergie 

associé aux dislocations proche de la bande de valence (et 

sensiblement plus près que dans le modè-le de Gerthsen).On 

pourrait également interpréter les mesures d'effet Hall en 

invoquant uniquement le rôle des défauts ionisés car la 

déformation plastique introduit également une certaine densité 

de défauts intrinsèques .Mais la concentration de défauts 

introduits (1016 cm-3) ne permet pas de justifier l'ordre de 

grandeur et l'évolution avec la température de la mobilité 

mesurée sur les échantillons déformés. D.Ferré fait remarquer 

qu'il est impossible de situer plus précisément le niveau 

d'énergie car ceci implique de connaître exactement la densité 

de dislocations .Aucune méthode suffisament précise et rapide ne 

permet d'estimer cette densité. Pour interpréter ces mesures 

d'effet Hall ,il faut aussi supposer que la déformation' plastique 

introduit une certaine quantité de défauts ponctuels donneurs et 

accepteurs.Ces défauts pourraient être créés lors des 

interactions entre les dislocations glissiles et les dislocations 

de la forêt. 

T Ishida et al. [22] ont effectué des mesures de DLTS sur du 

GaAs de type n plastiquement déformé en compression à T=440°C. Le 

spectre de l'échantillon déformé fait apparaître deux nouvelles 



bandes associées à des pièges à trous. Le premier piège est 

situé à EV+0.46eV et pourrait être associé aux dislocations s'il 

n'avait une section de capture plus faible que ce qui est admis 

en général pour une dislocation [22]. La deuxième bande est très 

large et pourrait être associée aux différents types de 

dislocations a,p et vis qui introduiraient des niveaux d'énergie 

différents. Ceci expliquerait la largeur importante de cette 

bande. Ils observent également après dé£ ormation une modification 

de la densité de certains pièges.Ainsi, la densité du défaut 

communément noté EL2 augmente de 2. 1014 à 9. 10l~cm-~. 

Aprés déformation en compression à T = 400°C , Wosinski [ 2 3 ]  

observe l'apparition d'un pic en DLTS centré sur EC-O, 68eV 

impossible à saturer lors du remplissage des centres.La densité 

de ce défaut est assez faible, de l'ordre de 1015 cm'3.11 est 

réparti de façon inhomogène dans le cristal et plutôt le long des 

dislocations. 

Les différentes études en absorption [24,25,26,27] ne mettent pas 

en évidence une bande d'absorption liée aux dislocations.Mais on 

note un décalage du front d'absorption interbandes sur les 

échantillons plastiquement déformés.Ce décalage est plus marqué 

pour les échantillons de type n que dans les échantillons semi- 

isolant [26] .A.V.Bazkenov et al. [24,25] et D.Vignaud et a1.'[26] 

l'interprètent comme un effet tunnel dû au champ intense créé par 

la dislocation (Effet Franz-Keldysh) .P .Omling et al. [27] associe 

ce décalage à une bande d'absorption liée à l'antisite ASG, 

isolé créé par déformation plastique. 

En cathodoluminescence, K.Maeda et al. [28] mettent en évidence 

deux niveaux d'énergie qu'ils associent aux dislocations a et 

p.11~ observent une mobilité plus grande des dislocations sous 

le faisceau électronique d'un microscope à balayage.Cet 

incrément de mobilité pourrait provenir de recombinaisons non 



radiatives sur les niveaux d'énergie associés aux dislocations. 

En mesurant les énergies d'activation de ce phénomène pour les 

deux types de dislocations (0.7 eV pour les dislocations a et 

1.1 eV pour les dislocations p ) ,  les auteurs proposent le 

diagramme de configuration de la figure B3. 

Fiare B3 : Diagrme de configuration des dislocations aet p 
proposé par Maeda et a l .  [26] 

Ce diagramme semblerait prouver qu'il est impossible d'observer 

des recombinaisons radiatives associées aux dislocations puisque 

l'énergie d'activation thermique pour capturer un trou est très 

faible (Ea=OeV et Ep=O, leV) [ 2 8 ]  . 

K.B6hm et D. Gwinner [ 2 9 ]  émettent également cette hypothèse après 

des mesures de photoluminescence. Sur les échantillons 

plastiquement déformés à 600°C en flexion et en compression 

,l'intensité de luminescence de l'ensemble du spectre est réduite 

à 5% de sa valeur initiale dans l'échantillon non déformé.Aucune 

nouvelle bande associée aux dislocations ou aux défauts 

intrinsèques n'apparaît. 



Ils observent également un décalage en énergie (2-3meV) et une 

largeur accrue. (de 50 à 80 meV) du spectre de bords de bande 

(transitions entre bandes et niveaux légers).Cet effet pourrait 

être expliqué par les champs de contrainte induits par les 

dislocations. 

K.Bohm et B.Fisher [30] montrent que dans GaAs pur (sans 

impuretés), les dislocations influencent faiblement la 

luminescence. La chute de l'intensité dans les matériaux 

contenant des impuretés dopantes ou non s'explique par la 

capture de ces impuretés par les dislocations. 

W.Heinke et H. J.Queisser [31] ont entrepris une étude similaire 

en utilisant la photoluminescence résolue spatialement. Ils ont 

analysé la luminescence autour d'une dislocation dans du GaAs de 

type n plastiquement déformé. Aucune luminescence n'est détectée 

dans un rayon de 5 p. Plus loin, le spectre n'est pas modifié. 

Ces résultats laisseraient supposer que la dislocation agit comme 
- 

un centre non radiatif très efficace ou que les champs élastiques 

et électriques créés séparent toutes les paires electron-trou 

avant leur recombinaison.W.Heinke et H.J. Queisser concluent 

également que la déformation plastique ne produit que très peu 

de défauts ponctuels puisque le spectre de luminescence n'est 

pas modifié au delà de 5pm. 

M.Suezawa et K.Sumino [32] ont observés l'apparition d'une bande 

de photoluminescence centrée sur EO=1.13 eV dans des 

echantillons semi isolant déformés plastiquement. Cette bande 

apparaît également dans le GaAs:n mais avec une intensité 

beaucoup plus faible.Elle n'est pas observée sur des 

échantillons irradiés par un faisceau électronique. Ils en 

concluent qu'elle n'est pas due à des défauts ponctuels 

intrinsèques mais plutôt aux dislocations. En s'aidant des 

travaux de K.Maeda et al. [28], les auteurs attribuent cette 

bande aux dislocations P. 



Les résultats obtenus dépendent beaucoup de la température de 

déformation plastique.En effet 0.K.Gorodnichenko et al. [33] 

après déformation à 1073 K, observent l'accroissement de bandes 

de luminescence liées aux défauts complexes telles que la 

bilacune VGa-VAS. 

D.Vignaud et al. [34] notent l'apparition d'une bande centrée sur 

E=O,93eV dans du GaAs de type n+ déformé en compression à 

500°C.Cette bande a dejà-été reliée à la bilacune VGa-VAs [35]. 

Suite à des mesures en RPE, Weber et al'. [36] proposent un 

mécanisme de création de l'antisite AsGa par montée de 

dislocations lors de la déformation plastique. 

S Benakki et al. [37] observent ,en plus de l'augmentation du 

signal RPE lié à l'antisite AsG,,u~ accroissement de l'intensité 

d'un nouveau pic avec la déformation.11~ attribuent ce pic au 

déf sut (VGa) '. 
R.Bray [38] propose une interprétation différente des mesures de 

RPE [36].L1augmentation du signal du spectre associé à l'antisite 

dans l'état de charge  AS^^^' (seul état de charge de ASG, 

détectable en RPE) n'est pas dû à un.e création de défauts mais à 

une m o d i f i c a t i o n  de l ' é t a t  de  charge  des  d é f a u t s  d é j à  

présents.Cette modification est provoquée par le changement de 

position du niveau de Fermi suite à l'introduction de centres 

donneurs ou accepteurs au cours de la déformation.Cet effet a été 

mis en évidence dans le cas du GaAs dopé chrome où ces impuretés 

profondes passent de 1 'état cr2+ à 1 'état cr3+ après déformation 

i 391 .  



C : T E C H N I O U E ç & m  NESCENCE ET 
DEFORMATION PLASTIOUE 

photoluminescence 

n 8 sons radlatives et non radiafives 

La recombinaison de porteurs (électrons ou trous) excités 

est dite radiative lorsqu'il y a émission d'un photon lors de la 

transition.L1énergie du photon émis est égale à la différence 

d'énergie entre le niveau excité et le niveau fondamental.Le taux 

de transition radiative est déterminé par le triple produit de la 

densité de porteurs dans l'état excité qe , de la densité d'états 
vides d'énergie plus faible qf et de la probabilité de transition 

radiative entre les deux états Pef: 

R'rierlfPef 

Dans la suite de ce chapitrerafin de ne pas alourdir le texte 

,nous raisonnerons dans le cas d'un électron excité tout en 

sachant que les processus envisagés sont également valables pour 

les trous excités. 

Pour envoyer l'électron sur un niveau d'énergie excité , on 
utilise un faisceau de photons (photoluminescence) , un faisceau 
d'électrons (cathodoluminescence) ou un courant électrique 

(électroluminescence). Dans le cas de la photoluminescence et de 

la cathodoluminescence , l'électron est envoyé très haut dans la 
bande de c0nduction.A ce stade, l'électron se désexcite sans 

émission de photons car le temps de vie radiatif est suffisament 

long pour que les transitions intrabandes non fadiatives soient 

dominantes.Aussi l'électron se thermalise en émettant des phonons 

jusqu'à ce qu'il ait atteint le bas de la bande de conduction 

(fig.Cl). 
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aure C 1 - .  . Excitation et recombinaison radiative d'un 
électron pour un semiconducteur à gap direct. 

Cette thermalisation entraine un échauffement de la zone excitée 

qui peut s'avérer gênant dans le cas de mesures à basse 

température. 

Lorsque l'électron est en bas de bande de conduction , il peut se 
recombiner suivant plusieurs processus radiatifs ou non. 

Si le temps de vie radiatif est grand devant le temps de vie non 

radiatif, les recombinaisons non radiatives dominent. 

Plusieurs processus de recombinaisons non radiatives sont 

possibles.Les principaux sont : l'effet Auger, les recombinaisons 

de surface et 1 ' émission multiple de phonons . 
Lors de l'effet Auger, l'énergie perdue par l'électron qui se 

recombine est absorbée par un autre électron qui dissipe cette 

énergie en émettant des phonons. 

A la surface du semiconducteur, il existe de nombreuses orbitales 

pendantes et impuretés.On a alors une distribution continue 

d'états qui permet aux électrons situés à moins d'une longueur de 

diffusion de la surface de se recombiner de façon non 

radiative.Ce type de recombinaisons est très gênant en 

photoluminescence, car les paires electron-trou créées par 



l'excitation optique, sont très proches de la surface (dans GaAs 

entre ~ O O O A  et ~ O O O A -  pour hv>lr42eV à 300 K) .Aussi, un bon état 

de surface est primordial pour limiter les recombinaisons non 

radiatives.Ce type de recombinaisons peut également se produire 

en profondeur au niveau de défauts macroscopiques tels que les 

agrégats ou les inclusions qui donnent également des 

distributions d'états continues. 

Les recombinaisons non radiatives peuvent également se produire 

par émission multiple de phonons.La probabilité de ce processus 

dépend du nombre de phonons engagés dans la transition.Elle sera 

très faible pour des énergies de transitions grandes devant 

l'énergie d'un phonon. (Dans GaAs: Eph.= 30meV et EG = lr42eV ( à  

300°K) ) . 

Dans le semiconducteur idéal (sans impuretés et défauts), la 

recombinaison radiative la plus probable est la recombinaison 

bande à bande.Un électron de la bande de conduction se recombine 
/ 

avec un trou de la bande de valence (fig. C2 nOl) .Cette émission 

donne une bande de luminescence pour E=EG.D~~s un semiconducteur 

à gap indirect , il y aura simultanément émissions de phonons de 
façon à satisfaire la conservation de la quantité de mouvement.Le 

processus radiatif est alors beaucoup moins probab1e.A basse 

température on peut également observer des recombinaisons de 

paires électron trou liées par 1 ' interaction électrostatique 
(excitons,polaritons ... ) . L'exciton est une paire électron-trou 
liée par l'interaction é1ectrostatique.L'énergi.e de la transition 

vaut l'énergie de la bande interdite diminuée de l'énergie de 

1iaison.Ces transitions s'effectuent pour des énergies de 

transition proches de EG puisque l'énergie de liaison ne vaut que 

quelques meV.Le polariton est un exciton couplé avec un photon. 

Dans les semiconducteurs réels, il existe toujours une certaine 

concentration d'impuretés et de défauts.Ceux-ci peuvent 

introduire des niveaux d'énergie dans la bande interdite et agir 

comme pièges à électrons ou à trouS.Des recombinaisons 



radiatives par l'intermédiaire de ces pièges sont alors 

possibles.Un électron excité (ou un trou) est capté par le piège 

puis se recombine avec un trou de la bande de valence (électron 

de la bande de conduction) .Cette recombinaison est appelée bande- 

impureté (fig.C2 no2 et 3) .L'électron piégé peut également se 

recombiner avec un trou piégé sur un centre accepteur.0n a alors 

une recombinaison donneur-accepteur (fig.C2 n04).L'énergie de la 

transition est diminuée par l'énergie d'interaction 

électrostatique entre l'électron et le trou: 

~ V = E ~ - E ~ - E ~ + ~ ~ / E ~  

où r est la distance entre les deux centres. 

L'électron peut également se recombiner en effectuant des 

transitions radiatives en cascade entre des niveaux d'énergie 

proches les uns des autres.Les différents photons émis ont une 

longueur d'onde très grande (très faible énergie) et. ne sont donc 

pas détectables par les détecteurs habituellement utilisés. 

re C-2: Différentes recombinaisons radiatives possibles pour 

une paire électron trou. 



- aaramme de conf iauration 

Pour discuter des propriétés physiques associées au couplage 

électron réseau , on utilise le diagramme de configuration E=f (Q) 
pour représenter les niveaux d'énergie associés aux défauts.La 

coordonnée de configuration Q traduit la distorsion du défaut par 

rapport à sa position dans l'état fondamental.Ce diagramme permet 

de justifier la présence ou l'absence de transitions radiatives 

.L'électron se désexcite de façon non radiative si il existe un 

continuum d'énergie entre le niveau de départ et celui 

dlarrivée.Dans le diagramme de configuration, cela se traduira 

par un point de croisement ,entre les courbes caractéristiques de 

la bande de conduction et du défaut, situé à proximité du bas de 

la bande de conduction (fig C3:l) .La transition est radiative 

s'il n'existe pas de continuum entre les niveaux mis en jeu dans 

la transition. (fig C3:2). Lors des transitions radiatives, le 

spectre d'émission n'est pas limité à un pic d'énergie EeX-Ef 

mais à une bande centrée autour de cette énergie, correspondant à 

toutes les transitions possibles entre les états vibratoires du 

système (fig. C4) . 

- , n racteristiques expérimentales 

D'un point de vue expérimental, une bande de luminescence 

est définie par trois paramètres: la position, l'intensité et la 

1argeur.La position en énergie est fonction de la différence 

entre l'énergie du niveau de départ et celle du 'niveau 

d'arrivée:A~=~~-E1.LVintensité dépend du taux de transition 

radiatif précédemment défini.La largeur varie avec la température 

dont dépend la population d'électrons et de trous excités dans 

les bandes.A haute température, les électrons peuvent se 

recombiner sans être tout à fait en bas de bande de conduction.La 

largeur dépend également du couplage électron-réseau (fig.C4) 



Fiaure C 3 :  T r a n s i t i o n  non r a d i a t i v e  (1) e t  r a d i a t i v e  ( 2 )  

dans l e  diagramme de c o n f i g u r a t i o n .  

F i a u r e  C 4 :  Représen ta t ion  de l a  l a r g e u r  en é n e r g i e  d ' une  

t r a n s i t i o n  r a d i a t i v e  dans l e  diagramme de c o n f i g u r a t i o n  



b: Luminescence dans GaAs 

L'arséniure de gallium possède des propriétés de 

luminescence permettant l'étude des niveaux d'énergie du 

semiconducteur. 

Le spectre de photoluminescence dépend du type du matériau n,p ou 

semi-isolant, mais aussi des impuretés et des défauts introduits 

lors de la croissance et des différents traitements subis par 

1 ' échantillon .Ce spectre peut être divisé en trois intervalles 
d'énergie de transition: 

* EG - qqs meV I hV I EG 

Dans cet intervalle, on retrouve presque toujours une 

bande situé à EG=1,507eV (pour T=77OK) qui est caractéristique de 
- 

la recombinaison bande à bande.0n observe également des pics 

(faible largeur à mi-hauteur) à T=4OK correspondant à des 

excitons libres ou liés, à des polaritons. . . [401 

on observe les bandes caractéristiques des impuretés 

dopantes donneurs ou accepteurs légers (Silicium, Carbone, 

Zinc.. . )  [41] . 

Les bandes d'énergie inférieures à 1,48 eV (4OK-77OK) 

sont associées aux niveaux profonds.Ces niveaux p-rofonds peuvent 

être des impuretés comme le Fer (ET=,037eV), des défauts 

ponctuels simples et complexes comme la bilacune VG.-VA, 

(ET=(), 96eV) et des complexes formes d'un dopant et d'un défaut 



ponctuel comme le couple TeAS-VGa (ET=l, 29eV) . 
Le tableau (Cl) rappelle les caractéristiques des bandes les plus 

couramment rencontrées ainsi que les défauts supposés mis en jeu 

dans la transition. 



C l :  Caractéristiques des bandes de 
luminescence observées dans GaAs. 

Origine 

~ e ~ + ~ ~  [421 
Cr [421 
Cr 1421 
EL2 1421 
EL2 i421 
Cr i421 
Cr i421 
AsGa [421 
QC33 1431 
Cr [421 
VGa-VAS [441 
VGa-VAS [431 

[44] 
CuGa-VAS [ 4 3 1 
VCàa-SiGa [ 43 1 
VCàa-TeAs [431 

i451 
VGa-aAs [301 
CUG~V&$~G~ [ 4 3 ] 
Si i461 
Si i461 

I471 
TeAsCuGa [441 
T ~ A s C ~ G ~ V A S  [431 
CuGa-siGa [ 4 3 ] 
Accept. i471 
CuGaD0fl& [3 O] 

1451 
v~a-GaAs [ 4 8 1 
M n ~ ~ + c o m p i  . [49] 

C U G ~ - V A ~  [49] 
V A S C ~ G ~ V A S  [431 

[45] 
Cu,vGa [sol 
Si i461 
Si [461 

i451 
VAS-S~AS [461 
Si accept. [46] 

. don-accept. [47] 
G a ~ s  [51] 
VAS ./ [491 
VGa-G~AS [ 4 8 1 
C u ~ ~ + c ~ m p i .  [49] 
Si AS [451 
Si [461 

Echantillon 

S.I. 
Dope Cr n,p 
Dope Cr n 
S. 1. non dope 
S.I. non dope 
S.I. et p (Cr) 
Dope Cr 
S.I. non dope 
n dopé Si,Te 
Dopé Cr 
n dopé Te 
n dope Si,Te 
n dopé Te 
n dopé Si,Te 
n dopé Si 
n dopé Te 
n dopé Se 
n dopé Se 
n dopé Si 
LPE 
LPE:Si 
LPE:Si 
n dopé Te 
n dopé Te 
n do@ Si 
n dopé Si 
n dopé Se 
n 
recuit 950°C 
recuit 650-1 000°C 
recuit 650-1 000°C 
n dopé Si 
n 
Recuit 
LPE:Si 
LPE:Si 
n 
n:Si 
LPE:Si 
P 
non dopé 
recuit 650-1 000°C 
recuit 950°C 
recuit 650-1 000°C 
n dopé Si 
LPE:Si 

Position 
(eV) 
O ,  37 
0,57 
0,62 
0,635 
O ,  68 
O ,  76 
0,82 
O, 8 2  
0,83 
0,839 
O, 94  
O ,  96 
1 
1 ,O2 
1 ,16 
1 ,18 
1.21 
1 ,22 
1 ,22 
1 ,23  
1.26 
1,283 
1,29 
1,295 
1,31 
1,316 
1 ,32  
1 ,33 
1,34 
1,342 
1,347 
1 ,35  
1 ,35  
1,354 
1.37 
1 ,38  
1 ,40 
1 ,43 
1 ,44  
1 ,44 
1,441 
1,448 
1 ,45 
1,467 
1 ,47  
1,476 

Largeur 
(meV) 

140 
125 
7 5  
5 5  
300 
60  

180 
120 
120 
120 
150 
150 

120 

120 
130 
120 

5 5  



Le banc de mesure peut être divisé en deux parties distinctes. 

* Excitation O D ~  igue de 1 ' échuil1 on, 

La source excitatrice est un laser krypton Spectraphysics série 

1000 qui possède des raies d'émission dans une gamme de longueur 

d'onde comprises entre 4131 A et 7993 A.~ette large gamme permet 

d'a juster de façon discrète la longueur d'onde d'excitation au 

matériau étudié.La puissance optique en sortie est de l'ordre 

d'une centaine de milliwatts. 

Un prisme ,intercalé sur le trajet optique, permet de supprimer 

la fluorescence du laser qui autrement perturberait la 

détection.Un chopper module le faisceau incident à une fréquence 

dépendant du détecteur utilisé.11 permet d'optimiser le rapport 

signal sur bruit. 

Une lentille (£=lm) focalise le faisceau sur lléchantillon.Le 

diamètre du spot laser est de l'ordre du millimètre. 

L'échantillon est placé dans un cryostat à azote liquide (T = 

77K) ou à hélium liquide ( T  = 4K) .La position de l'échantillon 

est optimisée de façon à éviter que le faisceau laser réfléchi 

perturbe la détection.Par suite des pertes au cours du trajet 

optique, l'échantillon ne reçoit que 25% de la puissance initiale 

du laser. 

i * Détection et analvse 

La luminescence émise est collectée par une lentille en fluorure 

de calcium (CaF2) qui focalise la lumière sur la fente d'entrée 

du monochromateur . 



Un jeu de filtres permet d'éviter la superposition des différents 

ordres du réseau (nh = 2dsine) et de supprimer la lumière laser 

parasite.Un polariseur peut être intercalé sur le trajet 

optique-Le réseau du monochromateur introduisant une polarisation 

verticale , il est nécessaire d'effectuer une correction des 
mesures.Cette correction est calculée par étalonnage du banc de 

mesure avec une bande de luminescence non polarisée. 

L'analyse spectrale est réalisé grâce à un monochromateur de 

focale un mètre équipé d'un réseau gravé à 600 traits par 

mil1imètre.A la sortie du monochromateur s'adapte un 

photomultiplicateur et un détecteur germanium.Un miroir de 

renvoi permet de passer de'llun à l'autre. 

Le photomultiplicateur est .utilisable pour des longueurs d'onde 

comprises entre 1600 A et 9000 A alors que le détecteur 

germanium est sensible à des longueurs d'onde supérieures 

comprise entre 7000 fi et 18000 A.~ne détection synchrone permet 

d'extraire le signal du bruit. 

La partie analyse est composée d'un ordinateur Apricot qui 

pilote le monochromateur et la détection synchrone.11 enregistre 

les mesures et les corrige de la courbe de réponse de la chaine 

de mesure.Cette courbe de réponse a été préalablement déterminée 

à l'aide d'une lampe Tungstène dont le spectre d'émission est 

proche de celui du corps noir: 

Différents sous permettent le traitement mathématique 

de la courbe (lissage, a justement . . . ) . 



F i a r e  CS: Banc de photoluminescence 



2: HONOCRISTAUX UTILISES: PRRPARATION ET DEFORMATION 

Les échantillons proviennent de quatre lingots différents: 

- GaAs semi-isolant dopé chrome (compensation du silicium résiduel 
par le chrome) 

- GaAs semi-isolant non dopé (compensation des accepteurs 
résiduels par EL2) 

- GaAs n non dopé (dopage assuré par le silicium résiduel, 2.1016 
cm -3 

- GaAs p dopé zinc ( 3 . 1 0 ~ ~  cm-3 ) 

La préparation des échantillons de déformation consiste en une 

découpe mécanique à la scie à fil diamanté suivi d'un polissage 

mécanique puis d'un polissage chimique avec une solution d'acide 

fluorhydrique (N=20, lpart) , d' acide chlorhydrique (N=lO, lpart) et 
d'oxyde de chrome (Cro3 ,dilué à 500g/l, 1 part) .La même séquence 

d'opération est éxécutée pour les échantillons qui ne sont pas 

destines à être deformés.En effet pour la photoluminescence ,un 

bon état de surface est nécessaire pour minimiser les 

recombinaisons non radiatives en surface ,très efficaces à cause 

d'une vitesse de recombinaison de surface très élevée dans GaAs 

[521 

Les échantillons sont déformés en compression uniaxiale à l'aide 

d'une machine Instron (le détail du mode opératoire est décrit 

par Kesteloot [53] ) .La géométrie des éprouvettes est indiquée 

figure C6.Cette géométrie a été choisie de façon à ne solliciter 

principalement qu'un système de glissement (Tableau C 2 ) .  

Avant déformation les éprouvettes sont abrasées sur une face 

latérale pour créer des sources de dislocations [ 1 5 ]  . 
Nous avons utilisé deux températures de déformation 

différentes.Une série des échantillons est déformée à 400°C avec 

une vitesse de déformation maintenue constante (&= 1 0 - ~  se') . 



L'autre série est prédéformée à 400°C puis déformée en fluage à 

200°C en maintenant cette fois la contrainte constante de façon 

à éviter la rupture de lléprouvette.Ces deux modes de déformation 

conduisent à des structures de dislocations différentes .A 200°C, 

les dislocations créées sont principalement de type vis alors qu' 

à 400°C, on développe des structures plus complexes 

(dipôles,boucles) avec des dislocations à caractère coin. 

aaure C6: Géométrie des éprouvettes de déformation. 



T a b l e a u  C2: F a c t e u r  d e  Schmid d e s  d i f f é r e n t s  sys t ème  de 

g l i s s e m e n t .  



D: U n E s  DE PHOTOLUMINESCENCE ASSOCIEES A JIA 

DEFORMATION PLASTIOUE 

FANDE ASSOCIEE AUX DISLOCATIONS 

L'étude du spectre de photoluminescence des échantillons déformés 

par compression uniaxiale à vitesse constante et à T=400°C montre 

qu'après déformation, il apparaît une bande centrée sur 

EO=l. 13eV, de largeur à mi-hauteur 140 meV (fig.Dl) .Son 

intensité est croissante avec le taux de déformation.La présence 

ou l'absence de cette bande est liée au dopage de 

lréchantillon.En effet, elle apparaît pour un taux de déformation 

faible (3.5%) dans GaAs de type p (fig.D2).Dans GaAs semi-isolant 

dopé chrome et non dopé, elle n'est décelable que pour un taux 

de déformation supérieure à 5 ou 6% (fig.Dl) et dans GaAs type 

nt nous ne l'avons pas observée'(fig.D3 ) .  

Cette bande a été mentionnée par Sumino et al. [32] dans du GaAs 

semi-isolant et de façon moins nette dans GaAs type n 

(fig.D4) .Elle n'a jamais été observée dans des échantillons non 

déformés. 

L'étude de la polarisation de la bande 1.13eV montre que la 

lumière est polarisée perpendiculairement au plan de glissement 

principal (fig.D5).Si on suppose qu'il n'y a pas ou peu de 

reconstructions , il existe des orbitales pendantes au cœur de la 
dislocation, orientées suivant cette direction.Ceci suggère que 

la bande est associée aux dislocations et non aux défauts 

ponctuels qui sont soit à symétrie sphérique (défauts simples) 

,soit orientés aléatoirement dans le cristal (défauts complexes 

comme la bilacune) . 



s.i. GaAs ( Cr ) 

ENERGIE DES PHOTONS eV 
F i a u r g  Dl: Spectres de photoluminescence de GaAs semi-isolant 

dopé chrome non déformé , déformé en compression uniaxiale ( à  

T=400°C) à des taux de déformation de &=AL/L=4% (B) et &=IO% (C) . 



F i a u  D2:Spectres de photoluminescence de GaAs type p dopé zinc 

non déformé (A) et déformé en compression uniaxiale ( à  contrainte 

constante et à T=400°C) à un taux de déformation (AL/L) de 

&=3.5% ( B )  . 



n-GaAs (non dopé) 

ENERGIE DES PHOTONS eV 

D3:Spectre de photoluminescence de GaAs type n non dopé 

déformé en compression uniaxiale ( à  contrainte constante à 

T=400°C) à & =  7 , 2 % .  
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D4: Spectre de photoluminescence sur du GaAs de type n 

déformé obtenu par Sumino et al. [ 3 2 ]  

Figure D5:Variation angulaire de la polarisation de la bande 

1,13eV mesurée sur les faces [Ill] et [154] .Le plan de glissement 

principal est également représenté. 



La largeur à mi-hauteur importante traduit un fort couplage avec 

le réseau.Nous pouvons estimer le shift de Frank-Condon dFC par 

la relation: 

S: constante de Huang-Rhys ou nombre moyen de phonons émis 

ET: Energie d'ionisation thermique 

Eo: Energie du maximum d'émission 

Pour vérifier la validité de ce modèle dans notre cas et pour 

accéder au shift de Frank-Condon dFC et à l'énergie des phonons 

hm (OU à la constante S), il est nécessaire de mesurer la largeur 

à mi-hauteur de la bande de luminescence pour différentes 

températures comprises entre 7 7 K .  et 300K. Mais 1 ' intensité du 
signal de luminescence chute de façon importante avec 

l'augmentation de la température.11 ne nous a pas été possible 

d'effectuer des mesures au dessus de 120K, le signal n'étant plus 

détectab1e.Nou.s pouvons quand même obtenir une estimation de dFC 

en fixant un intervalle de valeurs "raisonnables" pour hm 

(15<h0<45meV), par analogie avec les valeurs déjà déterminées 

pour les défauts intrinsèques dans GaAs [40] .On obtient donc: 

dFc = 160 f 80 meV (avec AW0=140 meV) 

En se référant uniquement à l'énergie de la transition en 

photoluminescence ,nous ne pouvons pas situer le niveau d'énergie 

dans la bande.En effet ,en photoluminescence il est impossible de 

déterminer si la transition est de type bande de cûnduction vers 

le niveau profond ou niveau profond vers la bande de valence.Les 

mesures d'effet Hall [15] montrent que les dislocations 

introduisent un niveau d'énergie proche de la bande de valence-En 

supposant que ce niveau est celui mis en jeu dans la transition 

radiative, nous pouvons proposer le diagramme de configuration de 



la figure D6 avec les valeurs de dFC et de l'énergie de la 

transition mesurée en luminescence. 

Ficnire Da: Diagramme de configuration proposé pour le niveau 

d'énergie associé à la dislocation. 

EIUm=l, 13eV , E,bS=lI 45eV , Ether=O, 22eV , dFC=O, 16eV 

Nous pouvons donc situer le niveau d'énergie associé aux 

dislocations: 

ED - EV = 0,22 f ,O8 eV 

Cette valeur est- différente de celle obtenue par Gerthsen et 

al. [ 2 0 ]  en effet Hall (ED=O. 38eV) .Elle pourrait être compatible 

avec l'énergie de la transition en photoluminescence (ED=1.13eV) 



si le défaut n'etait pas aussi fortement couplé avec le 

réseau.11 est probable que Gerthsen et al. ont surestimé la 

position du niveau .De plus cette valeur a été déduite de mesures 

effectuées sur du GaAs de type p, pour lesquels les résultats 

publiés dépendent du matériau initial.Par contre, D.Ferré [ 1 5 1  

positionne le niveau d'énergie associé aux dislocations beaucoup 

plus près de la bande de valence que Gerthsen et al. [ 2 0 ] .  

Ce diagramme permet de comprendre pourquoi aucune transition 

associée aux dislocations n'a été observée en absorption 

optique.En effet les transitions entre la bande de conduction et 

le niveau d'énergie de la dislocation se font pour des énergies 

supérieures a 1.45ev et sont donc masquées par les transitions 
interbandes. 

Les dislocations introduisant un niveau d'énergie proche de la 

bande de valence il est possible d'interpréter l'absence de 

bandes de photoluminescence dans les .matériaux de type n.Le 

niveau d'énergie est très loin du niveau de Fermi qui est proche 

de la bande de conduction.Les dislocations agissent alors 

comme pièges à électrons et sont chargées négativement. Comme 

nous l'avons décrit au chapitre B/1, ceci entraine l'apparition 

d'un potentiel électrostatique et en conséquence d'un champ 

électrique qui sépare toutes les paires électrons trous créées 

par l'excitation optique.11 n'y a pas ou peu de transitions 

radiatives au niveau de la dislocation (fig.D7 ) .Dans les 

matériaux de type p,il y a peu de porteurs piégés car le niveau 

de la dislocation et le niveau de Fermi sont proches.Les champs 

sont peu intenses et les recombinaisons radiatives sont 

possibles pour l'énergie ED=1.13eV. 

Le cas des matériaux semi-isolant est intermédiaire entre le type 

n et le type p puisque le niveau de Fermi est situé au milieu de 

la bande interdite. 



Fiare D7:Recombinaison radiative au niveau de la 

dislocation.Dans le type n, le champ induit est intense. la paire 

électron trou est séparée avant recornbinaison.Dans le type p, le 

champ est faible.La recombinaison radiative est possible pour 

hV=1, 13eV 

Dans les échantillons déformés à 200°C, nous n'observons pas la 

bande de'luminescence ED=1,13eV.0r,~~~e nous l'avons précisé 

dans le chapitre C/2, ces échantillons contiennent une majorité 

de dislocations vis et très peu de dislocations coin. Ces 

dislocations sont dissociées en deux partielles de type 30°A et 

30°B.Nous supposons donc que ces deux types de dislocations ne 

peuvent être associées au niveau d'énergie proposé 

précédemment. Dans les échantillons dé£ ormés à 400°C, les 

dislocations de type coin sont majoritaires.Elles sont dissociées 

en partielles de type 30°A, 30°~, 90°~, 90°B.Par ailleurs, les 

travaux de Jones et al. El21 concluent que seules les dislocations 

de type B introduisent un niveau d'énergie proche de la bande de 

valence.La seule hypothèse compatible avec ces remarques est 

d'associer le niveau d'énergie situé à ED - EV =0,22 f 0,08 eV 
aux dislocation de type 90°B. 



Le spectre des échantillons dopés Cr déformés à T=200°C 

en compression uniaxiale à contrainte constante montre une 

nouvelle bande de luminescence centrée sur El = 1,42 eV f 0,01 eV 

de largeur à mi-hauteur AW = 40 f 10 meV. Cette bande apparaît 

également sur les échantillons déformés de type nf,semi-isolant 

non dopé ,semi-isolant riche en gallium ,et p (fig.D8) mais avec 

des caractéristiques (po~ition~largeur) légèrement différentes 

(tableau Dl) .Cette bande est également présente sur un 

échantillon dopé chrome déformé à 200°C en compression uniaxiale 

a vitesse constante (fig.D9) .La présence de cette bande dépend 
donc de la température de déformation et non du mode de 

déformation (vitesse ou contrainte constante) . 

Tableau Dl: Position et largeur de la bande suivant le type 

d'échantillon et le mode de déformation . 

Afin de vérifier que cette bande est bien due à la déformation, 

nous avons recuit à 200°C un échantillon non déformé et vérifié 

qu'elle n'apparaît pas suite à ce recuit.Des mesures de 

polarisation montrent que cette bande n'est pas polarisée. 

Larqeur (mev) 

30 

30 

35 

30 

40 

40 

Echantillon 

Si dopé Cr 

Si non dopé 

Si riche en Ga 

p dopé Zn 

n dopé Se 

Si:Cr (vit. cste) 

Position (eV) 

1,42 

1,42 

1,41 

1,424 

1,432 

1,415 



. 1.35 1.40 1.45 

-- ENERGIE DES PHOTONS eV 
Ficrura D8: Spectres de photoluminescence d'échantillons semi- 

isolants dopé Cr (&=7,4%) et non dopé (&=5%), semi-isolant riche en 

gallium (&=4,5%) , n dopé sélénium (&=5,9%) , p  dopé zinc (E=4, 9%) , 
déformés en compression uniaxiale (contrainte constante) à T = 

2oo0c. 



ENERGIE DES PHOTONS eV 
yiaure ~g : Spectres de photoluminescence d' échantillons semi- 

isolants dopé chrome déformés en compression uniaxiale (T = 

200°C) à vitesse constante ( & =  5 , 1 % )  et à contrainte constante (& 

= 7 ,4%) .  



Les caractéristiques de cette bande (position, largeur) ne 

permettent pas de la comparer à une bande déjà référencée 

(cf.tableau Cl) .Afin d'étudier la nature de ce défaut ,nous avons 

recuit les échantillons à 300°C,3500C et 400°C.Quel que soit le 

type de l'échantillon, la bande disparaît après un recuit à 

T=400°C.Ces deux. résultats (polarisation,recuit) montrent que 

cette bande est plutôt associée à un défaut ponctuel qu'à un type 

de dislocation. 

Comme nous l'avons mentionné dans la partie bibliographique, il 

est possible que l'apparition d'une transition ne soit pas le 

résultat de la création de défauts mais d'une variation du 

niveau de Fermi après déformation et donc d'une modification de 

l'état de charge du défaut.Mais nous observons cette bande quel 

que soit le type du matériau (n,p, semi-isolant) et donc quelle 

que soit la position du niveau de Fermi.Ceci montre qu'il y a 

bien création de défauts lors de la déformation plastique. 

Nous discutons de la nature de ce défaut à partir des trois faits 

expérimentaux suivant: 

1) Le défaut est introduit par la déformation 

plastique. 

2) On l'observe quel que soit le dopage et le 

type du matériau (Bridgman et Czochralski) . 
3) Il se recuit à une température de T = 400°C 

Les points 1) et 2) suggèrent que ce défaut est plutôt un défaut 

de type intrinsèque qu'une impureté, bien qu'il existe certaines 

impuretés (ex: le cuivre) qui sont présentes dans tous les types 

de matériaux.Ce défaut intrinsèque peut être un défaut simple 

(lacune, intersticiel, antisite) ou un complexe formé de plusieurs 

défauts simples. 

Le point 3) suggère d'éliminer l'hypothèse d'un défaut de type 

intersticiel isolé.En effet,par irradiation, on crée les paires 



V G ~  - 1~~ et VAS - IAs.Ces paires se recuisent à température 

inférieure à l'ambiante pour la première et à T=250°C pour la 

seconde [54] .Elles se recuisent par migration et recombinaison (à  

la surface ou avec un autre défaut) des interstitiels IGa et 

1 ~ ~ . L e  point 3) nous conduit donc à éliminer les défauts VG, - 

IGar V ~ s  - IAsr I G ~  et IAS- 

A.Goltzene et al. [55] détectent un défaut en RPE qui se recuit 

également à T = 400°C.Ils l'associent à la lacune de gallium VG, 

[56].11 est donc possible que le défaut créé par déformation 

plastique soit la lacune de gallium isolée ou un complexe 

contenant ce type de 1acune.Des mesures de temps de vie des 

positrons (méthode sensible aux défauts lacunaires) et de RPE 

pourrait peut-être permettre d'apporter quelques renseignements 

complémentaires sur la nature de ce défaut. 
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DEUXIEME PARTIE : 



. . ,  
A: Ftude biblioara~hlque :photo~lastlclte et d aradatlorl 

Une des causes principales de la dégradation ne semble 

pas être la structure complexe des composants (contacts,oxyde.. . )  

mais plutôt les propriétés intinsèques du matériau.Ainsi, P 

Petroff et al.[l] ont montré que les défauts créés dans les 

lasers au cours du fonctionnement et ceux créés par irradiation 

optique sur de simples hétérostructures GaAlAs-GaAs étaient 

identiques.La connaissance des phénomènes de dégradation dans les 

hétérostructures lasers passe par une meilleure compréhension des 

mécanismes de photoplasticité liés à l'interaction photon- 

dislocation.Une étude des propriétés des dislocations sous flux 

lumineux dans le matériau massif nous semble essentielle pour 

mener à bien cette étude. 

Dans l'arséniure de gallium, une excitation électronique ou 

optique modifie la mobilité des dislocations [2-4l.Cette mobilité 

est systématiquement plus grande sous irradiation électronique 

[2-4].Lors du glissement, les dislocations se déplacent 

essentiellement par formation et migration de décrochements 

(crans) . 
P.Haasen [SI calcule l'influence de la charge piégée par la 

dislocation sur l'énergie de formation d'un décrochement.La 

charge piégée tend à déstabiliser la ligne de dislocation et 

diminue ainsi l'énergie de formation d'un décrochement.La lumière 

facilite ce processus en modifiant l'état de charge de la 

dislocation.La lumière peut également modifier l'interaction 

électrostatique entre les ions du cristal et les dislocations 

(chargées), ce qui induit une variation de mobilité sous 

éclairement. 

P .B.Hirsch [6] associe aux décrochements des états d' énergie dans 

la bande interdite.La concentration des décrochements chargés 

varie suivant la position du niveau de Fermi.Comrne la mobilité 



augmente avec un accroissement de la concentration de 

décrochements chargés, elle dépend aussi de la position du niveau 

de Fermi.Si le niveau d'énergie associé aux décrochements est au 

milieu de la bande interdite, les dislocations seront plus 

mobiles dans les semiconducteurs de type n et p que dans les 

semiconducteurs semi-isolants.Si ce niveau est proche de la bande 

de valence, la mobilité sera plus élevée dans les semiconducteurs 

de type n que dans ceux de type p. 

K.Maeda [7] affirme que le modèle de P.B.Hirsch n'est pas 

applicable aux mécanismes de glissement sous irradiation.En 

effet, il montre que ce modèle prévoit, dans certaines conditions 

de dopage, une diminution de la mobilité suite à 

llirradiation.Expérimentalement, on observe toujours un 

accroissement quel que soit le dopage [ 7 ]  . Il propose un modèle 
basé sur un fort couplage électron-réseau pour le niveau 

d'énergie associé ayx décrochements.La lumière injecte une grande 

densité de porteurs excités qui se recombinent sur le niveau 
/ 

d'énergie associé au décrochement.Cette recombinaison provoque 

une relaxation de réseau suite à la modification de l'état de 

charge de celui-ci.L1énergie est dissipée sous forme de 

vibrations de réseau et peut ainsi permettre la propagation du 

décrochement.La statistique d'occupation du niveau d'énergie 

associé au décrochement est dépendante de la charge piégée par la 

dislocation.Si la dislocation est chargée, le pseudo niveau de 

Fermi du décrochement est très proche du niveau de la dislocation 

quel que soit le dopage-Dans le cas où la dislocation n'est pas 

chargée, le pseudo niveau de Fermi se confond avec le niveau de 

Fermi du cristal.Sa position est donc fonction du dopage. K.Maeda 

propose un modèle de niveaux d'énergie associés aux dislocations 

a et p à partir du modèle de Jones et al. [ 8 ]  .La dislocation a 

introduit un niveau d'énergie dans la bande interdite, proche de 

la bande de valence.Elle est pratiquement toujours chargée 

négativement,ce qui explique la faible variation de la mobilité 

mesurée en fonction du dopage .La dislocation P introduit un 



niveau d'énergie dans la partie haute de la bande interdite.Dans 

le GaAs de type p,la dislocation est chargée positivement.La 

mobilité varie très peu avec le dopage.Par contre, dans le type 

n,la dislocation n'est pas chargée.La mobilité varie avec la 

position du niveau de Fermi ,donc avec le dopage.Ce modèle est en 

accord avec les valeurs de mobilité mesurées en fonction du 

dopage. 

B.E.Mdivanyan et al [ 9 ]  étudient l'effet de la lumière sur la 

déformation plastique d'échantillons massifs de GaAs.11~ 

observent une diminution de la contrainte d'écoulement plastique 

avec l1éclairement.Cet effet s'atténue lorsque la température de 

déformation augmente (pour T > 300°C, 1' effet est négligeable) .Il 

est maximum pour une longueur d'onde d'excitation correspondant à 

la largeur de la bande interdite de GaAs.Pour interpréter cet 

effet, ils utilisent comme point de départ le modèle de Celli et 

al 1101 qui montre que la limitation au glissement des 

dislocations est due essentiellement aux défauts présents sur la 

ligne.11~ supposent alors que la lumière modifie l'état de charge 

de ces défauts et donc l'interaction électrostatique entre ceux- 
< 

ci et les décrochements.Nous critiquons cette interprétation 

puisque de toute évidence la lumière d'excitation ne pénètre 

qu'entre 0,5 et 1 pm de profondeur dans le matériau massif 

(épaisseur de l'échantillon = 2 mm) .Il ne peut donc expliquer la 

variation du comportement plastique à l'échelle de 

1'échantillon.Dans ce cas précis, un modèle basé sur la nucléation 

(et non la migration) des décrochements assistée par la lumière 

semble plus adapté.La lumière augmenterait la concentration de 

décrochements nucléés en surface qui migreraient ensuite sous 
---- 

l'effet de la contrainte appliquée. 

Il est probable que les processus de photoplasticité décrits ci 

dessus, jouent un rôle primordial dans la dégradation des 

composants optoélectroniques.De nombreuses études ont été 

entreprises pour.caractériser les défauts créés au cours du 



fonctionnement des lasers à semiconducteurs.Bien que ces défauts 

soient désormais bien connus, de nombreuses questions restent 

posées quant à leur mécanisme de formation et de croissance. 

P .Petroff et R.L.Hartman [Il, 121 ont entrepris de caractériser 

les lignes noires en utilisant la microscopie en 

transmission.D'après leur étude, les lignes noires s'orientent 

suivant la direction <100> et parfois suivant <llO>.Elles sont 

confinées dans la couche active du laser et ne se rencontrent 

jamais en dehors de celle ci.Ces défauts sont composés de réseaux 

en trois dimensions de dislocations qui se développent à partir 

d'une dislocation traversant toutes les couches. La densité de 

dislocations dans le réseau est de l'ordre de 108-109 cm-*. Ces 

dislocations sont de type hélicoïdal orientées suivant <100>, 

<210> et parfois suivant <110>. Le vecteur de Burgers est de type 

a/2 [O111 . Elle sont organisées en dipôles géants et en boucles. 
La structure de ces défauts indique qu'un mécanisme de montée 

intervient dans le processus de croissance. 

W.D. Johnston et al. [13] dégradent des hétérostructures laser en 

irradiant optiquement avec un laser krypton. Ils constatent une 

dégradation accélérée au centre de la région irradiée.L1intensité 

de la dégradation varie notablement d'une région à une autre.En 

effectuant la même expérience sur une homocouche GaAs, ils 

n'observent aucune dégradation. Ils en concluent que la 

dégradation a son origine à l'interface GaAlAs-GaAs. 

B.Wakefield [15] relie l'apparition des lignes noires avec les 

contraintes introduites par la couche d' oxyde en surface. Mais 

P.Petroff et al.[l] créent des défauts identiques aux lignes 

noires des lasers dans une hétérostructure GaAlAs-GaAs irradiée 

optiquement. Ceci démontre que la dégradation n'est pas 

nécessairement liée aux diverses contraintes introduites par les 

contacts.Elle semble liée aux défauts introduits lors de la 

croissance. 



T.Kame jima et al. [15] appliquent une contrainte uniaxiale sur une 

hétérocouche laser.11~ observent l'apparition de lignes noires 

uniquement lorsqu' il y a injection de porteurs. La contrainte et 

l'injection de porteurs sont donc nécessaires à la croissance des 

lignes noires de type <110>.Les lignes noires de type <LOO> 

semblent croître à partir des lignes <110>. 

L'ensemble de ces études montre que les lignes noires sont des 

réseaux de dislocations qui se développent à partir de défauts ou 

de contraintes présents dans le matériau. Il s'agit alors de 

comprendre quel mécanisme permet la croissance des lignes noires. 

Suivant 1 'orientation de la ligne noire, on admet généralement 

deux mécanismes de croissance: 

- la montée de dislocations pour les 
lignes orientées suivant <100> 

- le glissement pour celles 
orientées suivant <110> 

La montée des dislocations implique qu'il existe une certaine 

concentration de défauts ponctuels émis ou absorbés.L1étendue 

spatiale des lignes noires suppose qu'une grande concentration de 

défauts ponctuels s ' agglomère autour des dislocations. Ceci pose 
le problème de l'origine de ces défauts et du rôle joué par 

llirradiation.Deux processus sont possibles avec quelques nuances 

suivant les auteurs: 

- La génération de défauts ponctuels assistée par les 

recombinaisons non radiatives. 

- La migration des défauts ponctuels assistée par les 
recombinaisons non radiatives. 

S.OVHara et al. [16] proposent un modèle fondé sur la génération 

des défauts ponctuels par la dislocation. Il y a émission de 

lacunes de gallium et d'arsenic lorsqu'une recombinaison non 

radiative s 'effectue au coeur d'une dislocation .L1 énergie de la 

recombinaison de la paire électron-trou est ainsi utilisée pour 

créér ces défauts. 



M. Ikeda et al. [171 calculent le champ de contraintes dû aux 

fautes d' empilement. Ils expliquent la dégradation par la 

migration d'interstitiels vers les zones de dilatation 

maximum.Ces intersticiels seraient créés par les recombinaisons 

non radiatives. 

W.D. Johnston et al. [13] supposent que les défauts ponctuels sont 

préexistants mais que leur mobilité est augmentée par les 

recombinais'ons non radiatives.Ces défauts s'agglomèrent sur les 

dislocations et permettent le processus de montée. 

Ce modèle est confirmé par P.M.Petroff [la] qui montre que la 

mobilité des lacunes et des intersticiels augmente par 

irradiation electronique. 

Dans le modèle de W.D.Johnston et al.,les défauts ponctuels 

préexistants proviendraient de l'interface GaAlAs-GaAs, ce qui 

expliquerait l'impossiblité de dégrader une homocouche GaAs . 
[13] .L1ob jection principale à ce modèle est formulé par S .OrHara 

[16] .La concentration requise de défauts ponctuels ( 1 0 ~ . ~ c m - ~ )  

pour expliquer la taille des dipoles observés semble irréaliste 

par rapport aux concentrations généralement admises dans GaAs 

(1017-1018 cm-3). 

J Matsui et al. [19-201 proposent un mécanisme de croissance des 

lignes noires par glissement dévié de segments vis.Ce glissement 

serait engendré par des contraintes thermiques dues à une 

élévation de température provoquée par les recombinaisons non 

radiatives se produisant sur les défauts environnants.. 

Afin d'interpréter des mesures de vitesse de croissance des 

lignes noires, B.D Schwartz [21] fait 1 'hypothèse qu'un mécanisme 

supplémentaire s ' a joute au mouvement des défauts ponctuels 

assisté par recombinaison.11 observe un allongement puis un 

épaississement des lignes noires. L'allongement se ferait par 

glisssement,provoqué par des contraintes thermiques.Ces 

contraintes seraient induites par les recombinaisons non 

radiatives.La deuxième phase d'épaississement pourrait être due à 

un mécanisme de montée. 



I .  B: processus exper1menta.l 

1: préparation des échantillons 

L'étude de la photoplasticité nécessite d'introduire 

dans l'échantillon des sources de dislocations.Ces sources sont 

créées par indentation en utilisant une pointe diamant appliquée 

avec une force variable(fig.B2). 
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B2: Schéma de principe d'une indentation 

La contrainte ainsi créée est relachée par nucléation et 

propagation de demi-boucles de dislocations.La demi-boucle est 

composée de dislocations de types différents (figB3) .La mobilité 

dépend essentiellement du caractère des dislocations composant le 

front de la demi-boucle.L'énergie nécessaire au glissement des 

dislocations peut être d'origine thermique (recuit à 360°C) ou, 

dans notre cas, d'origine lumineuse. 



I 
vis 

1 vis 
I 

Fiaure B3: Répartition des caractères A,B,vis le long d'une 

boucle hexagonale 

Les échantillons utilisés dans l'étude de photoplasticité 

proviennent de lingots Czochralski (semi-isolant et type p) et 

Bridgman (type n). les échantillons sont découpés avec une scie à 

fil diamanté.11~ sont  polis^ mécaniquement puis chimiquement avec 

une solution composée de H2SO4 (5 parts) ,H202 (1 part) et drH20 

(1 part) .Les indentations sont appliquées avec une force de 50g 

sur une face (100). 

Les échantillons destinés à la dégradation ont été fabriqués par 

epitaxie par jets moléculaires .L'ensemble des échantillons 

provient d'une même plaquette.Leur structure est identique à 

celle de la partie active des composants lasers (fig B 4 ) .  

L'absence des couches nécessaires aux contacts électriques permet 

une étude optique.La couche supérieure de GaAlAs est transparente 

au rayonnement laser excitateur qui est uniquement (et 

totalement) absorbé par la couche "active" de GaAs. 



GaAlAs x=0,45 - - - - - - -  
GaAs nid - - - - - - - f 0968 , 
GaAlAs x=0,2 - - - - - -  
Substrat GaAs 

B4 : Structure des échantillons de dégradation (laser) 

La couche active (GaAs) est légèrement dopée p (dopage par 

impuretés résiduelles) 

Un motif d'indentation ( f i g  B5) permet de repérer les zones 

dégradées lors des études en cathodo1uminescence.Dans ce cas les 

indentations n'ont qu'un rôle de repérage. 

B5: Motif d'indentation pour le repérage des zones 

dégradées 



L'étude bibliographique [1,3] montre qu'il est 

nécessaire d'injecter une puissance lumineuse de l'ordre du 

kw/crn2 pour créér les défauts caractéristiques de la 

dégradation.Un laser Krypton peut fournir cette puissance à 

condition de focaliser le faisceau.Au point de focalisation, le 

diamètre minimum de la tache est donné par: 

f: focale de la lentille, h:iongueur d' onde, D: diamètre du spot 

laser. 

Avant de focaliser le faisceau, il est donc nécessaire 

d'augmenter la taille initiale du spot laser avec un agrandisseur 

de faisceau. 

Le banc de dégradation (utilisé également pour l'étude de 

photoplasticité ) comprend un laser krypton de longueur d'onde h 
= 6471 A (hV = 1,916 eV) ayant une puissance de sortie de l'ordre 

de 500 mW. Le chopper intercalé sur le trajet optique permet de 

réduire 1 'échauffement de 1 'échantillon .Un agrandisseur de 

faisceau de rapport 4 amène le diamètre du spot à D=4 mrn.Une 

lentille de focale 5 0  mm focalise le faisceau sur 

lléchantillon.Le diamètre du spot mesuré est de l'ordre de 200 

pm (Dth = 30pm) .La puissance dissipée vaut au plus 

lk~/cm*.~'ensemble agrandisseur lentille est monté sur table 

micrométrique.Le déplacement de l'échantillon en XY est assuré 

par deux tables micrométriques.Le signal de luminescence émis par 

l'échantillon est analysé par la chaine de mesure précédemment 

décrite (chap. 1-C-b) .La température moyenne de 1 ' échantillon sous 
excitation ,obtenue en mesurant la position de la transition 

bande à bande, est de l'ordre de 35OC. 



I AGRAND 1 SSEUR ECHANTILLON 

L 

LASER 1 LENT 1 LLE 

CHOPPER 

BI: Schéma de principe du banc de dégradation 

L'étude microscopique des défauts créés par irradiation 

lumineuse a été réalisé principalement en cathodo1uminescence.Si 

les mécanismes d'émission de lumière sont identiques en 

cathodoluminescence et en photoluminescence, le mode d'excitation 

est différent.En cathodoluminescence ,l'excitation est assurée 

par un faisceau d'électrons accélérés par une tension de l'ordre 

d'une dizaine de kV .Le faisceau balaie lléchantillon.La lumière 

émise est captée par un photomultiplicateur relié à un écran 

cathodique.L'é1ectron excité est envoyé très haut dans la bande 

de conduction (AE = 3*EG) ,ce qui provoque un échauffement plus 

intense qu'en photoluminescence.La profondeur de pénétration du 

faisceau d'électrons est fonction de la tension d'accélération 

(d'après Gruen [221) : 

pour Eo = lOkV, R = 0,5pm ;pour Eo = 20kV, R = 1,Gp 



Sur  1 ' é c r a n  ca thod ique ,  l e s  c e n t r e s  non r a d i a t i f s  a p p a r a i s s e n t  

n o i r s .  Les  c e n t r e s  r a d i a t i f  s a p p a r a i s s e n t  c l a i r s  à c o n d i t i o n  

q u ' i l s  émet tent  dans  l a  gamme de d é t e c t i o n  du p h o t o m u l t i p l i c a t e u r  

(hV > 1,3eV) .La r é s o l u t i o n  e s t  de l ' o r d r e  du micron mais e l l e  

v a r i e  a v e c  l a  t e n s i o n  d ' a c c é l é r a t i o n  .Lorsque on augmente l a  

t e n s i o n  d ' a c c é l é r a t i o n  , l a  r é s o l u t i o n  diminue c a r  l e  volume de 

g é n é r a t i o n  des  p a i r e s  é l e c t r o n - t r o u  augmente avec  l a  t e n s i o n .  



a: ~hoto~lasticité (échantillons indentés) 

Les réseaux d'indentation des différents 

échantillons ont été irradiés pendant une dizaine d1heures.Le 

spectre de luminescence de l'échantillon ne subit aucun 

changement au cours de l'irradiation.L1étude en 

cathodoluminescence montre que pour l'échantillon non 

intentionnellement dopé (semi-isolant), les dislocations glissent 

dans les deux directions <110> sous l'effet de l'irradiation 

(fig.CG) .Aucune asymétrie n'est remarquée dans l'extension des 

bras de rosette.Les émergences des dislocations sont résolues 

mais les bras sont entourés d'un halo gris (fig.C7). 

F a  C6: Echantillon semi-isolant indenté,irradié.Les 

dislocations glissent dans les deux directions. 



Fiaure C7: échantillon semi-isolant indenté,irradié.On remarque 
un halo gris autour des émergences de dislocations. 

Nous avons comparé l'effet de la lumière et de la température.Un 

échantillon indenté a été recuit à 360°C.Les bras de rosette sont 

plus étendus et les émergences des dislocations sont mieux 

résolues dans l'échantillon recuit (fig.C8) .Aucun halo gris n'est 

visible. 



Fiavre C8: échantillon semi-isolant indenté,recuit à 360°C.Les 

émergences sont nettes.11 n'y a pas de halo gris.- 

Dans l'échantillon de type n irradié, les dislocations glissent 

également dans les deux directions <110> mais les émergences ne 

sont pas résolues (fig.C9) . 
Dans le cas de l'échantillon de type p irradié, les dislocations 

glissent uniquement dans une direction <110> (fig.Cl0) .Les 

émergences ne sont pas visibles. 



Fiaure C9:échantillon de type n irradié.Les dislocations glissent 

dans les deux directions <110>.0n ne résoud pas les émergences. 

F j s r e  CIO: échantillon de type p irradié.Les dislocations ne 

glissent que dans une seule direction <110>. 



Nous avons caractérisé les dislocations développées lors de 

l'irradiation par microscopie en transmission.Un échantillon 

semi-isolant a été indenté (f = 59) puis irradié.Dans une 

direction <110>,on observe des macles.Les dislocations sont 

dissociées en partielles de type 30°(a) (fig.Cl1) .Dans la 

direction perpendiculaire, on observe de longs segments vis 

rectilignes (dislocations parfaites) plus ou moins parallèles à 

la surface (f ig.Cl2) .Cette structure est pratiquement identique 

à celle observée dans un échantillon recuit à 360°C [23] .La 

principale différence vient du fait que l'on observe plutôt des 

débris de segment vis et non des segments rectilignes (fig.Cl3). 

f iare  C11: Etude'en microscopie en transmission d'un échantillon 
semi-isolant irradié.Dans une direction <110>, on observe des 

dislocations dissociées en partielles 30°(a). 



C12: échantillon semi-isolant irradié.Dans cette direction 

<110>, on observe de longs segments vis rectilignes. 

C13: échantillon semi-isolant recuit à 360°c.par rapport à 

l'échantillon irradié,on n'observe pas de longs segments vis mais 

plutôt des débris de segments. 



Cette différence peut s'expliquer par le fait que la lumière ne 

pénètre que sur 3000 à 5000 A dans le matériau.Les demi-boucles 

de dislocations ne peuvent se propager que dans la zone 

irradiée'.Les demi-boucles sont donc confinées dans une zone de 

3000 à 5000 A.La lame de microscopie ayant une épaisseur de 

l'ordre de 5000 A , on observe l'ensemble des segments vis 
rectilignes développés (fig.C14).En cathodoluminescence, 

l'ensemble de ces segments se traduit par le halo gris autour des 

émergences-Dans l'échantillon recuit à 360°C,les demi-boucles 

sont libres de se propager quelle que soit la profondeur . L' étude 
en microscopie ne met en évidence que les segments situés à moins 

de 5000 A de la surface.On observe uniquement des débris de 

segments vis (fig.Cl4) et il n'y a pas de halo gris visible en 

cathodoluminescence. Cette étude de microscopie montre que 

l'irradiation agit non seulement sur la nucléation des crans mais 

aussi sur leur propagation. 
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F i a u  Cl4 :Propagation des demi-boucles lors de l'irradiation 

(a) et d'un recuit à 360°C (b) . 

b : Hétérostructure GaAlAs-GaAs (déaradat ion) 

Nous avons enregistré le spectre de luminescence 

de la couche active,au cours de la dégradation en fonction du 

temps.L1intensité globale de luminescence décroit fortement au 

début de l'irradiation puis se stabilise au bout d'une quinzaine 

d'heures (fig.Cl).Aucune bande de luminescence n'apparait ou ne 

disparait au cours de la dégradation-Ceci montre que les défauts 

créés induisent uniquement des recombinaisons non radiatives ou 

que la zone dégradée est suffisamment perturbée (par les champs 

de contrainte et électriques) pour interdire toute recombinaison 

radiative . 



Certaines zones de l'échantillon ne se dégradent pas ou très 

lentement. 

Fiaure Cl: Variation de l'intensité de luminescence au cours de 

la dégradation. 

Nous avons entrepris l'étude microscopique en cathodoluminescence 

des zones dt5gradées.De.s photographies de ces zones ont été prises 

avant la dégradation de façon à discerner les défauts créés des 

défauts préexistants.Après dégradation ,on observe l'apparition 

de deux types de défauts : 

- Des alignements de points noirs suivant une direction 

<110> (fig.C2) mais jamais dans la direction perpendiculaire. 

- Des lignes noires orientées suivant les deux directions <100> 
(fig.C3) 



Ficrure C2: Alignements (1 et 2) de points noirs dans la direction 

<110>.0n remarque qu' à partir de l'alignement (l), des lignes 

noires <100> commencent à se développer. 

Fiaure C3: Lignes noires orientées suivant <100> 



Des points noirs isolés apparaissent ou "disparaissentM au cours 

de la dégradation.On observe parfois des trainées grises diffuses 

qui semblent créées au cours du "déplacement1' des points noirs 

(fig.C4) .L'introduction sur le trajet optique du microscope à 

balayage d'un filtre qui ne transmet pas la luminescence émise 

par les couches de GaAlAs ne modifie pas l'image des défauts 

observés.Ces défauts sont donc situés dans la couche active de 

GaAs . 

C4:  Trainée grise diffuse . Ces trainées semblent créées 
par le déplacement des points noirs. 

Nous avons observé l'évolution des défauts en dégradant par étape 

(1-3 heures) 1 'échantillon. On remarque alors que la dégradation 

s'effectue en deux temps: 

- au cours de la première phase (1-5h), 
les alignements <110> se développent. 

- lorsque les alignements <110> sont 



créés, les lignes noires <100> sont nucléées à partir de ces 

alignements (fig.C2) .Au delà d'une durée d'irradiation de l'ordre 

d'une quinzaine d'heures , les lignes noires <100>  ne se 

développent plus. 

En comparant les photographies prises avant et après dégradation, 

on remarque que les défauts créés le sont dans des zones ne 

contenant aucun défaut préexistant visible en cathodoluminescence 

(fig.C5) .Ceci suppose que ces défauts sont nucléés à partir de 

contraintes internes au matériau et de sources microscopiques 

(aggrégats, micro-boucles de dislocations. . . ) . 

Fiaure C51: Zone photographiée avant dégradation 



C S 2 :  même zone photographiée après dégradation.Les lignes 

noires apparaissent dans une zone sans défauts préexistants 

visibles en cathodoluminescence 

Nous avons vérifié qu'il n'y a aucun rapport entre la 

polarisation verticale du faisceau laser incident et le fait que 

les alignements ne se développent que dans une seule direction 

<110> (direction également verticale dans notre cas), en tournant 

l'échantillon de 90°.Dans cette configuration,les alignements se 

développent toujours suivant la même direction <110> que 

précédemment. 

Afin de caractériser l'interaction photon - dislocation, nous 
avons tenté de dégrader un échantillon avec des photons d'énergie 

inférieure à la bande interdite.Nous avons remplacé la couche 

active de GaAs par une couche de Ga0, 9A10, lAs de façon à augmenter 

la largeur de la bande interdite (EG = 1,55 eV à 300K) .Nous 

utilisons un faisceau de longueur d'onde plus grande que celle 

associée à la bande interdite: h=7993A (hv = 1,54 eV) .Dans cette 

configuration ,il n'y a pas création de paires électron-trou dans 



la couche active et donc pas de recombinaisons sur les niveaux 

d'énergie associés aux dislocations.Nous avons essayé de degrader 

plusieurs zones de l'échantillon sans résultat.Nos mesures 

montrent donc qu 'une excitation extrinsèque n' induit aucun 

mécanisme de dégradation. 

La première phase de glissement assisté par irradiation peut être 

décrite par deux modèles exposés précédemment: 

- le premier proposé par P.Haasen [5] suppose que la modification 

de l'état de charge des crans par la lumière permet à la 

dislocation de se propager . 
- le second proposé par K.Maeda [7] suppose qu'il y a 

recombinaisons de porteurs excités sur les états d'énergie 

associé aux crans.L1énergie de la recombinaison est transmise au 

réseau sous forme vibrationnelle , ce qui permet à la dislocation 

de glisser . 
Il senible que ,conformément au modèle de K.Maeda [ 7 ] ,  le 

glissement des dislocations est assisté par les recombinaisons 

non radiatives sur les niveaux d'énergie associés aux 

dislocations (ou aux crans).Le modèle de P.Haasen n'est pas 

compatible avec ces mesures.11 faut rappeler que dans certains 

cas de dopage,ce modèle prévoit une mobilité plus faible sous 

irradiation alors qu'expérimentalement on observe toujours une 

augmentation (K.Maeda [ 7 1 )  . 

2: Discussion 

Les mesures de dégradation montrent que 

,conformément au modèle de K.Maeda,le glissement est assiste par 

les recombinaisons non radiatives sur le niveau d'énergie associé 

aux dislocations.Ce mécanisme est aussi mis en jeu dans le cas 

des indentations.L1extension des bras de rosette dépend du dopage 



de lléchantillon.Un type de dislocation,que nous noterons (a), se 

développe sous irradiation quel que soit le d0pàge.Dan.s la 

direction perpendiculaire les dislocations (b) ne se développent 

que dans les échantillons semi-isolants et de type n.Les mesures 

de dégradation ont montré que le mouvement des dislocations est 

assisté par les recombinaisons non radiatives.Si un niveau 

d'énergie associé aux dislocations induit des transitions 

radiatives,llefficacité de ce mécanisme est diminuée et les 

dislocations ne se propagent pas.Dans la première partie de ce 

mémoire,nous avons mis en évidence un niveau d'énergie associé 

aux dislocations qui induit efficacement des transitions 

radiatives dans le GaAs de type p.Nous supposons donc que ce 

niveau est associé aux dislocations (b) .Les dislocations (a) se 

propagent quel que soit le dopage, le niveau associé n'induit 

donc aucune transition radiative.La position du niv.eau 'Ea dans la 

bande interdi-te est déduite de l'étude de K.Maeda[7] à partir de 

mesures de la mobilité des dislocations. 

BC 

C l 5  :Position des niveaux des dislocations (a) et (b) 

(Maeda [ 7 ]  ) 

La position des niveaux d'énergie dans ce modèle est compatible 

avec les remarques précédentes: le niveau d'énergie associé aux 

dislocations (b) est proche de la bande de valence.Ce niveau 

d'énergie induit des transitions radiatives pour hV = 1,13 eV 



dans le GaAs de type p. Au contraire le niveau d'énergie associé 

aux dislocations (a) induit toujours des transitions non 

radiatives . 

b: Déaradation 

Les mesures de dégradation montrent qu'il y a 

d'abord glissement suivant une seule direction <llO>-puis montée 

des dislocations suivant <100>. 

Lors de la discussion des résultats de photoplasticité, nous 

avons remarqué qu'il existait dans les échantillons de type p, 

une seule direction <110> de glissement optiquement activé.Dans 

les hétérostructures,la couche active de GaAs est légèrement 

dopée p (dopage par des impuretés résiduelles) .Par analogie avec 

les mesures de photoplasticité, nous supposons que l'absence 

totale de glissement suivant une direction <110> est due au 

caractère radiatif des transitions associées aux dislocations 

glissant dans cette direction (notées (b) ) . 
Les contraintes locales étant plus ou moins homogènes, le 

glissement suivant une seule direction ne peut permettre le 

relachement complet des contraintes.La seule possibilité est 

alors l'intervention d'un processus plus lent mais possible de 

montée de dislocation.Les défauts ponctuels nécessaires sont 

créés par les dislocations lors de la phase de glissement.11~ 

s'accumulent autour des dislocation par suite des contraintes non 

relachées avant montée.La mobilité de ces défauts peut également 

être augmentée par l'irradiation optique (REDM: Recombination 

Enhanced Defect Motion). 

c:Modele de crlissement assiste par les recom - 

binaisons non radiatives. 

L'accroissement de la mobilité des dislocations 

sous irradiation est dû à la variation d'un des trois paramètres 



la définissant dans l'expression: 

AG 
v D = a v o  exp - - 

kT 

Vo la fréquence de saut, AG est 1 'énergie de la barrière (énergie 

de formation d'un cran),kT est l'énergie thermique. 

Si nous supposons que la lumière n'agit sur 1-'énergie de 

formation d'un cran que par modification de son état de charge 

(Haasen [ 5 ] )  ,nous pouvons écarter l'hypothèse d'une variation de 

AG induite par la lumière. 

Les recombinaisons non radiatives peuvent donner lieu à une 

augmentation locale de température.Nous avons donc estimé 

l'augmentation de température due aux recombinaisons sur la 

dislocation. 

La dislocation chargée impose un champ électrique.L1étendue 

spatiale de ce champ définit une zone de 1 'espace (cylindre) où 

toutes les paires électron-trou créées se recombinent sur la 

dislocation (fig.Cl6) . 

Fiare Cl6 :Schéma de la zone de l'espace où toutes les paires 

électron-trou créées se recombinent sur la dislocation. 

Lors de la génération de paires électron-trou, il y a 

accumulation de trous au voisinage de la dislocation (fig.C17).La 

charge piégée sur la dislocation diminue ,ce qui entraine une 

diminution du champ et donc de l'étendue de la zone où les paires 



se recombinent sur la dislocation. 

p i a u  Cl7 : Modification de la charge de la dislocation par la 

génération des paires électron-trou. 

Le rayon du cylindre dépend du dopage, du flux de photons 

incidents, de la position du niveau de la dislocation et de sa 

section de capture.Le calcul de ce rayon est décrit dans l'annexe 

A.Dans notre cas, il est compris entre 500 et 1500 A.c~ large 
intervalle est dû au fait que certains paramètres ne sont pas 

connus précisément comme la section de capture. 

Connaissant ce rayon, nous pouvons en déduire le nombre de paires 

électron-trou qui se recombinent sur la dislocation et donc la 

chaleur créée.Nous supposons une dislocation perpendiculaire à la 

surface.A la profondeur z, le flux de photon vaut : 

O 
W ( z )  = - exp(-az) 

hv 

01 est le ccefficient d'absorption, Wo la puissance du flux 

lumineux incident en w/m2 et hv est l'énergie d'un photon. 

. L'énergie absorbé pour une tranche dz vaut: 

dW - - - aWo exp (-az ) 
dz 



La chaleur dissipée vaut alors: 

dQ - awo - - -  X R ~ E  exp ( -a= 
dt hV 

&est l'énergie dissipée par l'électron (de l'ordre de 1 eV) 

La source de chaleur est linéaire (dislocation) donc: 

pour calculer la température, il faut résoudre l'équation: 

dQ - - - KAT : K est la conductivité thermique 
dt 

aWo XR2 
donc AT = - - E exp (-az) &x) . s ( y )  

hv 

La résolution de cette équation est décrite en annexe B. 

On obtient: 
eo 

-QZ -kz 
aw O e -e 

T(r,z)=T, + - R ~ E  JO (kr) kdk 
2KhV 1 - k 2  

Jo(kr) est la fonction de Bessel d'ordre 0. 

en r=O (sur la dislocation) : JO (kr)=l 

On calcule numériquement l'intégrale par la méthode de Simpson. 

Avec les valeurs suivantes: Wo = 106 w/m2 , a = 35 105 m-l. 

K = 58 W / r r i . K ,  hV = 1,94 eV , z  = 500 A, R = 1200 A, on obtient 

une valeur très petite de AT = 10-4 K. 

Cette très faible variation de température ne peut donc expliquer 

l'accroissement de mobilité des dislocations sous éclairement.11 

faut alors supposer que l'interaction lumière dislocation agit 

sur le terme de vibration v,. 



La fréquence atomique de vibration Vo est un terme qui s'exprime 

en fonction des matrices de constantes de force [ 2 4 ] :  

~ ( h )  et B (k) sont les matrices de constantes de force.Le rapport 

des produits a la dimension d'une constante de force. 

Considérons le diagramme de configuration d'un niveau d'energie 

associé aux dislocations (fig.Cl8) . 

J'iuu~e C18: Lors de la transition, l'électron attire la 

dislocation vers la coordonnée de configuration QI. 

La transition d'un électron de la bande de conduction vers 

niveau est possible du fait du fort couplage électron-réseau.Lors 

de la transition ,il y a une forte variation de la coordonnée de 

configuration qui passe de Qo à QI (fig.C18).0n peut imaginer que 

cette variation est provoquée par une force exercée par 

l'électron sur la dislocation .Cette force induit une variation 

des modes locaux de vibration et permet le mouvement de l'atome 



vers le site voisin.11 est possible que l'électron attire 

plusieurs atomes et permette ,ainsi, la formation d'un cran qui 

se propage sous 1 'effet des contraintes. Ce mécanisme est d' autant 

plus efficace que le niveau d'énergie associé aux dislocations 

n'induit pas de recombinaisons radiatives (fig.Cl9) (cas des 

dislocations noté (a)).Si les recombinaisons radiatives sont 

possibles (cas des dislocations (b) dans le type p) ,la variation 

de la coordonnée de configuration sera insuffisante pour 

Permettre le saut de l'atome vers le site voisin (fig.Cl9). 

F m .  C19:Variation de la coordonnée de configuration lors de 

transitions non radiative (a) et radiative (b) . 



Ce modèle montre comment les recombinaisons  de  p a i r e s  é l e c t r o n -  

t r o u  e x c i t é e s  a s s i s t e n t  l e  d é p l a c e m e n t  des d i s l o c a t i o n s  e n  

i n d u i s a n t  une v a r i a t i o n  d e  l a  coordonnée  d e  c o n f i g u r a t i o n  des 

atomes d e  cœur. 
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CONCLUSION 

L'étude en photoluminescence d'échantillons d'arséniure de 

gallium montre, qu'après déformation en compression uniaxiale ( à  

T = 400°C et à vitesse de déformation constante), il apparaît une 

bande de luminescence polarisée centrée sur Eo = 1,13 eV. Elle 

apparaît pour des taux de déformation différents suivant le type 

semi-isolant ou p de l'échantillon (p: E = 3 , 5 %  ; semi-isolant: E 

= 5-6%) et n'apparaît jamais dans le type n. L'étude de la 

polarisation de cette bande nous permet de l'attribuer aux 

dislocations. A partir de l'étude de photoluminescence et des 

mesures galvanomagnétiques de D.Ferré, nous proposons un 

diagramme de con£ iguration pour ce niveau d' énergie associé aux 

dislocations. Il est situé dans la bande interdite à ED - EV = 

0,22 f 0,08 eV. La présence ou l'absence de cette bande suivant 

le dopage est discutée en termes de champ électrique créé par la 

charge piégée sur la ligne de dislocation. 

Dans les échantillons déformés en compression uniaxiale à basse 

température (T = 200°C), nous mettons en évidence une nouvelle 

bande de photoluminescence (Eo = 1,42 + 0,01 eV ;AW = 40 If: 10 

meV) qui apparait quel que soit le dopage.Elle disparaît après un 

recuit à 400°C. L'ensemble des faits expérimentaux (bande non 

polarisée qui apparaît quel que soit le dopage et se recuit à 

400°C) nous conduit à attribuer cette bande à un défaut ponctuel 

intrinsèque (de type lacunaire ? )  crée par la déformation 

plastique.Des mesures de temps de vie des positons et de RPE 

pourrait apporter des renseignements complémentaires sur la 

nature de ce défaut. 

L'étude de la dégradation des hétérostructures GaAlAs-GaAs nous 

permet de déterminer la chronologie du développement des défauts 

responsables de la dégradation des propriétés optiques: 



-- 

apparition d'alignements ( par glissement de dislocations) 

orientés suivant une seule direction <110> (dans les matériaux de 

type p) nuclées à partir de contraintes internes , puis 

croissance de lignes noires ( par montée de dislocations) 

, orientées suivant <100>, à partir des alignements <11O> .Nous 

montrons qu'une excitation extrinsèque (Ehv < EG) n'induit aucun 

mécanisme de dégradation.Nous concluons que la croissance des 

défauts est assistée par les recombinaisons non radiatives de 

paires électron-trou excitées. 

Les mesures de photoplasticité montrent que la lumière agit sur 

la propagation des dislocations (étude en microscopie en 

transmission) et mettent en évidence une différence de mobilité 

des dislocations sous irradiation suivant le dopage: un type de 

dislocation (noté (a)) glisse quel que soit le dopage, alors que 

l'autre type (b) ne se développe que dans les matériaux de type n 

et semi-isolants.Ces propriétés peuvent être interprétées par le 

modèle de niveaux d'énergie associés aux dislocations proposées 

par K.Maeda, que nous complétons en précisant les propriétés 

optiques induites par chaque type de dislocations.les 

dislocations de type (a) n'induisent jamais de transitions 

radiatives quel que soit le dopage . Les dislocations (b) 

induisent des transitions radiatives uniquement dans les 

matériaux de type p.Nous supposons que le niveau d'énergie 

associé aux dislocations (b) est celui déterminé dans la première 

partie de ce travail. 

Nous discutons alors de la variation induite par le flux lumineux 

des trois paramètres définissant la mobilité des 

dislocations.Après avoir écarté une possible variation de la 

température locale et de la barrière d'énergie AG, nous proposons 

un modèle de variation de la fréquence de vibration atomique Vo 

induite par les recombinaisons des paires électron-trou excitées 

opt iquement . 



Une étude en cathodoluminescence résolue en longueurs d'ondes 
-. 

pourrait compléter cette étude dans la mesure où elle permettrait 

de confirmer les hypothèses avancées sur les propriétés optiques 

des différents types de dislocations.Cette étude pourrait aussi 

apporter des renseignements sur le rôle des défauts ponctuels 

dans la dégradation, en prolongeant ainsi les mesures de 

photoluminescence (bande 1,42 eV) . 



Annexe A: 

calcul du rayon R de c o l l e c t e  des p a i r e s  é lec t ron- t rou  

c réées  

Le nombre de p a i r e s  é l e c t r o n - t r o u  g é n é r é e s  dans  l e  c y l i n d r e  de 

rayon R v a u t  G ~ ~ R ~  avec  : 

a E  
Go = - exp -az 

hV 

E est l a  p u i s s a n c e  du f a i s c e a u  i n c i d e n t  p a r  u n i t é  de s u r f a c e  e t  a 

l e  cae f f i c i en t  d ' a b s o r p t i o n .  

O n  éc r i t  que  l a  v a r i a t i o n  du t a u x  d ' o c c u p a t i o n  f  d e  l a  

d i s l o c a t i o n  à l ' é q u i l i b r e  est  n u l l e ,  e n  t e n a n t  compte de l a  

g é n é r a t i o n :  

1 E, - E, - e+ ED - Ec 2 
Nc Ce - [(1 - f) exP - f  exp ] - G , ~ R  = O  (2 )  

b kT kT 

[ c a p t u r e ]  [ émiss ion]  [ g é n é r a t i o n ]  

2 2 
R N,e R 2 

avec @= [Log - 0 , 8 6 6 1  ( 3 )  e t  2 ( f  - 6 )  = W NDb ( 4 )  
2E E, 

O 

- AX1: D é f i n i t i o n  d e s  p o t e n t i e l  0 e t  $d. 



4 est l e  t a u x  d ' o c c u p a t i o n  de  l a  d i s l o c a t i o n  n e u t r e  que nous  

posons  é g a l  à 2 /5 .  Ce es t  l a  s e c t i o n  de  c a p t u r e  ( l e  t a u x  

d ' émiss ion  ae e t  l a  s e c t i o n  de c a p t u r e  Ce son t  égaux) .  

On r é s o u d  numériquement l e  système d ' é q u a t i o n s  ( 2 ) ,  ( 3 ) ,  ( 4 )  .La 

v a l e u r  du n iveau  d ' é n e r g i e  a s s o c i é  à l a  d i s l o c a t i o n  est  c e l l e  

c a l c u l é e  dans  l a  p remière  p a r t i e :  OD = 1 , 2 9  e V .  l a  s e c t i o n  d e  

c a p t u r e  é t a n t  inconnu , nous  avons  c a l c u l é  R pour  p l u s i e u r s  

v a l e u r s  d e  Ce .L1  o r d r e  d e  g randeur  de Ce a  é té  dé te rminé  p a r  

a n a l o g i e  avec  les v a l e u r s  de  l a  s e c t i o n  de c a p t u r e  d e s  n iveaux 

profonds  (Ce = 10- l2  m3/s) . 
L e s  v a l e u r s  de  R a i n s i  dé t e rminées  s o n t  comprises  e n t r e  400 e t  

1200 A (Fig.AX2). 

w e  AX2 : Var i a t i on  du rayon R en  fonc t i on  du logar i thme de l a  

s e c t i o n  de  cap tu re  Ce ( Ce en m 3 / s )  c a l c u l é  avec  les va l eu r s  

s u i v a n t e s :  ND = 1016 cm-3, z = 500 8, E = 106 w / c m 2 .  



ANNEXE B 

résolution de l'équation .de propagation de la chaleur 

Il faut résoudre l'équation: 

- aw,lr~'e 
KAT = exp -az 6(x) &(y) 

hv 

C 
on pose: AT = - - exp -az &(x) 6(y) = - G(r, z) 

K 

On calcule la transformée de Fourier de cette expression : 

On calcule la transformée d.e Laplace de l'équation (1) par 

rapport à z: L(T(k, z) ) = T (k, s) et L(G(k, z) ). = GL (k,s) 
L 

s2 TL(k,s) - s T(k, O) - T' (kt O) - k2 TL(kI S) + GL(kI S) = O 

on impose comme conditions aux limites que la surface et l'infini 

sont A température ambiante donc T (k, O) = 0, d'où: 

T' (k, O) GL (kI s) 
TL(kI S) ' =  - 

2 2 
( 2 )  

s - k2 s - k2 
On calcule la transformée de Laplace inverse de (2) : 

1 -1 GL (kt s) 
T (k, z) = T' (k, O) ( 

2 
1 - L  ( * 1 ( 3 )  

s - k  s -k 

On calcule la transformée de Laplace inverse du second terme: 



C+i-  

GL ( k t  s) eSZ G , ( ~ , s )  
L-I ( 

2 ds 
s - k 2  2 n i  s - k2 

C-i- 

- S  ( 2 - 2 '  ) -, G L ( k t s )  e 

( 2  s - k2 = L J  21ti 
J G ( ~ . z ' )  s - k2 ds d z l  

on pe rmu te  les i n t é g r a l e s :  

00 C t i -  

( s - k )  ( 2 - 2 '  ) 
-1 G ( k , s )  d z r G ( k f  z ' )  1 ~ ( Z - Z ' )  e 

( 2  
{- e ds 

s - k2 2k 27ti s-k 
O C-.im 

J 
C-i- 

on pose dans l a  p r e m i è r e  i n t é g r a l e :  s - k = s '  

e t  d a n s  l a  deuxième : s + k = s '  



. J S ' (z-z ' ) 
-1 G(krs) dzlG(k, 2') 1 ~ ( z - z I )  e 

( 2  
{- e ds ' 

s - k2 2k 2ni s ' 
O C-k-i- 

C+k+i- 
S '  (2-2') 

1 -k(z - 2 1 )  e - -  e ds' ) 
2x1 s 1  

C+k-i- 

C+k+i- 
s' (2-2') 

-L I  e ds' = Y (2-2') (fonction échelon) 
2ni s ' 

C+k-i= 

d'où: 
0 

GL (kr s) 
) = 

I k(z-z) -k (2-2' ) 
{ e - e )Y(z - 2') dzl 

2 
s - k  2k 

O 

-1 GL (kt s) 
L . (  2 sh(k(z - zl))Y(z - z'j dz' 

s - k2 
O 

finalement,on obtient: 

quand z tend vers O, on a: 
a- 

donc T'(k.0) = G(k,zl) e-kz' dz ' 

O 



on remplace Tl (k, O) dans 1 'équation: -- 

sh (kt z) -kz 1 
T(k, z) = G(k,zl) e dz' - - G(k,zl) sh(k(z - z')) dz' 

k k 
O l S  O 

L 
on a G(r,z) = - exp -az 6(x) 6 ( ~ )  

K 

C 
d'où G(k,z) = - exp -az 

K 

on remplace G(k, z) par sa valeur: 

C sh(kz) -ca+k)zl 
T(k, 2) = - I' c Ize--tsh(k(z - z1 ) dz ' dz' - - 

K k  Kk 
O O 

Dans la deuxième intégrale on développe sh(k(z - z ' )  ) en 

exponentielle.Après intégration et simplification, on obtient: 

On calcule la transformée de Fourier inverse de T(k, z )  : 

. 

- 

-kz 

T(r,z) = - JO (kr) k dk 
K.2X - k 2  

O 

JO (kr) est la fonction de Bessel d' ordre 0. 



l 

1 

Les dislocaEons influencent notablerriont les prorrl6t6s 

semicondi;cteii:s tels I'Arséniure de Gatlium.L'objet de ce travail +YI dB 
les niveaux d16nergie dans la bande interdite ,associés aux d 

dAduiro les constque~ces sur la photoplaslicit6 et les pph8nornéneL 68 

L'btude en photoluminuscence d'échantillons plastiqtiijment 

hidenco uns bande de luniinescence polarishe associées aux dislocations.Çes 

rncsurcrs corripléthss par 16:; mesures d'effet tiall dbj5jà effectuées pcrmettont 

d'attribuer ailx dislocations un niv9zu d'énergie situ6 prbs de la bande de valence 

(Ev + 0,22aV). 

L'etude de phota~laçti~it6 mot 9n 6vidùncti un r~acanisme de glissqment des 

disIoCarions assiste par les rocon-ibinaisocis de paires Blectrori-trou ext:it&ss 

:>?tlquement.!.'eflicacito de ce processus ast discutken fonction des propri8tSc 

optiques (tru!:sirions radiatives ou non radiatives) des niveaux d'bnergie associes 

aux disWtions.Les niesures ds dégradation permettent de d0firiir Ia chronologie de 

cc pti6iiorn&ne el d'on expliquer les diffbrentss btapes: le glissement et la montte 

des bis!rsc~ttirriis. 


