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Introduction

es matériaux sous forme de structures de faibles dimensions présentent des propriétés physico-
L chimiques différentes des propriétés de ces mémes matériaux a 1’état massif. Par exemple, des
puits quantiques de matériaux semi-conducteurs peuvent émettre de la lumiere a des longueurs d’onde
contr6lées, des fils quantiques semi-conducteurs peuvent présenter des propriétés électroniques diffé-
rentes du matériau massif, et des agrégats d’or de petites tailles peuvent avoir des effet catalytiques. Les
puits quantiques peuvent étre considérés comme des structures a deux dimensions, les fils quantiques
comme des structures a une dimension, et les agrégats de petites tailles comme des boites quantiques,

c’est-a-dire des structures de dimension z€ro.

Les propriétés physico-chimiques de ces structures de faibles dimensions dépendent de leurs tailles
et de leurs formes. Pour une assemblée de structures, la distribution des tailles induit une distribution des
propriétés physiques. Si on consideére I’émission de lumiere par une boite quantique, une variation de

tailles au sein de la population de boites induit un étalement du spectre émis.

Pour pouvoir utiliser ces structures dans des dispositifs, il faut &tre en mesure d’obtenir des densités
suffisantes d’objets. Si I’on veut réaliser une mémoire basée sur un effet électronique de boite quantique,
cela nécessite au minimum une boite par bit d’information. La densité d’information actuelle d’une
mémoire commerciale est d’environ 10! bits/cm? (chiffre variable selon le type de mémoire, et qui
augmente rapidement avec le temps et avec les progres technologiques). Le seuil minimum de densité de
boites quantiques doit donc étre supérieur a 101%/cm?, pour avoir un intérét par rapport a I’état de Iart

actuel.

Il y a donc une interrogation d’ordre technologique : comment va-t-on réussir a faire une grande den-
sité de structures identiques ? Cette interrogation souleéve en fait une question de physique : quels sont
les parametres dont on dispose pour influencer de maniere collective la croissance d’une population de
structures de petites tailles ? Quels sont les mécanismes qui pilotent la forme, la taille et la densité de ces

structures ? C’est toute la problématique de I’organisation des nano-structures.

L’objectif de ce travail est d’étudier I'influence des champs élastiques sur 1’organisation de nano-



Introduction

structures. Plus spécifiquement, les champs élastiques que nous utilisons sont précisément controlés et
périodiques. Ces champs élastiques sont créés en réalisant un collage moléculaire d’une couche mince et
monocristalline de silicium (001) sur un substrat massif de silicium (001). Des dislocations sont créées a
I’interface de collage, et nous étudions I’influence de leurs champs élastiques sur les phénomenes d’orga-
nisation. Le matériau utilisé pour les nano-structures est le germanium, car le systéeme Ge/Si(001) est un
systeme modele, sujet de nombreuses recherches dans la littérature, et d’un grand intérét technologique

(transistors, détecteurs, émetteurs de lumiere).

Le premier chapitre passe en revue les concepts généraux de 1’auto-organisation de nano-structures.
Nous essayons dans ce chapitre de montrer quels sont les parametres qui modifient la croissance cristal-
line des matériaux sur une surface. Nous citons aussi quelques méthodes et solutions proposées a ce jour
pour améliorer les caractéristiques morphologiques des dépots : distribution des tailles, localisation. ..

Quelques criteres sont ensuite donnés pour évaluer 1’utilité d’une méthode d’organisation.

Le deuxiéme chapitre traite de 1’étude de I’interface de collage. Pour cela, la méthode de collage est
décrite, ainsi que le moyen d’obtenir des réseaux de dislocations avec une périodicité controlée. Dans
ce travail, I’interface de collage et les réseaux de dislocations sont essentiellement étudiés par rayons
X. Deux utilisations des rayons X sont décrites : la diffraction de rayons X en incidence rasante, et la
diffusion aux petits angles de rayons X en incidence rasante. Des mesures de la flexion et de la rotation
des cristaux collés sont réalisées et discutées, en comparaisons avec des observations de microscopie
électronique et de microscopie a effet tunnel. Le cas du collage d’une couche de silicium (111) sur un

substrat de silicium (111) est abordé.

Le troisieme chapitre est une analyse de I’interface de collage et des réseaux de dislocations par des
calculs d’élasticité continue isotrope. Les champs élastiques (déformations, contraintes, déplacements et
densités d’énergie élastique) sont calculés pour les réseaux carrés de dislocations vis et pour les réseaux
de dislocations coins. Ces calculs permettent de quantifier les champs élastiques en surface. Les résultats
de ces calculs sont introduits dans des simulations de diffraction. Les simulations sont ensuite comparées
a la diffraction et a la diffusion par des réseaux de dislocations vis. Un calcul approximé des champs

élastiques pour des réseaux de dislocations vis dissociées est développé.

Le quatrieme et dernier chapitre aborde 1’étude des surfaces des échantillons collés. Les outils utili-
sés sont la microscopie a effet tunnel, la microscopie a force atomique et la diffusion aux petits angles
de rayons X en incidence rasante. La croissance en épitaxie par jets moléculaires de boites de germa-
nium sur ces surfaces est décrite dans deux cas : lorsque la couche collée est épaisse (environ 100 nm) et
lorsque la couche collée est fine (environ 10 nm). La rugosité de ces surfaces est discutée dans le cadre

d’une instabilité morphologique liée a la contrainte. Une méthode est ensuite exposée, qui permet de

2



créer une morphologie périodique en surface, contrdlée par les réseaux de dislocations. Cette méthode,
qui utilise une attaque chimique préférentielle des réseaux de dislocations, permet de créer un gabarit
pour la croissance des nano-structures. Son effet sur 1I’organisation de la croissance du germanium est

étudié.

La démarche que nous adoptons donc pour I’organisation de ce manuscrit est la suivante : nous par-
tons de I’interface de collage, avec des études structurales des réseaux de dislocations, essentiellement
par rayons X. Puis nous allons vers la surface, en calculant les différents champs élastiques associés
aux réseaux de dislocations. Et finalement, il s’agit de comprendre et de quantifier 1’effet des champs
élastiques générés par les dislocations sur la surface, avec toutes les implications sur la morphologie des

surfaces et sur la morphologie des dépdts.

Les codes des programmes Mathematica qui ont servi a développer les calculs analytiques des
champs élastiques et les simulations de diffraction sont disponibles en annexe. Un exemple de crois-
sance de germanium sur un substrat massif de silicium est ensuite rapporté. Cet exemple pourra servir de
référence pour comparer avec la croissance sur des substrats collés. L’étude de 1’évolution des facettes

par diffusion de rayons X est donnée dans la derniere annexe.
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Chapitre 1

De ’auto-assemblage a I’auto-organisation

I e terme auto-assemblage, appliqué a la croissance de semi-conducteurs, décrit la maniere dont la
matiere se structure de fagon spontanée a la surface d’un solide. L’enjeu principal de la croissance
auto-organisée de nano-structures est de modifier cette spontanéité pour obtenir les caractéristiques re-

quises en termes de tailles ou de distances entre les structures.

1.1 Les différents modes de croissance

Lorsque I’on considere la croissance d’une couche mince cristalline sur un substrat cristallin, on peut
distinguer schématiquement trois modes de croissance (voir Fig. 1.1). Dans le premier cas, le matériau
déposé croit couche par couche (mode de croissance Franck-Van der Merwe). La surface de croissance
reste globalement conforme a la surface du substrat, on parle de croissance bidimensionnelle. Dans le
deuxieme mode de croissance, appelé mode Volmer-Weber, les atomes qui arrivent sur la surface se re-
groupent et forment des ilots. C’est une croissance tridimensionnelle. Le troisieme type de croissance,
le mode Stranski-Krastanov est intermédiaire. Les premieres couches croissent de maniere bidimension-
nelle, puis, au dela d’une certaine épaisseur appelée épaisseur critique, la croissance subit une transition
et devient tridimensionnelle. La couche mince est donc constituée d’une couche de mouillage surmontée
d’ilots. C’est le cas de la croissance du germanium sur silicium.

Dans la suite, nous nous intéresserons principalement a la croissance Stranski-Krastanov, qui permet
la création d’objets (les 1lots) de faibles dimensions. En particulier, en faisant varier les conditions de
croissance, il est possible de modifier les caractéristiques de ces flots (tailles, densité, positionnement. . . ).

Les tous premiers stades de croissance, autour de la transition Stranski-Krastanov, ont été observés
par microscopie a effet tunnel (STM pour Scanning Tunneling Microscopy). Dans le cas de 1’hétéroépi-

taxie Ge/Si [1, 2, 3], il a été montré que le germanium forme de petits lots pyramidaux a base rectan-
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Chapitre 1. De I’auto-assemblage a I’auto-organisation

(a) (b) (0

— || 0 e

F1G. 1.1: Schéma des différents modes de croissance : (a) Franck-Van der Merwe, (b) Volmer-Weber et (c)

Stranski-Krastanov.

gulaire. Les facettes de ces ilots sont du type {105}. Ces ilots sont appelés hut clusters. En poursuivant
la croissance, c’est a dire en augmentant le taux de couverture de Ge sur Si, il y a une transition des
petits ilots vers des plus gros filots, qui ont en général plusieurs familles de facettes : {210}, {311},
{320}... [4].

A ce stade, plusieurs questions se posent : quels sont les mécanismes responsables de la transition
Stranski-Krastanov ? Quels parametres expérimentaux vont jouer sur ces mécanismes, et quelles en se-
ront les conséquences sur la croissance ? Répondre a ces questions de maniere détaillée sort du sujet
traité ici, néanmoins quelques éléments communément admis dans la littérature peuvent étre examinés.

La nucléation spontanée d’ilots lors d’une transition Stranski-Krastanov peut étre vue comme un
processus thermodynamique de minimisation d’énergie [5]. Une couche épitaxiée sur un substrat est
contrainte si les parametres de maille du substrat et de la couche sont différents. Cette contrainte induit
une certaine quantité d’énergie élastique. La relaxation d’une couche bidimensionnelle (2D) en 1ilots
tridimensionnels (3D) permet de diminuer cette énergie. Néanmoins 1’apparition d’ilots augmente la
surface totale, et a donc un cofit énergétique. Si la quantité d’énergie élastique perdue est supérieure a
la quantité d’énergie nécessaire pour créer la surface, la transition Stranski-Krastanov a lieu, sinon la
croissance reste plane.

Considérant cette compétition énergétique, les principaux parametres susceptibles de modifier la
croissance (pour une quantité donnée de matiere déposée) sont I’ orientation cristallographique et la mor-
phologie initiale. En effet, ces paramétres modifient globalement ou localement 1’énergie de surface. On
peut y ajouter la température, qui va modifier le comportement des atomes arrivant sur la surface en aug-
mentant ou en diminuant leur mobilité. Enfin la quantité de matiere déposée influence la morphologie en

augmentant progressivement la taille des ilots [6].

Les principaux parametres énergétiques locaux peuvent étre décrit en introduisant la notion de po-
tentiel chimique de surface. Le potentiel chimique 4 est une grandeur thermodynamique d’équilibre (qui
peut étre utilisée dans des cas d’équilibres locaux [7]), définie de maniére générale par y = (%) .

T,P

Dans cette équation, F' est I’énergie libre de surface, N le nombre de particules du systeéme de volume
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1.2. L’auto-assemblage

V' et de pression P. Appliquée a une surface, cette relation peut s’écrire localement :
p= po + Qoyk + Qowe (L.1)

ol o est le potentiel chimique de la surface plane, € est le volume atomique, 7y est 1’énergie libre
de surface fonction de I’orientation, « la courbure locale de la surface et w, 1’énergie élastique locale.
Comme la diffusion des atomes sur une surface est proportionnelle au gradient du potentiel chimique [7],
la croissance cristalline sera aussi sensible a la courbure, 1’orientation, la contrainte, la température et aux
états de contrainte de la surface.

Notons enfin qu’a la place d’une relaxation élastique de la couche contrainte, il peut se produire une
relaxation plastique. En effet, si I’énergie de formation d’une dislocation est faible, alors il sera plus
favorable de créer un ensemble de dislocations pour relaxer les contraintes. C’est le cas par exemple des
tellurures et des séléniures (voir par exemple Ref. [8]).

Pour finir cette section, citons deux articles généraux sur la croissance. Le premier, écrit par Shchu-
kin et Bimberg [9], passe en revue les concepts théoriques et les résultats expérimentaux de croissance
organisée de nano-structures, en particulier pour le systeme InAs/GaAs. Le second, écrit par Voigtldn-
der [10], s’intéresse aussi aux concepts théoriques et aux résultats expérimentaux de croissance, et plus
spécifiquement aux systemes Si/Si et Ge/Si étudiés par STM. Ces deux articles approfondissent de ma-
niere détaillée les mécanismes de croissance, par exemple I’influence de la reconstruction de surface sur

la morphologie de croissance, ou les différentes contributions énergétiques.

1.2 L’auto-assemblage

La croissance de Ge sur Si(001) a été intensivement étudiée : voir par exemple [1] pour une des
premiéres études réalisée sur les premiers stades de croissance, et plus récemment [11] pour une étude
mettant en ceuvre des dépdts chimiques en phase vapeur. Dans tous les cas, il existe une distribution de la
taille des lots. Cette distribution peut étre large, voire bimodale, ce qui signifie qu’il existe deux familles
distinctes d’ilots de tailles moyennes différentes. En outre, les observations STM ou AFM (pour Afomic
Force Microscopy) montrent que la répartition des Tlots a la surface est régie par des mécanismes de nu-
cléation et de croissance quasi-isotropes, ce qui entraine simplement 1’existence de distances moyennes
préférentielles de séparations des ilots (voir Fig.1.2).

La densité des ilots est liée a leur distance moyenne de séparation. Cette distance moyenne est liée
a I’interaction qui existe entre les ilots, c’est-a-dire a leur capacité a échanger de la matiere, a coalescer
ou a avoir des interactions répulsives. Dans certains systemes (Ag/Pt pour les systeémes métalliques [12],

PbSe/PbTe pour les systemes semi-conducteurs [8]), I’hétéroépitaxie de quelques monocouches (MC)
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Chapitre 1. De I’auto-assemblage a I’auto-organisation

FI1G. 1.2: Un exemple de croissance Ge/Si(001), en épitaxie par jets moléculaires. Quantité équivalente de Ge
déposée : 9A. Température du substrat : 550°C. Echelle de I'image : 700 x 700 nm. Les gros ilots ont des diamétres
compris entre 28 et 45 nm, pour des hauteurs de 6 a2 7 nm. Le diametre des petits varie de 14 a 20 nm, pour des

hauteurs de 3 nm. La transformée de Fourier en insert montre 1’absence d’ordre entre les ilots.

crée un ensemble de dislocations. Les interactions élastiques entre ces dislocations suffisamment mo-
biles font que les dislocations s’organisent en réseaux périodiques. La croissance ultérieure d’ilots de
petite taille tend a s’organiser d’une facon ordonnée par rapport aux réseaux de dislocations, car les
atomes voient, lors de leurs déplacement atomiques, une modulation du potentiel de surface. La densité
de ces flots dépend ici directement des distances d’équilibre entre les dislocations et de leurs interac-
tions élastiques. En fait, méme pour des systeémes ou la transition Stranski-Krastanov reste cohérente,
c’est-a-dire sans création de dislocations, il existe des interactions élastiques entre les ilots via le sub-
strat [13, 14]. Les champs de contraintes induits par les Tlots modifient localement le potentiel chimique,
et donc le transport de matiere. La combinaison de contraintes internes aux substrats (par des réseaux
de dislocations, par exemple) et des interactions élastiques entre ilots complique la compréhension de la

croissance.

Dans le but d’utiliser les propriétés de faible dimensionnalité de ces objets (que ce soit pour des
applications magnétiques, optiques ou électroniques), la distribution en taille d’une assemblée d’ilots
est une caractéristique essentielle. De fortes densités sont aussi souhaitées, afin de maximiser la densité
d’intégration des dispositifs. Diverses expériences ont été réalisées pour améliorer les résultats de I’auto-

organisation spontanée.



1.3. L’auto-organisation dirigée

Par exemple, Teichert et al. [15] ont modifié 1’orientation cristallographique d’une surface de Si
avant de réaliser la croissance d’un alliage SiGe pour former des boites quantiques. Ils ont observé qu’en
désorientant faiblement (au maximum 2°) la surface par rapport a I’orientation (110), la morphologie de

croissance des boites était modifiée (en termes d’orientation et de périodicité).

La vitesse de croissance et la température du substrat peuvent également modifier la forme des flots
obtenus. La vitesse de croissance, ou le flux d’atomes déposés sur la surface, est généralement exprimé
en épaisseur équivalente déposée par unité de temps. En faisant varier ce taux de 0.15A/s 2 3A/s a
température fixe [16], les différentes morphologies observées vont de ’ilot classique au quadruplet d’Tlots
associés en carré (appelés quantum fortresses par les auteurs). L’augmentation de la température du
substrat, de 450°C a 650°C se traduit par une augmentation de la taille des plus gros ilots [4]. Les plus
petits Tlots (hut clusters) ont un diametre moyen d’environ 10 nm, alors que les plus gros 1lots (domes)

voient leur diametre moyen varier de 40 2 100 nm en augmentant la température.

Enfin, une autre maniere de modifier la croissance consiste a utiliser un surfactant. Dans le cas de 1’ ar-
senic utilisé comme surfactant du silicium [17], le rOle de 1’arsenic est de baisser 1’énergie libre de surface
du substrat et de la couche déposée. De cette maniere, la croissance du germanium est bidimensionnelle.
L’hydrogene surfactant [18] repousse aussi 1’épaisseur critique de la transition Stranski-Krastanov. L’uti-
lisation du carbone adsorbé en surface [19] induit au contraire une nucléation beaucoup plus précoce des
ilots de germanium, et favorise la croissance de petits Tlots avec une forte densité. Le carbone, contraire-
ment aux précédents exemples n’est pas considéré comme un surfactant, car il reste confiné a I’interface

de croissance.

1.3 L’auto-organisation dirigée

La différence entre auto-organisation spontanée et dirigée a été clairement illustrée grace au systeéme
Ag/Pt(111) (voir Ref. [12] Fig.2). Sur une partie du substrat contraint d’une fagon isotrope la nucléation
d’ilots d’argent est aléatoire, avec une distribution en taille assez large, alors qu’une contrainte périodique
de la surface organise la nucléation et affine la distribution des tailles. Dans cet exemple, le parametre
expérimental qui modifie le comportement de la croissance est la contrainte périodique de la surface

générée par un réseau régulier de dislocations.

On peut distinguer deux types d’auto-organisation dirigée : lorsque les corrélations entre les objets
sont verticales, c’est-a-dire le long de I’axe de croissance, et lorsque les corrélations se font dans le plan

de croissance.



Chapitre 1. De I’auto-assemblage a I’auto-organisation

1.3.1 Corrélations verticales

Une méthode pour obtenir une meilleure uniformité des assemblées d’1lots est de déposer des mul-
ticouches d’ilots, séparées par un matériau espaceur. En effet, des calculs simplifiés d’élasticité ont
montré [20] que I’ensemble des contraintes induites par une couche d’ilots enterrés avait pour effet
d’uniformiser la croissance de la couche d’ilots supérieure. En prenant pour hypothése que la nucléa-
tion se fait préférentiellement a I’endroit d’un minimum de contrainte, alors non seulement la répartition
géographique des ilots est plus homogene, mais aussi la distribution des tailles s’affine. Ces résultats
de simulation ont été confirmés en faisant croitre des multicouches SiGe/Si [20, 21]. Toujours avec les
systemes Ge/Si, de tres fortes corrélations verticales ont été observées dans les multicouches [22]. Cette
étude a aussi montré que la taille moyenne des flots variait en fonction du nombre de multicouches dépo-
sées, et qu’il était possible, en ajustant la quantité de germanium déposé, d’obtenir des ilots régulicrement
répartis dans le plan. Pour ce type de dépdt, la taille moyenne des 1lots est de 80 nm, pour une hauteur de
6 nm, et une distance moyenne inter-ilots d’environ 250 nm.

D’autre systemes de multicouches d’ilots ont été étudiés, comme InAs/GaAs [23], ou les résultats
sont qualitativement les mémes, et montrent une forte corrélation verticale des ilots. Dans le systeéme
PbSe/Pb;_,Eu,Te [24, 25], Springholz et al. ont montré que dans le cas de matériaux & forte anisotropie
de parametres élastiques, 1’empilement des flots pouvait étre en anti-phase. La direction de corrélation
entre deux couches d’flots peut étre inclinée par rapport a I’axe de croissance, et on obtient ainsi des
super-réseaux tridimensionnels d’ilots.

Il est donc possible, en utilisant des multicouches et en ajustant les parametres comme 1I’épaisseur de
I’espaceur, d’obtenir des Tlots en surface dont la distribution des tailles est relativement fine, corrélés (ou
anti-corrélés) verticalement. De plus, la répartition en surface semble plus homogene, voire organisée,
que le dép6t d’une monocouche d’ilots. Néanmoins, cette méthode ne permet pas le contrdle de la densité
et de la taille des flots, et nécessite un empilement d’un grand nombre de couches (environ vingt) pour

que I’effet soit notable.

1.3.2 Localisation horizontale

Une méthode pour contrdler les sites de nucléation d’ilots est d’utiliser la lithographie (optique ou
électronique) et la gravure afin de préparer la surface avant la croissance. L’idée sous-jacente est que la
morphologie de surface modifie les phénomenes de croissance, par 1’intermédiaire du potentiel chimique
(voir Eq (1.1)). La lithographie suivie d’une gravure permet de définir des motifs a la surface d’un sub-
strat, comme des plots (ou mesas) ou des lignes. Lee et al. [26] ont gravé des mesas sur un substrat de

GaAs, avec une périodicité de 250 x 250 nm. Ils ont ensuite montré que suivant 1’orientation cristallo-
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1.3. L’auto-organisation dirigée

graphique du réseau de mesas et suivant le type de couche tampon déposé, des 1lots de InAs s’assemblent
soit en haut des mesas soit dans les creux. Dans le systeme Ge/Si, la croissance sur mesas est aussi étu-
diée [27]. Les ilots de Ge déposés s’organisent en haut des mesas, avec des configurations variables selon

la quantité de matiere déposée et la température de dépot.

La croissance sur des lignes ou des bandes procede de la méme maniere. Les études portent sur
différents parametres [28, 29], comme la largeur des bandes lithographiées, leurs orientations cristallo-
graphiques, ’utilisation de couches tampon pour modifier 1’état de contrainte local en surface... Les
tailles des objets considérés dépendent directement de la résolution de la lithographie et de la gravure.
Les bandes gravées ont des largeurs de 0.2 a 1 um, les flots ont des diametres d’environ 0.1 pm. L’ utili-
sation de la lithographie électronique permet de réduire les tailles des motifs, dans la gamme de quelques

dizaines de nanometres, mais la définition des motifs devient séquentielle et consomme du temps.

L utilisation de co-polymeres permet la réalisation de masques de structures périodiques [30], avec
des ordres de grandeur de distances centre-a-centre de 40 nm. Le mélange biphasique de deux polymeéres,
le polystirene et le poly(methylmethacrylate) (PMMA), est soumis a une démixion de phase en chauffant.
Le PMMA s’organise spontanément en réseau hexagonal de pores cylindriques de 20 nm de diametre. La
gravure sélective du PMMA par rapport au polystirene donne ainsi un masque micro-poreux. Ce masque

peut ensuite étre transféré a une couche de SiO5 pour servir de “masque dur”, et graver du Si sous-jacent

pour former des plots.

Une autre technique a été proposée pour créer une morphologie spécifique : I’abrasion par bombar-
dement d’ions (voir [31] pour une revue détaillée). Cette technique peut étre appliquée a des amorphes,
des cristaux semi-conducteurs (Si, Ge, GaAs, diamant) et des métaux (Ag, Cu, Au, Pt). La surface est
bombardée avec des ions Xe™ ou Ar™, a des énergies de I’ordre de quelques keV. 1l a été observé
qu’en fonction de I’angle d’incidence du faisceau d’ions et de la température du substrat, différentes
morphologies pouvaient étre obtenues : des surfaces rugueuses décorrélées, des surfaces ondulées per-
pendiculairement ou parallelement a la direction du faisceau, ou des formes pyramidales a bases carrées.
L’avantage de ce type de technique est de créer a grande échelle des morphologies de tailles réduites,
mais en général, la périodicité des structures n’est pas strictement définie. L’état de la surface peut &tre
affecté par le bombardement ionique (amorphisation, défauts. .. ).

Pour contréler la densité d’ilots, un des moyens est de contréler le placement individuel de chaque
flot. Il a donc été proposé d’utiliser des défauts sous la surface pour piloter la localisation des ilots.

Avec un bombardement focalisé d’ions Ga™ sur une surface de Si [32], il est possible d’induire
une nucléation préférentielle des ilots de Ge. L’influence sur la nucléation s’explique, a faible dose,
par une différence locale de contrainte ou un effet surfactant de Ga. A forte dose, le bombardement

induit un changement de morphologie. Le diametre du faisceau d’irradiation est d’environ 100 nm, ce
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Chapitre 1. De I’auto-assemblage a I’auto-organisation

qui fixe une limite basse a la séparation des sites de nucléation. De plus, les sites sont créés un par un,
ce qui limite I'efficacité du processus. Une variante possible de cette technique consiste a utiliser un
masque et a implanter un substrat de silicium avec de I’oxygene [33, 34]. Avec cette méthode, 1’oxygene
implanté forme des inclusions sous la surface aux endroits correspondants aux ouvertures du masque. Ces
inclusions induisent des champs de contrainte, qui modifient a la fois 1’état de contrainte de la surface et
sa morphologie. Des ilots de Ge déposés en épitaxie par jets moléculaires peuvent ensuite étre localisés
sur ces défauts. Cette technique s’affranchit de I’aspect séquentiel du bombardement focalisé, mais cette
fois la résolution est limitée par la résolution limite des techniques de masquage.

A Tutilisation de défauts enterrés pour contrdler la densité, on peut donc ajouter comme condition
que ces défauts doivent s’organiser spontanément en réseaux. Le contrdle du placement doit pouvoir
s’effectuer de maniere parallele, c’est-a-dire agir a I’échelle de 1’ensemble des flots pour que la création
et la mise en ordre de ces flots ne soit pas trop lente.

Lors d’une hétéroépitaxie Ge/Si, pour une épaisseur suffisamment grande de Ge, il se forme a I’in-
terface Ge/Si un ensemble de dislocations, appelées dislocations de misfit. Ces dislocations servent a
relacher la contrainte qui apparait a cause des différences de parametre de maille entre les matériaux.
Sous certaines conditions expérimentales (en particulier la température de recuit), les dislocations ont
suffisamment de mobilité pour s’organiser en lignes droites dans deux directions perpendiculaires. Shi-
ryaev et al. [35] ont utilisés les plans de glissement des dislocations de misfit pour structurer une surface.
Ils ont ensuite observé la corrélation entre les positions de nucléation des flots et les lignes de disloca-
tions de misfit. Dans une autre étude [36], le Ge s’organise de la méme maniere, mais sans 1’aide de plans
de glissement qui viennent intersecter la surface. La croissance a été localisée par le champ de contrainte
induit par les lignes de dislocations enterrées. Mais les densités d’ilots obtenues, fixées par les densités
de lignes de dislocations, sont faibles, et les flots ont des tailles importantes.

L’influence quantitative de défauts enterrés a été calculée dans le cadre de 1’élasticité continue iso-
trope : pour des dislocations ou des inclusions [37], et pour le cas de réseaux de dislocations vis, coin,
ou mixtes [38]. En pratique, deux méthodes peuvent étre utilisées pour créer facilement des réseaux de

dislocations enterrées : I’hétéroépitaxie et le collage moléculaire.

Hétéroépitaxie

La premiere méthode s’appuie sur I’hétéroépitaxie d’un matériau sur un substrat. L’ épaisseur déposée
doit étre suffisamment grande. La différence de parametre de maille entre la couche et le substrat induit
des contraintes, qui sont relaxées par des dislocations de misfit a I’hétéro-interface, et la couche déposée
n’est plus cohérente avec le substrat. Divers systemes ont été testés pour organiser la croissance d’ilots :

des 1lots de InP sur Ing g1 Gag 39P/GaAs [39] et des 1lots de Ge sur Si;_,Ge,/Si [35, 36, 40].
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1.3. L’auto-organisation dirigée

Les limites de cette méthode sont liées au processus de création de ces dislocations enterrées : pour
un systeéme donné, la densité de dislocations est fixée par la différence des parametres de maille. 1 est
possible de jouer sur cette densité en modifiant les concentrations relatives de 1’alliage de la couche,
mais la plage de variations reste restreinte. En outre, I’organisation des dislocations en réseaux n’est
pas parfaite. Certaines expériences montrent une distance moyenne préférentielle avec une dispersion
assez grande [40]. Le contrdle de la périodicité du réseau et de la cohérence de cette périodicité a grande
échelle est le probleme principal de cette méthode.

Exposons donc les criteres qu’une méthode d’organisation doit remplir pour étre efficace et intéres-
sante, par rapport aux méthodes existantes :

— une organisation spontanée, ¢’est-a-dire une action collective sur I’assemblée d’1lots a 1I’échelle du

substrat, pour éviter la lenteur d’un placement lot par ilot ;

— un contrdle précis de la périodicité, avec une plage de variation assez grande (de l’ordre de

quelques nanometres a quelques centaines de nanometres) ;

— des techniques classiques de microélectronique, pour pouvoir utiliser une technologie éprouvée et

sur de grandes surfaces.

Collage moléculaire

Une solution pour répondre aux besoins exprimés auparavant est la création de réseaux de disloca-
tions enterrées par 1’utilisation du collage moléculaire. Le collage Si/Si fait en outre appel a des tech-
niques classiques de microélectronique. L’avantage de ce processus de création des réseaux de dislo-
cations est le contrdle précis de la périodicité, et la cohérence a tres longue distance des réseaux. Les
réseaux de dislocations créés par collage moléculaire induisent des champs élastiques périodiques. Ces
champs élastiques périodiques en surfacent modulent le potentiel chimique, ce qui devrait permettre d’in-

duire I’auto-organisation avec un pas contrdlé des ilots en surface. Un schéma de principe est donné avec

la figure 1.3.
Objets en surface

Fic. 1.3: Schéma de principe de 1auto- / ‘ \
organisation par des réseaux de dislocation . . . . .
enterrés. Les dislocations créées a 1'interface de S —

— gy gy gy —
collage géneérent des champs élastiques qui se N N N N N

ge g p q q ° ® Py P P

propagent jusqu’a la surface. La modulation pério- = = =

S~ S~ S~ — S~
dique de ces champs élastiques en surface devrait
N . C. Interface de collage Dislocations
étre une force motrice de I’auto-organisation. £

Le collage moléculaire de deux cristaux peut produire trois types de réseaux de dislocation :
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Chapitre 1. De I’auto-assemblage a I’auto-organisation

— un réseau de dislocations coins, lié a la différence de parametre de maille entre les deux cristaux
collés;
— un réseau de dislocations vis, dont la périodicité est liée a I’angle de rotation dans le plan de collage
entre les deux cristaux ;
— un réseau de dislocations mixtes, associ€ a la flexion entre les deux cristaux.
Le collage moléculaire est la méthode étudiée dans ce manuscrit pour induire 1’auto-organisation, les

détails du collage et I’étude des réseaux de dislocations seront donc détaillés dans les chapitres suivants.
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Chapitre 2

Etude par rayons X de P’interface Si/Si

obtenue par collage moléculaire

a voie suivie pour cette étude de I’auto-organisation de semiconducteurs est le collage moléculaire,
L qui permet d’obtenir un réseau de défauts enterrés. Dans un premier temps, ce chapitre donnera les
techniques utilisées pour réaliser un collage moléculaire Si/Si. Apres avoir détaillé les différents types
de dislocations, leurs interactions et leur mise en réseaux, une étude structurale des différents réseaux de
dislocations sera effectuée, par diffraction et par diffusion de rayons X.

Il n’est traité ici que du collage moléculaire Si/Si. Cependant, d’autres matériaux peuvent étre collés,

ce qui confere a cette étude une certaine généralité.

2.1 Le collage moléculaire Si/Si

Le but du collage est de réaliser, pas trop loin d’une surface, un réseau périodique de défauts afin
d’induire I’auto-organisation de nano-structures déposées en surface [37, 41, 38], en respectant les cri-
teres définis au chapitre précédent. Il y a donc plusieurs problémes, d’ordre technologique. Il faut réaliser

un joint de grain entre deux cristaux, de taille suffisante (plusieurs cm?

ou si possible sur toute la surface
du substrat de silicium). Il faut que les dislocations de ce joint de grain soient bien périodiques avec un
ordre a longue distance, et que cette périodicité soit contrdlée. Et enfin, il faut que ce joint de grain soit
proche d’une surface libre du cristal pour que ses champs élastiques puissent influencer la croissance
d’ilots.

Brievement, le collage moléculaire est un collage sans “colle”. Il est initié par simple pression de

deux surfaces de Si(001) hydrophobes et plates, ce qui forme un collage faible. Puis le recuit a haute

température de ce collage permet de souder les deux cristaux, en formant des liaisons Si-Si.
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Chapitre 2. Etude par rayons X de Uinterface Si/Si obtenue par collage moléculaire

La faisabilité d’un joint de grain a grande échelle a été démontrée (entre autres) par Benamara [42].
D’apres cette étude, le collage hydrophobe Si/Si, c’est a dire sans couche interfaciale de SiO4 est pos-
sible avec des plaques de 100 mm de diametre. L’étude de I’interface par microscopie électronique a
transmission (TEM pour Transmission Electron Microscopy) a montré que I’interface était constituée de
deux types de réseaux de dislocations [43] :

— un ensemble de dislocations vis, qui accommode la désorientation dans le plan entre les deux

cristaux (rotation) ;

— un ensemble de dislocations a 60° qui provient de la désorientation hors du plan des deux cristaux

(flexion).

En outre, Benamara a observé des précipités d’oxyde de silicium a I’interface de collage, qui sont
attribués en majorité a I’oxygene dissous en volume. Ces précipités sont répartis de maniére inhomogene,
mais semblent décorer les dislocations a 60°. La présence de ces précipités est un inconvénient s’ils ne
suivent pas strictement la périodicité des réseaux d’interface, et méme dans le cas ol ces précipités
suivent la périodicité des réseaux, ils ont tendance a tout perturber.

La nature des dislocations et des réseaux qu’elles forment sera détaillée dans une prochaine section

(voir 2.1.2).

2.1.1 Techniques de collage

La partie pratique du collage moléculaire a été développée au Laboratoire de Transfert des Films et
Circuits (CEA Grenoble - LETI - DTS) par Fournel et al [44].

En dehors des contraintes de planéité ou de propreté des surfaces, inhérentes aux techniques de
collage moléculaire, la difficulté de la création des réseaux de dislocations réside dans le collage d’un
film mince monocristallin et dans le contrdle des angles de désorientation. En effet, la périodicité des
réseaux de dislocations est directement liée aux angles de désorientation par la formule de Frank (voir
Eq. (2.1)). Afin d’obtenir une interface de collage proche d’une surface libre, il faut réussir a coller un
film mince de Si sur un substrat de Si. Pour cela, au lieu de réaliser un collage moléculaire entre deux
substrats massifs de Si, I’'un des deux cristaux est remplacé par une plaquette de SOI'. Une fois collée
a une plaquette de Si, la face arriere sur SOI est retirée mécaniquement et chimiquement, en utilisant
la couche d’oxyde comme une couche d’arrét. Le film mince de silicium du SOI, trés homogene en
épaisseur, peut alors &tre aminci jusqu’a 10 nm d’épaisseur. On obtient alors un film mince de Si dont

I’épaisseur est comprise entre 10 et 200 nm, collé sur un substrat massif de Si.

'SOL : Silicon On Insulator. C’est un substrat constitué par exemple d’une couche épaisse (300 a 700 m) de Si, d’un oxyde
de 400 nm et d’un film mince de 200 nm de Si monocristallin. La réalisation de ce substrat utilise un procédé de séparation du

substrat. Ce procédé utilise un implantation hydrogéne pour fragiliser le cristal dans un plan parallele & la surface du substrat.
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2.1. Le collage moléculaire Si/Si

Afin de contrdler les angles de désorientation entre le film et le substrat, la premi¢re méthode que
I’on peut imaginer consiste a mesurer la désorientation entre deux substrats en utilisant les méplats de
ces substrats comme axes de repere. Mais cette méthode est trop imprécise (environ 2°) pour pouvoir étre
utilisée. C’est pourquoi deux techniques différentes ont été développées durant la theése de Fournel [44] :

la technique roue de wagon (Fig. 2.1 et Fig. 2.2), et la technique de [’échelle graduée (Fig. 2.3) [45].

Collage

Si Retrait du substrat Désoxidation et
Si amincissement
Si
Si
\ E—
Si Si Si Si

FIG. 2.1: Etapes technologiques du collage moléculaire d’un substrat SOI sur un substrat massif (méthode dite

roue de wagon). Le film mince de silicium d’un SOI standard a une épaisseur initiale de 200 nm.
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F1G. 2.2: Principe du repérage cristallographique par la roue de wagon. Un faisceau de lignes avec un pas de 5° est

ouvert dans un masque de gravure. Apreés une gravure anisotrope, des directions cristallographiques sont révélées.

Dans le cas d’un substrat de silicium (001), c’est la direction < 110 > qui est repérée. Figure extraite de [45].

La méthode de la roue de wagon (Fig. 2.1) s’appuie sur un repérage des axes cristallographiques de
chaque substrat. Pour déterminer les directions cristallographiques, un faisceau de lignes disposées en
rayons est défini dans un masque de gravure sur les deux surfaces des deux cristaux qui seront collées.
L utilisation d’une solution chimique de gravure anisotrope permet de révéler, grice a un phénomene
de sur-gravure latérale, certaines directions cristallographiques. Pour contrdler la désorientation dans le

plan, il suffit donc de graver un motif en roue de wagon sur un substrat classique et sur un substrat SOI. La
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Chapitre 2. Etude par rayons X de Uinterface Si/Si obtenue par collage moléculaire

microscopie infrarouge en transmission permet ensuite de repérer les deux motifs, et donc de désaligner
les axes cristallographiques de fagcon controlée avant collage. La précision du contrdle en rotation est
de 5/100° [44]. Cette méthode ne controle pas 1’angle de flexion entre les surfaces. Cet angle dépend

uniquement des désorientations initiales de chacun des substrats (de I’ordre de 0.1°).

. Collage sur substrat massif
Implantation Gravure des L,
. . (poignée)
échelles graduées
Si
Sio,
Sio,
Si
Echelles graduées
Séparation .
Rotation Retrait de la
et collage poignée
Si Réseaux de
Si dislocations
Sio, Si0,
Si Si Si

F1G. 2.3: Collage moléculaire d’un film mince sur un substrat, avec un contrdle précis de 1’angle de rotation dans
le plan : méthode de [’échelle graduée. Le substrat final est désoxydé, et le film mince collé peut étre aminci par

oxydation sacrificielle ou gravure chimique.

La méthode de I’échelle graduée (Fig. 2.3) repose essentiellement pour cette étude sur un procédé
de fracture. Ce procédé consiste (schématiquement) a implanter de I’hydrogeéne dans un substrat oxydé
(dose d’environ 5.10'¢ /cm?), a coller sur un autre substrat, et 4 provoquer une fracture parallele a la
surface au niveau de la zone implantée. Ce procédé permet d’obtenir un plan de fracture a une distance
d’environ 200 nm sous la surface. Dans la méthode de 1’échelle graduée, un substrat massif de Si, oxydé,
est implanté hydrogene. Ensuite des graduations circulaires sont gravées a la périphérie du substrat,
plus profondément que la zone implantée. Un substrat massif est collé en haut de cette structure, ce
substrat (ou poignée) sert de maintien mécanique au film mince de Si qui est généré lors de la séparation.

Cette séparation aboutit a deux surfaces morphologiquement jumelles. Ces deux surfaces sont recollées,
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2.1. Le collage moléculaire Si/Si

en controlant la rotation en microscopie infrarouge grace aux échelles gravées. C’est une méthode de

contrdle indépendante de la cristallographie. La poignée est ensuite enlevée.

a) b) c)
; interface de
Cristal 2 Cristal 2 collage Cristal 2
Cristal 1 Cristal 1 Cristal 1

FI1G. 2.4: Contrdle de la flexion dans la méthode de 1’échelle graduée. Les plans (001) sont schématisés par les
lignes penchées, en exagérant fortement la vicinalité. (a) Séparation de deux surfaces jumelles. (b) Collage avec
un faible angle de rotation. (c) Collage apres une rotation de 180° : I’angle de flexion d’interface est le double de

I’angle de vicinalité initial.

La précision de cette technique dépend du nombre de graduations gravées pour le vernier. Des me-
sures en diffraction de rayons X ont montré une précision de I’ordre de 5/1000° [46] pour I’angle de
rotation. Dans la méthode de la roue de wagon, I’angle de flexion dépend essentiellement des angles
initiaux de désorientation de chaque substrat. Dans la méthode de I’échelle graduée, les deux surfaces
jumelles ont (en 1’absence de rotation dans le plan) la méme désorientation initiale 6y (par rapport a un
plan idéal (001)). Idéalement, en recollant ces surfaces sans les désorienter, on pourrait recréer un cristal
sans dislocation. En introduisant une faible désorientation dans le plan (de I’ordre de 0.5° a 1°), on crée
tres peu de flexion. On peut alors parler d’un collage en rotation pure, la flexion étant résiduelle. Au
contraire (voir Fig. 2.4), en effectuant une rotation de 180°, la désorientation devient 2 6. Pour une ro-
tation de 180° exactement, on parle de collage en flexion pure, et dans les autres cas, on parle de collage
en flexion et rotation.

Pour ces collages, on obtient un substrat constitué¢ d’un film mince de 200 nm de Si, monocristallin,
collé sur un substrat massif de Si. Pour approcher I’interface de collage de la surface libre du film mince,
il faut amincir ce film. Deux techniques ont été utilisées dans cette étude : I’oxydation thermique sacri-
ficielle, ou I’attaque chimique. Les critéres d’un bon amincissement sont I’homogénéité sur 1I’ensemble
de la plaque, le contrdle de 1’épaisseur finale, et une rugosité finale du film mince faible.

L’ oxydation thermique sacrificielle respecte ces trois criteres [44]. Cette technique consiste a oxyder
le film mince dans un four, en contrdlant 1’épaisseur du film d’oxyde formé. Le ratio de volume entre
une maille de Si oxydée et une maille de Si non oxydée vaut environ 2,17. La quantité restante de film
de Si se déduit donc de la mesure de I’épaisseur de SiO2 formé avec une précision d’environ 2 nm.

L’homogénéité de cet amincissement est bonne (5 nm sur une plaque de 100 mm de diametre), ce qui
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permet de ne pas dégrader I’homogénéité du SOI de départ. L’interface Si/SiO5 pour un oxyde thermique
a la propriété d’étre tres lisse, si la surface initiale n’est pas trop rugueuse. Le seul inconvénient de cette
technique est la température de la réaction : en effet, certains joints de grains d’interface sont instables
a haute température [47]. C’est pourquoi la voie chimique a été explorée, pour obtenir des procédés

d’amincissement a température ambiante et conserver les réseaux de dislocations.

Plusieurs solutions chimiques ont été envisagées : les deux principales sont le TMAH (tétraméthyl
hydroxylamine) et le SC1 (pour standard cleaning, NHZ/OH‘/HQOQ/HQ 0). Le TMAH grave rapidement
le silicium, de I’ordre de 30 nm/min, ce qui est trop important pour permettre un contrdle précis de
I’épaisseur finale. En outre, sa vitesse de gravure, plus importante pour les plans {111}, amplifie la
rugosité initiale. Le SC1 grave beaucoup plus lentement (environ 0.25 nm/h). La précision sur I’épaisseur

finale est donc correcte. De plus, cette solution augmente faiblement la rugosité initiale.

Il y a donc le choix entre un amincissement thermique sacrificiel qui, dans le cas ou I'interface est
stable, laisse une surface tres plane apres attaque ; ou bien un amincissement chimique, qui est neutre
vis-a-vis de la stabilité de I'interface, mais qui libere une surface plus rugueuse. Le probleme de la
stabilité des interfaces spécifiques a ces collages et du glissement des dislocations vers la surface (le
long des plans {111}) a été étudié dans la thése de Rousseau [48]. Il y a trois mécanismes distincts
responsables du glissement des dislocations : la force exercée sur les dislocations a cause du gradient
d’atomes interstitiels, la force image qui s’exerce sur les dislocations a cause de la présence proche d’une
surface, et la contrainte excercée sur le silicium par la couche d’oxyde thermique lors de sa formation.
Cette étude est complexe, car la stabilité dépend aussi des angles de flexion et de rotation, donc des
densités relatives des différents types de dislocations, et de 1’épaisseur de la couche collée. Les criteres
de stabilités a priori n’ont pas pu étre déterminés précisemment ; cependant, nous avons remarqué que
pour la méme épaisseur de couche collée, un interface de collage comprenant deux types de réseaux
de dislocations (mixtes et vis pour la flexion et la rotation) est plus stable qu’une interface de collage
ne comportant qu’un réseau de dislocations vis. Mais ceci est une observation générale, qui ne nous
a pas empéché d’obtenir des interfaces stables pour des rotations pures. Dans la suite, les deux types

d’amincissements ont été€ utilisés.

2.1.2 Les réseaux de dislocations

Le collage moléculaire hydrophobe Si/Si précédemment décrit crée, a 1’interface de collage, des
réseaux de dislocations. Nous allons maintenant nous intéresser a la nature de ces dislocations, et a leurs

interactions.
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B

a) b)

FI1G. 2.5: Deux dislocations schématisées : (a) dislocation coin. (b) dislocation vis. Le vecteur de Burgers corres-

pondant est indiqué par b.

Les dislocations vis, coins et mixtes

Les dislocations sont des défauts du réseau cristallin. Pour un réseau cubique, il existe deux types de
dislocations facilement représentables : les dislocations coins et les dislocations vis (voir Fig. 2.5). La
dislocation coin est formée par I’insertion d’un demi plan atomique, elle est matérialisée par la ligne AB
sur la figure 2.5-a). La dislocation vis est formée par le décalage d’une maille d’une partie du cristal (voir
Fig. 2.5-b)). C’est un mouvement de cisaillement. Il existe aussi un autre type de dislocation, qui va nous
intéresser dans la suite mais qui n’a pas de représentation simple : il s’agit des dislocations mixtes a 60°,

qui possedent des composantes coins et Vis.

Une dislocation est caractérisée par son vecteur de Burgers, qui est un vecteur du réseau cristallin.
On détermine le vecteur de Burgers en dessinant, autour de la dislocation et suffisamment loin du coeur,
un circuit fermé passant par les noeuds du réseau cristallin. Lorsqu’on enléve le défaut constitué par la
dislocation du réseau cristallin, le vecteur de Burgers est la différence de chemin définie en parcourant le

méme circuit que précédemment (voir Fig. 2.6).

Une dislocation vis a un vecteur de Burgers parallele aux directions des dislocations vis, ag/2[110],
de norme |5\ = ap/+/2. Elle peut se dissocier en deux partielles [49], qui sont des dislocations mixtes a

30° : ag/2[110] — ap/6[211] 4+ ap/6[121]. Ces deux partielles sont séparées par une faute d’empilement
le long des plans {111}.

Une dislocation mixte est une dislocation qui comporte a la fois une composante coin et une compo-
sante vis. Le vecteur de Burgers d’une dislocation mixte a 60° est du type ag/2[011], il forme un angle

de 60° avec la direction < 110 >.
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(b)

] -

F1G. 2.6: Construction du vecteur de Burgers d’une dislocation coin (cas de la figure 2.5 (a)). (a) Le chemin

ABCDE autour de la dislocation. (b) Le méme chemin, en passant par les mémes noeuds, dans une zone du cristal
—
sans défauts. Le vecteur de Burgers est égal 8 AE.

Les réseaux de dislocations formés par collage

Lors du collage moléculaire, il y a une étape de recuit & haute température (au dessus de 1000°C), qui
a pour rdle de stabiliser I’interface de collage. Ce recuit a en outre pour effet d’ordonner a longue distance
les dislocations et de former des réseaux réguliers. L’ organisation en réseau carré des dislocations vis peut
étre compris grace a une figure de Moiré (Fig. 2.7). Cette figure constitue une approximation, car elle
ne prend pas en compte les déplacements atomiques induits par les dislocations. On observe néanmoins

sur cette figure des zones de coincidence, et des zones d’anti-coincidence qui formeront les lignes de
dislocations vis.
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F1G. 2.7: Figure de Moiré obtenue en superposant deux réseaux carré identiques tournés 1’un par rapport a 1’autre
d’un angle .

La périodicité A d’un réseau de dislocations induit par une désorientation d’angle ¢ est donnée par
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2.1. Le collage moléculaire Si/Si

la formule de Frank [50] :
b

- 2sin(p/2)

Dans le cas d’un réseau de dislocations vis, en utilisant le vecteur de Burgers des dislocations vis et

2.1

I’angle de rotation ¢, la formule de Frank s’écrit :

ag
Npis = ————— 22
2v/25sin(p/2) (22)

L’équation (2.2) relie I’angle de rotation ¢ dans le plan entre les deux cristaux a la périodicité du réseau
de dislocations, le long de la direction < 110 >. Le contrdle de cet angle de rotation détermine donc la
précision de la périodicité du réseau.

Dans le cas d’un réseau de lignes de dislocations mixtes, pour un angle de flexion 6, la formule de
Frank s’écrit :

ag

— 2.3
2tan 6 2:3)

mixte —

en considérant que seule la composante normale a I’interface du vecteur de Burgers des dislocations
mixtes contribue a la flexion (vecteur effectif b = ay/2). La figure 2.8 donne pour les cas de la rotation

et le cas de la flexion, les valeurs de périodicité en fonction de I’angle de désorientation, calculée d’apres

la formule de Frank.

1000

F1G. 2.8: Périodicité des réseaux de dislocations en

Périodicité (A)

fonction de 1’angle de désorientation. 100
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La figure 2.9 montre deux images” en TEM de deux types de réseaux de dislocations : un réseau de
rotation pure 2.9(a), et un réseau de flexion et rotation 2.9(b).

On peut noter sur ces images la grande régularité du réseau de dislocation vis. Les lignes de dislo-
cations vis sont treés droites, et orthogonales entre elles. On observe ensuite sur I’'image 2.9(b) que les
lignes de dislocations mixtes sont légerement sinueuses autour d’une direction moyenne. Ces directions

moyennes sont paralleles entre elles. Comme on va le montrer dans le paragraphe suivant, les lignes

Images réalisées par K. Rousseau et J. L. Rouvigre [48], CEA/DRFMC.
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(a) Réseau de rotation pure. Angles mesurés : (b) Présence simultanée du réseau de flexion
@ =0.43°, 6 ~ 0°. Conditions d’imagerie : faisceau faible. et du réseau de rotation. Angles mesurés

» =2.75° 6 =0.3°+£0.06°

FIG. 2.9: Microscopie électronique? en transmission en vue plane des réseaux de dislocations

(rot. ~5°) Si

2

F1G. 2.10: Microscopie électronique en transmission” en vue en coupe de I’interface de collage, d’un échantillon

dont la rotation vaut environ 5°. Cette image montre la planéité de I’interface. Les dislocations restent confinées
dans le plan d’interface (sauf en cas de dissociation, auquel cas une partielle reste a I’interface et I’autre partielle

“monte” dans la couche collée).

moyennes de dislocations mixtes sont en fait constituées de segments de lignes de dislocations mixtes

alternées. Ceci explique le caractere sinueux des lignes autour d’une direction moyenne.

La figure 2.10 montre une image TEM de I’interface de collage. On peut observer que I’interface de
collage est plane. Les dislocations sont confinées dans le plan d’interface. Dans ce travail, la dissociation
n’a pas été spécifiquement étudiée (se reporter a la these de Rousseau pour plus de détails [48]). Une

approximation des champs élastiques créés par un réseau de dislocations dissociées est proposée a la
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section 3.3.
Nous allons maintenant décrire les interactions entre un réseau carré de dislocations vis et une ligne

de dislocations mixtes.

Interaction des dislocations

Sur la figure 2.9(a), on observe en haut a droite une ligne de dislocations mixtes résiduelle. Cette
ligne n’a pas de direction moyenne bien définie, car elle ne fait pas partie d’un réseau régulier de flexion.
On peut noter que cette ligne de dislocations induit un déphasage du réseau carré de dislocations vis
d’une demi-période, dans les deux directions du réseau carré. La méme observation peut étre réalisée
sur la figure 2.9(b), ou chaque ligne de dislocations mixtes induit un déphasage du réseau carré qu’elle

traverse. Ce déphasage est toujours égal a une demi-période du réseau de dislocations vis.

F1G. 2.11: Tétra¢dre de Thompson. L’orientation des vecteurs se fait dans

I’ordre alphabétique des extrémités des vecteurs.

On introduit avec la figure 2.11 le tétracdre de Thompson [51]. Le tétraedre de Thompson fournit
une notation compacte pour les vecteurs de Burgers. Les vecteurs de Burgers des dislocations vis sont
représentés par les segments AB et CD. Les vecteurs de Burgers des dislocations a 60° sont représentés
par les segments AC, AD, BC et BD.

La figure 2.12 décrit la méthode exposée par Zhu et al. [52], d’apres les travaux de Thompson, Frank
et Amelinckx [50, 53]. Cette méthode a pour but de décomposer ’interaction de deux dislocations, en
utilisant les notations compactes fournies par le tétra¢dre de Thompson. On commence avec une ligne
AB (dislocation vis) et une ligne CA (dislocation a 60°) orthogonale (Fig. 2.12(a)). Les lignes hachurées
(Fig. 2.12(b)) montrent que le quadrant sud-est ne contient que la lettre A. Donc les dislocations CA
et AB vont réagir pour donner un segment CB (Fig. 2.12(c)). Cette réaction a lieu parce qu’elle est
énergétiquement favorable. En effet, I’énergie d’une dislocation est proportionnelle a b2. Donc au départ,
I’énergie de la jonction est proportionnelle 8 C A2 + AB2. La nouvelle jonction, formée par le segment
CB, a donc une énergie proportionnelle 8 CB2. Or CB? = (CA+ AB)? = CA%? + AB? + 2CA.AB,
et CA.AB < 0. Donc il est énergétiquement favorable de créer un segment CB pour la jonction des
dislocations CA et AB. De plus, on peut montrer qu’un réarrangement de ces segments avec des angles

de 120° environ est plus favorable d’un point de vue énergétique (voir Fig. 2.12(d)).
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a) b)

c)

F1G. 2.12: Intersection de deux lignes de dislocation, de type CA (dislocation a 60°) et AB (dislocation vis). a) si-
tuation initiale. b) Séparation des quadrants. ¢) Réarrangement et création d’un segment de jonction. d) Orientation

avec des angles de 120° entre les lignes de dislocation.

Cette méthode pour analyser I’interaction des dislocations peut étre appliquée a une ligne de dislo-
cations mixtes croisant un réseau carré de dislocations vis [51, 52, 48]. La figure 2.13 I’illustre pour une
ligne de dislocations mixtes dont 1’orientation générale est du type < 110 >, donc perpendiculaire & une
des lignes de dislocations vis. Mais d’autres orientations (Fig. 2.9(b)) peuvent étre aussi construites. De
facon générale, le déphasage d’une demi-période est dii a I’équipartition de 1’énergie dans les segments
a 120°.

En résumé, le collage moléculaire hydrophobe Si/Si(001) crée deux types de réseaux de dislocations :
un réseau carré de dislocations vis associé a la rotation, et un réseau de lignes de dislocations mixtes
associé a la flexion. Technologiquement, I’angle de rotation est contrdlé a 0.005° pres. L’ angle de flexion,
qui n’est pas contrdlable facilement, peut étre éliminé grace a la méthode de 1’échelle graduée. Les
dislocations sont confinées a I’interface, et leurs interactions sont bien connues. Les sections suivantes

sont consacrées a 1’étude structurale des dislocations par diffraction et diffusion de rayons X.

2.2 Rayons X et incidence rasante

L’ utilisation de la diffraction de rayons X a pour but d’étudier la qualité des réseaux de dislocations.

En particulier, c’est une méthode extrémement précise et non destructive pour mesurer les périodicités et
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F1G. 2.13: Intersection d’un réseau carré de dislocations vis avec une ligne de dislocations mixtes. La période du
réseau carré est A. L’interaction du réseau de vis avec la ligne de mixtes décale le réseau carré d’une demi-période

parallelement a la ligne de mixtes.

les orientations des réseaux.

La diffraction de rayons X a été étudiée de maniere exhaustive dans de nombreux ouvrages (voir
par exemple le travail de Cowley [54] et ’ensemble des cours HERCULES [55]. Pour des publications
plus spécifiques a I’incidence rasante, on pourra se reporter aux tavaux de Marra et Eisenberger [56],
de Holy [57] ou Renaud [58]). Nous nous contenterons ici de rappeler les notions et le formalisme

nécessaires pour la compréhension des études entreprises.

2.2.1 Utilisation du rayonnement synchrotron

La nature de nos échantillons, ¢’est-a-dire un plan de dislocations enterré a quelques dizaines de
nanometres sous la surface, nous oblige a utiliser des techniques de surface pour les études structurales.
En effet, pour éviter de noyer le signal de surface dans le signal de volume, il faut sonder une faible
épaisseur de matiere en surface. La quantité de matiere sondée, d’une épaisseur de quelques dizaines de
nanometres a la surface (voir la figure 2.16 pour la pénétration des rayons X), est tres faible. Il faut donc
un flux de photons X de forte brillance. De plus, une faible divergence du faisceau est nécessaire pour

pouvoir résoudre la finesse des pics de dislocations.
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Toutes ces considérations rendent indispensable 1’utilisation du rayonnement synchrotron, et nos ex-
périences ont été réalisées a I’ESRF (Grenoble). La majorité des expériences de diffraction a été réalisée
sur la ligne CRG/IF (BM32), soit sur le goniometre multi-techniques (GMT, Fig. 2.14), soit sur I’instru-
ment SUV, qui possede un goniometre dans une chambre ultra-vide équipée pour réaliser des dépdts en
épitaxie par jets moléculaires. Les expériences de diffusions ont été€ réalisées soit sur I’instrument SUV

de BM32, soit sur la ligne ID32 de ’ESRF.

F1G. 2.14: Photo de face du goniometre GMT de BM32. Sont indiqués par des fleches la direction du faisceau X
incident, les élements de collimation proches de 1’échantillon (fentes), la position de 1’échantillon et la position du

détecteur.

2.2.2 Notations

— —
Les vecteurs d’ondes en incidence et en émergence sont notés respectivement k; et ky. On définit
= = — —
le transfert de moment ) par Q = ky — k;. L’intensité diffractée peut étre exprimée en fonction de ce

vecteur Q .

Les principaux angles sont reportés sur la figure 2.15 : les angles d’incidence et d’émergence par

rapport au plan de I’échantillon sont notés «; et as ; les angles d’incidence et d’émergence dans le plan
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de I’échantillon sont notés 0; et 0. Les composantes de Q peuvent s’exprimer en fonction de ces angles :

¢ = K(cosaycosfy — cosa;cosb;)
gy = K(cosayssinf;+ cosa;sinb;) (2.4)
¢. = K(sinay+sina)

ou K est la norme des vecteurs d’onde (KX = 2 % 7/\). On définit aussi I’angle w, qui repere la rotation

de 1’échantillon autour de la normale a sa surface libre.
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F1G. 2.15: Schéma des angles et vecteurs utilisés en diffraction en incidence rasante
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Sur la ligne de lumieére BM323, 1a divergence angulaire verticale du faisceau est 0.13 mrad a 20 keV.
La divergence horizontale est de 2.8 mrad. Pour ne pas dégrader la résolution dans le plan de 1’échan-
tillon, celui-ci est placé verticalement sur le goniometre (Fig. 2.14). Cela permet en outre d’avoir une
tolérance un peu plus grande sur I’alignement de la normale a I’échantillon par rapport a I’axe du gonio-

metre.

2.2.3 Principes généraux de I’incidence rasante

Dans le domaine des rayons X, I'indice de réfraction n est complexe; il peut se mettre sous la
forme n = 1 — § — 0. La partie réelle de cet indice est caractéristique de la réfraction, alors que
sa partie imaginaire est caractéristique de 1’absorption. Pour du silicium, & une énergie de 10 keV*,
§=4.917x10%et 3 = 7.354 x 1078,

Pour comprendre I’intérét de cette technique, il faut décrire la propagation d’un faisceau X en inci-

dence rasante sur une surface. On note a;; 1’angle de transmission par rapport a la surface. Les coefficients

Shttp://www.esrf.fr/exp_facilities/BM32/textes/contenu/beamline.htm
“Source : Center for X-Ray Optics, http://www—cxro.lbl.gov/
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Chapitre 2. Etude par rayons X de Uinterface Si/Si obtenue par collage moléculaire

de Fresnel r et ¢, correspondant aux rapports d’amplitudes des ondes réfléchies et transmises sur 1’onde
incidente, sont calculés en appliquant les conditions de continuité aux champs électromagnétiques a la

surface de 1’échantillon : ) )
sin a; — nsin oy

sin a; + n sin ay
2sin o

(2.5)

t=— .
SN oy; + M sin oy

Comme I’indice n est trés proche de 1, on néglige I’influence de la polarisation sur les coefficients de

transmission et de réflexion. On a alors pour les intensités :
R=r?etT =t (2.6)

Il existe un angle d’incidence critique noté o, pour lequel oy = 0, ce qui veut dire que le faisceau
transmis se propage parallelement a la surface (et que les ondes normales a la surface sont évanescentes).
Cette partie du faisceau est extrémement intéressante, car en se propageant parallelement sous la surface
a une faible profondeur, le faisceau transmis va étre diffusé par les objets a la surface ou faiblement
enterrés. Deux parametres deviennent importants pour juger de l'utilité de ce faisceau transmis : sa
profondeur de pénétration, et son intensité par rapport au faisceau incident, c’est a dire la valeur de 7.

Pour du silicium, a une énergie de 10 keV, I’angle critique est a. = 0.18°. A cet angle, la profondeur
de pénétration du faisceau (voir Fig. 2.16), définie comme la profondeur a laquelle I’intensité est divisée

par e, vaut 36 nm’. Calculons maintenant I’intensité transmise en fonction de 1’angle d’incidence.

].0IIIIIIII|JI,I4I'IIIIIlIIIIIIIIIlIIIIIIII

F1G. 2.16: Longueur d’atténuation des rayons X en

fonction de 1’angle d’incidence. La longueur d’at-

ténuation est définie comme la longueur au bout de

laquelle I’intensité est divisée par e.

Longueur d’atténuation (um)

0 0,5 1 L5 2
Angle d’incidence (degré)

On utilise la relation de Snell-Descartes cos a; = n cos a; pour exprimer ¢ de I’équation (2.5). On

obtient la relation suivante :
2sin o

= — 2.7)
sin oy; + v/n? — cos? oy

SSource : Center for X-Ray Optics, http: //www-cxro.1lbl.gov/

30


http://www-cxro.lbl.gov/
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On trace alors T en fonction de «; (Fig. 2.17).

,,,
T
1

F1G. 2.17: Rapport de transmission en inten-

sité T" en fonction de 1’angle d’incidence. Le

o
T
1

maximum correspond a I’angle critique. Aux

grands angles, le rapport tend asymptotique-

T
I

Rapport d’intensité en transmission

ment vers 1.

[ I I I [ [
0 0.1 02 03 04 05

On peut observer sur la figure 2.17 une augmentation du rapport de transmission, autour de 1’angle
critique. L’intensité du faisceau réfracté, juste apres la surface (sur quelques nanometres de profondeur),
est environ 3.5 fois plus forte que I’intensité du faisceau juste avant la surface (intensité du faisceau dans
le vide). Cet effet géométrique ne viole pas les principes de conservation de 1’énergie : en particulier, les
sections des faisceaux incident et réfracté ne sont pas les mémes. Pour profiter de cette augmentation, et
donc étre sensible a la surface, on aura intérét a se placer au voisinage de I’angle critique.

On dispose donc d’une sonde qui pénetre de quelques nanometres sous la surface de 1’échantillon.

2.3 Diffraction de rayons X

2.3.1 La fonction de résolution

Théoriquement, I’intensité diffractée est mesurée en un point de I’espace réciproque repéré par le
vecteur le transfert de moment @ En pratique, I’intensité diffractée est intégrée dans un volume de
I’espace réciproque autour de Q Ce volume de I’espace réciproque est défini par la fonction de résolution
de I'instrument. Les dimensions de ce volume, assimilé a un ellipsoide, dépendent de trois parametres :

— la divergence angulaire du faisceau incident ;

— sa largeur spectrale ;

— T’acceptance angulaire du détecteur.

Dans le cas général a trois dimensions, la fonction de résolution est un volume ellipsoidal tangent a la
sphere d’Ewald. Ce cas est traité dans la thése de Veron [59], et une autre approche est donnée par Holy
et al. [57].

La divergence angulaire du faisceau incident §; induit une distribution d’angles d’incidence. Cette di-

vergence a pour origine la divergence horizontale du rayonnement synchrotron, et 1’ouverture des fentes
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en amont de 1"échantillon. De méme, 1’acceptance angulaire du détecteur autorise de petites variations
de ky. Donc, expérimentalement, plus les fentes du détecteur sont fermées plus le volume de mesure de
Iintensité intégrée est petit (Fig 2.18). Enfin, la largeur spectrale du faisceau induit une épaisseur finie
de la sphere d’Ewald. L’ordre de grandeur de la dispersion en énergie du faisceau sur la ligne BM32 de

I’ESRF est % ~ 10~* (le monochromateur en entrée de ligne est un bloc de Si(111)).

FI1G. 2.18: Aire de la fonction de résolution définie par la divergence des vecteurs d ondes. La divergence de k;
est liée a la divergence du faisceau et controlée par les fentes en amont de 1"échantillon. La divergence de & est

définie par 1"ouverture des fentes devant le détecteur.

Comme nous nous intéressons ici uniquement a la diffraction de surface, pour des noeuds du réseau
réciproque de type {hk0}, nous nous bornerons a décrire la fonction de résolution projetée dans le plan
de I’échantillon. Cette description est une approximation qui ne prend pas en compte les angles hors du
plan. En réalité, I’incidence étant rasante mais non nulle, la spheére d’Ewald est 1égeérement inclinée par
rapport au plan de 1’échantillon. Cependant, les angles considérés étant faibles (de I’ordre de 0.1° en
incidence), nous considérons cette approximation comme acceptable.

Dans la suite, les réseaux de dislocations seront essentiellement sondés avec des balayages angulaires
en fonction de I’angle w qu’on appellera w-scans. Un w-scan est |’ enregistrement, pour une position du
détecteur fixe, de 1'intensité diffractée lors de la rotation de I’échantillon autour de sa normale. Cette
rotation est repérée par I’angle w. Lors d’un w-scan, les angles 0;, 0, «; et oy sont fixes.

Projetée dans le plan, la fonction de résolution définit une surface allongée, tangente & la sphere
d’Ewald au point repéré par @ (voir Fig. 2.19). La fonction de résolution est donc orthogonale a k:—;c Un

angle important pour notre étude est I’angle y : c’est I’angle entre le transfert de moment et la fonction de
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- Sphere d’Ewald

dy “.
A K !
f i
Fonction de résolution
20y
Ki ' o —scan
Q ,I —
T,
= - -
O dy

F1G. 2.19: Schéma de la fonction de résolution, en projection dans le plan de 1’échantillon, dans I’espace ré-
ciproque. La sphere d’Ewald est indiquée en pointillé. Le trajet du transfert de moment Cj est indiqué pour un
balayage en fonction de 1’angle w. La fleche bifide tangente a la sphere d’Ewald représente la surface de la fonc-

tion de résolution projetée dans le plan {O, gz, g }

résolution. Lors d’un w-scan, cet angle détermine quelle portion de I’espace réciproque est mesurée. On
définit aussi 7, I’angle entre la tangente a la sphére d’Ewald a I’ origine du réseau réciproque et le transfert
de moment. Par des considérations géométriques, on montre que v = 20p — 7. Dans une position de
Bragg, et dans le cas ot les vecteurs Cj, E) et k:_;e sont coplanaires (ce qui est notre cas si on se place dans
le plan de la surface), alors on montre aussi que v = 7 = #p. L approximation consiste ici a ne pas

— —
considérer les composantes verticales des vecteurs k; et ky.

Pour résumer, en position de Bragg, dans 1"approximation de vecteurs contenus dans le plan de la
surface de 1"échantillon, la fonction de résolution fait un angle fp avec le transfert de moment. Les
dimensions horizontales de la fonction de résolution sont déterminées par la divergence du faisceau
incident et 1"acceptance angulaire du détecteur. Le trajet effectué par le transfert de moment lors d’un
w-scan est un arc de cercle, autour de I’origine du réseau réciproque, et dont le rayon vaut ) (voir Fig.

2.19). Cet arc de cercle peut localement étre assimilé a sa tangente.
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2.3.2 Collage (001) : rotation pure

Les premiers résultats de diffraction présentés sont ceux des collages de surfaces (001) en rotation
pure. En effet, ce type d’échantillon ne contient qu’un seul type de réseau de dislocations, et I’interpréta-
tion en est plus facile. En outre, nous allons essentiellement nous intéresser au plan (0, = 0 de 1’espace
réciproque. Dans ce plan, le w-scan autour de la position de Bragg (220) permet d’obtenir rapidement
des informations structurales. En effet, avec ce type de balayage, on peut tout de suite savoir si le réseau
de dislocations existe, et quel est I’angle associé a ce réseau.

Si on considere un monocristal de Si, les calculs du facteur de structure montrent que la réflexion
(220) est intense. En diffraction de surface, la troncature du cristal infini (c’est a dire I’existence d’une
surface) se traduit dans 1’espace réciproque par une tige normale au plan (), = 0 (voir [57]). Donc, si on
met en contact, sans déformation, deux surfaces de monocristaux de Si(001), dans I’espace réciproque
on aura la superposition de deux familles de tiges. Chacun des monocristaux définit un repere de I’es-
pace réciproque. Ces deux reperes sont centrés a I’origine de 1’espace réciproque, sont coplanaires avec

Q. = 0, et sont tournés 1’un par rapport a I’autre d’un angle ¢ (voir Fig. 2.20). Il est alors possible de

substrat

220
o

o F1G. 2.20: Construction de I’espace réciproque
220,

couche

pour un collage (001), vu a @, = 0. Les défor-

mations induites par le collage ne sont pas prises en

X substrat ..
compte ici.

A
|
|
|
|
1
|
|
|
|
1
|
|
|

_____________ »Q

moyen

X couche

définir un référentiel moyen. Ce référentiel sera utilisé ensuite par défaut. La construction de cet espace
réciproque associé au collage (sans déformation) de deux surfaces (001) nous indique que, lors d’un w-
scan autour de la position 220 du référentiel moyen, il y aura au moins deux pics allumés, correspondant
aux tiges de troncatures (220) de la couche et du substrat. En outre, ces pics seront séparés de 1’angle de
rotation entre les deux cristaux.

Considérons maintenant la présence du réseau de dislocations, et des déformations qu’il engendre.
Les réseaux de dislocations vis sont orientés selon les directions < 110 > et < 110 >. Dans I’espace
réciproque, le croisement a 90° de deux réseaux de lignes paralleles va former un réseau carré de tiges

de troncatures, normales au plan (), = 0 (voir Fig. 2.21).
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(a) (b)

F1G. 2.21: Un réseau carré de lignes (a) dans I’espace réel forme dans I’espace réciproque un réseau carré de tiges

de troncatures (b).

On peut ensuite positionner le réseau réciproque des dislocations dans le référentiel moyen associé a
la surface de collage. Son origine est confondue avec celle du réseau réciproque. Ses directions princi-
pales sont les diagonales du référentiel moyen. On peut maintenant examiner ou se situent les noeuds du
réseau réciproque de dislocations par rapport a la position (220) du référentiel moyen. La distance entre
I’origine du réseau réciproque et le point (220) est donnée par djo = 27 X 2 X v/2/ag. On fait comme
hypothese que le collage est commensurable, c’est a dire que la correspondance des colonnes atomiques
des deux cristaux est strictement périodique. Ce qui revient a dire que la périodicité A est un multiple
de la longueur de la maille atomique ag x \/5/2 (lelong de < 110 >) : A = n X ag X \/5/2 Dans

I’espace réciproque, les noeuds associés au réseau de dislocations seront séparés de 27 /A. Le rapport

;ﬁ?% = 2 X n est entier, donc le point (220) du référentiel moyen correspond a un noeud du réseau de
dislocations. L’ espace réciproque, autour de (220), est donc constitué (voir Fig. 2.22) :
— des pics de Bragg de la couche et du substrat, dont la séparation angulaire est ¢ autour des diago-
nales de chaque quadrant ;
— d’un réseau carré de noeuds associé aux dislocations, un des noeuds étant positionné exactement
sur le point (220) du référentiel moyen.
Notons que la séparation angulaire des pics de Bragg correspond, pour des raisons géométriques, au
double de la distance entre deux noeuds du réseau de dislocations. Strictement, les pics de Bragg de
la couche et du substrat se situent sur un arc de cercle centré a I’origine de I’espace réciproque, alors
que les noeuds les plus proches sont sur une droite tangente a cet arc de cercle. Ils ne sont donc pas au
méme endroit, mais I’expérience ne permet pas de résoudre cette différence compte tenu de la fonction

de résolution instrumentale.

La figure 2.23 présente les résultats de diffraction de rayons X en incidence rasante, autour de la
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F1G. 2.22: L’espace réciproque, autour de (220), dans le plan @, = 0. Le référentiel tracé est le référentiel moyen.
Les deux carrés symbolisent les pics de Bragg de la couche et du substrat. L’arc de cercle est le trajet du transfert

de moment lors d’un w-scan.

position (220), pour deux échantillons différents®, lors d’un w-scan. La mesure de ’angle de rotation
entre la couche collée et le substrat s’effectue directement, en mesurant 1’angle entre les pics de Bragg de
la couche et du substrat. On vérifie ainsi la précision de la méthode de collage, inférieure au centieme de
degré. Ce qu’on observe est cohérent avec la construction de I’espace réciproque effectuée précédemment
(Fig. 2.22) : deux pics de Bragg, un pic de sur-structure exactement au milieu des pics de Bragg, et des
pics de sur-structure de part et d’autre. La finesse des pics de dislocations indique la grande corrélation
du réseau de dislocations sur la longueur de cohérence de I’expérience. De plus, la fonction de résolution,
ou plutdt I’aire de résolution, a des dimensions horizontales suffisamment petites pour n’intégrer qu’un
seul pic a la fois. L’absence de pics liés & un angle de flexion entre le substrat et la couche indique que le
réseau de dislocations créé est bien un réseau de rotation pure (voir la section 2.3.3 pour les échantillons
en flexion et rotation).

Pour déterminer la nature des pics de Bragg (couche ou substrat), on fait varier les angles d’incidence
et d’émergence. En effet, d’apres la figure 2.16, plus I’incidence sera forte et plus I’épaisseur de maté-

riau sondée sera importante. En augmentant 1’angle d’incidence, I’intensité diffractée par le substrat est

62.23(a) : échantillon SOI06008 ; 2.23(b) : échantillon SOI06007.
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(a) Echantillon dont I’angle de rotation visé est (b) Echantillon dont I’angle de rotation visé est
0.88°. L’angle mesuré est 0.876 £+ 0.004°. Ener- 1.00°. L’angle mesuré est 1.002 + 0.005°. Ener-
gie: 10.6 keV. a; = oy = 0.21°. gie: 18.1 keV. a; = aiy = 0.11°.

F1G. 2.23: Balayages angulaires autour de la position (220) pour deux échantillons différents. Les pics de Bragg

de la couche et du substrat sont indiqués.

forcément plus importante que I’intensité diffractée par la couche. La figure 2.24 représente un w-scan

— o, =011 o, =0.11°
"o =021

Substrat

0,1

F1G. 2.24: Balayage angulaire autour de la posi-

tion (220), pour deux incidences différentes. Cette

expérience détermine la nature des pics de Bragg

Intensité normalisée (u. a.)

0,001

(couche ou substrat). Energie : 18.1 keV.
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restreint autour de la position (220), pour deux incidences différentes, pour I’échantillon de la figure
2.23(b). On en déduit que le pic de droite est le pic du substrat, et que le pic de gauche est le pic de la
couche.

Lorsque 1"angle d’incidence augmente on observe, aux pieds des pics de Bragg ou de dislocations,
un triplement des pics. Lors de 1’expérience, 1"éloignement des deux pics satellite dépend de 1“incidence.
Il semble, a priori, que ce type de structure soit dii a un facettage, vraisemblablement de 1“interface de
collage. Pour vérifier cette hypothese, il faut calculer la direction dans laquelle 1 intensité est diffractée.
Les balayages de type 220 et 220 donnent le méme type de résultats. On reporte donc sur une courbe

(Fig. 2.25) la position des pics satellites en (), en fonction de leur position en Q) (@ est le transfert
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de moment entre le pic principal et le pic satellite le long de I’axe du balayage). L’interpolation linéaire
de ces points donne directement 1’angle entre la direction de diffraction du pic satellite et la normale a
la surface ), = 0, projeté dans un plan de type (220). On en déduit un angle de 3.53°. Il est difficile
de poursuivre I’analyse sans des expériences complémentaires, soit en diffraction de rayons X, soit en
microscopie électronique. A ce stade, on peut en conclure que I’apparition de ces pics satellites n’est pas
liée aux fautes d’empilement de la dissociation des dislocations, pour lesquelles les facettes sont de type
< 111 >. Ces pics satellites pourraient étre liés a un facettage de I’interface de collage. Le facettage
est un moyen classique de relacher les contraintes. Mais I'intérét d’une telle étude semble limité, car ce
phénomene n’a pas été observé sur tous les échantillons.

Le w-scan autour de la position (220) n’est pas la seule possibilité d’étude. La figure 2.26 présente
des balayages différents, de type angulaire en fonction de w ou de type radial, autour d’autres positions’.
Lors d’un balayage radial, le transfert de moment parcourt un segment sur une droite passant par 1’ ori-
gine du réseau réciproque et le point hk0 considéré. Ce genre d’étude, en différents points de 1’espace
réciproque, permet de valider la construction du réseau réciproque. En reportant la présence ou I’absence
de pics, on peut construire la figure 2.27. Il en ressort qu’au voisinage d’un pic naturellement allumé du
silicium (comme (220), (440), (200) ou (400)), de I’intensité est aussi présente dans les pics satellites.
Alors qu’aux alentours d’une extinction (par exemple (110), voir Fig. 2.26(e)), aucun pic n’apparait : ni

celui de Bragg ni celui des réseaux de dislocation.

2.3.3 Collage (001) : rotation et flexion

Considérons maintenant le collage en flexion et rotation. Comme le montre 1’image de microscopie
2.9(b), il faut maintenant prendre en compte deux réseaux : un réseau unidimensionnel de lignes, associé

a la flexion, et un réseau carré associé a la rotation. En outre, lorsqu’une ligne de dislocations mixtes

72.26 : échantillon SOI06007.
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F1G. 2.26: Balayages angulaires et radiaux en différentes positions de I’espace réciproque. Pour tous les gra-
phiques, les ordonnées représentent 1’intensité normalisée en échelle logarithmique, et les ordonnées sont indexées
en indice de Miller h. Tous les balayages sont de type radial, sauf le (a) qui est angulaire. Angle de rotation mesuré :

1.002°. Energie : 11 keV.
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croise le réseau carré de dislocations vis, le réseau carré subit un déphasage d’une demi période. Il y a
donc plusieurs parametres a mesurer : 1’angle de flexion et I’angle de rotation, la direction de flexion, et la
distinction entre la couche et le substrat. Il est possible de déduire ces parameétres en utilisant uniquement
des balayages autour de la position (220). Néanmoins, il est plus facile, conceptuellement et pratique-
ment, de mesurer la flexion sur des réflexions du type (004). On va donc s’intéresser en premier lieu a la
flexion mesurée autour des raies (004), et ensuite on décrira la méthode pour indexer les réflexions (220)

et en déduire les angles de flexion et de rotation.

Mesure de la raie (004)

Pour un échantillon collé avec de la flexion, la normale 7’ a la surface ne correspond ni a la direction
ne =< 001 >. de la couche ni 2 la direction n, =< 001 >, du substrat. Lors d’une rotation azimutale
(c’est a dire autour de la normale a la surface de I’échantillon), les vecteurs 7, et n, vont avoir un
mouvement de précession autour de n (voir Fig. 2.28(b)).

Expérimentalement, on utilise la technique du w-scan appliquée a 1’angle d’incidence « (Fig. 2.28(a))
pour mesurer les raies (004) : on se place en incidence et en émergence a o; = ay = 0py,,. On fait
ensuite varier I’incidence et I’émergence de maniere antisymétrique (o;; + oy = 26 ) autour de cette
position. C’est donc un balayage angulaire des raies (004), qu’on peut nommer «-scan. La fonction
de résolution balaye 1’espace réciproque le long de I’axe x (Fig. 2.28(c)). Les fentes du détecteur sont
suffisamment ouvertes dans la direction y pour intégrer les raies quelle que soit leur position en y. La
mesure des raies (004) est donc une projection des intensités sur 1’axe . Leur position en fonction de w
peut donc €tre décrite par une sinusoide.

L’échantillon® dont les résultats sont présentés sur la figure 2.29 a été collé 4 180.47° par la méthode
de I’échelle graduée. On s’attend donc a un angle de rotation d’environ 0.47°, avec un angle de flexion
non nul, a déterminer. Les fentes du détecteurs étant suffisamment ouvertes dans la direction parallele
a la surface de I’échantillon, la fonction de résolution est assez large pour intégrer les réflexions (004)
de la couche et du substrat méme en dehors des strictes conditions de Bragg. Le ai-scan est répété pour
différents azimuts w (voir Fig. 2.29).

Sur la série de courbes de la figure 2.29, on observe trois réflexions distinctes : une centrale, dont la
position angulaire ne varie quasiment pas, et deux latérales, dont la position angulaire dépend de I’azimut.
Pour connaitre 1’angle de flexion et la direction de flexion, on releve les positions de ces réflexions
latérales en fonction de 1’azimut. L’extraction des parametres se fait par une simulation en sinusoide
(Fig. 2.30 et Tab. 2.1). L’angle w est ici arbitraire, il dépend de la position initiale de 1’échantillon sur la

téte goniométrique. I1 faut donc le ramener a une direction connue, < 100 > par exemple. La position

8Echantillon SOI06009, 900 A de couche collée.
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(a) Schéma de principe de la mesure. La rotation de I’échantillon en
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.

incidence (a détecteur fixe) correspond & un mouvement transverse

du transfert de moment Qoo4 dans le plan (k;, k).

fonction de
y résolution
n
g
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(b) Précession des vecteurs (004) de la couche et du sub-

strat autour de la normale a I’interface de collage.
(c) Vue de dessus de la fonction de résolution et de la pré-

cession des raies (004). Lors d’une rocking-curve, la fonc-

tion de résolution balaye I’espace selon .

F1G. 2.28: Technique de mesure de la flexion a partir des raies (004)

(220) du référentiel moyen est relevée (lors d’un w-scan) a w = 15.072°. Pour la longueur d’onde de
I’expérience (A = 0.68507 A), I’angle de Bragg de la réflexion (220) est 20,,, = 20.604°. La direction
< 110 > correspond donc a I'azimut w = 15.072 — 10.302 = 4.77°. Ce qui donne une direction
< 100 > a w0 = —40.23°.

L’angle entre 7. et 70 (I’angle de la normale aux plans {001} par rapport a la normale 2 I’interface)

N N

est donc —0.112° & I’azimut wy, = —46.8°. L’angle entre ne et 7 est donc 0.108° a 1’azimut wp, =
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Intensité (u. a.)

14,3 14,4 14,5 14,6 14,7 14,8 14,9
Angle d’incidence (degré)

F1G. 2.29: Enregistrements de I’intensité diffractée en a-scan autour de la raie (004) pour différents azimuts.

Energie : 18.1 keV.
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® Couche i
- *® 1
— o= GB + 9C cos(@-w)|]

Couche Substrat

=
5
T

05, () | 14614 | 65, () | 14.614
6.() |-0.1117| 6,() |0.1076
wo, () | -16.66 | wo, () | -26.53

Angle d’incidence o, (degrés)
E
=
T
I

=
i
T
I

corrélation | 0.999 | corrélation | 0.999

Mg S oo o TR w  TAB. 2.1: Extraction des paramétres pour la couche et

le substrat.
F1G. 2.30: Position des réflexions (004) en fonction de

I’azimut w, et ajustements correspondants.

—56.68°. Dans le référentiel moyen de I’interface, les coordonnées de ces vecteurs s’écrivent :

sin 6, x cos(wg, — w100) sin @5 x cos(wg, — w100)
ne = | siné, x sin(wp, — wi0) ns = | sinfs x sin(wg, — wioo)
cos 0, cos 0

L’angle entre ces deux vecteurs donne directement la flexion, il peut étre calculé par I’intermédiaire du
produit scalaire. La flexion mesurée par diffraction de rayons X est 0.219°. Les erreurs de mesure sont
estimées a 1° pour wy, et wy,, et 0.001° pour §; et 6., ce qui conduit a une erreur de £0.002° sur I’angle
de flexion.

La direction de flexion est définie comme la bissectrice de 7., et ., projetée dans le plan d’interface.

On en déduit que la direction de flexion fait un angle de 63.4° & 2° par rapport a la direction < 110 >.

Mesure des raies (220) et construction de I’espace réciproque

Le but de ce paragraphe est de décrire la méthode pour extraire des w-scans (220) et (220) a la
fois 1’angle de rotation et I’angle de flexion de la couche collée’. La détermination de 1’angle de flexion
permet en outre de donner la direction de flexion par rapport a une direction cristallographique.

La figure 2.31 donne les balayages angulaires en fonction de w des quatre réflexions de type {220}
pour le méme échantillon'’. L angle de rotation dans le plan est directement déterminé par les différences
d’azimuts entre les pics de Bragg de la couche et du substrat. On trouve ¢ = w, = 0.444° £0.002°. Les
satellites de rotation de part et d’autre des pics de Bragg sont faibles, et seul le premier ordre est visible.

Contrairement aux échantillons en rotation pure, il n’y a pas de pic associé a la rotation au milieu des pics

°La référence [60] donne le méme type d’analyse sur un autre échantillon.
'"Echantillon SOI106009, 900 A de couche collée.
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F1G. 2.31: Mesure de I'intensité diffractée pour des réflexions de type {220}. L’angle de rotation mesuré w,. est le
méme pour chaque azimut. Les angles apparents pour les pics de flexion (65, et 6220) sont égaux pour les azimuts
opposés. Energie : 18.1 keV. Mesure de I’angle de rotation : ¢ = 0.444° £+ 0.002°, transfert de moment associé
a la flexion : ¢y = 0.010401 At (voir le texte pour la méthode d’extraction). Les notations (C) et (S) indiquent

respectivement les pics de Bragg de la couche et du substrat.

de Bragg. Cette propriété n’est pas propre a cet échantillon, mais est commune a tous les échantillons en

flexion et rotation.

Les pics satellites associés a la flexion sont présents a tous les azimuts, avec des espacements appa-
rents différents. Pour comprendre la répartition des pics de flexion, il faut prendre en compte la fonction
de résolution (Section 2.3.1). La fonction de résolution forme un angle p avec le transfert de moment.
Toutes les intensités intégrées par la fonction de résolution sont donc projetées sur le trajet du transfert
de moment avec un angle fp. Les pics de rotation coincident (localement) avec le trajet du transfert de

moment lors d’un w-scan autour de (220), donc ils ne subissent pas d’effet de projection. Par contre, la
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4 pic de flexion

, . intensité projetée d’un
¢ / pic de flexion

/ fonction de résolution

pic de Bragg de , /

/ , ic de Bra,

la couche K ;7 P £8
Y y / du substrat

0 )/ satellite de
9220 B 4 A rotation
a /

T

h

F1G. 2.32: Espace réciproque autour de la réflexion (220). Le réseau carré de rotation est représenté seulement sur

le trajet de ¢ pour plus de clarté. Les pics de flexion sont projetés dans la direction de la fonction de résolution.

direction des lignes de dislocations mixtes ne suit pas forcement la direction < 110 >, donc les pics de
flexions ne sont pas sur le trajet du transfert de moment. Ils subissent alors une projection, a cause de
I’ orientation de la fonction de résolution. Ceci explique que les angles apparents sont les mémes pour les
réflexions opposées ((220) et (220) d’une part, (220) et (220) d’autre part). On peut construire I’espace
réciproque autour de la position (220), a une rotation de 7 ou 7/2 pres il est identique pour les autres

azimuts.

Pour la réflexion (220), I’angle mesuré entre le pic de Bragg de la couche ou du substrat et un pic
satellite de flexion est 629 = 0.145°. Pour la réflexion (220), cet angle est 550 = 0.202°. On note ga220
et g,5, les composantes du transfert de moment associ€ a la flexion le long des directions < 220 > et

< 220 > (voir Fig. 2.33), Qo le transfert de moment en 220 (| Qo |= 27 x 2v/2/ay), et qr le transfert
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satellite satellite

de flexion
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/\BB "_r.. satellltf: pro
7. mesuré
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S o
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satellite projeté ™
mesuré

pic de Bragg,
couche ou substrat

F1G. 2.33: Espace réciproque au voisinage de la réflexion (220). Les lignes hachurées passant par le satellite de

flexion représentent la direction de projection de la fonction de résolution.

de moment associé a la flexion. Alors, on peut écrire les relations suivantes :

g220 = (o tan faag
4930 = Qo tan fy3,

et

g220 = (fcosa — gysina X tanfp
(2.8)

Q30 = (qfsina+qpcosa X tanfp
ou « est I’angle entre la direction de flexion et la direction < 110 >.

L’ensemble (2.8) est un systéme de deux équations a deux inconnues qui peut s’inverser :

Qo cos(0)> \/ (tan(0220)2 n tan(92§0)2) Jcos(0p) \/ (tan(fyz) — tan(fa) tan(0p))?
tan(02§0) — tan(eggo) tan(GB)

V/(tan(050) — tan(620) tan(05))?

\/(‘5&11(0220)2 + tan(92§0)2) / cos(0p)

ar =

o = arcsin

2

Le calcul donne alors un transfert de moment associ€ a la flexion gy = 0.01401A~1, et une direction
de flexion @ = 64.6° par rapport a I’axe < 110 >.
Discussion des résultats

Comparons maintenant les résultats obtenus par la mesure des réflexions (004) et (220).
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2.3. Diffraction de rayons X

La direction de flexion par rapport a la direction < 110 > est mesurée a 63.4° par la premiere
méthode et a 64.6° par la seconde méthode. Ces résultats sont en bon accord, compte tenu d’une barre
d’erreur d’environ 2°.

L’angle de flexion mesuré par la premiere méthode est de 0.22°. Pour la seconde méthode, si on

applique la formule de Frank (2.3) a la flexion gy mesurée, on trouve un angle de 0.34°. Pour expliquer

FIG. 2.34: Vue en microscopie'! de I’interface de col-
lage. Les deux réseaux de dislocations sont fortement per-
turbés. Les lignes pointillées dessinées suivent des lignes
adjacentes de dislocations mixtes. Conditions d’image-

rie : “multi-faisceaux”.

cette différence, il faut comprendre ce que mesure vraiment chaque méthode. Dans le premier cas, on
mesure un angle entre des plans cristallins, indépendamment de I’interface de collage. En particulier,
cette méthode ne présuppose pas de réseau de dislocations a I’interface, voire méme de collage entre
les deux cristaux. Dans le second cas, on mesure la périodicité d’un réseau de dislocations. Toute ligne
de dislocations mixtes non cohérente avec ce réseau ne sera pas mesurée. La déduction de I’angle de
flexion n’est valable que si le réseau de lignes de dislocations mixtes n’est pas trop perturbé, soit par
des lignes de dislocations mixtes non cohérentes avec le réseau, soit par le réseau de dislocations vis. En
effet, la formule de Frank est valable pour un réseau unique. La figure 2.34 montre une image'! en TEM
de I’interface de collage de 1’échantillon analysé par diffraction de rayons X. L’analyse en microscopie
électronique de cet échantillon aboutit & un angle de flexion de 0.29° [48]. Cette image confirme que les
réseaux de dislocations sont fortement perturbés sur cet échantillon, et donc que la formule de Frank ne
peut pas étre appliquée directement.

On peut pousser I’analyse un peu plus loin, en considérant que cet échantillon a été réalisé par la
méthode de 1’échelle graduée. Dans cette méthode, la couche collée est initialement séparée du substrat
par le procédé de fracture. Une caractéristique de ce procédé est que la plan de fracture est parallele a
la surface, de maniere treés uniforme (d’apres Fournel [44], 1a différence d’épaisseur est de 5 nm sur une

plaque de diametre 80 mm). Donc, le miscut (1I’angle de désorientation des plans (001) par rapport a la

"Image réalisée par K. Rousseau et J. L. Rouviere, CEA/DRFMC.
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surface) de la couche sera le méme au signe pres a la surface et a I’interface. On peut avoir acces a ce

miscut en mesurant la distance entre les marches atomiques a la surface de 1’échantillon. La figure 2.35

F1G. 2.35: Observation STM de la surface de 1’échan-
tillon collé en flexion et rotation. Echelle : 2760%2760
nm. On observe des marches sinueuses autour d’une di-
rection moyenne. Conditions d’imagerie : 5 V, 81 pA.

Bords de I’image alignés selon < 110 >.

est une observation STM de la surface de cet échantillon. Les marches sont légerement sinueuses autour
d’une direction moyenne, et globalement paralleles entre elles. Sur une image a plus grande échelle (non
montrée ici), on observe 50 marches sur une distance de 4140 nm. Si on considere des marches de type
ap/2, on calcule le miscut 2 0.187°. Pour des marches de type ag/4, on calcule le miscut a 0.0939°. En
réalité, la surface présente un mélange des deux types de marches. La surface du substrat a I’interface de
collage possede le méme angle de miscut (a cause du procédé de fracture). Donc 1’angle de flexion est le
double de I’angle de miscut mesuré. On obtient donc un angle de flexion compris entre 0.187° et 0.375°,
et une cause de la défaillance de la formule de Frank : la présence simultanée de deux types de marches.

Pour résumer, la flexion mesurée par les réflexions (004) est de 0.22° (correspondant a une périodi-
cité de 71 nm par la formule de Frank), et la périodicité des marches en surface, mesurée au STM est
d’environ 80 nm, et la période du réseau de dislocation mesuré par les reflexions (220) est d’environ 45

nm.

2.3.4 Un exemple de collage (111)

Nous avons réalisé des observations sur un collage de deux surfaces de silicium (111). Ce collage
est un des premiers de ce type, et il n’a pas bénéficié des techniques les plus avancées en matiere de
contrdle angulaire (méthode de 1’échelle graduée par exemple). L’angle ¢ de rotation dans le plan n’est
pas controlé (aux alentours de 1°), et on ne sait pas si il y a de la flexion.

La symétrie d’une surface (111) est d’ordre 3. A I'interface, pour une faible désorientation, les vec-
teurs de Burgers des dislocations vis sont 1/2 < 110 >, 1/2 < 101 > et 1/2 < 011 > [43]. Ces vecteurs

forment des angles de 60° entre eux. Le réseau de dislocations a I’interface de collage est donc un réseau
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triangulaire.

F1G. 2.36: Variation de I’incidence pour I’in-

dexation des pics de couche et de substrat. Le

Intensité (u. a.)

w-scan est réalisé autour de la position (022).

Energie : 10.6 keV.

Azimut (degrés)

D’apres la figure 2.36, le pic de couche est a droite. Cette déduction est faite a partir de 1I’évolution
de I'intensité relative des deux pics principaux, et de plus la base du pic de droite est plus large que la
base du pic de gauche, quelle que soit I'incidence. La figure 2.37 présente les résultats des w-scans sur
les 6 réflexions de type {220}. Les tiges de troncature correspondantes sont normales a la surface (111),

et toutes ces positions sont a 60° les unes des autres.

Pour les réflexions (022) et (022) (azimuts opposés), on retrouve les caractéristiques classiques d’un
collage en flexion et rotation : pas de pic de dislocations au milieu des deux pics de Bragg, et la nécessité
d’utiliser deux écartements angulaires différents pour indexer tous les pics. Il en est de méme pour les
réflexions (202) et (202). L’angle de rotation mesuré entre les pics de Bragg est 1.69°. L’angle apparent
de flexion mesuré est 05, = 0.607° pour la réflexion (022), et f5,, = 0.56° pour la réflexion (202).
11 semble difficile de mesurer un angle de flexion sur les raies (220) et (220), probablement a cause de
I’effet d’ombrage de I’incidence rasante dii a la flexion. On va donc procéder a une reconstitution locale
de I’espace réciproque, autour d’un pic de Bragg, pour en déduire la flexion, de la méme maniere que
pour les collages (001).

Cette fois, les azimuts ne sont plus a 90° les uns des autres, comme pour la figure 2.33, mais a 60°.
Pour cette expérience, 1’énergie du faisceau est 10.6 keV (précision : % ~ 10™%), ce qui donne une
longueur d’onde A = 1.17 A, et un angle critique a,. = 0.169°. L’angle de Bragg pour ces réflexions est
Op = 17.73°.

On note g3, (respectivement gs,) le transfert de moment associ€ a la flexion mesuré entre un pic de
Bragg et un pic satellite lors d’un w-scan autour de la réflexion (022) (respectivement (202)). On note «
I’angle formé entre la direction de flexion et la direction < 211 >, et g7 la norme du transfert de moment

non projeté de la flexion (voir Fig. 2.38). De la méme maniére que pour un collage (001), on peut écrire
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F1G. 2.37: Les 6 réflexions de type {220} du collage (111). L’intensité est en unités arbitraires logarithmiques.
La rotation mesurée est la méme pour tous les azimuts : 1.69°. La flexion dépend de 1’azimut. Energie : 10.6 keV.

Angles d’incidence et d’émergence : o; = oy = 0.21°.
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satellite
de flexion

satellite projeté
mesuré

F1G. 2.38: Projection du pic de flexion pour
deux balayages a 60°. Les notations sont dé- ‘   \

finies dans le texte.

60° satellite projeté
mesuré

pic de Bragg,
couche ou substrat

un systeme de deux équations a deux inconnues :

do30 = 4f COsa — gpsina X tanfp 29)
@502 = 4f c0s(60 — o) 4 g5 sin(60 — o) x tanfp
Cette équation s’inverse. On trouve que ’angle o vaut 51.7°, et que la périodicité des dislocations
(27/qs) vaut 171 A. Si on considere des marches d’interface en agv/3/4, la flexion correspondante
est 0.787°. Cette valeur de flexion doit étre considérée avec précaution a cause de I’interaction du ré-
seau de rotation avec le réseau de flexion. Les interactions des dislocations lors d’un collage (111) sont
complexes, il y a des réarrangements des segments de dislocations avec création de fautes d’empilement

(voir par exemple Foll et Ast [43] et le site internet!?

de Foll a I’université de Kiel.)

Cet échantillon a été réalisé a titre d’exemple. Aucune étude ultérieure de croissance n’a été menée.
Ce type de collage semble néanmoins intéressant d’un point de vue fondamental, a cause de la grande
stabilité des surfaces (111) par rapport aux surfaces (001). Il est relativement plus facile de préparer des
surfaces (111) que des surfaces (001) pour les observations STM!3. De plus les glissements de ces dis-
locations ont lieu dans le plan {111} le long des directions < 110 >, donc les réseaux de dislocations
créés par collage (111) devraient étre plus stables. 1l parait cependant nécessaire de mener conjointement

une étude de microscopie électronique sur ce type de substrat avec un bon contréle des angles de déso-

12http ://www.tf.uni-kiel.de/matwis/amat/def_en/makeindex.html
B3 Cependant, ce genre d’étude n’est pas forcément intéressant pour des applications microélectroniques, puisque les substrats

(111) ne sont généralement pas utilisés (a cause de la diffusion des dopants).
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rientation. Des observations en microscopie électronique de 1’interface de cet échantillon, réalisées par
K. Rousseau (non publiées), montrent que le collage doit &tre amélioré pour homogénéiser 1’interface

(avec la méthode de I’échelle graduée, par exemple).

2.4 Diffusion en incidence rasante

Nous allons ici nous intéresser a une autre technique de rayons X, la diffusion de rayons X aux petits
angles en incidence rasante (GISAXS pour Grazing Incidence Small Angle X-ray Scattering). Le but de
cette technique est généralement I’étude des morphologie de surface, d’objets de tailles nanométriques
en surface ou enterrés a de faibles profondeurs sous la surface. Cette technique permet en particulier
de suivre I’évolution d’une morphologie (croissance d’ilots, rugosification, ...) in situ et en temps réel
(pourvu que les conditions de I’expérience soient adaptées aux contraintes de temps d’enregistrement).

La diffusion aux petits angles a été décrite, entre autres, par Guinier et Fournet [61], en 1955. En
1989, Cohen et al. [62] réalisent une des premieres expériences de GISAXS. Le but n’est pas ici d’ex-
poser toute la théorie du GISAXS, mais d’en donner les principes et de 1’appliquer a 1’étude de nos
échantillons.

Nous avons vu (Fig. 2.17) que lorsque ’angle du faisceau incident avec la surface est proche de
I’angle critique, il y a une augmentation de I’intensité du faisceau réfracté. En outre, ce faisceau ré-
fracté se propage parallelement a la surface. Si on considere ce faisceau comme une onde plane, alors
I’amplitude de la diffusion par une particule s’écrit :

A@) = Acla) [ plrie Tidry 2.10)
\%1
avec A¢(q) I’amplitude diffusée par un électron et p(r7) la densité électronique. Pour calculer I’ intensité,

on multiplie I’amplitude par son complexe conjugué :

I(‘T)OC/ / p(71)p(7%) e~ T T2) diry (2.11)
Vi JVs

Le changement de variable 77 = 7] — 75 permet d’écrire I’intensité diffusée par une particule comme la

transformée de Fourier de la fonction de Patterson :

P(r) = /V p(F)p(ri — 7)dry (2.12)

Si on considere les fluctuations de densité électronique 7(7*) = p(7) — po, avec pg la densité électronique
moyenne, alors on peut définir une fonction de corrélation des fluctuations de densité G(7). On a la
relation G(7) = P(F) —V p3, (V est le volume diffusant pour lequel la fonction de Patterson est calculée)

z vz

et I’intensité s’écrit :

() = / G(F)e " dr (2.13)
v
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Cette équation, pour une particule, est en fait le facteur de forme de la particule, qu’on peut nommer
P(q). Pour un systeme peu dense de N particules identiques, 1(¢) = N P(q). Pour un syst¢me dense de
particules dans un plan (plan de la surface, ou enterré sous la surface), on introduit une fonction S(q)

nommée facteur de structure, qui décrit les corrélations spatiales entre les particules :

S(7) =1+ ps /(g(F) —1)e a7 (2.14)

avec pg le nombre de particules par unité de surface et g la fonction de corrélation par paires des par-
ticules. S(q) décrit la distribution statistique des objets en surface, et donc leur corrélations latérales.

L’intensité diffusée s’écrit alors :

1(q) = ANP(@)S(@T(ay) 2.15)

avec A une constante et 7" le coefficient de Fresnel en transmission.

Pour une présentation plus exhaustive des techniques de diffusion centrale, et pour un formalisme
plus approfondi, on se reportera a Guinier et Fournet [61], aux theses de Robach [63] et Revenant [64],
et pour I’analyse et la simulation du GISAXS, on se reportera aux travaux de Lazzari [65], ainsi qu’aux
travaux de Renaud [58, 66].

L’intensité diffusée contient par conséquent des informations sur la forme des objets diffusant et sur
leur corrélations spatiales. On dispose donc la d’une sonde, qui pénétre de quelques nanometres dans
I’échantillon, et qui mesure les corrélations et les formes des objets (au sens large, les objets pouvant étre

des 1lots, de la rugosité. .. en fait toute variation de densité électronique).

2.4.1 Dispositif expérimental

Plusieurs séries d’expériences ont été réalisées, sur les lignes BM32!4 (SUV) et ID32' de ’ESRF. La
figure 2.39 donne un schéma de I’expérience. Outre la présence, sous ultra-vide, de la téte goniométrique,
le dispositif comportait un four et des cellules d’épitaxie. Sur la ligne BM32, le passage du faisceau
incident dans la chambre et la sortie du faisceau diffusé se fait par des fenétres de béryllium. Sur ID32, il
n’y a aucune fenétre entre 1I’anneau de stockage de I’ESRF et I’échantillon (toute la ligne est sous vide),
ce qui limite les diffusions parasites.

Pour enregistrer 1’intensité diffusée, on dispose d’une caméra CCD de 1242 x 1152 pixels. Chaque
pixel est un détecteur dont la taille effective est 56.25 x 56.25m?. Le codage de la mesure se fait sur 16
bits pour chaque pixel. La dynamique du détecteur est donc d’environ 6 x 10* (216 = 65536).

L’enregistrement de 'intensité diffusée se fait aux petits angles, c’est-a-dire proche des faisceaux

direct et réfléchi. Comme I’intensité diffusée est tres faible par rapport a I’intensité initiale du faisceau,

Yhttp://www.esrf.fr/exp_facilities/BM32/index.htm
Bhttp://wuw.esrf.fr/exp_facilities/ID32/handbook/handbook.html
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Chapitre 2. Etude par rayons X de Uinterface Si/Si obtenue par collage moléculaire
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on est obligé de masquer le faisceau direct et une partie de la trainée de diffusion en utilisant un puits en
matériau absorbant, du plomb ou du tantale par exemple.

La caméra est refroidie a I’azote liquide pour diminuer le bruit de fond d’origine thermique. Il existe
une diffusion globale résiduelle, provenant de la diffusion par les fenétres de béryllium, ainsi que des
différents éléments de collimation (fentes) ou d’anti-éblouissement (masque du faisceau direct). L’ ordre
de grandeur du bruit de fond est de quelques coups, répartis de maniere homogene sur I’ensemble du

détecteur, et un peu plus pres du faisceau direct.

2.4.2 Résultats de diffusion

La figure 2.40 présente une image GISAXS d’un échantillon collé, avec un angle de rotation ¢ = 1°,
et une épaisseur de couche collée de 100 A. On note z, et Y. les axes de I'image, liés a la caméra. Il
est possible, par les relations angulaires Eq. (2.4) de transformer les coordonnées exprimées en pixels en
valeurs de transfert de moment.

En effet, lors d’une expérience GISAXS, I’angle «; est fixé (2 une valeur proche de a.), et I’angle
0; vaut 0. La distance échantillon - caméra est connue, donc chaque pixel peut étre associé a un tri-
plet (¢z, gy, q-). En pratique, a cause des angles considérés, on mesure essentiellement en GISAXS les
composantes gy et ¢, généralement notées dans la littérature ¢ et ¢, . On verra au chapitre 4 qu’il est

également possible, sous certaines conditions, de mesurer une composante en g .
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2.4. Diffusion en incidence rasante
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FIG. 2.40: (a) Cliché GISAXS d’un échantillon en rotation pure. Le faisceau est désorienté de 0.9° par rapport a la
direction < 110 >. Les axes . et y. correspondent aux axes de la caméra, et la mesure le long de ces axes se fait
en nombres de pixels. Energie : 10 keV. Temps de comptage : 500 s. (b) Schéma d’explication du cliché GISAXS.
La ligne notée horizon correspond au faisceau réfracté a la surface. La tache notée diffraction correspond a une

tache de diffraction de la fenétre de béryllium.

On observe, sur la figure 2.40(a) une trainée de diffusion spéculaire, étendue selon 1’axe z.. L’al-
longement de la tralnée selon cet axe est caractéristique d’une surface peu rugueuse. Si la rugosité était
forte, on aurait une décroissance rapide de I’intensité, comme pour une expérience de réflectivité [57],

mais il est difficile de donner un ordre de grandeur de la rugosité d’apres cet enregistrement.

La deuxieme caractéristique de cette image est la présence, a y. > 0 de lignes paralleéles a I’axe x...
Ces lignes sont séparées de 124 pixels environ. Cette séparation correspond a un transfert de moment
dans le plan ¢, = 0.0283 A~1, c’est-a-dire 2 une périodicité de 222 £+ 3 A. Cette périodicité est celle du
réseau de dislocations vis dans I’azimut considéré. Si on considere la construction de 1’espace réciproque
(Fig. 2.22) autour de I’origine du réseau réciproque, on peut interpréter ces lignes comme 1’intersection
des tiges de troncatures avec la sphere d’Ewald (Fig. 2.41).

Si le faisceau était orienté strictement le long de la direction < 110 >, le cliché GISAXS serait sy-
métrique par rapport a I’axe x.. La désorientation de 0.9° par rapport a la direction < 110 > dissymétrise
le cliché et renforce 1’intensité mesurée dans les tiges par rapport a I’autre coté. Ceci permet d’observer
un nombre d’ordres plus important.

La troisieme caractéristique de cette image est la présence de trainées de diffusion obliques, de part
et d’autre de 1’axe central. Par rapport a I’axe z., la direction de chaque trainée forme un angle d’environ

53° £ 1°. Comme le faisceau est orienté dans une direction < 110 > par rapport a 1’échantillon, ces
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Chapitre 2. Etude par rayons X de Uinterface Si/Si obtenue par collage moléculaire
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(b) Vue dans le plan (¢, gy) de ’espace réciproque. (c) Vue dans le plan (g, g ) de I’espace réciproque.
Le diametre des tiges de troncature n’est pas nul, et La sphere d’Ewald est inclinée par rapport au plan
la sphere d’Ewald a une épaisseur finie. de I’échantillon de I’angle d’incidence.

F1G. 2.41: Vues de I’espace réciproque et de la sphere d’Ewald autour de I’origine du réseau réciproque.

trainées sont caractéristiques d’une diffusion par des facettes {111} (inclinaison de 54.7°). On peut voir
deux origines possibles a ces facettes : soit les fautes d’empilement des dislocations vis dissociées, soit
une rugosité de surface. La face {111} étant énergétiquement plus stable que la face {001} du silicium,

c’est une des facettes qui apparait spontanément sur une surface rugueuse.

Il reste une incertitude quant a I’ origine exacte du signal périodique mesuré en GISAXS : le faisceau
X est-il diffusé par une rugosité corrélée en surface, ou par les dislocations elles-mémes ? En effet, le GI-
SAXS mesure des variations de densité électronique. Une rugosité qui serait corrélée par I’intermédiaire
des champs élastiques (une structuration périodique de la surface) donnerait un signal avec la méme

période.
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2.5. Synthese

La finesse des tiges est un élément de réponse en défaveur de 1’hypothese de la rugosité. En effet,
I'inverse de la largeur mesurée des tiges est caractéristique de la longueur de corrélation des objets
diffusant. La largeur des tiges vaut environ 0.001824 A, ce qui correspond 2 un ordre de grandeur de
la distance de corrélation de 344,4 nm (aux effets de fonction de résolution pres, cf. Fig. 2.41). Si la
rugosité de cet échantillon était corrélée sur cette distance, la structuration de la surface serait observable
en STM, ce qui n’est pas le cas. Il reste donc a démontrer que le GISAXS peut donner un signal avec
d’autres types de dislocations, c’est a dire que les dislocations peuvent étre des objets diffusant aux petits
angles.

La diffusion des dislocations en GISAXS a été observée par Gilles Renaud et Frédéric Leroy, sur le
systeme Ag/MgO(001) (non publié). Le dépdt d’argent sur un substrat de MgO crée deux réseaux ortho-
gonaux de dislocations de désaccord paramétrique a I'interface. En GISAXS, des tiges sont observées,
dont la période associée est de ’ordre de 10 nm. Des expériences complémentaires de diffraction de
surface ont montré que la surface était plate, avec des tailles de terrasses bien supérieures a la périodicité
observée en GISAXS. Les seuls objets diffusant dont la période est de 10 nm sont les dislocations.

Les différents types de dislocations ne donnent pas les mémes variations de densité électronique, a
cause de la différence des champs élastiques engendrés!®. Cette étude conclut quant 2 la capacité des
dislocations vis et des dislocations de désaccord paramétrique a donner un signal GISAXS. Il faudrait
réaliser le méme genre d’observations avec d’autres types de dislocations (mixtes ou coins pures asso-

ciées a une flexion, par exemple) pour conclure sur I’ensemble des dislocations.

2.5 Synthese

Nous avons vu dans ce chapitre comment créer des réseaux de dislocations enterrés. Ces réseaux
proviennent du collage moléculaire de deux surfaces de silicium. Dans le cas général, deux angles carac-
téristiques sont a considérer : I’angle de flexion et I’angle de torsion. A la flexion est associé un réseau
unidimensionnel de lignes de dislocations mixtes, et a la rotation un réseau carré de dislocations vis.
Toutes ces dislocations sont confinées dans le plan de I’interface de collage.

L utilisation du rayonnement synchrotron nous a permis de mener a bien une étude structurale de
I’interface de collage. Dans le cas de la rotation pure, I’analyse des diagrammes de diffraction est simple,
et permet de caractériser avec une treés grande précision les réseaux carrés de dislocations vis. Dans le
cas ou la flexion et la rotation sont mélangées, nous avons exposé la méthode d’analyse des réseaux de

dislocations par diffraction, et nous avons comparé les résultats de diffraction, de microscopie électro-

1SEn particulier, les dislocations vis, associées 2 un cisaillement pur, n’induisent pas de changement de volume, au contraire

des dislocations coins.
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Chapitre 2. Etude par rayons X de Uinterface Si/Si obtenue par collage moléculaire

nique, et les observations STM. Les mesures de diffusion aux petits angles ont confirmé la construction
de I’espace réciproque pour des réseaux de dislocations pres de 1’origine du réseau réciproque.

Nous n’avons par contre pas mis en évidence la dissociation des dislocations et la faute d’empilement
le long des plans {111} par des techniques de diffraction ou de diffusion.

Le prochain chapitre est consacré a 1’analyse, par des calculs en élasticité continue isotrope, des

champs élastiques créés par les réseaux de dislocations.
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Chapitre 3

Simulation des champs élastiques générés
par les réseaux de dislocations : modele

d’élasticité continue

a compréhension structurale des réseaux de dislocations, par des expériences de diffraction ou de
microscopie, peut étre complétée par des calculs d’élasticité. Le but de ces calculs est d’obtenir des
ordres de grandeur en fonction des différents parameétres (angles de désorientation, épaisseur de la couche
collée ...), et une visualisation spatiale des différents champs élastiques (déplacement, déformation,
contrainte, énergie).

En outre, 1’étude des champs élastiques est nécessaire a la compréhension de la morphologie des
surfaces présentées au chapitre suivant. En particulier, elle est nécessaire a la définition d’un critere
pour prédire soit la localisation d’ilots sur ces surfaces, soit les lieux d’érosion préférentielle. Lorsque
I’on considere la contrainte ou la déformation, alors le signe de ces champs (compression ou dilatation)
entre en compte, mais si on considere la densité d’énergie élastique, toujours positive, il n’y a plus de

distinction entre des zones en compression et des zones en dilatation.

3.1 Calculs d’élasticité

3.1.1 Rappels d’élasticité continue isotrope et notations

L’ensemble des calculs va se dérouler dans le cadre de I’élasticité continue isotrope. Le silicium
est donc considéré comme un matériau continu, dont les constantes élastiques ne dépendent pas des
directions cristallographiques. Ces calculs ne seront donc pas valables tres pres du ceeur des dislocations

(quelques distances inter-atomiques), mais les surfaces des échantillons étant au minimum a 10 nm de
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Chapitre 3. Simulation des champs élastiques générés par les réseaux de dislocations : modele d’élasticité continue

distance du ceeur des dislocations, ces approximations sont justifiées. Il faudra en outre de limiter a des
angles de rotation ou de flexion faibles, de sorte que les dislocations soient suffisament séparées les unes

des autres (on peut se fixer 2° comme limite en rotation, ce qui correspond a une période de 10 nm).
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F1G. 3.1: Schéma des deux repéres (z,y,z) et

X3 (x17x27$3)~

On considere deux reperes distincts : le repére moyen entre le substrat et la couche collée, noté
(x,y, z), associé aux directions cristallographiques < 100 >, < 010 > et < 001 >, et le repere lié au
réseau de dislocations, noté (x1, x2, xz3) (Fig. 3.1).

On note respectivement o, et u les tenseurs des contraintes, déformations et déplacements. La loi de
Hooke s’écrit :

o =2pue + Atr(e)d (3.1

avec \ et i les coefficients de Lamé, et § la matrice unité. Pour du silicium massif, le module de ci-
saillement vaut 4 = 6.80 x 10'! Pa, le coefficient de Poisson vaut v = 0.228 et le module d’Young
vaut E = 15.53 x 10! Pa [67]. On en déduit le coefficient de Lamé A = 5.3 x 10! Pa par la relation
A= % Les déformations sont liées aux déplacements par la relation (en notation indicielle
ui; = Ou;/0xj)

€ij = %(Ui,j + i) (3.2)

Enfin, I’énergie élastique se calcule par :
1 1
We = 50.6 = 5 ZO’MGZ‘]‘ (33)
,L?]
Dans la suite, toutes les grandeurs affectées d’un exposant + (respectivement -) seront des grandeurs
de la couche (respectivement du substrat).
3.1.2 Mise en équation pour un réseau carré de dislocations vis

Ces calculs s’appuient essentiellement sur le travail de Bonnet et Verger-Gaugry [68]. Les champs

élastiques sont calculés pour des dislocations vis non dissociées!”. Dans un premier temps, considérons

7En réalité, aux faibles angles de rotation les dislocations sont dissociées (voir [48]). Cette approximation est une limite du

modele.
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3.1. Calculs d’élasticité

un réseau de dislocations vis, périodique selon 1, dont le vecteur de Burger est orienté selon x3. Alors,
seule la composante 013 du champ de contrainte est non nulle, et la seule composante de déplacement
non nulle est u3. Si maintenant on ajoute un second réseau de dislocations, tourné de 7 /2 par rapport
au premier, les composantes non nulles seront 013 et 031, ainsi que us et u;. Le déplacement selon ug
(vertical) est nul puisque 1’on est dans une géométrie de cisaillement pur.

Notons A la périodicité du réseau de dislocations, etw = 27 /A. Dans le cas d’une couche d’épaisseur
finie h, collée sur un substrat d’épaisseur infinie, les conditions aux limites imposent que la contrainte
et la déformation normales a la surface soient nulles a la surface libre. Alors d’aprés Bonnet et Verger-

Gaugry [68], le champ de déplacement peut s’écrire sous la forme analytique suivante :

L b i exp[—nw(2h — x2) £+ exp(Fnwzs)]

U e
3 s 2n

n=1

sin(nwz1) (3.4)

Cette équation peut étre sommée et simplifiée. En effet, comme les matériaux de la couche et du substrat
sont identiques, les grandeurs élastiques (module d’ Young, coefficient de Poisson. .. ) le sont aussi. Nous
avons obtenus une formulation analytique simple pour I’ensemble des déplacements (voir le détail des

calculs en annexe, section A.1) :
[cosh (w (2h — x2)) — sinh (w (2h — x2))] sin (wz1)

+
=— — arct
uy (1,72, 23) or O T [cosh (w (2h — x9)) — sinh (w (2h — 2:2))] cos (wx)
[cosh (wz2) — sinh (wx)] sin (wz1)
— arct
T g e [cosh (wz2) F sinh (wx2)] cos (wx1) (3.5)
uy (21,29, 73) = Ui (—x3,22,21)

uy (21, 22, 73) =0

L’ensemble d’équations (3.5) est utilisé pour calculer les déformations (grace a 1’équation (3.2)).
Avec la loi de Hooke (3.1) on calcule le champ de contrainte, et I’énergie élastique est accessible grace a
I’équation (3.3). Pour résumer toutes les grandeurs élastiques, en tout point de la couche et du substrat,

peuvent étre calculées.

3.1.3 Calculs des champs élastiques pour un échantillon en rotation pure

On va simuler dans cette section un échantillon collé qui a été réalisé, c’est-a-dire dont les parametres
sont technologiquement accessibles. L’ angle de rotation nominal est 0.4407°, et I’épaisseur de la couche
collée est 100 A. L’ angle de rotation correspond a une période A = 499.21 A.

Le déplacement est un champ vectoriel plan horizontal, dont I’amplitude décroit exponentiellement
avec I’altitude. Il suffit donc de tracer ce champ vectoriel dans un plan (z1,23) a une altitude fixée
pour visualiser la répartition des déplacements. La figure 3.2 est une représentation de ce champ vec-
toriel, tracé a I’altitude x5 = 100 A, c’est-a-dire a la surface de 1’échantillon. Les lignes de disloca-

tions vis sont dans le plan xo = 0, et sont confondues avec les droites z1 = 0, x1 = A, z3 = O et
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Chapitre 3. Simulation des champs élastiques générés par les réseaux de dislocations : modele d’élasticité continue
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xs = A. Chaque vecteur représente le déplacement local, la longueur des vecteurs étant proportion-
nelle au module du déplacement. Les déplacements maximaux a la surface se situent aux coordonnées
(AJ4,A/4),(A/4,3A/4), (BA/4,A/4),(3A/4,3A/4), et a ces coordonnées le module du déplacement
vaut 0.487 A. On peut remarquer que le déplacement s’ annule 2 la fois au centre de la figure, et 2 1’aplomb

du croisement des lignes de dislocations (c’est-a-dire aux coins de la maille de calcul).
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(a) Champ de déformation €13 a la surface de I’échan- (b) Coupe verticale du champ de déformation €13, le

tillon. Les axes 1 et z3 sont gradués en A. Les fleches long de I’axe pointillé dessiné sur la figure (a). Les axes

indiquent les lignes de dislocations vis. x1 et z2 sont gradués en A.

F1G. 3.3: Coupes du champ de déformation €5 (¢ ~ 0.44°, h = 100A). Les échelles sont indiquées sur la droite,
en pourcentage.

Les conditions aux limites de ces calculs imposent que la contrainte et la déformation normales a la

surface libre de 1’échantillon soient nulles a la surface. La matrice des déformations est donc une matrice
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3.1. Calculs d’élasticité

de cisaillement quand on la calcule a x2 = h. On observe sur la figure 3.3(a) que la déformation est nulle
sur les diagonales du réseau carré, et que les extrema se trouvent a I’aplomb du milieu des segments de
dislocations. La déformation maximale calculée a la surface (p ~ 0.44°, h = 100 A) est 0.48%. On
reste donc dans le domaine de I’élasticité (les bornes du domaine élastique dépendent de la vitesse de

déformation, de la température, de la direction. .. voir par exemple [69]).

La figure 3.3(b) représente la déformation de 1’échantillon, le long d’une coupe verticale selon les
pointillés de la figure 3.3(a). On y observe donc les déformations dans la couche et le substrat, et autour de
deux lignes de dislocations. Ces calculs d’élasticité continue ne sont pas valables autour des dislocations.
En particulier dans ces calculs, la limite élastique est franchie. La valeur maximum de 11% donnée
sur 1’échelle n’est donc qu’indicative. Par contre, les faibles valeurs de déformation loin des lignes de

dislocations sont valables.

F1G. 3.4: Champ de contrainte o3 a la surface de
I’échantillon (¢ ~ 0.44°, h = 100 A). Les axes

x1 et xg sont gradués en A, 1’axe vertical est la

Contrainte

contrainte en GPa. Le champ de contrainte est re-

présenté sur une surface de 2 x 2 périodes.

En surface, la composante de contrainte o3 est la seule non nulle (avec sa symétrique o31). Les
extrema de contrainte se situent, comme pour les déformations, a I’aplomb du milieu des lignes de
dislocations (Fig. 3.4). La contrainte maximale calculée en surface est de ’ordre de 5 GPa. Pour cet
échantillon, les zones en compression sont séparées des zones en tension denviron 350 A, et la variation

de contrainte sur cette distance est d’environ 10 GPa.

La figure 3.5 représente des surfaces de densité d’énergie élastique constantes, calculées d’apres
I’équation (3.3). Pour 25 meV/atome, c’est-a-dire 1’énergie thermique (kg7 a 300 K), la surface iso-
densité forme un cylindre, trés proche de la ligne de dislocation (environ 10 A). La surface 1 mev/atome
forme un lobe plus éloigné, qui coupe la surface libre du cristal. La densité maximale d’énergie élastique
en surface sera donc supérieure a 1 meV/atome. La surface 0.1 meV/atome forme un lobe encore plus
éloigné des lignes de dislocation. La cellule de calcul a une épaisseur totale de 200 A (100 A de couche
collée sur 100 A de substrat). Néanmoins, les expressions analytiques des champs élastiques sont for-

mulées pour un substrat semi-infini. Seule la représentation est tronquée, ce qui explique la dissymétrie
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Chapitre 3. Simulation des champs élastiques générés par les réseaux de dislocations : modele d’élasticité continue

substrat

FIG. 3.5: Répartition de la densité d’énergie élastique dans le volume de 1’échantillon (p ~ 0.44°, h = 100 A).
Les surfaces tracées a gauches sont des surfaces iso-énergétiques, pour trois valeurs de densité : 25 meV/atome,
1 meV/atome, et 0.1 meV/atome. Les axes (du repere (z, y, z)) sont gradués en A. La figure de droite schématise

la cellule de calcul, les lignes rouges diagonales représentant les lignes de dislocations.

verticale des nappes iso-énergétiques.
Dans les calculs présentés jusqu’ici (déplacements, déformations, contraintes et densité d’énergie
élastique), la périodicité du réseau de dislocations et 1’épaisseur de la couche collée étaient fixées. Que

se passe-t-il lorsque ces parametres varient ?
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F1G. 3.6: Tracé de la déformation maximale en surface en fonction de la périodicité du réseau de dislocations vis,
pour différentes épaisseurs. Ces courbes montrent qu’il y a un écrantage des champs €lastiques lorsque les lignes

de dislocations se rapprochent les unes des autres.

La figure 3.6 montre I’évolution de la déformation maximale en surface en fonction de la périodicité
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3.1. Calculs d’élasticité

des réseaux de dislocations, pour différentes épaisseurs de couche collée. A période fixe, la déformation
maximale augmente quand 1’épaisseur diminue. Cette évolution est exponentielle. Il semble donc naturel
d’amincir au maximum la couche collée pour bénéficier au maximum en surface des effets des champs
élastiques.

Pour une épaisseur fixée, la déformation maximale augmente avec la périodicité du réseau de dis-
locations, jusqu’a atteindre une valeur plateau. La limite des déformations aux grandes périodicités est
b/(2mh), avec b la norme du vecteur de Burger et h 1’épaisseur de la couche collée. Cette évolution
montre qu’en resserrant les lignes de dislocations, les champs élastiques s’écrantent. On peu donc es-
sayer de définir une plage d’épaisseur, en fonction de la période, qui serait intéressante. 1l faut que la
déformation maximale soit importante. D apres la figure 3.6, pour h = 50A, le domaine de périodicité
compris approximativement entre 100 et 200 A est intéressant. Au dela de 200 A, la pente de la courbe
est faible, et il faut un augmentation importante de la périodicité pour gagner en champ élastique. De
plus, des problemes de stabilité de la couche peuvent se poser. En deca de 100 A de périodicité, les
champs élastiques sont écrantés en surface. On peut faire la méme analyse pour les autres épaisseurs.
Pour obtenir des champs élastiques suffisamment importants en surface, un critére approximatif est donc
que I’épaisseur doit étre comprise entre le quart et la moitié de la périodicité. Ceci est en accord avec
le critere d’efficacité avancé par Bourret [38] : 1’épaisseur de la couche collée doit étre inférieure a la

période des dislocations.

3.1.4 Les dislocations de flexion

Dans le cas général, la flexion est accommodée par des lignes moyennes de dislocations mixtes
alternées et consécutives. Ces lignes ne sont pas strictement rectilignes. La longueur des alternances
dépend de la direction moyenne par rapport au réseau cristallin, et des interactions avec les réseaux de
dislocations vis.

Il semble donc difficile de calculer, dans un cas général, les champs élastiques de ces lignes de
dislocations mixtes. On peut simplifier le probleme en imaginant un cas idéal : celui ou le miscut des
deux surfaces mises en contact serait dans la direction < 110 >. Dans ce cas précis, et en I’absence de
rotation, le rattrapage de la flexion se ferait par des lignes droites de dislocation coins pures. Ces calculs
présentés par la suite sont aussi basés sur les travaux de Bonnet et Verger-Gaugry [68].

On va donc calculer les champs élastiques, pour un réseau de dislocations coins, dont le vecteur de
Burger est normal a x3 et la ligne de dislocation dans le plan de I'interface de collage. On choisit une
période de 200 A,et100 A d’épaisseur pour la couche collée. Les résultats pour le champ de déplacement
sont présentés sur la figure 3.7. Le probleme est invariant selon x3.

Ces calculs montrent en particulier que les extrema des champs de déplacement en surface ne sont
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100 100

50 50

0.0427

X2 ~50 X -50
2
-100 -100
~0.0414
-150 -150
-200
-200
X, X
(a) Champ de déplacement u1. L’échelle est prise entre le mi- (b) Champ de déplacement us. Le minimum
nimum en surface (z; = 100) et le maximum entre les dislo- en surface vaut -0.0568 A (noir), le maximum
cations, a I’interface. (blanc) vaut 0.0568 A (échelle linéaire). Pres

des dislocations, les échelles sont approxima-

tives.

F1G. 3.7: Champs de déplacement entre deux dislocations coin séparées de 200 A. Les axes et I’échelle sont

gradués en A, 1a couche collée a une épaisseur de 100 A.

pas situés a I’aplomb des lignes de dislocations. Sur la figure 3.7(b), les extrema (positif et négatif) en
surface sont situés entre les lignes de dislocations, a environ 25% et 75% de la période. Ce comportement
explique le positionnement des extrema d’énergie €lastique en surface (Fig. 3.8), et le fait qu’on a deux

maxima d’énergie par période.

F1G. 3.8: Densité d’énergie élastique en surface
pour un réseau de dislocations coins, séparées de
200 A, pour une épaisseur de 100 A. La courbe est
tracée sur deux périodes. Les fleches indiquent le

positionnement en x; des dislocations coins.

Densité d’énergie élastique (meV/atome)

Ces calculs ne sont qu’une approximation du cas général. Non seulement les composantes vis ne sont
pas prises en compte, mais 1’alternance de ces composantes ne 1’est pas non plus. Il est donc difficile de

décider si le champ élastique des composantes vis, qui se superpose a celui des coins, va augmenter ou
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diminuer les grandeurs élastiques en surface par des phénomenes d’écrantages.

Pour comparaison, nous avons calculé les densités maximales d’énergie élastique en surface dans
le cas d’un réseau de dislocations coins et dans le cas d’un réseau carré de dislocations vis. Les deux
réseaux ont la méme périodicité de 200 A, et la couche collée fait 100 A dans les deux cas. Pour les
dislocations vis, la valeur maximale de densité d’énergie élastique vaut 0.47 meV/atome, et pour les
coins, la valeur maximale est de 1.4 meV/atome. Le rapport vaut environ 3.5, et dépend de la période et
de I’épaisseur considérée.

D’apres Bourret [38], les importances relatives des grandeurs élastiques en surface des deux réseaux
(vis et mixtes) déterminent les possibilités d’utilisations ultérieures de la surface (pour de la croissance
par exemple). Un fort rapport en faveur des dislocations coins aura pour conséquence que les phénomenes
d’organisation (croissance ou gravure) ne seront localisés que par rapport aux lignes de dislocations

mixtes. Nous y reviendrons dans le chapitre 4 concernant les surfaces de ces échantillons.

3.2 Application aux expériences de rayons X

Les calculs d’élasticité continue isotrope des réseaux de dislocations peuvent étre utilisés pour si-
muler la diffraction de rayons X. Pour les calculs de diffraction, on se place dans I’approximation ciné-
matique. L’approximation cinématique est valable lorsque les volumes de matiere sondés sont de faible
taille. On considere qu’il n’y a pas d’effets d’absorption ou de réfraction, que la diffusion est proportion-

nelle a la densité électronique, et que les diffusions multiples sont négligeables.

3.2.1 Equations de diffraction

On va donc se placer dans le cadre suivant : I’onde incidente est une onde plane, on néglige tout
effet géométrique, d’absorption ou de diffusion multiple. Notons ¢ le transfert de moment. L’ amplitude
diffractée par un ensemble d’atomes identiques de facteur de diffusion f peut s’écrire (pour une onde

incidente plane) :

AQ) =) ™ (3.6)
i
les 7; décrivant I’ensemble des positions atomiques. L’intensité diffractée s’écrit simplement :
I(h,k,1) = |A(h, k, D) 3.7)

Le probleme de la diffraction par les réseaux de dislocations considérés auparavant est périodique,
le long des directions < 110 > avec une périodicité qu’on note Ajj9. Compte-tenu de la symétrie 2,

ce probleme est aussi périodique selon les directions < 100 >, avec une périodicité Aoy = V2A110.
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Chapitre 3. Simulation des champs élastiques générés par les réseaux de dislocations : modele d’élasticité continue

Le référentiel utilisé en diffraction est de type (100) (référentiel (z,y, z), voir Fig. 3.1) pour garder la
description élémentaire de la maille cubique. On va donc utiliser une cellule de calcul carrée, la longueur
des cotés étant A1qg, I’épaisseur de la couche étant h, et 1’épaisseur du substrat valant fh. On note Cj,
I’ensemble des atomes de la cellule de base pour les calculs. L’algorithme complet, ainsi que le code
Mathematica, est donné en annexe A.2.

L’amplitude diffractée par notre échantillon peut s’écrire comme le produit d’un facteur de forme F
par un facteur de structure S. Le facteur de forme est I’amplitude diffractée par la cellule élémentaire de
calcul, et le facteur de structure prend en compte la périodicité de cette cellule dans 1’échantillon. Pour

e
passer d’une cellule a I’autre, il faut ajouter aux positions atomiques un vecteur f2,,, :

n

—_—

an = A100 m (38)
0

avec n et m entiers.

Reprenons 1’équation (3.6) en introduisant la périodicité (3.8) :

DI (3.9)

n,m y; ECb

On suppose qu’il y a le méme nombre de répétitions de la cellule de base dans chaque direction : n = m.

En notant ¢ = i—g(h, k,1), il vient :

F(h, k,1) fZethkl

T4 ECb
sin (%njl)h/\loo) sin (2 (2n+1) kA100)
sin (7-hA100) sin (%k‘/\loo) (3.10)

S(h, k1) =

A(h,k,1) =F(h, k,1) x S(h, k,1)
I(h, k1) =|A(h, k1)

3.2.2 Simulation de la diffraction autour de la réflexion (220)

On simule la diffraction pour le méme échantillon que la section 3.1.3 : angle de rotation dans le
plan ¢ = 0.44°, ce qui donne un angle commensurable ¢ = 0.4407°; les périodes correspondantes
sont A119 = 499.21 10\, et A1gg = 705.99 A. La couche collée a une épaisseur d’environ 100 A (ajustée
a un nombre entier de plans atomiques), et le rapport d’épaisseur entre le substrat et la couche vaut

1.5. La figure 3.9 présente le résultat de simulation autour de la réflexion (220) pour un bi-cristal sans
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F1G. 3.9: Simulation de diffraction d’un bi-cristal testaf- E
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déformation a I’interface. On observe les pics de Bragg de la couche et du substrat. Pour cette simulation,
la cellule de base est répétée 6 fois de part et d’autre, dans chaque direction (x et y). Le calcul se fait donc
sur un total de 169 cellules ((2 x 6+ 1)% = 169). Les battements qu’on observe sur la figure 3.9 sont liés
a la troncature abrupte de la structure simulée. Pour éviter ce genre de phénomene, il faudrait prendre
en compte les phénomenes d’absorption, et le fait que I’onde incidente n’est pas strictement une onde
plane. Les battements ne sont pas liés a I’interférence des deux cristaux, ce qui se vérifie en modifiant le

nombre de répétitions.

On introduit maintenant les champs de déplacements dans la simulation : les positions atomiques

sont modifiées (voir Eq. (3.5) et (A.4)), et le calcul de I’intensité diffractée se fait de la méme maniere.

La figure 3.10 est le résultat de simulation de 1’échantillon déformé. Y est tracé le facteur de structure,
le facteur de forme, et I’intensité. Il y a 12 répétitions de part et d’autre de la cellule pour cette simulation.
La décroissance de I’intensité des pics satellites est causée par la décroissance du facteur de forme. Cette
décroissance est donc caractéristique des déplacements dans le cristal. Le comportement simulé de la
diffraction de rayons X est tout a fait similaire a ce qui est observé lors des expériences (voir Fig. 2.23), a
quelques détails pres. En particulier, le bruit expérimental (quelques coups par seconde sur le détecteur)

n’est pas du tout pris en compte par ce type de simulation.

3.2.3 Comparaison des résultats de simulation avec I’expérience

On peut comparer la décroissance des pics satellites pour 1’expérience et la simulation, et comparer
aussi avec les travaux de Vardanyan et al. [70, 71]. Dans ces travaux, la diffraction par un collage de deux
cristaux infinis a été calculée analytiquement dans le cadre de 1’approximation cinématique. L’intensité
des satellites s’exprime en fonction de deux paramétres n et m,oin = ¢ - b, et m est I’ordre du satellite.

La théorie n’est développée que pour n pair. D’apres Vardanyan, les intensités I, ,,, des pics satellites
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F1G. 3.10: Simulation de diffraction autour de la réflexion (220) d’un réseau de dislocations. L’intensité en uni-
tés arbitraires logarithmiques est tracée en fonction du coefficient de Miller h. Les pics satellites sont liés a la

déformation du cristal, et sont indexés par n. C et S représentent les pics de la couche et du substrat.

obéissent aux relations de proportionnalité suivantes :

n|

n2—m2

I m pour | m |<| n | (3.11a)

Lnm X Ty Pour | m [>[n | (3.11b)

Dans notre cas, pour ¢ = (220) et b = 1/2(110) on obtient n = 2. Alors, pour | m |> 2, I'intensité des
satellites est proportionnelle 2 4/(| m | (m? — 4)).

Nous allons comparer les résultats de la figure 2.23(b) avec la simulation de diffraction et avec les
travaux de Vardanyan. L’échantillon considéré'® est un collage en rotation pure d’angle ¢ = 1.005° +
0.002°, et I’épaisseur de la couche vaut 100 + 5 A. La simulation donne un angle commensurable
de 1.0052°, et des périodes A9 = 218.8 A et A1go = 309.5 A Le rapport d’épaisseur choisi entre
le substrat et la couche est de 1.3, pour respecter les intensités relatives mesurées de la couche et du
substrat.

La figure 3.11 rapporte les résultats de I’expérience, de la simulation, et de la formulation de Varda-
nyan et al.. Les trois résultats montrent globalement le méme comportement. Ceci confirme la cohérence

des champs élastiques simulés avec les champs élastiques présents dans les échantillons, et confirme aussi

8Echantillon SOI06007
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que les effets de surface libre (pris en compte par Bonnet et Verger-Gaugry [68]) sont encore faibles dans
cet exemple.

Ces simulations ne permettent pas de reproduire la forme exacte des clichés de diffraction, en parti-
culier la base des pics. Mais comme une grande partie de 1’information concernant les déplacements est

contenues dans la décroissance des pics satellites, ces simulations sont satisfaisantes.

3.2.4 Simulation de la diffusion aux petits angles

Le programme de simulation peut aussi étre utilisé pour la diffusion aux petits angles, le formalisme
étant le méme. L’appellation petits angles correspond a de faibles valeurs de ¢, on va donc simuler la
diffraction autour de la position (000) de 1’espace réciproque.

L’ échantillon simulé est celui dont on a présenté les résultats GISAXS (Fig. 2.40) : ¢ = 1°, épaisseur
de la couche collée 100 A.

Cette simulation n’est pas une simulation complete d’une image GISAXS, elle permet juste de véri-
fier la construction de 1’espace réciproque autour de 1’origine. On ne peut pas donner de résultats quanti-
tatifs, car trop d’éléments sont négligés : par exemple 1’absorption, les effets de réfraction qui exacerbent
I’intensité au voisinage de ¢, = 0. Les effets géométriques de courbure de la sphere d’Ewald ne sont pas
non plus pris en compte.

Néanmoins, on observe sur cette simulation le méme nombre de pics, positionnés au méme endroit
que pour I’enregistrement GISAXS. De plus le facteur de forme des pics de dislocations est assez plat,
ce qui est en accord avec 1’expérience. On ne peut pas comparer les ordres de grandeurs des rapports
d’intensité entre le faisceau direct et les pics de dislocations (plus de 10® dans le cas de la simulation),
parce que lors de I’expérience, le faisceau direct est masqué pour ne pas saturer le détecteur. Mais on
peut, avec ces calculs, confirmer 1’hypothése selon laquelle les dislocations donnent un signal mesurable

en GISAXS.
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F1G. 3.12: Simulation de diffraction autour de I’origine du réseau réciproque. L’ intensité, en unités logarithmiques
arbitraires est représentée en fonction de 1’indice de Miller /. L’intensité est calculée le long d’un segment orienté
selon une direction < 110 > passant par 1’origine, ce qui correspond a la ligne de base d’un enregistrement
GISAXS. On a tracé en insert I’intensité le long de 1’axe y., intégrée sur quelques pixels selon x. (voir la zone

notée coupe de la figure 2.40).

3.3 Une approche de la dissociation des dislocations

Il a été observé que les dislocations vis du réseau carré de rotation sont dissociées [48, 49]. La
dissociation consiste a séparer la dislocation initiale en deux dislocations partielles, séparées par une faute
d’empilement. La partielle du bas est généralement fixée a I’interface de collage [72]. La dissociation
permet de minimiser I’énergie du coeur de la dislocation. Il existe une distance d’équilibre entre les deux
partielles : en effet, I’interaction entre les deux partielles est répulsive (force en 1/r), mais la création de
la faute entre les partielles a un coit énergétique. Pour un réseau de dislocations vis, c’est a dire associé
a la rotation dans le plan entre les deux cristaux, la dissociation a lieu de maniere sfire aux petits angles

de rotation. La longueur de dissociation diminue avec 1’augmentation de 1’angle de rotation [48].

Pour les dislocations vis, les partielles sont des dislocations mixtes a 30° séparées par une faute

d’empilement le long d’un plan {111} (Fig 3.13). Le vecteur de Burger s’écrit :

F= @10 = ©o11] 4 @107
b= [110] = 2 [211] + 2 [121] (3.12)
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3.3. Une approche de la dissociation des dislocations

En séparant la composante coin des composantes vis, il vient :

b= 220110] + 221170] + L [001]
a0 28 (3.13)
2 1110] — 22170 — “2J001
+ 20110 — 0 170] — “yo

Un calcul élastique exact devrait prendre en compte I'effet de la faute d’empilement. Cependant, la
superposition directe des composantes €élastiques des deux dislocations partielles fournit une bonne ap-

proximation, pourvu que I’on se place assez loin du coeur de la dislocation.

surface
z . o . . lib
FIG. 3.13: Schéma de la dissociation des disloca- A e
tions vis. La faute d’empilement (ligne pointillée) Couche
h g
se trouve le long d’un plan {111}. Un calcul élas- >\\ .
tique simplifié revient a prendre en compte, pour v / \v
AN interface

une épaisseur h, la superposition de deux partielles VV
séparées de d. particlles Substrat

Contrairement aux dislocations vis non dissociées, on aura cette fois un déplacement perpendiculaire

a la surface ug non nul (voir Fig. 3.14).

e
=
T

F1G. 3.14: Déformations verticales pour des dislo-

cations vis dissociées (deux familles orthogonales).
Les déformations sont tracées pour trois épaisseurs

différentes de la couche collée, sur une distance de

Déformation verticale u, (.Z\)

deux périodes le long de x;.

P I
200 400

L. v v
%00 200

Le calcul des champs élastiques en prenant en compte I’ensemble des composantes de 1’équation
(3.13) est beaucoup plus lourd que le calcul "simple" des dislocations non dissociées. Pour cette raison,
la dissociation n’a pas pu étre implémentée dans une simulation de diffraction. Nous ne pouvons donc
pas évaluer I’effet de la dissociation sur les diagrammes de diffraction. En particulier, on ne peut pas
définitivement conclure quant aux facettages observés lorsque 1’angle d’incidence du faisceau varie (voir
la section 2.3.2 et la figure 2.25).

Nous avons calculé la densité d’énergie élastique en surface, en prenant en compte la dissociation

comme une simple superposition de dislocations partielles. Les parametres géométriques du calcul sont

les suivants :
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— périodicité du réseau : 250 A;
— longueur de dissociation (le long de < 111 >): 33 A ;

— ¢épaisseur de la couche collée : 125 A.

-
200
meV/atome
0.31
100
X3 0 -
-100
0.12
-200
-
-200 -100 0 100 200
X,

F1G. 3.15: Calcul de la densité d’énergie élastique en surface pour un réseau de dislocations vis dissociées dans
le cadre d’une superposition directe des contributions des dislocations partielles. Périodicité du réseau 250 A,
longueur de dissociation 33 A, épaisseur de la couche collée 125 A. Les lignes de dislocations sont indiquées par

les fleches. L’échelle, en meV/atome est indiquée sur la droite.

Le résultat de ce calcul est rapporté sur la figure 3.15, sur une surface de 2 x 2 périodes. La premiere
observation que I’on peut faire est que la densité minimum d’énergie élastique n’est plus nulle a la
surface. Ceci est cohérent avec les déformations calculées de la figure 3.14, qui ne s’annulent pas. La
deuxieéme observation est que la variation de densité d’énergie élastique est de presque 0.2 meV, ce qui est
bien supérieur aux valeurs sans dissociation. Néanmoins, deux éléments peuvent tempérer ce résultat :
premiérement, on ne prend pas en compte la variation d’énergie associée a la faute d’empilement. Et
deuxiémement, la surface est trés proche du plan de collage, et encore plus proche des dislocations a 30°
dans la couche collée. Il pourrait donc y avoir un probleme de validité du calcul, a cause de I’hypothese

de milieu continu.
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3.4 Synthese

Dans ce chapitre, nous avons effectué une analyse structurale des réseaux de dislocations au moyen
de calculs en élasticité continue isotrope.

Nous sommes partis de la formulation de Bonnet et Verger-Gaugry [68] (voir 1’équation (3.4)), pour
obtenir une formulation analytique plus simple (Eq. (3.5)), ce qui est possible parce que les matériaux
de la couche collée et du substrat sont identique. Cette forme analytique simple, dans le cas de réseaux
de rotation pure, nous a permis d’avoir acces a toute les valeurs des champs élastiques en tout point de
I’échantillon (pourvu que 1’on ne s’approche pas trop pres des coeurs des dislocations).

Deux types de réseaux de dislocations ont été étudiés : le réseau de dislocations vis, associés a la
rotation dans le plan de la couche collée par rapport au substrat, et les réseaux de dislocations coins,
associés a la flexion. La répartition spatiale des champs élastiques est tres différente d’un type de réseau
a l’autre. En particulier, il y a une grande différence de valeur de densité d’énergie élastique en surface
entre les dislocations coins et les dislocations vis.

Les calculs d’élasticité ont été appliqués a la simulation de la diffraction de rayons X par des réseaux
carrés de dislocations vis. Nous avons trouvé un bon accord entre la théorie, I’expérience et la simulation.

Le prochain chapitre est consacré a 1’étude de la surface de ces échantillons : la morphologie des
surfaces et des dépdts de germanium sur ces surfaces, et la création d’une morphologie périodique de

surface induite par les réseaux de dislocations.
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Chapitre 4

Surface et croissance

pres 1’étude structurale de volume des échantillons collés, nous allons maintenant analyser la sur-
A face de ces échantillons. Une présentation de la technique de champ proche utilisée pour observer
les surfaces sera tout d’abord donnée. L’étude portera ensuite sur les échantillons collés, d’abord avec
un amincissement homogene de la couche, puis avec une attaque chimique sensible a la contrainte de la

surface.

4.1 La microscopie en champ proche

4.1.1 La microscopie a effet tunnel
Principe

D’un point de vue quantique, 1’électron peut étre décrit comme une fonction d’onde, et donc a une
probabilité non nulle de franchir une barriere de potentiel classiquement interdite. Cette probabilité dé-
croit exponentiellement avec la largeur de la barriere. Ceci est I’effet tunnel, a la base de la microscopie
a effet tunnel.

Le microscope a effet tunnel (STM pour Scanning Tunneling Microscope) a été inventé en 1981
par Binning et Rohrer [73], ce qui leur a valu le prix Nobel de physique en 1986. Le principe du STM
est simple : une pointe métallique balaie sans contact la surface d’un échantillon conducteur (ou semi-
conducteur) a une distance de quelques Angstroms, en gardant le courant tunnel entre la pointe et I’échan-
tillon constant.

Pour garder le courant constant, la rétroaction se fait en modifiant la tension appliquée au cristal
piézo-électrique qui déplace la pointe. L’ enregistrement de cette tension fournit, dans le cas d’un échan-
tillon chimiquement homogene, une image topologique de la surface. Dans le cas ou le matériau n’est

plus homogene (a cause d’une pollution, par exemple), la différence de travail de sortie des électrons de
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chacune des especes chimiques induit des hauteurs de barriere différentes. Pour garder le courant tunnel
constant, la distance pointe-échantillon est modifiée, méme si la surface est plate. Cet exemple illustre

I’importance du contrdle de la propreté des surfaces.

Notons enfin que la modulation de la distance pointe-échantillon permet de remonter aux densités

électroniques en surface du matériau. Cette variante de la technique n’a pas été utilisée dans cette these.

Dispositif expérimental

Pour obtenir I’effet tunnel, la pointe doit &tre trés proche de la surface, de I’ordre d’une dizaine
d’Angstroms de séparation. Les problémes de vibration sont donc extrémement importants. En outre, il
est nécessaire que les surfaces observées soient stables et controlées. Pour éviter toute modification des

surfaces pendant les mesures, les études seront menées sous ultra-vide.

Les images STM de cette these ont été obtenues avec un VI-STM OMICRON (VT indique que les
mesures peuvent étre réalisées a une température variable de 20 K a 800 K). Sur cet instrument, il y a
deux étages d’amortissement mécanique : un amortissement par ressorts de la plate-forme STM, pour
les basses fréquences ; et un amortissement magnétique constitué d’ailettes de cuivre fixées sur la plate-
forme en vis-a-vis avec des aimants permanents (amortissement par courants de Foucault). En outre,
le bati est posé sur un marbre séparé du sol par un systeme d’isolation mécanique, pour amortir les

vibrations du batiment.
Le dispositif expérimental comprend (Fig. 4.1) :

— une boite & gants, sous azote ;

— un sas d’introduction, qui peut &tre pompé a 10~7 Torr ;

— une chambre de préparation, contenant un four, une cellule d’épitaxie en source solide de Ge, une
cellule plasma ;

— une chambre de transfert, dans laquelle peuvent étre stockés 4 échantillons. Cette chambre possede
en outre un dispositif de clivage sous vide ;

— la chambre STM, dans laquelle se trouve aussi un carrousel sur lequel peuvent étre stockés 6

échantillons ou porte-pointes.

La pression de base dans la chambre de préparation, la chambre de transfert et la chambre STM est
de quelques 1010 Torr. La température maximum du four est 850°C. Le flux de la cellule de germanium
est calibré 2 0.7 A/min, ce qui correspond 2 une température de fonctionnement de la cellule d’effusion

d’environ 1170°C.

Pour plus de détails sur ce montage expérimental, on se reportera a la these de Martrou [74].
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Transfert

T1: Canne de mécanique intro-épitaxie
T2: Canne mécanique épitaxie-transfert
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Caméra x60
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FI1G. 4.1: Schéma du dispositif expérimental

4.1.2 Préparation des surfaces de silicium

De maniere générale, la préparation des surfaces pour 1’observation STM est un point critique. En
effet, le signal mesuré est sensible aux densités électroniques surfaciques, et toute pollution peut grande-
ment perturber la mesure.

Dans notre cas, pour réaliser une épitaxie Ge/Si(001), une bonne surface est une surface non conta-
minée et lisse, ¢’est-a-dire avec une rugosité atomique.

On peut schématiquement distinguer deux grands types de préparation des surfaces de silicium : par
voie chimique, et par voie thermique. Les échantillons de silicium sont généralement oxydés (sauf dans
le cas des échantillons hydrogénés). Le type de préparation choisie dépend essentiellement de 1’oxyde

en surface, en particulier de son épaisseur.

Préparation thermique

Pour les oxydes de Si(001) ultra-minces, c’est-a-dire pour des épaisseurs de I’ordre de 10 A, il est
possible de sublimer la couche d’oxyde en chauffant 1’échantillon. La température de recuit est assez

haute, autour de 800°C, pendant environ 30 minutes (ce type de procédé est applicable a des substrats
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massifs ou a des substrats collés dont I’interface de collage ne présente pas de probleme de stabilité).
Si la désoxydation est partielle, il se forme des trous rectangulaires dans la couche d’oxyde, dont les
bords sont le long des directions < 110 > du substrat de Si (Fig. 4.2(a)), sinon la surface restante de
silicium est de bonne qualité, et peu rugueuse. Ces oxydes ultra-minces sont produits de facon standard
en micro-électronique, grace a des procédés thermo-chimiques bien contrdlés.

Apres cette étape de désoxydation thermique, 1’échantillon est prét pour la croissance.

Préparation chimique

La préparation chimique est choisie lorsque 1’oxyde de surface est épais, ou lorsque 1’échantillon ne
doit pas subir de trop hautes températures. C’est le cas de la majorité des échantillons collés, les réseaux
de dislocations pouvant, lorsque la couche est trop mince, ne pas étre stables a haute température.

Des bains classiques de la micro-électronique sont utilisés. Le but de la préparation chimique est de
nettoyer et de désoxyder la surface. Pour les particules organiques (qui proviennent généralement des
boites de stockage des échantillons), il y a deux solutions possibles : soit un bain prolongé (supérieur
a quelques heures) dans I’iso-propanol [75], soit une attaque de 1 a 2 minutes dans le mélange sulfo-
peroxyde (H2SO,4 :H202, 3 :1). Pour enlever les particules métalliques, il faut utiliser une solution a base
d’acide chlorhydrique, comme la solution de nettoyage (HCI :H2O5 :H20, 1 :1 :5).

L’oxyde est ensuite enlevé avec de I’acide fluorhydrique (HF). Pour des oxydes épais (plus de
quelques nanometres) les échantillons sont plongés dans le bain de HF. Pour des oxydes minces, il est
possible d’enlever la couche d’oxyde avec les vapeurs d’un bain de HF a 50% a température ambiante.
Lutilisation des vapeurs de HF évite la pollution de I’échantillon avec les particules en suspension dans
le HF ou flottant a la surface du bain (hydrocarbures et autres).

L’échantillon est ensuite introduit sous azote dans le sas du STM, puis mis sous vide. La procédure
classique consiste a le chauffer doucement, pour désorber I’eau. Cette premicre étape de dégazage prend
quelques heures (voire une nuit), et la température doit étre inférieure a 300°C pour pouvoir désorber les

composés carbonés sans former de carbures.

Echantillons hydrogénés

La désoxydation HF induit généralement une surface terminée hydrogene. La désorption de I’hydro-
géne se fait a partir de 450°C, elle est complete vers 550°C. Pratiquement, le contrdle de la désorption in
situ se fait en surveillant la pression dans la chambre de préparation.

Il est aussi possible de préparer spécifiquement des surfaces de silicium terminées hydrogene, en

utilisant des recuits (de 750 a 1200°C) sous flux d’hydrogeéne. Cette préparation permet d’obtenir des

80



4.1. La microscopie en champ proche

(a) Image dérivée d’une surface en cours de désoxydation.
Echelle : 1400 x 1400 nm. Les trous visibles sont les en-
droits ou ’oxyde s’est sublimé. Les trous dans 1’oxyde
ont une profondeur de 1 nm. Conditions d’imagerie :
3.46 V, 78 pA. Bords des trous alignés selon les directions
< 110 >.

(b) Une surface de Si(001) a terrasses incompletes .
Echelle : 1400 x 1400 nm. La hauteur des marches
(ao/2) donne I’échelle des hauteurs. Conditions d’image-
rie : 3.21 V, 115 pA. Bords de I'image alignés selon les
directions < 110 >.

(c) Une surface de Si(001) a marches, avec des tailles et
des orientations de terrasses différentes. Echelle : 700 x
700 nm. La hauteur des marches (ao/2) donne I’échelle
des hauteurs. Conditions d’imagerie : 2.58 V, 93 pA. Bords

de I’image alignés selon les directions < 100 >.

(d) Une surface de Si(001) avec de trés grandes terrasses.
Echelle : 5600 x 5600 nm. La hauteur des marches
(ao/2) donne I’échelle des hauteurs. Conditions d’image-
rie : 8.8 V, 113 pA. Bords de I'image alignés selon les
directions < 110 >.

F1G. 4.2: Observations STM de différentes surfaces de Si.
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surfaces atomiquement plates (voir les figures 4.2(b) et 4.2(c)). Si la préparation de surface est bonne, on

peut alors observer les reconstructions 2 x 1 classiques des surfaces de Si(001).

4.1.3 La microscopie a force atomique

Une autre technique de champ proche a été utilisée plus ponctuellement. Il s’agit de la microscopie a
force atomique (AFM pour Atomic Force Microscopy). L’ AFM utilisé lors de cette theése est un Dimen-
sion 3100 de chez DIGITAL Instruments. Le principe de I’ AFM repose sur I’interaction a courte distance
d’une surface avec une pointe. Les forces mises en jeu sont les forces électrostatiques (dans le cas d’une
pointe ou d’une surface chargée), les forces de capillarité (si il y a du liquide a la surface) et les forces
de Van der Waals. Le bilan de ces forces se traduit par une position d’équilibre de la pointe par rapport a
la surface. Toute modification topologique déplace cette position d’équilibre.

La sonde de I’AFM est une pointe, montée sur un levier calibré. L’ensemble est solidaire d’un sys-
teme a base de moteurs piézo-électriques, qui assurent a la fois le balayage en x — y et le mouvement en
z commandé par la rétroaction. La déflection du levier est mesurée par la réflexion d’un faisceau laser

(Fig. 4.3) grace a un photo-détecteur a quadrants.

détecteur laser

F1G. 4.3: Schéma de principe du fonctionnement
K\ pointe de I’AFM.

surface

Il existe deux modes principaux d’utilisation de ' AFM : le mode contact et le mode fapping. Dans
le mode contact, 1a pointe est plaquée sur la surface en exercant une certaine force, et la rétroaction agit
sur le piézo-électrique vertical pour garder la déflection constante. Dans le mode tapping (ou “contact
intermittent”), la pointe est au dessus de la surface, et elle est mise en oscillation, a une fréquence proche
de sa fréquence propre de vibration. Pendant ces oscillations (mesurées par le faisceau laser), la pointe se
rapproche de la surface et subit I’influence de la surface, ce qui modifie a la fois I’amplitude et la phase
des oscillations. La rétroaction se fait de maniere a garder I’amplitude des oscillations constante.

L’enregistrement de la rétroaction en z pendant le balayage en x — y permet de reconstituer une
image de la topologie de I’échantillon. I’ AFM utilisé est un AFM a I’air, ce qui simplifie les procédures

de mise en place et de positionnement de I’échantillon, et raccourcit les temps d’expériences par rapport
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4.2. Etude de la croissance sur substrats collés

au STM. Cette technique a donc été utilisée essentiellement pour des expériences rapides (par exemple
pour des vérifications en parallele lors des expériences de chimie). La résolution spatiale est moins bonne

qu’en STM, a cause essentiellement du rayon de courbure des pointes utilisées en AFM.

4.2 Etude de la croissance sur substrats collés

Un exemple de croissance Ge/Si sur substrat massif, sans réseau de dislocations, est donné dans
I’annexe B. Dans cette annexe sont données des images STM de la morphologie du dépdt, ainsi qu’une
étude in situ de la croissance par GISAXS. Le facettage des ilots de germanium, observé en GISAXS,
est aussi traité (voir I’annexe C).

Nous allons ici nous intéresser a la croissance de Ge sur des collages moléculaires Si/Si. Pour ce type
de substrat, il existe trois parametres spécifiques :

— le choix des types de réseaux : rotation pure ou flexion et rotation ;

— la valeur des périodicités des réseaux. Ce choix détermine une limite supérieure a la taille des

objets que I’on veut faire croitre ;

— I’épaisseur de la couche collée. Ce parametre modifie directement les amplitudes des champs

élastiques en surface.

L’épaisseur de la couche collée est un parametre clé. Dans un premier temps, nous allons montrer un
exemple de croissance sur une couche épaisse (environ 100 nm). Comme on peut s’y attendre, les champs
élastiques sont trop faibles pour induire 1’auto-organisation. Nous verrons ensuite ce qui se passe quand

la couche collée est fine (environ 10 nm).

4.2.1 Couche épaisse

L’échantillon dont on va présenter les résultats de croissance a déja été analysé en diffraction de
rayons X (voir la section 2.3.3, et les figures 2.29, 2.30, 2.31, 2.34 et 2.35). Les caractéristiques de cet
échantillon sont les suivantes :

— épaisseur de la couche collée : 900 A,

— angle de rotation : 0.444";

— angle de flexion : environ 0.22°.

La surface de cet échantillon est une surface & marches de hauteurs ag/2 (voir Fig. 2.35 et 4.4). Nous
avons déposé du germanium sur cette surface : deux dépots d’épaisseurs équivalente de 9 Aet7A, pour
des températures de substrat de 350°C et 450°C (a 10°C pres). Les dépots ont ensuite été recuits, par
paliers de 100°C.
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g

F1G. 4.4: Observation STM de la surface d’un
échantillon collé a couche épaisse (¢ =~ 0.44°, 6 ~
0.22°, h = 900A). Echelle : 700 x 700 nm. On
observe des marches atomiques. Les points blancs
correspondent soit a une pollution, soit a des pi-
qlires d’oxyde. Bords de I’'image alignés avec les
directions < 110 >. Conditions d’imagerie : 2.5 V,
100 pA.

Dans tous les cas, le dépot de Ge sur cette surface ressemble aux dépdts sur du silicium massif (voir
par exemple 1’étude de I’annexe B et la figure B.1(a)). L’analyse par transformée de Fourier des images
de dépdts montre un halo diffus, sans ordre. Il n’y a aucune influence des réseaux de dislocations sur
la croissance. Pour cette épaisseur, les variations d’énergie élastique en surface induites par le réseau de

dislocations vis sont considérées comme inexistantes.

4.2.2 Couche fine

Si on considere les réseaux de dislocations, il existe deux grands types d’échantillons : ceux en
rotation et flexion, et ceux en rotation pure. La figure 4.5(a) montre la surface d’un échantillon'® du
premier type. Cet échantillon posséde un angle de rotation d’environ 0.9°, et un angle de flexion non
contrdlé. La couche collée a été amincie a 70 A par oxydation thermique sacrificielle. Cet échantillon a
été désoxydé par un bain de HF a 50%, puis dégasé quelques heures a 200°C, et recuit a 400°C pendant
1 heure. On observe sur cette figure une surface rugueuse, sans marche atomique ou terrasse observable.

La croissance de germanium sur cette surface (Fig. 4.5(b)) a été réalisée a 450°C. L’ épaisseur équiva-
lente déposée est de 7 A. On n’observe aucun ordre entre les ilots fortement distribués en tailles, quelle
que soit I’échelle d’observation.

La figure 4.6 présente les résulats pour un autre échantillon’, en rotation pure cette fois. L’angle de
rotation vaut 1° (mesuré en GIXRD, voir Fig. 2.23(b)). La couche collée a été€ amincie par voie chimique
(SC1) jusqu’a une épaisseur de 100 A. L'échantillon a été désoxydé par un bain de HF a 5%, puis

dégasé et recuit a 600° pendant 1 heure. La figure 4.6(a) montre la surface de cet échantillon. C’est une

YEchantillon SOI11998
20Echantillon SOI06007

84



4.2. Etude de la croissance sur substrats collés

(a) Surface de I’échantillon avant dép6t. Echelle : 140 x (b) Dépodt de Ge équivalent 2 7A, 2 450°C. Echelle 140 x

140 nm. Rugosité RMS (racine de la moyenne des carrés) : 140 nm. Echelle verticale min/max : 4.6 nm. Conditions
0.21 nm. Conditions d’imagerie : 4.5 V, 100 pA. Echelle d’imagerie : -1.7 V, 92 pA. Taille des gros ilots : 3 nm de
verticale min/max : 2 nm. hauteur, 13 nm de diamétre. Taille des petits 1lots : 1 nm

de hauteur, 6 nm de diamétre.

FIG. 4.5: Observation STM d’un échantillon en flexion et rotation avec une couche collée mince de 70A.

surface rugueuse, sans marche atomique observable, avec des motifs a base rectangulaire, orientés selon
les directions < 110 >. Ces motifs ne sont pas corrélés, et proviennent vraisemblablement de I’attaque

chimique.

La figure 4.6(b) montre le résultat du dépdt de Ge sur cette surface, 7 A 2 300°C. La surface n’est plus
plate, mais montre de fortes variations de hauteurs, avec des flots de germanium. Ces ilots sont recon-
naissables a leurs formes (Fig. 4.6(c)), ils possedent des facettes de type {311}. L’ilot de la figure 4.6(c)
a une longueur de 25 nm pour une largeur de 13 nm. Les différences de hauteur entre les zones claires
et les zones sombres de la surface (Fig. 4.6(b)) sont comprises entre 5 et 8 nm. Considérant que 1’épais-
seur visée lors de ’amincissement était 10 nm, et que cette épaisseur est vraisemblablement inhomogéne
de quelques nanometres a 1’échelle du substrat, il semble que la couche collée a craqué localement. Ce
comportement a été observé sur d’autres échantillons : le dépdt de Ge induit un craquement de la couche.
Il semblerait que la contrainte supplémentaire apportée par le désaccord paramétrique entre Si et Ge soit

a I’origine du craquement de la couche. Les flots ne sont toujours pas organisés.
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140 x 140

(a) Surface. Echelle :

nm. Echelle verticale min/max :
2.2 nm. Bords de I'image alignés a
60° des directions < 110 >. Condi-
tions d’imagerie : 2.4 V, 80 pA.
Taille des structures : environ 0.9 nm

de hauteur, et 8 nm de coté.

(b) Dépodt de Ge équivalent a 7A,
a 350°C. Echelle 140 x 140 nm.
Echelle verticale min/max : 8§ nm.
Bords de l’image alignés a 30°
des directions < 110 >. Conditions
d’imagerie : 3.3 V, 100 pA.

(c) Détail du dépot. Echelle 28 x 28

nm. L'image a été traitée numéri-
quement pour faire ressortir les fa-
cettes (de type {311}). Bords de
I’image alignés a 30° des directions
< 110 >. Conditions d’imagerie :
3.13 'V, 100 pA.

F1G. 4.6: Observation STM d’un échantillon en rotation pure (1.0°) avec une couche collée mince (amincissement

2100 A par voie chimique).

4.2.3 Le probleme de la rugosité
Epaisseur de la couche collée et rugosité

Nous avons vu que pour des échantillons dont la couche collée est épaisse (environ 100 nm), la
surface est plate, avec des terrasses atomiques. La décroissance des champs élastique est telle que ces
surfaces ne subissent pas I'influence des réseaux de dislocations (la décroissance de 1’énergie élastique
est exponentielle avec I’épaisseur). Les réseaux de dislocations n’induisent donc pas d’organisation pour
ces épaisseurs.

Le probleme est plus complexe pour les faibles épaisseurs. Ils nous a été impossible d’obtenir des
couches collées fines avec une rugosité de type atomique, quelle que soit la méthode d’amincissement,
chimique ou par oxydation thermique sacrificielle. Tous les échantillons fins observés pendant cette
theése présentaient des rugosités non corrélées. De plus, les croissances effectuées sur ces échantillons
n’étaient pas organisées. Il semble que la rugosité soit prépondérante sur les champs élastiques induits
par les dislocations du point de vue de la nucléation. Dit d’une autre maniere, il semble que les variations
du potentiel chimique de surface (qui pilote la croissance lorsque 1’on est pas trop loin de 1’équilibre
thermodynamique) sont essentiellement liées a la rugosité de surface.

Rappellons I’expression du potentiel chimique appliqué a une surface (voir Eq. (1.1)). i peut s’écrire
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localement :

1= o+ Qovk + Qowe @.1)

ou g est le potentiel chimique de la surface plane, {2y est le volume atomique, v est I’énergie libre de
surface en fonction de son orientation, « la courbure locale de la surface et w, 1’énergie élastique locale.
La prise en compte topologique de la rugosité (c’est-a-dire en négligeant les champs élastiques créés par
la forme de la surface) se fait par I'intermédiaire du terme de courbure et d’énergie libre en fonction
de I’orientation. Il est extrémement difficile (voire impossible) de quantifier les variations du potentiel
chimiques liées a la topologie de la rugosité (Louchev et al. proposent une approche de ce probleme dans
le cas d’un surface sinusoidale [76]). Néanmoins, compte-tenu des faibles valeurs d’énergie élastique en
surface, il semble raisonnable d’admettre que le terme de topologie domine le terme d’énergie élastique
induit par les dislocations. D’autant plus que cette hypothese est confirmée par les observations réalisées
qui montrent I’absence d’organisation du germanium.

Il reste a comprendre I’ origine de la rugosité des surfaces.

Instabilité des surfaces planes vis a vis de la contrainte

Le probléme qui se pose est voisin de celui de la question de la stabilité d’une surface plane d’un
solide contraint. En d’autres termes, la surface plate est-elle une forme d’équilibre stable d’un solide
contraint ? Ce probléeme a déja été soulevé dans le cas de contraintes homogenes, nous allons donc exa-

miner les réponses apportées dans la littérature.

Asaro et Tiller Dans le cadre de la corrosion des métaux et de la formation de fractures, Asaro et
Tiller [77] ont traité ce probleme. Quelles sont leurs hypotheéses ? La morphologie d’une surface est
décomposée en composantes de Fourier paires y = acoswzx, avec a I’amplitude de la composante et
w = 27/ ol A est la longueur d’onde de la composante. Le probléme est unidimensionnel selon z. La
morphologie est traitée comme une perturbation de la surface plane, c’est-a-dire a < A. Ils considerent
une contrainte en tension (o,, = o). Le mécanisme de modification de la surface est la diffusion des
atomes en surface. Les états de contraintes sont pris en compte dans le potentiel chimique par I’intermé-
diaire d’un terme d’énergie élastique.

Asaro et Tiller trouvent I’amplitude des composantes de Fourier varie avec le temps de maniere
exponentielle :

a(t) =a(0)e" !

wig?
V=B|-—wt+ ==L
( yw” + E >
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Chapitre 4. Surface et croissance

Ils nomment “facteur d’amplification” le terme V', B est un terme positif (qui contient le terme de diffu-
sion, la température . ..), E est le module d’ Young et -y est I’énergie libre de surface. Au cours du temps,
les composantes vont se développer si V' > 0. Si V' < 0, I’amplitude des composantes va tendre vers 0.

La condition V' > 0 amene a :

A

Une autre facon de présenter ces résultats consiste a dire qu’en présence d’une contrainte, il existe une

1/2
00 > (Byw)'? = <W)

longueur d’onde \,,, en surface au-dela de laquelle on a une instabilité morphologique de développement

de la rugosité. Cette longueur d’onde minimum d’instabilité est définie par :

2w Ey
Am = 5 4.2)
%0
1
)\IC
A F1G. 4.7: Variation du facteur d’amplification en
0 ‘m“‘“\‘““‘“‘\““““‘\““““‘\““““' .
10 20 30 40 3 fonction de la longueur d’onde d’apres [77]. La

contrainte en surface de 5 GPa correspond a un col-
lage en rotation de 0.44° aminci 2 100 A. La lon-

gueur d’onde minimum de rugosité est 5.6 nm, la

Facteur d’amplification (V) normalisé

longueur d’onde critique vaut 7.47 nm.

Longueur d’onde (nm)

Les auteurs définissent aussi une longueur d’onde critique A, qui est la longueur d’onde correspon-

dant a I’amplitude se développant la plus vite (c’est-a-dire V' maximum) :

4 2nEy 4
Ae = = == Am 4.3
3 0(2) 3 (4.3)

En prenant pour énergie libre de surface du silicium v = 9 eV / nm~2 [78], une contrainte de surface
de 5 GPa (ce qui correspond a la contrainte maximale d’un échantillon a 0.44° aminci & 100 A, on
peut calculer la variation de V en fonction de la longueur d’onde (Fig. 4.7). Ce résultat indique que des
composantes de rugosité se développent & partir d’une longueur d’onde de 5.6 nm, avec une longueur
d’onde critique de 7.47 nm, ce qui est bien inférieur a la période des dislocations (50 nm). Ces arguments

indiquent donc que I’on peut s’attendre a I’équilibre a une surface rugueuse.

Srolovitz Quasiment la méme analyse est menée par Srolovitz [79], appliquée cette fois a la croissance
par en épitaxie par jets moléculaires (MBE pour Molecular Beam Epitaxy) de InGaAs sur GaAs. L’ auteur

traite a la fois le cas de la diffusion de surface, et le cas de I’évaporation/condensation, ce qui correspond
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4.2. Etude de la croissance sur substrats collés

aux mécanismes classiques de la MBE. Srolovitz introduit la contrainte dans le potentiel chimique par
un terme d’énergie élastique. Dans le cas de la diffusion, Srolovitz trouve :

4 M~ 4
Ae = = =-A
3 g2 37"

ce qui est identique a I’équation (4.3), a ceci pres que cette fois M est le module élastique dépendant de
I’ orientation locale de la surface. Donc la diffusion de surface lisse la morphologie aux courtes longueurs
d’ondes, et favorise le développement de la rugosité pour les longueurs d’ondes supérieures a A,,.

Dans le cas de I’évaporation/condensation, le domaine d’instabilité est le méme (instabilité pour

A > Ap,), mais cette fois la longueur d’onde qui se développe le plus vite est A = 2\, [79].

Grinfeld Dans une étude plus complexe du point de vue mathématique [80], Grinfeld démontre de
maniere générale que 1’énergie élastique d’un solide avec une surface rugueuse est roujours plus faible
que I’énergie élastique du méme solide avec une surface plane (en conservant la méme quantité de
matiere entre les deux solides, et en supposant que la surface rugueuse est une perturbation de la surface
plane). La perte en énergie élastique est exprimée en fonction des champs élastiques et d’une fonction
A(x) des variations des hauteurs par rapport a la surface plane. Le passage d’une surface plane a une
surface rugueuse (décrite par A(x)) s’accompagne d’une augmentation de 1’énergie de surface.

Les conclusions schématiques de I’analyse de Grinfeld dans le cas de solides isotropes, incompres-
sibles (mais déformables) sont les suivantes :

— si la diffusion est autorisée sur une surface, des contraintes de cisaillement — aussi petites soient-

elles — déstabiliseront toujours une surface plane ;
— la tension de surface supprime les instabilités aux faibles longueurs d’ondes ;
— la longueur d’onde de coupure est définie par \,, = 7o, /72, avec 1 le module de cisaillement,

o, la tension de surface, et 7 la contrainte de cisaillement maximum.

Synthese La rugosité des surfaces a 1’équilibre est donc liée a 1’état de contrainte des solides. Les
exemples extraits des études précédentes sont généralement des cas d’hétéroépitaxie (sauf Asaro et
Tiller) : la contrainte du solide est induite par la différence de paramétre de maille entre une couche
et un substrat.

Le cas de contraintes périodiques créées par des réseaux de défauts périodiques n’a pas encore été
traité dans la littérature, hormis une approche proposée par Glas [81]. Le travail de Glas a pour but
de calculer les contraintes induites en surface par un ensemble d’ilots enterrés (afin de comprendre les
phénomenes d’organisation en phase ou en anti-phase dans les empilements de couches d’ilots). Les
contraintes générées par les flots enterrés n’ont pas la méme forme que celles générées par les disloca-

tions. En particulier, les flots enterrés sont en désaccord paramétrique avec le matériau qui les entoure,
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Chapitre 4. Surface et croissance

ce sont donc des inclusions induisant des changements de volume dans une matrice cristalline. On peut
donc s’attendre a des valeurs de champs élastiques plus fortes que pour des réseaux de dislocations vis.
Mais concernant la stabilité de la surface libre vis-a-vis de la rugosité, le résultat principal de cet article
est que cette surface est instable. Il n’y a pas d’analyse de la stabilité en fonction de la longueur d’onde
de rugosité.

Il est donc difficile de raisonner de maniere quantitative sur la rugosité de nos échantillons, et donc
ensuite de prédire le comportement de la croissance de Ge sur un substrat contraint périodiquement et
rugueux. Il faudrait développer le méme type de calcul que Glas, avec des dislocations vis périodiques.

Au vu des résultats d’observations de surfaces réalisées lors de cette these, on peut néanmoins tenter
un raisonnement qualitatif. Lorsque la couche est épaisse, I’énergie élastique en surface est faible a cause
de sa décroissance exponentielle avec I’épaisseur. Les instabilités de rugosité liées a la contrainte sont
donc sensiblement les mémes que pour un substrat massif. On observe des surfaces a marches (Fig. 4.4).
Lorsque la couche est mince, 1’énergie élastique devient plus forte, avec pour conséquence I’instabilité
de la surface. D’apres les observations (Fig. 4.5(a)), la rugosité ainsi créée n’est pas corrélée.

La longueur d’onde critique calculée pour du silicium contraint 2 5 GPa vaut 7.47 nm. Ce calcul
(approximé, puisque notre échantillon ne subit pas une contrainte biaxiale, mais une modulation pério-
dique de contraintes) tend a prouver que la rugosité se développe avec des distances caractéristiques plus
faibles que les périodicités des dislocations, et donc qu’on pourrait avoir un écrantage de I’effet élastique
par la rugosité.

On peut alors s’interroger sur 1’épaisseur de la couche collée comme parameétre permettant de dimi-
nuer 1’énergie élastique de surface. Supposons que nous voulons que la longueur d’onde minimum de
rugosité définie par Asaro et Tiller soit égale a la périodicité de notre réseau de dislocations. Quelle doit

étre 1’épaisseur de la couche collée (on appellera cette épaisseur épaisseur de transition) ?

10000

» F1G. 4.8: Variation de la longueur d’onde minimum
1000 & 3 L, . L.
5 E de rugosité en fonction de I’épaisseur de la couche

100 4 collée. Cette variation est calculée a partir de la dé-

finition d’Asaro et Tiller (Eq. (4.2)). Cette varia-

—044° (50 nm)] |

— (])-8" 8; nm; tion est représentée pour trois valeurs différentes de
.0° nm)| ]

I’angle de collage. Les lignes horizontales donnent

Longueur d’onde minimum de rugosité (nm)

la valeur de la périodicité des réseaux de disloca-

0,1 L 1 L 1 L 1 L . . . .
0 10 20 30 40 tions vis en fonction de I’angle de rotation.

Epaisseur (nm)

La figure 4.8 donne les résultats de calcul de la longueur d’onde minimum de rugosité en fonction

de I’épaisseur. On a dessiné sur cette figures des segments horizontaux, dont les positions en ordonnée
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4.3. Structuration de surface des substrats collés

correspondent aux valeurs des périodicités des réseaux de dislocations en fonction de 1’angle de collage.
L’intersection, pour un angle de rotation donné, entre une courbe de longueur d’onde minimum de ru-
gosité et le segment donnant la période du réseau de dislocations permet de définir une épaisseur. En
considérant le critere proposé précédemment (longueur d’onde minimum de rugosité égale I’épaisseur),
pour 1°, I’épaisseur de transition vaut 9 nm, 16 nm pour 0.6° et 18 nm pour 0.44°. La figure 4.6(a), on
observe la surface d’un échantillon dont I’épaisseur de la couche collée est 10 nm, avec un angle de
rotation de 1°. Cette surface est rugueuse, ce qui indique que les épaisseurs qu’on vient de calculer sont
sous-estimées. La principale approximation que nous avons faite est de considérer que la contrainte était
homogene dans nos échantillons. Il faudrait considérer le cas d’une contrainte périodique pour calculer

les longueurs d’ondes de rugosité, ce qui & ma connaissance n’a encore jamais été fait.

4.3 Structuration de surface des substrats collés

La rugosité non-corrélée de surface semble étre un parametre limitant pour 1’auto-organisation par
des contraintes. Il a donc été imaginé [41, 38, 82] de graver la surfaces de ces échantillons pour créer une

rugosité corrélée.

4.3.1 Révélation d’une morphologie spontanément corrélée

Avant de graver volontairement les surfaces d’échantillons collés, nous avons observé une morpho-
logie spontanément corrélée. L’ échantillon?! considéré est collé en rotation et en flexion, avec des angles
contr6lés par la rotation des méplats des substrats (Ia rotation est autour de 1°). Cet échantillon a été
aminci par une oxydation thermique sacrificielle, de manicre a amener la surface libre trés pres de 1’in-
terface de collage. Les expériences de TEM ou de GIXRD n’ont jamais mis en évidence une couche
collée et un réseau de dislocations. On peut donc supposer que I’amincissement s’est arrété pres de

I’interface ou qu’il est allé juste au dela.

Observation STM de la surface

Apres désoxydation et recuit sous vide, la surface de 1’échantillon présente des ondulations a longue
distance, sous forme de vagues. La périodicité de ces vagues est 185 nm, pour une amplitude de 6 A
environ. On peut en outre distinguer localement des ondulations a plus courte échelle, sur un réseau
carré. Ces modulations sont treés faibles, leur amplitude vaut environ 1 a 2 A pour une période de 50 nm

environ. Ces modulations sont quasiment noyées dans une rugosité non corrélée.

2'Echantillon Soi11996.

91



Chapitre 4.

Surface et croissance

F1G. 4.9: Image STM d’une rugosité naturellement
corrélée sur un substrat collé. Echelle : 1400 x 1400
nm. L’insert donne 1’auto-corrélation de cette sur-
face (échelle : 1400 x 1400 nm). La périodicité des
vagues est de 192 nm. Bords de 1’image alignés a
60° des directions < 110 >. Conditions d’image-
rie : -1.9 'V, 98 pA.

Pour étudier cette rugosité spécifique, on utilise des techniques de rayons X, qui permettent d’intégrer

le signal sur de grandes surfaces, et donc d’obtenir de bonnes statistiques.

Etude de la rugosité par GISAXS et diffusion diffuse

Lors d’une expérience a I’ESRF (sur la ligne ID32) sur cet échantillon, nous avons observé une

tache de diffusion différente du signal de réflexion, proche du plan spéculaire, relativement intense (voir

Fig. 4.10). La position de cette tache dépendait de 1’azimut d’observation.

F1G. 4.10: Observation GISAXS de la rugosité cor-
rélée en vagues de I’échantillon de la figure 4.9. Les
figures a) et b) sont prises a deux azimuts différents.
Les fleches pointent sur une tache de diffusion tres
intense (100 fois plus intense que n’importe quel

autre point de la figure) proche du plan spéculaire.

Lors de nos expériences GISAXS, I’échantillon est positionné sur la té€te goniométrique grace a des

berceaux de telle sorte que les angles d’incidence «; et 6; sont fixés et indépendants de I’azimut. La
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4.3. Structuration de surface des substrats collés

caméra enregistre I’intensité dans un plan normal a la direction de propagation du faisceau. La distance
échantillon-caméra est connue, donc chaque pixel de la caméra, repéré par ses coordonnées (z,y) peut
étre associé de maniere univoque a un couple d’angle d’émergence (cvf, 6). Si on reprend les expressions
des composantes du transfert de moment en fonction des angles (Eq. (2.4), Fig 2.15), on en déduit
qu’a chaque pixel on peut attribuer un transfert de moment unique. En particulier, on peut calculer la
composante ¢, qui généralement est négligée.

Cette composante est négligée parce que dans la géométrie GISAXS les ordres de grandeur des
composantes du transfert de moment ne sont pas les mémes selon les axes z. et y.. Calculons le rapport
|qy/qz| pour le cas ou g, est associé a un angle de déviation (3 parallelement au plan de 1’échantillon et
gz est associé a la méme déviation 3 mais perpendiculairement au plan de I’échantillon. ¢’est-a-dire g,

est défini par (ay = 0, 0y = [3), et g, est défini par (ay = 3, 6y = 0) sur la figure 2.15. Alors il vient :

|9y/¢z| = [sin 3/ (cos B — cos )|

Ce ratio est supérieur a 100 pour des angles (3 compris entre 0.1° et 1.2°, ce qui correspond a nos
conditions expérimentales (a; = 0.2° and §; = 0°). Comme on peut relier le transfert de moment a la
périodicité d dans 1’espace réel par la relation d = 27/|q], cela signifie que les périodicités sondées le

long de la direction = sont 100 fois plus grandes que les périodicités sondées le long de la direction y.

600

F1G. 4.11: Périodicit¢é mesurée en GISAXS en 500
fonction de I’azimut. Les points représentent la pé-

400
riodicité associée a la tache de diffusion mesurée en

GISAXS en fonction de I’azimut. La courbe conti-
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La figure 4.11 donne un relevé des distances correspondant a la tache de diffusion en fonction de
I’azimut. Ce comportement a été modélisé par un modele géométrique simple : des objets diffusants sous
forme de lignes paralleles entre elles, de période d. La longueur d,(w) qui est la distance entre deux
lignes paralleles mesurées le long de la direction de propagation des rayons X, est reliée a la périodicité
d par d,(w) = d/ cosw. La période déduite de ce modele est 180 nm.

Pour vérifier cette hypothese d’un transfert de moment en g, mesuré en GISAXS, nous avons effectué
des mesures de diffusion diffuse, en enregistrant le signal diffusé par un échantillon en fonction de g,

a gy = 0 et a g, quasiment constant (la variation en g, due a la courbure de la trajectoire dans I’espace
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réciproque, est faible). Pour ce faire, on se place a §; = 0y = 0, et on fait varier o; et oy de sorte que

o + oy soit constant.

0 0,5 1 1,5 2
T [ T [ T I T [ [ [ I
o= 140°
-
<
=]
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3
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»=-120°
|
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F1G. 4.12: Mesures de diffusion diffuse pour a; + oy = 2°. L’intensité est enregistrée en fonction de I’angle
d’incidence, en faisant varier I’azimut 10° par 10°. On observe des pics de corrélation dont les positions angulaires
varient avec 1’azimut. L’insert présente une courbe compléte, avec les ailes de Yoneda [83] en extrémité. Sur la

figure principale, les ailes de Yoneda ont été coupées a la mesure.

L’expérience de diffusion diffuse a été réalisée sur GMT (BM32), a une longueur d’onde de 0.68507 A.
Nous avons choisi a; + ay = 2°. Le résultat de cette expérience est présenté sur la figure 4.12. On ob-
serve des pics de corrélation symétriques, dont I’écartement varie avec 1’azimut. On observe en insert une
courbe complete, avec des ailes de Yoneda [83]. Cet effet d’augmentation de I’intensité est dii aux effets
de réfraction en incidence rasante, que ce soit en incidence ou en émergence. La période correspondant

aux pics de corrélation se calcule par

>

" 2Aa sin(o; + ayr)/2

ou A« est I’angle entre la bosse de corrélation considérée et le centre de la courbe. Le calcul de la période
a partir des pics de corrélation donne 210 nm 4 10 nm.
D’apres Sinha [84] et Palasantzas [85], dans le cadre de la DWBA, I’intensité de rayons X diffusés

par une surface dépend de la fonction de corrélation des hauteurs de cette surface. Si on note z(r) la
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fonction des hauteurs qui décrit la surface®?, alors la fonction de corrélation des hauteurs est définie par

C(R) =< z(r + R)z(r) >, ou < ... > est la moyenne spatiale sur r. L’intensité peut alors s’écrire :

I(qz) oc| T(ki) [*| T(ky) [* S(4z)

o0 4.4)
S(ge) o /0 (el="C(R) _ 1) cos(qu R)dR
avec k; et k¢ les vecteurs d’onde incidents et réfléchis, et T'(k) les coefficients de transmission de Fresnel
(voir Eq. (2.9)).
La simulation de la diffusion diffuse revient donc a trouver une fonction de corrélation qui décrit
correctement la surface.

Cette fonction de corrélation est accessible par les mesures STM (Fig. 4.9). Sur la figure 4.13(a), nous

1 T I T I T [ T T T T T
,g 0,8 a) * e Corrélation expériementale |
= | — Ajustement |
N—"
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= -
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=
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FI1G. 4.13: Coupes de la fonction d’auto-corrélation des hauteurs de la surface (Fig. 4.9). a) Coupe dans une

direction parallele aux vagues. b) Coupe dans une direction perpendiculaire aux vagues.

avons reporté la coupe de 1’auto-corrélation parallele aux vagues. Cette courbe est interprétée comme

I’auto-corrélation d’une surface rugueuse, et il est possible d’en faire un ajustement en utilisant une

Zcette fonction z(r) est a valeur moyenne nulle.
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formulation classique (8415 :

Cyrug(R) = o2e— B/

Ce modele décrit une rugosité dont la fonction des hauteurs est une variable aléatoire h,.,4(R) de type
Gaussien. Dans cette équation, o est la moyenne quadratique de la rugosité, H est I’exposant de rugosité,
et £ est une longueur de coupure. Dans notre cas, comme 1’auto-corrélation est normalisée entre O et 1,
o n’a pas de signification. L’ajustement (voir Fig. 4.13(a)) de 1’auto-corrélation parallele aux vagues
nous permet d’extraire H = 0.2 et £ = 65 nm. Ces parametres seront réutilisés pour la corrélation
perpendiculaire aux vagues.

La figure 4.13(b) représente la coupe perpendiculaire aux vagues de 1’auto-corrélation des hauteurs de
la surface. On y observe la contribution de la rugosité (au centre), et une composante oscillante corrélée
a grande échelle. Notons hyqgues(RR) 1a fonction des hauteurs qui décrit la composante oscillante de la

surface. Alors la hauteur en un point de la surface peut étre décrite par :
h(R) = hvagues(R) X hrug(R)

Cette formulation n’est pas pratique a programmer, parce que /1,4 €st une variable aléatoire. Nous avons
donc choisi de maniere semi-empirique la fonction de corrélation suivante :

2 P 2 &
010 = Acos (2TEE2) Ay os (2R AT @5

A et B sont des constantes de normalisation, L est la période des oscillations, &; est la longueur de
coupure des vagues, et &2 est la longueur de coupure de la rugosité. Le terme cosw dans cette équation
permet de prendre en compte la variation d’azimut. En utilisant les mémes parametres de rugosité que
pour la corrélation parallele (H = 0.2 et & = 65 nm), la corrélation parallele expérimentale est bien dé-
crite (voir Fig. 4.13(b)) par les parametres suivants : £; = 1 um et L = 180 nm. Les valeurs numériques
des constantes A et B ne sont pas significatives.

La simulation de la diffusion diffuse se fait en substituant 1’équation (4.5) dans I’équation (4.4). Sur
la figure 4.14, nous avons reporté les résultats de cette simulation : la diffusion diffuse est calculée pour
différents azimuts, de w = —80° a w = 4-80°, tous les 10°. On peut observer, aux extrémités de chaque
courbe, les ailes de Yoneda, dont la position est indépendante de 1’azimut. On observe aussi sur cette
figure des bosses de diffusion dont la position dépend de 1’azimut. Ces bosses de diffusion sont dues a
la rugosité périodique de la surface, et sont tout a fait en accord avec les résultats expérimentaux des

mesures de diffusion diffuse de la figure 4.12.

Bmodele défini pour des surfaces dites self-affines. 11 existe d’autres modeles pour décrire la rugosité de surface. Pour des
liquides, voir par exemple [86]. Pour des surfaces avec une diffusion anisotrope (présence de marches ou de barrieres), voir par

exemple [87].
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Intensité (u. a.)

Angle d’incidence (degrés)

F1G. 4.14: Simulation de la diffusion diffuse de rayons X d’apres la fonction de corrélation des images STM, en
faisant varier I’azimut de w = —80° (courbe du bas) a w = +80° (courbe du haut) tous les 10°. Les courbes sont
décalées verticalement pour plus de clarté. Les courbes w = 4+90° ne sont pas tracées a cause d’une divergence

numérique du calcul.

Nous avons donc vérifié, par 1’expérience de diffusion diffuse et les simulations, que la tache de
diffusion visible en GISAXS proche de I’axe spéculaire peut étre interprétée comme une diffusion de
I’échantillon dans la direction du faisceau X. Le fait que cette diffusion existe et soit aussi intense montre
que les vagues sont corrélées sur de grandes distances, ce qui est confirmé en STM, mé&me si la cohérence

des vagues est difficile a quantifier en STM (le champ limite du STM est 6 x 6um).

Comme il a été mentionné avant, les expériences de diffraction et de microscopie électronique n’ont
pas mis en évidence de couche collée ou de réseau de dislocations. L’hypothése que 1’on peut donc
faire est que 1’amincissement (par oxydation thermique sacrificielle) a été plus important que prévu.
En se rapprochant du plan de dislocations, donc des fortes contraintes, la vitesse locale d’oxydation
pourrait étre modifiée en fonction des variations des champs élastiques. La configuration observée (des
vagues paralleles, corrélées sur de grandes distances) semble indiquer que cette morphologie est une
révélation des champs élastiques des dislocations mixtes. En effet, une simple relaxation élastique donne

des amplitudes de déplacements beaucoup plus faibles [44].

Les différentes périodicités mesurées sont 185 nm en STM, 180 nm en GISAXS et 210 nm en dif-
fusion diffuse, toutes ces valeurs sont a 10 nm pres. Les angles de flexion correspondant sont 0.0841°,
0.0864° et 0.0741°. En STM, on n’a qu’une vue locale de 1’échantillon. L’information n’est donc pas

moyennée. Néanmoins, il y a aussi une différence notable de résultat entre le GISAXS et la diffusion
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diffuse. Une explication possible, qui englobe le cas du STM, est que ces échantillons proviennent de
la méme plaque, mais pas forcément du mé&me endroit sur la plaque. Une faible courbure des plaques
au cours du collage, ou une variation locale des angles par rapport a la normale a la surface pourrait
expliquer de faibles différences d’angle de collage en flexion.

En dehors des images STM, ou on peut apercevoir localement des ondulations a plus courtes dis-
tances de symétrie 4, aucun signal provenant d’un réseau carré de dislocations ou d’une corrugation

carrée n’a été observé par les techniques de GISAXS ou de diffusion diffuse.

Croissance de germanium

Un dépdt de Ge a été effectué apres I’observation de la surface par STM. Le dépot de 9 A d’épaisseur
équivalente a été réalisé a 350°C. Les ilots observés sont petits (2.5 nm de hauteur, entre 7 et 8.5 nm de

diametre). Aucun ordre particulier ne peut étre mesuré.

(a) Recuit du dépdt de Ge a 450°C pendant 10 minutes. (b) Auto-corrélation et transformée de Fourier (en insert).
Echelle : 1120 x 1120 nm. Bords de I’image alignés a 30° Le signal de la transformée de Fourier n’est pas iso-
des directions < 110 >. Conditions d’imagerie : -3.7 V, trope. La symétrie 4 est confirmée au centre de 1’auto-
91 pA. corrélation.

F1G. 4.15: Observation STM du recuit du dépot de Ge/Si(001) sur la surface corrélée (Fig. 4.9). L’analyse de
I’image par transformée de Fourier et auto-corrélation révele un ordre a treés courte distance, avec seulement des

premiers voisins corrélés, mais pas de deuxiemes voisins.

L’échantillon a ensuite été recuit a 450°C pendant 10 minutes. On observe toujours les flots, dont les
tailles ont un peu augmenté (diametres entre 13 et 17 nm). La distribution des tailles est plus large. A
grande distance, on observe toujours les ondulations de la surface (Fig. 4.15(a)).

L analyse par transformée de Fourier et par auto-corrélation (Fig. 4.15(b)) révele une anisotropie du

dépdt qui n’était pas présente avant le recuit. Cette anisotropie, de symétrie 4, est la trace d’un ordre
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F1G. 4.16: Coupe perpendiculaire aux vagues de 1’auto-corrélation des hauteurs de la surface. a) Vue générale. b)

Zoom sur la partie centrale.

a courte distance. Une coupe de I’image auto-corrélée permet de mesurer les distances entre premiers
voisins (Fig. 4.16). La distance mesurée entre premiers voisins est de 23.5 & 1 nm. Notons que cette
distance correspond approximativement a la moitié de la période mesurée du gaufrage de surface, et que
les directions dans lesquelles on observe ces corrélations sont les directions < 110 >, c’est-a-dire les
directions des dislocations vis.

D’apres les analyses de Fourier et les auto-corrélations, ce dép6t montre un ordre a courte distance.
La structuration de cette surface n’était pas contrélée précisément. L’étape suivante consiste a attaquer
spécifiquement des surfaces d’échantillons collés pour révéler, avant dépdt, de maniere plus importante

et contrdlée, des morphologies corrélées.

4.3.2 Attaque chimique des réseaux de dislocations

Le but de cette section est de montrer comment créer a la surface d’un échantillon une morphologie
corrélée de méme période que les réseaux de dislocations. Le moyen que nous allons utiliser est la

gravure chimique.

Les différents mélanges d’attaque

Pour obtenir une morphologie en relation avec les réseaux de dislocations, la vitesse de gravure doit
varier avec I’état de contrainte de la surface. C’est ce qu’on appelle une gravure chimique préférentielle.

Historiquement, la gravure chimique préférentielle a été utilisée par les microscopistes pour 1’étude
des dislocations : la gravure autour d’une dislocation émergente crée des morphologies spécifiques
(bosses, trous). De cette maniere, il était possible de déterminer quel type de dislocation émergeait a
la surface et en quelle quantité. Notre utilisation est différente : nous voulons graver du silicium dont
les dislocations sont enterrées sous la surface. De plus, les dislocations que nous utilisons sont confinées
dans le plan d’interface, donc non émergentes.

Dans la littérature (voir Ref. [88] pour une revue), les solutions proposées sont généralement compo-
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sées d’un agent oxydant et d’acide fluorhydrique. On peut distinguer deux grands types de solutions en
fonction de I’agent oxydant : les solutions a base de chrome (Sirtl etch, Secco etch, Schimmel etch, Yang
etch), et les solutions a base d’acide nitrique (Dash etch, Sopori etch). Deux solutions ont été testées : le
Dash etch et le Yang etch [89].

Le Dash etch est un mélange d’acides fluorhydrique, nitrique et acétique. Les proportions conseillées
sont 1 volume de HF (49%), 3 volumes de HNOj3 (70%) et 10 volumes de CH3COOH (100%). L’acide
nitrique oxyde le silicium et I’acide fluorhydrique le désoxyde. L’acide acétique sert de solvant.

Il existe deux points critiques pour la gravure de nos échantillons : I’homogénéité de I’attaque a la
surface de I’échantillon, et le contrdle de la profondeur de gravure. Pour ces deux raisons, nous avons
utilisé des substrats SOI pour calibrer I’attaque. En effet, grace a I’éllipsométrie, il est possible de mesurer
précisément (2 I’ Angstrom pres) 1’épaisseur de la couche supérieure de silicium. C’est donc un moyen de
calibration de la vitesse d’attaque. Deuxiemement, I’homogénéité de 1’attaque peut se vérifier “a I’ceil”
sur du SOI : des variations d’épaisseur de la couche supérieure de silicium de quelques nanometres
induisent des changements de couleurs tres nets de la surface.

Les attaques de SOI par le Dash etch ont montré que ce mélange grave de maniere fortement in-
homogene : de grosses disparités de couleurs apparaissent a la surface. En se basant sur une attaque
suffisamment homog@ne, une vitesse approximative a été établie (environ 1400 A pour 20 minutes d’at-
taque).

Le Yang etch est une modification du Sirtl etch; c’est un mélange d’acide fluorhydrique, d’eau et
d’oxyde de chrome. Cette solution a été testée parce que Yang [89] a remarqué en 1984 I’efficacité de
ce mélange a révéler des dislocations paralleles a la surface. D’aprés Yang, les proportions optimales
pour des surfaces (001) sont 50 ml de HF 50%, 50 ml H2O et 7.5 g de CrO3. Néanmoins, la vitesse
d’attaque correspondante de 1.5 pm par minute est trop importante. Nous avons donc testé plusieurs
concentrations :

— mélange Y1 : 50 ml de HF 50%, 50 ml H2O et 0.75 g de CrOs ;

— mélange Y2 : 50 ml de HF 50%, 50 ml H2O et 0.148 g de CrOs ;

— mélange Y3 : 1 ml de HF 50%, 100 ml H2O et 0.01184 g de CrOs ;

Le mélange Y3 est inspiré de la référence [82].

La premiere constatation que 1’on peut faire est que I’attaque par ce mélange est beaucoup plus ho-
mogene que le Dash etch. Les échantillons de SOI attaqués sont trés homogenes en couleur. De plus
contrairement au Dash etch, le départ d’attaque est immédiat. La profondeur d’attaque est linéaire avec
le temps, ce qui signifie que la vitesse d’attaque est constante (2 1’échelle de quelques minutes). L’ étalon-
nage par ellipsométrie est reproductible, donc fiable. Les vitesses d’attaque mesurées sont les suivantes

(pour une température de 0°C) :
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— mélange Y1 : 1600 A/minute ;
— mélange Y2 : 400 A/minute ;
— mélange Y3 : 37.5 A/minute.

Résultats de gravure avec le Dash etch

Malgré les problémes de reproductibilité, le Dash etch a été utilisé pour structurer un échantillon®*
(nommé A par la suite). Les parametres de 1’échantillon A sont :

— rotation : ¢ = 0.88°;

— pas de flexion ;

— épaisseur initiale de la couche collée : h; = 110 nm.

Cet échantillon a été attaqué environ 15 minutes dans le Dash etch (échantillon Al). La figure 4.17(a)
donne une image STM de la morphologie de surface. La surface est structurée par un réseau carré de plots
de silicium, de période 25 nm. Cette période correspond a la période du réseau de dislocations vis (0.88"
donne 25 nm par la formule de Frank). L’orientation du réseau, selon < 110 > correspond aussi aux
directions du réseau de dislocations. On a donc transféré la périodicité du réseau de dislocations a la
morphologie de surface.

Un détail intéressant sur cette image est la présence de la trace d’une ligne de dislocation mixte.
On observe en effet, en haut de I’image, ce qui pourrait ressembler a une marche. De part et d’autre
de cette trace, les réseaux carrés de plots sont décalés d’une demi-période®. Ceci est caractéristique de
I’interaction d’une ligne de dislocation mixte avec un réseau carré de dislocations vis (voir la figure 2.13).

La figure 4.17(b) donne la transformée de Fourier d’une observation STM de cette surface a plus
grande échelle. Ceci permet de vérifier la régularité du réseau morphologique.

On a donc obtenu sur 1’échantillon A une morphologie périodique, corrélée a grande distance, avec
un pas controlé de 25 nm. Le probléme de cette expérience est la reproductibilité des résultats, a cause

de la solution chimique utilisée.

Protocole expérimental

Apres avoir constaté les problemes de reproductibilité li€s au Dash etch, le Yang etch a été choisi et
un protocole expérimental a été mis en place. Les étapes de ce protocole sont :

— nettoyage des contaminants organiques dans un bain d’isopropanol pendant quelques heures ;

— nettoyage des contaminants métalliques dans une solution d’attaque & base d’acide chlorhydrique

(SC2 par exemple) ;

**Echantillon SOI06008.
e lecteur peut s’en persuader en regardant la figure en incidence rasante le long d’une direction du réseau
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(a) Image STM de la structuration. Echelle : 1120 x 1120

nm. Périodicité : 25 nm. Hauteur des plots : environ 3
nm. Forme : arrondie. Les directions < 110 > sont don-
nées par les directions des tranchées. Echelle verticale

min/max : 8 nm. Conditions d’imagerie : 5.5 V, 101 pA.

(b) Transformée de Fourier d’une observation de 1680 X

1680 nm. On observe les pics de périodicité du réseau
carré. La présence de plusieurs ordres visibles souligne la

cohérence du réseau.

F1G. 4.17: Structuration de surface par le Dash etch sur 1’échantillon Al (¢ = 0.88°, h; = 110nm).

— ringage a I’eau désionisée, en mesurant la résistivité ;

— désoxydation HF, en vapeur pour les oxydes minces et en bain pour les oxydes épais. A cause de

I’hydrophobie des surfaces de Si désoxydées, les échantillons sont secs (démouillage) apres cette

étape ;

— attaque chimique préférentielle, & température controlée ;

— arrét de ’attaque dans un bain d’eau ;

— attaque a I’acide chlorhydrique pour enlever les particules métalliques ;

— rincage a I’eau désionisée ;
— désoxydation HF;

— rincage a I’eau désionisée.

A la fin, les échantillons se réoxydent a I’air, et forment un oxyde natif de quelques Angstroms d’épais-

seur. Les surfaces sont observées en AFM, et les plus intéressantes sont étudiées en STM (apres désoxy-

dation).

La vitesse d’attaque de ces solutions est fortement dépendante de la température. Pour contrdler

précisément cette température, nous avons donc utilisé un bain de régulation en température. Un mélange
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bécher téflon

nacelle téflon

échantillon

F1G. 4.18: Dispositif expérimental de 1’attaque chi- mﬁ

d’attaque

mique préférentielle.

bain eau +
glace pilée

d’eau et de glace pilée régule la température de I’ensemble a 0°C. Avant de procéder a I’attaque, il est
donc nécessaire de laisser au mélange le temps de thermaliser. Le schéma du dispositif expérimental est

indiqué sur la figure 4.18.

Résultats de gravure avec le Yang etch

Nous avons donc ensuite testé le Yang etch, toujours sur I’échantillon A. Deux concentrations diffé-
rentes ont été testées (mélanges Y2 et Y3), correspondant a deux vitesses d’attaques de 400 et 37.5 A res-
pectivement. Parmi toute une série de profondeurs d’attaque différentes, nous présentons ici les résultats
pour une gravure de 90 nm, c’est-a-dire une épaisseur restante de couche collée de 20 nm. L’échantillon

A2 a été attaqué avec la solution Y2 et I’échantillon A3 avec la solution Y3.

F1G. 4.19: Surface de I’échantillon A2 (¢ =
0.88°, h; = 110 nm) vue en AFM. Echelle :
5 x 5 pum. Epaisseur restante nominale : 200 A La

surface est rugueuse, sans structuration périodique.

La surface de I’échantillon A2 est rugueuse, sans structuration périodique (Fig. 4.19). La surface de
I’échantillon A3 (Fig. 4.20(a)) présente une structuration périodique, moins marquée que 1’échantillon
A1l. Nous pouvons donc en déduire que la vitesse d’attaque est un parametre important pour la sélectivité.

Nous reviendrons sur ce point dans la prochaine section.

103



Chapitre 4. Surface et croissance

(a) Image AFM de la surface. Echelle : 1000 x 1000 nm. (b) Auto-corrélation de la surface. La structuration est

Périodicité : 25 nm. faible.

F1G. 4.20: Etude AFM de I’échantillon A3 (¢ = 0.88°, h; = 110 nm). Epaisseur restante nominale : 200 A.

Nous avons ensuite testé le Yang etch, dans la configuration Y3, sur un autre échantillon (B). Les
parametres de 1’échantillon B sont?° :

— rotation : 1.0°;

— pas de flexion ;

— épaisseur de la couche collée : h; = 10 nm.

(a) Image AFM de la surface. Echelle : 2000 x 2000 nm. (b) Transformée de Fourier de la surface. Cette diffusion

est caractéristique d’une surface rugueuse, non corrélée.

F1G. 4.21: Etude AFM de I’échantillon B1 (¢ = 1.0°, h; = 10 nm). Epaisseur restante nominale : 62 A.

26Echantillon SOI06007.
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La couche collée plus fine présente 1’avantage de nécessiter des temps d’attaque plus courts, combiné
avec des champs élastiques plus intenses.

Comme cette solution chimique est bien contrdlée, plusieurs expériences ont pu étre menées sur
I’échantillon B en fonction de la profondeur d’attaque. En effet, pour une vitesse d’attaque de 37.5
A/minute, une erreur de 5 secondes sur le temps d’attaque se traduit par un erreur d’environ 3 A en
épaisseur (en supposant que la vitesse moyenne d’attaque ne varie pas lorsque 1’on se rapproche du plan

de collage). L’ensemble des résultats est rappelé dans le tableau 4.1.

Echantillon | Solution | Vitesse (A/min) Position de la surface’ (A) Structuration

Al Dash ~ 70 + 50 oui*

A2 Y2 400 + 200 non

A3 Y3 37.5 + 200 faible

B1 Y3 37.5 + 62 non

B2 Y3 37.5 + 25 faible

B3 Y3 37.5 +0 faible

B4 Y3 37.5 -12 oui

B5 Y3 37.5 -25 bonne*
B6 Y3 37.5 -50 dégradée

TAB. 4.1: Récapitulatif des expériences de gravure chimique sélective. “Dash”, “Y2” et “Y3” correspondent aux
différents types de mélanges d’attaque. TPosition visée de la surface par rapport au plan de dislocations. *La

diffraction indique la présence d’un réseau de dislocations.

Nous présentons ici 6 résultats différents pour 1’échantillon B (p = 1.0°, h; = 10nm), a différentes

profondeurs de gravures :

— I’échantillon B1 a été attaqué 1 minute avec la solution Y3. Il reste donc 62 A de couche collée.
Observé en AFM, cet échantillon ne présente pas de structuration de surface (Fig 4.21);

— I’échantillon B2 a été attaqué 2 minutes, ce qui laisse environ 25 A de couche collée. Les observa-
tions AFM (Fig. 4.22) montrent des zones de gravure périodique. Les motifs ne sont pas nettement
définis, mélangés avec de la rugosité. La gravure n’est pas homogene ;

— I’échantillon B3 (observations non présentées) a été attaqué 2 minutes 40 secondes. Ce temps de
gravure correspond a ramener la surface au niveau du plan des dislocations. Les résultats sont
similaires a 1’échantillon B2 ;

— I’échantillon B4 a été gravé 3 minutes, ce qui devrait amener la surface a 12 A sous I'interface et

donc enlever les réseaux de dislocations. Les résultats sont bons (voir Fig. 4.23), avec des motifs
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(a) Image AFM de la surface. Echelle : 2000 x 2000 nm. (b) Transformée de Fourier de la surface. Les structures
Les motifs périodiques sont visibles en haut a gauche de de la transformée de Fourier confirment I’existence d’une
I’'image. corrélation de la morphologie.

FI1G. 4.22: Etude AFM de I’échantillon B2 (¢ = 1.0°, h; = 10 nm). Epaisseur restante nominale : 25 A.

(a) Image STM de la surface. Echelle : 500 x 500 nm. (b) Image STM de la surface. Echelle : 200 x 200 nm. Le
Les directions < 110 > sont données par les directions changement d’échelle permet de mieux observer la forme
des tranchées. Echelle verticale min/max : 6 nm. Condi- de la structuration. Les directions < 110 > sont don-
tions d’imagerie : 4.08 V, 122 pA. nées par les directions des tranchées. Echelle verticale

min/max : 6 nm. Conditions d’imagerie : 4 V, 113 pA.

FI1G. 4.23: Etude STM de I’échantillon B4 (¢ = 1.0°, h; = 10nm). Position nominale de la surface : 12 A sous

I’interface de collage.

bien définis. Les motifs de gravure peuvent étre décrits comme des parallélépipedes a bases car-

rées, ou comme une surface plane dans laquelle des tranchées rectilignes ont été gravées. Les tran-
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chées ont une profondeur d’environ 3 nm. La périodicité, de 22 nm environ, correspond aux 21.8
nm des réseaux de dislocations vis. En observant a plus grand grossissement (voir Fig. 4.23(b)), il
s’avere que la surface des motifs est rugueuse ;

— la figure 4.24 rassemble différentes observations de 1’échantillon B5. Cet échantillon a été gravé
pendant 3 minutes et 20 secondes, ce qui correspond a une profondeur de 25 A sous le plan
de dislocations. Cet échantillon est sans conteste le meilleur résultat de cette série de gravures.
L’homogénéité de la gravure est bonne, la présence d’une morphologie périodique a été vérifiée a
chaque observation STM en différents endroits. La périodicité et la cohérence du réseau de surface
est bonne aussi (voir Fig. 4.25(a) et 4.25(b)) : les pics de corrélations et de fréquences sont fins et
nombreux. Les observations a petite échelle (200 x 200 nm, voir Fig. 4.24(b)) montrent que les
motifs sont un peu moins rugueux que pour I’échantillon B4. Ceci peut s’expliquer par la qualité
du nettoyage chimique, 1’échantillon B4 ayant subi un nettoyage moins poussé que le BS5. Les
tranchées (voir Fig. 4.26) ont la méme profondeur que pour I’échantillon B4, mais sont mieux
définies (périodiques a plus grande échelle) ;

— I’échantillon B6 a été gravé 4 minutes, ce qui correspond a 50 A sous le plan de collage. On peut
observer une dégradation de la morphologie, et une rugosité de plus en plus importante.

Sur I’échantillon B5, nous avons effectué une mesure GISAXS sur la ligne BM32. Un cliché GISAXS
est présenté sur la figure 4.27. Les tiges de périodicité de la morphologie sont trés intenses (comparées
au méme échantillon non gravé, voir Fig. 2.40(a)), mais seuls 4 ordres sont visibles de part et d’autre du
faisceau spéculaire. La périodicité mesurée correspond a la périodicité des réseaux de dislocations et a
la périodicité de la morphologie mesurée en STM. La finesse des tiges indique une bonne cohérence a

longue distance de la morphologie.
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(a) Image STM de la surface. Echelle : 800 x 800 nm. (b) Image STM de la surface. Echelle : 200 x 200 nm.
Echelle verticale min/max : 9 nm. Conditions d’image- Echelle verticale min/max : 6 nm. Conditions d’image-
rie : 4.3V, 92 pA. rie : 4.8 V, 57 pA.

(c) Image STM de la surface. Echelle : 500 x 500 nm. (d) Image STM de la surface. Echelle : 800 x 800 nm.
Echelle verticale min/max : 7 nm. Conditions d’image- Echelle verticale min/max : 7.4 nm. Conditions d’image-
rie : 4.55V, 92 pA. rie : 4.8V, 147 pA.

FI1G. 4.24: Etude STM de I’échantillon BS (¢ = 1.0°, h; = 10nm) : surfaces a différentes échelles. Position
nominale de la surface : 25 A sous I'interface de collage. Les directions < 110 > sont données par les directions

des tranchées.
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(a) Auto-corrélation de I’image 4.24(a). (b) Transformée de Fourier de I’image 4.24(a).

F1G. 4.25: Analyse de la surface de I’échantillon B5 (¢ = 1.0°, h; = 10nm) étudiée par STM. Position nominale

de la surface : 25 A sous I'interface de collage.
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F1G. 4.26: Profil des hauteurs d’une surface struc-
turée (Fig. 4.24(b)). La périodicité mesurée (21.5

nm) est tres proche de la périodicité du réseau de
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F1G. 4.27: Etude GISAXS de I’échantillon BS5
(E = 18 keV), dans la direction < 110 >. Temps
de comptage : 45 minutes. Les tiges de troncatures
de la surface associées a la morphologie périodique
sont nettement visibles et trés intenses. On retrouve

la périodicité du réseau de dislocations.
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(a) Image STM de la surface. Echelle : 500 x 500 nm. Les (b) Auto-corrélation de la surface. Les pics de corrélation
structures sont de plus en plus noyées dans une rugosité nettement moins bien définis confirment une dégradation
importante. Echelle verticale min/max : 6 nm. Conditions de la structuration

d’imagerie : 4.1 V, 100 pA.

F1G. 4.28: Etude STM de I’échantillon B6 (¢ = 1.0°, h; = 10nm). Position nominale de la surface : 50 A sous

I’interface de collage.
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Discussion

Les directions des tranchées gravées de toutes les morphologies présentées sont orientées selon les
axes cristallographiques < 110 >. Ces directions sont celles des réseaux de dislocation vis. La périodicité
de la morphologie est égale a la périodicité des réseaux de dislocation. Il est donc établi qu’il est possible
de transférer la périodicité d’un réseau de dislocations vis enterrées a une morphologie de surface. Le
controle de la période de la morphologie se fait en ajustant I’angle de rotation.

Quelques images de microscopie électronique haute résolution ont été réalisées sur la tranche de
I’échantillon Al. D’apres ces images (non montrées), la couche n’est pas entierement gravée, et 1’épais-
seur restante vaut environ 27 nm. Cette épaisseur est inhomogene (a 10 nm pres), mais la microscopie
haute résolution étant extrémement localisée, il est difficile de se rendre compte du degré d’inhomogé-
néité.

Les échantillons A (p = 0.88°, h; = 110 nm) et B (o = 0.88°, h; = 110 nm) ont été étudiés
en GIXRD : voir les figures 2.23(a) et 2.23(b) respectivement. La figure 4.29 présente les résultats des
mesures GIXRD pour les échantillons A1 et BS ( positions respectives nominales de la surface par rapport

a I'interface de collage : +50 A et -25 A).
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(a) Echantillon A1. On mesure toujours un angle de 0.88°. (b) Echantillon B5. Balayage angulaire autour de la po-
Par rapport a un échantillon non gravé, seule la forme du sition (220), pour un angle d’incidence o; = 0.1°
fond diffus change. (E =18 keV).

F1G. 4.29: Balayages angulaire autour de la position (220) pour les échantillons A1 et BS.

La figure de diffraction 4.29(a) n’est pas surprenante, puisque d’apres la TEM le réseau de disloca-
tions est toujours présent. Le fond diffus provient certainement de la diffusion du faisceau par la mor-
phologie. Au contraire, la diffraction 4.29(b) est surprenante puisque la profondeur de gravure de cet

échantillon devait permettre d’enlever le réseau de dislocations. Quelles hypotheses peut-on formuler ?
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— les dislocations ont été enlevées par la gravure, mais la surface est relaxée de maniere périodique
par la morphologie, et la diffraction de surface donne un motif périodique cohérent avec la mor-
phologie. Cet argument n’est pas valable si on considere la finesse des pics satellites, et surtout la
présence d’un pic de Bragg de couche ;

— les dislocations n’ont pas entierement été enlevées par la gravure, ce qui indique un probleme de
vitesse de gravure. Soit il y a une erreur (expérimentale) d’étalonnage de la vitesse de gravure,
soit la vitesse de gravure mesurée sur SOI n’est pas applicable aux cas de substrats contraints, soit
I’attaque est inhomogene et laisse des zones du réseau de dislocations intactes.

Seule la TEM pourrait permettre de répondre précisément a ces questions.

Les lignes de gravure (de tous les échantillons) sont en accord avec les calculs d’élasticité : méme
périodicité et méme orientation que 1’énergie élastique. Notons tout de méme que pour I’échantillon B1,
une épaisseur de 27 nm signifie que la densité maximale d’énergie élastique en surface vaut 2.51074
meV/atome (sans prendre en compte les relaxations morphologiques, mais pour une surface plate en
utilisant I’équation (3.3)). Ce qui nous ameéne a nous demander a quoi la gravure préférentielle est-elle

sensible.

Pour Asaro et Tiller [77], Srolovitz [79] ou Grinfeld [80], la prise en compte des champs élastiques
dans I’évolution d’une surface se fait par I’intermédiaire d’un terme d’énergie élastique. Ce terme est
quadratique, donc foujours positif. En particulier, ceci veut dire qu’une surface en tension et une surface
en compression auront le méme comportement.

Le critére de Bourret [38] pour prévoir la localisation d’ilots en surface ou la localisation de la gravure
préférentielle est aussi I’énergie élastique. L’énergie élastique en surface induite par les dislocations coins
(et mixtes) étant plus forte que celle induite par les dislocations vis, la gravure chimique préférentielle
doit étre dominée par I’influence des dislocations coins (ou mixtes), et les réseaux de dislocations vis ne
devraient pas avoir d’effet lors de la gravure. Nous avons observé que les réseaux de dislocations vis sont
capables d’induire une morphologie de surface (voir toutes les observations STM présentées ci-avant),
et de plus, la présence de lignes de dislocations mixtes n’introduit pas de sur-gravure (voir Fig. 4.17(a)
et 4.24(d)). La différence entre la prédiction et les observations indique que soit I’énergie élastique n’est
pas le bon critere, soit la modélisation n’est pas compléte. En particulier, la dissociation des dislocations
pourrrait jouer un role non négligeable.

L’évolution d’une surface de silicium sous contrainte a été étudiées par Aziz et al. [90] lors d’une
croissance par épitaxie en phase solide. La dépendance des taux de croissance en fonction du signe de la
contrainte (tension ou compression) est clairement établie.

Considérons I’analyse de Yu et Suo [91], qui s’appuie sur les travaux de Aziz et al. [90], et sur les tra-

vaux de Kim et al. [92] (cette publication traite de la gravure d’un échantillon contraint et de son analyse
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par AFM). Le taux de réaction a la surface d’un solide (pour de la gravure ou de la croissance) s’écrit
R = R(F,o0;j), avec F' la force motrice et o;; le tenseur des contraintes. La force motrice correspond
a la diminution d’énergie libre par unité de volume associée a une perte de maticre. Elle peut se mettre

sous la forme :

F=g—w.—kKy (4.6)

avec g la différence d’énergie libre entre les deux phases (le solide non contraint et son environnement),
we la densité d’énergie élastique, x la courbure locale et v 1’énergie de surface. Le taux de réaction peut
soit varier linéairement avec la force motrice (R = M x F’), soit de maniere non-linéaire, auquel cas
R=MxU (%) avec {2 le volume atomique et U une loi cinétique non linéaire. La linéarité dépend
de la proximité des conditions expérimentales par rapport a 1’équilibre thermodynamique. Dans tous les

cas, le taux de réaction dépend de I’énergie élastique par le terme F'.

Le préfacteur M est la mobilité de surface. D’apres Aziz et al. [90, 93], la mobilité de la surface

dépend de la contrainte (champ élastique signé), de la fagon suivante :

M = exp <_Q * UijAVij)

kT

ol ) est une énergie, et AV; est un paramétre nommé volume d’activation, qui est indépendant de la
contrainte. Le taux de réaction dépend donc a la fois de 1’énergie élastique et du champ de contraintes,

ce qui a pu étre vérifier expérimentalement dans le cas de la gravure de 1’aluminium [92].

Dans notre cas, malgré les faibles valeurs d’énergie élastique en surface, il y a deux observations qui

plaident en faveur d’une prépondérance de 1’énergie élastique sur le taux de réaction :

— si la gravure était sensible au signe de la contrainte, on devrait observer une anisotropie en fonction
de I’orientation des lignes. En effet, on peut observer sur la figure 3.4 que les extrema de contrainte
sont positifs selon x; et négatifs selon x3. Or d’apres ce qu’on observe en STM, toutes les lignes
sont gravées de maniére équivalente ;

— la deuxieme observation est tirée des expériences sur les échantillons A2 et A3. Le seul parametre
qui varie entre les deux expériences est la vitesse de gravure. Faire varier la vitesse de gravure
revient a faire varier le terme g de 1’équation (4.6). En effet, si on considére un substrat non
contraint et plan, la force motrice s’écrit F' = g. Donc g est lié a la vitesse moyenne de réaction,
et une variation positive de g augmente le taux de réaction. Donc entre I’échantillon A2 et A3,
lorsqu’on a diminué la vitesse moyenne d’attaque, on a diminué g. L’énergie élastique devient

moins négligeable dans I’équation (4.6) et la morphologie apparait.
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4.3.3 Croissance sur une surface structurée

Nous avons déposé du Ge sur ces surfaces structurées afin de valider le caractere organisant de ces

surfaces pour les dépdts de nano-structures.

Echantillon A

La premiere expérience que nous avons réalisée est le dépot de Ge sur la surface de 1’échantillon Al
(¢ =0.88°, h; =110 nm).

Dans un premier temps, la surface a été désoxydée par des vapeurs de HF. Puis, apres introduction
sous vide dans la chambre de préparation, 1’échantillon a été dégazé a 200°C pendant une nuit. Pour
désorber I’hydrogene, il a ensuite été recuit a 550°C pendant 10 minutes. La température a été redescen-

due a 490°C et stabilisée. Enfin, une épaisseur équivalente de 9 Ade Geaété déposée a cette température.

F1G. 4.30: Image STM de la croissance de Ge sur I’échantillon A1 (¢ = 0.88°, h; = 110 nm). Echelle : 560 x 560
nm. Le germanium forme un ilot par bosse de Si gravée. Les ilots sont plats, avec une base carrée. Cette obser-
vation démontre le caractere organisant des surfaces structurées. Echelle verticale min/max : 10 nm. Conditions

d’imagerie : -4 V, 140 pA.

La figure 4.30 montre une observation STM de cette surface apres dépdt. On observe sur cette image

que le germanium forme des lots au sommet des bosses de silicium, a raison d’un ilot par bosse. Ces
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flots ont une forme inhabituelle, jamais décrite dans la littérature : la base de ces Tlots est carrée, et ils
sont tres plats, avec des frontieres abruptes (ils ressemblent a des parallélépipedes). La hauteur des flots
vaut approximativement 2.5 nm, la taille latérale est comprise entre 15 et 20 nm. Aucune certitude n’a
pu étre établie quant aux mécanismes de croissance de ces ilots, et des études sont en cours. L’ hypothése
que I’on peut faire est que la morphologie des bosses de Si joue un grand rdle dans la relaxation des
contraintes élastiques de Ge. En effet, la croissance sur une surface bombée (on pourrait approximer les
bosses de Si par des spheres tronquées) n’est pas comparable a la croissance sur une surface plane, et
donc on ne peut sirement pas parler ici de transition 2D-3D Stranski-Krastanov, au sens classique de la
relaxation d’un couche plane contrainte sur un substrat plan. Donc une hypothese vraisemblable est la
suivante : les contraintes élastiques induites par le désaccord paramétrique entre Ge et Si sont relaxées
par la forme de I’ilot (forme de parallélépipede bombé induite par la courbure de la bosse de Si). Ceci est
en cours de confirmation par des calculs atomistiques effectués par C. Priester [94], avec des potentiels
de type Keating sur des morphologies gravées.

Avec un ilot de germanium par bosse de silicium, cette observation démontre le caractére organisant
de ces surfaces structurées : la morphologie de surface controle 1I’espacement des flots sur un réseau

carré, donc contrdle la densité d’1lots.

F1G. 4.31: Image STM d’une croissance de Ge sur SI(001) massif et plan. Echelle : 560 x 560. La croissance est
réalisée dans les mémes conditions que celle de la figure 4.30. a) La croissance ne montre aucun ordre, ce qui est
confirmé par la transformée de Fourier (b). La hauteur des 1lots est comprise entre 2 et 3 nm, et le diametre entre

11 et 16 nm. Echelle verticale min/max : 6 nm. Conditions d’imagerie : -3 V, 166 pA.

A titre de comparaison, la figure 4.31 montre un résultat de croissance sur un substrat massif. La
préparation de surface (désoxydation, dégazage, recuit) de 1’échantillon de Si(001) est la méme que celle
de I’échantillon précedent. Les conditions de croissance (température, flux, quantité déposée) sont les
mémes. Les lots observables sur la figure 4.31 n’ont pas les mémes formes que ceux de la figure 4.30,

et ne sont pas organisés.
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Il y a donc deux résultats remarquables : 1’organisation latérale de nano-structures avec une périodi-

cité contrdlée, et une forme particuliere des lots.

Echantillon B

Nous avons déposé du germanium sur 1’échantillon B4, dans les mémes conditions expérimentales
que celles de I’échantillon Al : méme préparation de surface (désoxydation, dégazage et recuit), et
mémes conditions de dépot (température du substrat, flux et quantité déposée). Les résultats des ob-

servations STM sont rapportés sur la figure 4.32.

(a) Image STM de la surface. Echelle : 500 x 500 nm. (b) Auto-corrélation de I’image (a).
Conditions d’imagerie : -2.8 V, 96 pA.

F1G. 4.32: Etude STM de I’échantillon du dép6t de Ge sur Iéchantillon B4. Conditions de croissance : 9 A de Ge
a490°C.

Les images STM du dépdt sont moins spectaculaires que pour I’échantillon Al. En effet, on de-
vine une organisation de symétrie 4 du dépdt, mais ce n’est pas aussi clair. L’ auto-corrélation de surface
(Fig. 4.32(b)) montrent que le dépdt est ordonné, et que la périodicité de I’organisation correspond a la
périodicité de la morphologie de surface (qui est elle-méme égale a la périodicité du réseau de disloca-

tions).

4.4 Synthese

Nous avons étudié dans ce chapitre les surfaces des échantillons collés. Nous avons montré qu’en
fonction de 1’épaisseur de la couche collée, on observait deux types distincts de morphologie : aux
grandes épaisseurs des surfaces avec des terrasses atomiquement plates, et aux faibles épaisseurs des

surfaces rugueuses. Cette différence a été expliquée dans le cadre d’une instabilité morphologique des
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surfaces sous contrainte. Nous avons aussi montré que 1’épitaxie de germanium sur ces surfaces, que ce
soit a faible ou forte épaisseur, ne permettait pas d’avoir une organisation des ilots, avec des corrélations
a longue distance.

Pour surmonter ce probleme, nous avons utilisé des préparations chimiques spécifiques pour réaliser
des gravures préférentielles des surfaces. Nous avons réussi a obtenir des morphologies périodiques
controlées, avec des distances de corrélation importantes. Ces morphologies se sont révélées efficaces
pour organiser un dépot d’ilots de Ge. Les mécanismes de croissance sur ces surfaces sont en cours
d’étude. En particulier :

— D’influence de la température sur le dépdt. Une température trop basse induit une nucléation de
plusieurs petits ilots par bosse de Si, et une température trop haute donne lieu a des ilots qui
englobent les motifs de gravure ;

— T’influence du pas de motifs, avec des gravures et des croissances sur des substrats collés et gravés
dont les angles sont compris entre 0.44° et 5°.

Enfin, un point trés intéressant a noter sur ces surfaces est leur grande stabilité lors des recuits a haute

température. Contrairement a quelques cas pour des échantillons dont la couche collée n’est pas gravée,
nous n’avons jamais observé de cassure de la couche des échantillons gravés, méme a des températures

aussi hautes que 750°C.
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I e but de cette étude était de démontrer que des réseaux de dislocations enterrés ont la capacité d’or-

ganiser dans le plan, de maniere contrdlée, des objets de faibles tailles.

La démarche adoptée dans ce manuscrit a été la suivante : dans un premier temps, les concepts gé-
néraux de croissance cristalline de petits objets (les flots) ont été introduits. Cette présentation souléve le
probleme de 1’organisation en surface de ces objets, et du contrdle de leurs propriétés morphologiques :
tailles, positionnements, densités. Cette question est un enjeu majeur de la croissance de nano-structures,
puisque leur utilisation présuppose que I’on contrdle leurs propriétés physiques, liées a leurs caracté-
ristiques morphologiques. La solution étudiée ici pour répondre a ce besoin de contrdle est 1’utilisation
de réseaux de dislocations enterrées pour piloter I’organisation des nano-structures. Dans un deuxiéme
temps, nous avons donc présenté comment obtenir par collage moléculaire ces réseaux de périodicité
quasi-parfaite. Les propriétés structurales des réseaux ont été étudiées par diffraction de rayons X et par
des calculs d’élasticité continue. Et finalement, nous avons étudié 1’influence de ces réseaux sur la sur-

face des échantillons, et leur capacité d’organisation.

Le collage moléculaire Si(001)/Si(001) crée deux types de réseaux de dislocations : un réseau carré
de dislocations vis, associé a I’angle de rotation dans le plan entre les deux cristaux, et un réseau de lignes
de dislocations mixtes associé a la flexion entre les deux cristaux. Toutes ces dislocations sont confinées
dans le plan de I’interface de collage. Une technique originale de collage moléculaire permet 1’obtention
de collages moléculaires en rotation pure. Les deux types de collage, en rotation pure ou en rotation et
flexion, ont été étudiés par des expériences de diffraction de rayons X en incidence rasante (GIXRD),
menées a I’ESRF. Les caractéristiques principales que I’on peut obtenir sont I’angle de rotation, I’angle
de flexion et la direction de flexion, ainsi qu’une estimation de la longueur de cohérence de la périodicité.
Ce type d’étude donne des résultats avec une tres bonne statistique, et une trés bonne précision. Une étude
similaire a ét€ menée sur un collage Si(111)/Si(111). Une expérience de diffusion de rayons X aux petits

angles en incidence rasante (GISAXS) a montré que les réseaux de dislocations vis pouvaient donner un
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signal de diffusion aux petits angles, malgré une tres faible variation de la densité électronique.

Des calculs d’élasticité continue isotrope réalisés de maniere analytique nous ont permis d’accéder
a la compréhension de la répartition spatiale des champs élastiques. Dans le cas de dislocations vis et
de dislocations coins, tous les champs élastiques ont pu étre calculés : contraintes, déformations, dépla-
cements et densité d’énergie élastique. Ces calculs ont eu deux utilisations principales : premieérement,
connaitre les valeurs des champs élastiques (en particulier en surface), et leurs variations en fonction des
parametres que sont les angles de collage et I’épaisseur de la couche collée. Et deuxiemement, réaliser
dans le cas de réseaux carrés de dislocations vis des simulations de diffraction de rayons X. Grace a
ces simulations, nous avons pu comparer les diagrammes de diffraction expérimentaux et simulés, et en
déduire que les hypotheses d’isotropie et de continuité des calculs étaient valables. Nous avons aussi re-
trouvé les résultats de GISAXS sur des réseaux de dislocations vis. La problématique de la dissociation
des dislocations a été abordée. Nous avons montré que contrairement au cas non dissocié, les dislocations

vis produisent cette fois un champ de déformations verticales non nul en surface.

L’étude des surfaces de ces échantillons s’est faite par microscopie a effet tunnel (STM), par micro-
scopie a force atomique (AFM) et par GISAXS. Le premier résultat est que 1’organisation directe d’une
couche épitaxiée d’ilots sur un substrat collé semble impossible. Ce n’est pas un probleme d’ordre tech-
nologique, mais plutét une question de physique. En effet, pour des couches collées épaisses (90 nm)
les surfaces des échantillons sont des surfaces plates, présentant des terrasses atomiques, alors que pour
des couches fines (10 nm), les surfaces sont toujours rugueuses, ce qui perturbe beaucoup la croissance
et la mise en ordre. En effet la rugosité est généralement décorrélées, sauf dans un cas ot une morpho-
logie périodique spontanée de la surface nous a permis d’obtenir un ordre a courte distance des ilots
de germanium. Nous avons fait le rapprochement entre ce comportement des surfaces et I’instabilité
morphologique décrite dans les travaux de Asaro et Tiller, Srolovitz et Grinfeld. Le principal résultat de
ces travaux est qu’une contrainte dans un matériau déstabilise une surface plate et favorise une surface
rugueuse. L apparition de la rugosité sur nos surfaces est cohérente avec la décroissance exponentielle
des champs élastiques en fonction de 1’épaisseur de la couche collée. Il en résulte pour des couches fines
que la nucléation des 1lots ne se fait pas préférentiellement en fonction des champs élastiques, mais de
maniere aléatoire a cause de la rugosité. Et pour les couches épaisses, la nucléation est quasi aléatoire,
car les champs élastiques sont trop faibles pour étre efficaces. Le second résultat important de cette étude
de surface est qu’il est possible de structurer une surface grice aux réseaux de dislocations. En utilisant
une solution chimique sensible aux contraintes, on a montré qu’une morphologie périodique en surface
peut étre créée. La périodicité de cette morphologie est égale a la périodicité des réseaux enterrés de
dislocations. En fait, cette méthode est une révélation des champs élastiques en surface. Nous avons dis-

cuté bricvement des mécanismes de gravure chimique, en particulier pour essayer de déterminer a quelle
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grandeur physique (contrainte ou énergie élastique) est sensible la sélectivité du mélange d’attaque. Un
résultat important est que les dislocations vis sont efficaces pour induire une morphologie de surface, de
maniere non négligeable par rapport aux lignes de dislocations mixtes. Nous avons ensuite montré que
ces surfaces structurées peuvent servir de gabarit pour la croissance de nano-structures : ces morpholo-
gies périodiques corrélées a longue distance sont efficaces pour contrdler la nucléation localisée d’1lots

de germanium.

Nous avons donc exposé une méthode pour contrdler précisément, et de maniere parallele, la loca-
lisation de la nucléation d’ilots en surface. Ce controle de la localisation sur un réseau carré permet de
controler la densité d’objets en surface. Un réseau carré de 25 nm de coté donne une densité d’objets de
1.6 x 10''/cm?. Pour obtenir une densité de 1.0 x 10'?/cm?, il faudrait graver des réseaux de 10 nm de
coté. On se trouve donc dans des ordres de grandeurs intéressants pour les applications. En outre cette

méthode est en principe directement applicable a une plaquette enticre de silicium (diametre 300 mm).

Du point de vue des calculs et de la simulation, il faudrait calculer de maniére rigoureuse les champs
élastiques des dislocations dissociées, en considérant les fautes d’empilement. Cela permettrait de voir
s’il est possible d’obtenir en diffraction de rayons X un signal spécifique a la dissociation. Il serait
en outre intéressant de se pencher sur I’instabilité morphologique liée a la contrainte. Tous les calculs
d’instabilité développés jusqu’ici sont applicables dans le cas de contraintes uniformes, et le cas de
contraintes périodiques est beaucoup plus complexe. Dans le cas ou ces calculs aboutissent, il devrait
étre possible de prédire une épaisseur de transition, en fonction de 1’épaisseur de la couche collée, pour

laquelle les flots déposés auraient plus de facilité a s’ organiser.

D’un point de vue expérimental, il reste aussi beaucoup de travail. En particulier, il faut optimiser
les conditions de gravure chimique : nettoyage des surfaces, vitesse et profondeur d’attaque. Il faudrait
réaliser des mesures de microscopie électronique sur la tranche pour vérifier les profondeurs d’attaque,
et la localisation des tranchées gravées par rapport aux lignes de dislocations. Il faut aussi optimiser
les conditions de croissance du germanium sur ces surfaces. En outre, ces surfaces sont potentiellement
intéressantes pour le dépdt d’autres matériaux : semi-conducteurs III/V, métaux magnétiques, molécules
fonctionnalisées. .. Pour revenir au systéme germanium sur surface structurée, deux types d’expériences
pourraient étre réalisées a ’ESRF : la premiere est une expérience de GISAXS anomal, c’est a dire
au seuil d’absorption du germanium. L’intérét de cette expérience est de mesurer les périodicités, les
corrélations et les formes des ilots, en séparant la contribution du silicium et du germanium dans le
signal GISAXS. A priori, il n’y a pas d’impossibilité technique majeure pour réaliser cette expérience
sur I’instrument SUV de BM32. La seconde expérience consiste a mesurer les contraintes, et donc les

relaxations, dans des ilots (iso strain scattering dans la littérature). Cette expérience permettrait d’étudier
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précisément le mode de croissance des Tlots sur une surface structurée.
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Annexe A

Codes Mathematica

Divers codes ont été écrit pour simuler les champs de contraintes et de déformation. L “outil principal
a été Mathematica, de 1"éditeur Wolfram. L."avantage prédominant de ce logiciel est sa capacité a

manipuler formellement les équations.

A.1 Calcul analytique des grandeurs élastiques dans un échantillon collé

Pour calculer les grandeurs élastiques des échantillons collés, nous avons utilisé la publication de
Bonnet et Verger-Gaugry [68]. Les conventions d’orientation sont celles de la publication.

Le vecteur de Burgers est défini par b = (b1, b, b3). Le calcul des champs €lastiques pour un réseau
carré de dislocations vis ou pour un réseau carré de dislocations coins se fait donc en choisissant le bon
vecteur de Burgers. Les coefficients €lastiques de la couche et du substrat sont les mémes (v, = vp).
Toute variable finissant par p (respectivement m) est associée a la couche (respectivement au substrat).
L’épaisseur est notée h.

On commence par coder les éléments t;; et «, 3, J, 7. Dans le code, o remplace w.
num = nup;

(* Matrice tij *)
Element[{o, h, x1, x2, x3, bl, b2, b3},Reals];

tll[o_, h_, n_] = 0;
tl2[o_, h_, n_] = Simplify[2( 2 - (h n o)"2 - 2 k + k (hno"2 + 3 k num +
2 knum (thno) - 6nup + 3 knup - 2 knup (hno) - 4

k nup num + 4 nup”2)];

tl13[o_, h_,

o}
L
Il

Simplify[2 k (2 = 3 num - 3 nup + 4 nup num)];
tld4[o_, h_, n_] = 0;

tl5[o_, h_, n_]

Simplify[-5 - 6 (h n o) - 2 (h n o)*2 +5 k + 6 k
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tlé[o_,

t21[o_,

t22[o_,

t23[o_,

t24[o_,

t25[o_,

t26[o_,

t31[o_,

t32[o_,

t33[o_,

t34[o_,

£35[o_,

t36[o_,

td4l[o_,

t42[o_,h_

td43[o_,

td44[o_,

td45[o_,h_

td46[o_,
t51[o_,

t52[o_,

t53[o_,

t54[o_,
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(h n o) +2 kX (h n o0)"2 -6 k num - 4 k num
(h n o) +12 nup + 8 nup (h n o) — 6 k nup - 4 k
nup (h n o) + 8 k nup num — 8 nup nupl;

= Simplify[-3 - 5 k + 6 k num + 4 nup + 6 k nup - 8 k num nup];

= 0;

= Simplify[-3 + 2 (hno) + 3k -2%k (hno) -4k num + 4 nup]l;

= Simplify[-1 - 3k + 4 k num];

= 0;

= Simplify[3 + 2 (hno) -3k -2k (hno)+ 4k num - 4 nup];

= Simplify[l + 3 k - 4 k num];

= Simplify[2 k (num - nup)];

= Simplify[-2 (2 - (hno)"2 + 4k (hno) -3k (hno)"2 +k
num - 6k num (h n o) + 4 k num (h n o)*2 - 6 nup - k nup - 6 k
nup (h n o) + 8k nup num (h n o) + 4 nup nup)];

= 0;

= Simplify[-3 + 3 k - 2 k num + 4 nup - 2k nup];

= Simplify[-5+ 6 (hno) -2 (hno)”*2 -3k + 10k (hno -
6k (hno)*2 + 2 knum - 12 k num (h n o) + 8 k num (h n o)"2 +
12 nup - 8 nup (h no) + 2 k nup - 12 k nup (h n o) + 16 k nup num
(h n o) -— 8 nup nupl;

= 0;

= Simplify[-1 + k];

Simplify[-3 - 2 (hno) -k -6k (hno)+ 8k num (hn o) + 4
nup];
= 0;
= Simplify[-1 + k];
Simplify[-3 + 2 (hno) -k + 6 k (hno) -8k num (hno) + 4
nup];
= 0;
= Simplify[2 k (num - nup)];
= Simplify[-4 k (L + 2 (hno) -2 (hno)”2 —num - 4 num (h n o)
+ 2 num (hno)*2 — 2 nup — 2 nup (h n o) + 2 nup num + 4 nup
num (h n o))];
= Simplify[2 k (2 — 3 num - 3 nup + 4 nup num)];

= Simplify[-k ( 3 = 3 k - 2 num + 4 k num - 2 nup)];



A.l. Calcul analytique des grandeurs élastiques dans un échantillon collé

t55[o_, h_, n_] = Simplify[2 k (-1 + 8 (h n o) + 2(hno)*2 -3k -6 %k (hno)"2 +
2 num — 8 num (hn o) - 4 num (hn o)*2 + 4 k num + 8 k num
(h n 0)?2+2 nup — 8 nup(h n o) - 4 nup num + 8 nup num(h n o) )1;
t56[o_, h_, n_] = Simplify[-k (-5 - 3 k + 6 num + 4 k num + 6 nup - 8 nup num)];
t6llo_, h_, n_] = Simplifylk (-1 + k)];
t62[o_, h_, n_] = Simplify[-2 k (1 + 4 (h n o) - 2 (hno)”2 +k+ 2%k (hno)™2 -

2 nup - 4 nup (h n o0))];

t63[o_, h_, n_] = Simplifylk (3 + k - 4 nup)];
t64[o_, h_, n_] = Simplifylk (-1 + k)];
t65[o_, h_, n_] = Simplify[-2 k (1 - 4 (hno) -2 (hno)*2+ %k + 2%k (hno)2-2

nup + 4 nup (h n o) )1J;
t66[o_, h_, n_] = Simplifyl[k (3 + k - 4 nup)];

alp = Simplify[(-1+ k) (3 - 3 k + 4 k num - 4 nup)];

betlo_, h_, n_] = Simplify[-2 (5 + 2 (hno)”2 -2k + 4%k (hno"2 -3 %k"2 -6
k"2 (hno)*2 + 4 knum - 8 k num (h n o)"2 + 4 k"2 num + 8 k"2
num (h n o)”2 - 12 nup + 4 kX nup - 8 k nup num + 8 nup nup)];

gam = Simplify[(-1 - 3 k + 4 k num) (3 + k - 4 nup)];

del[o_, h_,n_] = alp + bet[o, h, n] Exp[2 h n o] + gam Exp[4 h n o];

On somme ensuite les différents termes, selon les équations (36) a (41) de Bonnet et Verger-Gaugry [68],

pour obtenir les expressions des champs de déplacements.

(* Déplacements *)

ulplo_, h_, x1_, x2_, bl_, b2_, ]
t22[o, h, n] x2) Exp[ o
x2) Exp[ n (4 h - x2)]
o x2] + (t32[o, h, n] + n o t42[o, h, n] x2) Exp[ n o(2 h + x2)] )
Cos[n o x1] (n Pi del[o, h, n]) + bl((-t1l5[o, h, n] -— n o t25[o, h, n]
x2) Exp[n o (2 h - x2)]+(-tl6[o, h, n] — n o t26[o, h, n] x2) Exp[n o
(4 h - x2)] + (-t34[o, h, n] — n o t44[o, h, n] x2) Exp[n o x2] +
(-t35[o, h, n] — n o t45[o, h, n] x2) Exp[n o (2 h + x2)] ) Sin[n o x1]/
(n Pi del[o, h, nl) , {n, 1, Infinity}], NCHOP]] ;

= Simplify[Chop[Sum[ b2 ((tl2[o, h, n] + n o
] (2 h = x2)]1+(t13[o, h, n] + n o t23[o, h, n]
o + (t31[o, h, n] + n o t4l[o, h, n] x2) Expln
2
/

u2plo_, h_, x1_, x2_, bl_, b2_, b3_] = Simplify[Chop[Sum[Evaluate[ bl ((-tl1l5[o, h, n]

+ t25[o, h, n] (-3 + 4nup - n o x2) Exp[n o (2 h - x2)] + (-tl6[o, h, n]
+ t26[o, h, n](-3 + 4 nup - n o x2
n] (-3 +

)

))ExpI[n (4 h - x2)] + (t34[o, h, n]
+ td44[o, h, 4 nup + n o x2))Exp[ n o x2] +(t35[o, h, n] +
t45[o, h, n] (=3 + 4 nup + n o x2)) Exp[ n o (2 h + x2)] ) Cos[n o x1]/
(n Pi del[o, h, nl)+ b2 ((-tl1l2[o, h, n] + t22[o, h, n] (=3 4+ 4nup — n
o x2))Exp[n o (2 h - x2)] +(-t1l3[o, h, n] +t23[o, h, n] (=3 + 4 nup -
no x2))Exp[ no (4 h - x2)] + (£t31[o, h, n] + t4l[o, h, n] (-3 + 4
nup + n o x2))Exp[ n o x2] + (t32[o, h, n] + t42[o, h, n] (-3 + 4
nup + n o x2)) Exp[ n o (2 h + x2)]1 ) Sin[n o x1]/(n Pi del[o, h, n])]

,{n, 1, Infinity}], NCHOP],TimeConstraint -> 2000 ];

125



Annexe A. Codes Mathematica

u3plo_, h_, x1_, x2_, bl_, b2_, b3_] = Evaluate[-b3/Pi Sum[Sin[n o x1] (Exp[n o
(x2 = 2 h)]+Exp[-n o x2])/(n (1 + k + (1 - k) Exp[-2 n o hl])),

Infinity}] // Simplify];

1,

ulmfo_, h_, x1_, x2_, bl_, b2_, b3_] =Simplify[Chop[Sum[Evaluate[b2((t51[o,h,n]+n o

t6llo,h,n] x2)Exp[n o x2]+(t52[o,h,n] + n o t62[o, h, n] x2)Exp[n o

(2 h

+ x2)]+(t53[o,h,n]l+n o t63[0o,h,n] x2) Exp[n o (4 h + x2)1]) Cos[n o x11/

(n Pi del[o,h,n])+ bl ((-t54[o,h,n] — n o t64[o, h, n] x2) Exp[n o x2] +
(-t55[o,h,n]-n o t65[0o,h,n]lx2) Exp[n o (2 h + x2)] +(-t56]o, - n o
t66[o,h,n]x2)Exp[n o (4h + x2)]) Sin[n o x1]/(n Pi dello,h,n])], {n, 1,
Infinity}], NCHOP],TimeConstraint —-> 2000] // Simplify;

u2mfo_, h_, x1_, x2_, bl_, b2_, b3_] = Simplify[Chop[Sum[Evaluate[bl ((t54[o, h, n]+
t64[o,h,n] (-3+4 num + n o x2))Exp[n o x2] +(t55[o,h,n] + t65[0, n]
(=3 + 4 num + n o x2)) Exp[n o (2 h + x2)] +(t56[o,h,n] + t66[0o,h,n] (-3
+ 4 num + n o x2)) Exp[n o (4h+x2)] )* Cos[n o x1]/(n Pi del[o,h,n])+ 2
((t51[o, h, n] + t6l[o, h, n] (=3 + 4 num + n o x2)) Exp[n o x2] +
(t52[0o,h,n] +t62[o,h,n] (-3 + 4 num + n o x2)) Exp[n o (2 h + x2)] +
(t53[o,h,n] +t63[0,h,n] (=3 + 4 num + n o x2)) Exp[n o (4 h + x2)] )*
Sin[n o x1]/(n Pi del[o, h, nl) 1, {n, 1, Infinity}], NCHOP],
TimeConstraint —-> 20007;

u3mfo_, h_, x1_, x2_, bl_, b2_, b3_] = Evaluate[-b3/Pi k Sum[Sin[n o x1] (Exp[n o

(x2 = 2 h)]-Exp[n o x2?)/(n (1 + k + (1 - k) Exp[-2 n o hl)),
]

Infinity}] // Simplify];

1,

On obtient donc les fonctions vectorielles des déplacements dans la couche et dans le substrat. Ces

équations sont valables pour des dislocations coins et des dislocations vis. En utilisant les outils de calcul

de Mathematica (simplification, factorisation, développement ... ), il est possible d’obtenir des formules

analytiques simples dans le cas des dislocations vis. Pour la couche :

[cosh (w(2h — x3)) — sinh (w(2h — x2))] sin (wx1)

uj (1,72, 73) = — barctan

[cosh (wx9) — sinh (wz9)] sin (wxq)

1 — [cosh (w(2h — x2)) — sinh (w(2h — x2))] cos (wx1)

— barct
aretaty [cosh (wz2) — sinh (wx2)] cos (wx1)
UT(QTl,l’Q,ﬂ?g) = u;(ﬂfg,l’g,xl)
Pour le substrat :
_ [cosh (w(2h — z2)) — sinh (w(2h — x2))] sin (wx1)
= — barct
uy (1,22, 23) aretaty [cosh (w(2h — z3)) — sinh (w(2h — z3))] cos (wx1)
h inh i
+ barctan [cosh (wx2) + sinl (wxg)] sin (wxq)
1 — [cosh (wx2) + sinh (wz9)] cos (wx1)
u;($17$27x3) = U3_(5L'3,£C2,x1)

avec w = 27m/Aq10. (Dans ces équations, le facteur 1/27 est déja inclu dans la notation b).

(A.1a)

(A.1b)

(A.2a)

(A.2b)

Le collage du substrat et de la couche crée deux réseaux orthogonaux de dislocations vis dissociées.

La dissociation est associée a une faute d’empilement. Elle n’a pas été prise en compte pour pouvoir

effectuer un calcul analytique des déplacements. Il n’y a donc pas de déplacement vertical (direction x3).
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A.2. Simulation de diffraction par un réseau de dislocations

Les exposants + et — désignent respectivement la couche et le substrat. La norme du vecteur de Burgers
est notée b. Dans les expressions des déplacement, le substrat est considéré comme semi-infini, alors que
la couche collée a une épaisseur finie notée h.

La contrainte se calcule ensuite par la loi de Hooke (Eq. (3.1)), les déformations avec 1’équation

(3.2) et I’énergie €lastique avec I’équation (3.3).

A.2 Simulation de diffraction par un réseau de dislocations

Pour simuler la diffraction par des réseaux de dislocations, nous allons nous intéresser a un systeme
en rotation pure. Nous considérons deux monocristaux de silicium (le substrat et la couche) en rotation
I’un par rapport a ’autre autour de ’axe [001]. Un champ de déplacements est appliqué de maniere
analytique a chaque position atomique, et les diagrammes de diffraction sont calculés en approximation

cinématique.

Choix de I’angle de rotation. Nous supposons que le collage se fait de maniere commensurable,
donc que le pas du réseau de dislocations est un multiple entier de la taille d’une cellule de silicium
(ap =5,43072 A). La formule de Frank relie la période des dislocations a I’angle de rotation 1) :

ag

2 % /2 * sin (1/2)

A = (A.3)

En ajustant 1, il est possible de créer un collage commensurable. Par exemple, pour une valeur cible de
1°, ’ajustement donne un angle de 1,0052°, correspondant a des périodes Aj19 = 218, 8 A et Ao =
309, 5 A. On défini de cette maniére une super cellule a base carrée (longueur A1qg) contenant un nombre
entier de cellules de silicium.

Dans le code, Psi est ’angle de rotation commensurable, 1ambdall0 et lambdal00 sont les
périodes le long des axes (110) et (100), tsc est la taille de la super cellule, c’est-a-dire une variable
contenant le nombre de cellules élémentaires dans une direction de la super-cellule. NmailleSup et
NmailleInf désignent le nombre de mailles élémentaires dans la direction verticale pour la couche et

le substrat respectivement.

(*Paramétre du silicium¥*)

a0 = 5.43072;

(*Angle de rotation¥*)

Psi0 = 5;

(*Formule de Frank*)

lambdall0 = a0/ (2*Sqgrt[2]*Sin[ (P1i*Psi0/180)/2]1);
lambdal00 = Sqgrt[2]*lambdallO;

tsc = Floor[lambdal00/a0];

lambdal00 = tsc*al;

lambdall0 = lambdalOO0/Sqrt[2];
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lambda = lambdallO;
Psi = 2*ArcSin[a0/ (2*Sqgrt[2]*lambdallO)];

Print ["Rotation angle value : ", Psi*180/Pi];

Print ["Periode selon 110 : ", lambdallO];

Print ["Periode selon 100 : ", lambdalOO0];

Print ["Nombre de cellules : ", tsc];

tsc = Floor[tsc/Cos[Psi/2] + 21;

Print ["Nombre de cellules pour la construction : ", tsc];
(*Epaisseur de la couche colle (en angstroms) *)

ep = 40;

(*Rapport d’epaisseur entre couche et substrat*)

NRapp = 1;

(*Definition du nombre de mailles en z*)

NMailleSup = Floor[ep/a0]l;

ep = NMailleSup*aO + a0/8;

Print ["Epaisseur relle de la couche : ", ep," (", NMailleSup, "*aO + a0/8)"];
NMailleInf = Floor[NRapp*NMailleSup];

Construction du substrat et de la couche. La construction du cristal va se faire de maniére a avoir
z > 0 pour la couche et z < 0 pour le substrat. Les coordonnées de la maille diamant sont les suivantes

(en multiples de agp) :

0 0 1/2 1/2 1/4 1/4 3/4 3/4
0 1/2 0 1/2 1/4 3/4 1/4 3/4
0 1/2 1/2 0 1/4 3/4 3/4 1/4

(*Définition de la maille du silicium*)

MailleDiam = aO*{{0, 0, O}, {O, 0.5, 0.5}, {0.5, 0, 0.5},

{0.5, 0.5, 0}, {0.25, 0.25, 0.25}, {0.25, 0.75, 0.75},

{0.75, 0.25, 0.75}, {0.75, 0.75, 0.25}};

One = {{1, 1, 1}, {1, 1, 1}, {1, 1, 1}, {1, 1, 1}, {1, 1, 1},
{1, 1, 1}, {1, 1, 1}, {1, 1, 1}};

Les cristaux (couche et substrat) sont obtenus par translations dans les directions x, y et z de la
variable MailleDiam. Le substrat est tourné de +1/2 et la couche de —)/2 autour de I’axe (001). On
obtient ainsi deux tableaux des positions atomiques dans la couche et dans le substrat.

On défini quelques outils pour translater des matrices et effectuer des rotations :

(*Outils pour la creation d’une super-maille*)
(*Matrices de translations*)

nbr = Length[MailleDiam];

u = a0*{1, 0, 0};

v = a0*{0, 1, 0};

w = a0*{0, 0, 1};

X1 = Table[u, {i, nbr}]l;

X2 Table[v, {i, nbr}];

X3 Table[w, {i, nbr}];

X21 = Table[v, {i, nbr*tsc}];

X31 = Table[w, {i, nbr*tsc*tsc}];

(*Definition de la matrice de rotation du vecteur Nu d’un angle Alpha
autour de Kappa*)
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A.2. Simulation de diffraction par un réseau de dislocations

rotation[nu_, alpha_] := {nu[[l]]*Cos[alphal+nu[[2]]*Sin[alpha],nu[[2]]*Cos[alphal-
nu[[l]]1*Sin[alphal, nul[3]11};

Pour symétriser les coordonnées d’altitude des atomes, on ajoute ag(0, 0, 1/8) a chaque coordonnée.
De cette maniere, le dernier plan du substrat et le 1°” plan de la couche sont respectivement aux altitudes
—ag/8 et +ap/8. Ce décalage a I’avantage d’éviter les divergences du calcul des déformations pour des
atomes en z = 0.

De la méme maniére, on symétrise en = et y en ajoutant ag(1/8,1/8,0).

MailleDiamSup MailleDiam + One*a0/8 - tsc*X1/2 - tsc*X2/2;
MailleDiamInf = MailleDiamSup - X3;

Le substrat est construit par duplications successives de la cellule MailleDiamInf. Cette expres-
sion trés compacte (et incompréhensible au premier abord) a 1’avantage d’utiliser des instructions opti-
misées de Mathematica (ce qui est appelé functional programming par 1’éditeur). L’avantage immédiat
de ce type de programmation est de gagner un facteur supérieur a 10 en temps de calcul par rapport a des

boucles imbriquées.

substrat = Flatten[NestList[#1 - X31 &,Flatten[NestList[#1 + X21 &,Flatten[NestList
[#1 + X1 &, MailleDiamInf, tsc - 1], 1],tsc - 1], 1],NMailleInf - 1]1,1];

L’ensemble des points ainsi créés est tourné d’un angle +1/2.

f[x_] := rotation[x, +Psi/2];
tempo = f /@ substrat;

Le substrat a en fait été créé d’une taille 1égérement supérieure a la périodicité, il va étre maintenant

tronqué a la taille exacte pour éviter les doublons de positions équivalentes.

substrat = Cases[tempo,x_? (((#[[1]]<lambdal00/2)¢&& (#[[1]]>=-1ambdal00/2))&& ((#[[2]]
< lambdal00/2) && (#[[2]] >= -lambdal00/2)) &)]1;
ClearAll [tempo];

Le méme algorithme est appliqué pour la création, la rotation et la troncature de la couche collée.

couche = Flatten[NestList[#1 + X31 &,Flatten[NestList[#1 + X21 &,Flatten[NestList
[#1 + X1 &,MailleDiamSup, tsc - 1], 1],tsc - 1], 1], NMailleSup - 1], 11;

f[x_] := rotation[x, -Psi/2];

tempo = £ /@ couche;

couche = Cases[tempo,x_2(((#[[1]] < lambdal00/2) && (#[[1]] >= -lambdal00/2)) &&
((#[[2]] < lambdal00/2) && (#[[2]] >= -lambdal00/2)) &)];

ClearAll [tempoO];
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Application des champs de déplacements. Les calculs sont basés sur un article de Bonnet [68]. La

base de calcul est le référentiel moyen :
zy = [110]/V/2

z9 = [001]
Tr3 = [110]/\/5

Les champs de déformation sont exprimés par les équations (A.1a) a (A.2b).

Les calculs de diffraction se font dans un repere de type [100] (repére moyen entre les deux cristaux) :

v = [100] v = (x1 —i—xg)/\/i
Vg = [010] d’ou Vg = (xl —:Ug)/\/i
v3 = [001] v3 = T9

Les positions atomiques sont donc calculées par les fonctions vectorielles suivantes :

U1 U1
f+ () - (%) +
v3 U3
(A.4a)
+(v1—v2 v2+1 +(v2+v1 V1 —v2
u3( NG » U3, V2 )+u3( V2 , U3, V2 )
i u+(v1—v2 v v2+vl)_u+(v2+v1 va. UL v2)
\/i 3 ﬁ ) 9 \/5 3 \/5 » U3, ﬁ
0
V1 V1
7| va [ =] v
U3 U3
(A.4b)
—(V1—=V2 v2+v1 — (v2+tv1 V1 —V3
1 u3(\/§7”37 \/5)+U3(\/§,’U3, \/5)
_ —(V1=V2 v2+v1 v2+v1 V1—V2
+\/§ u3(\/§7v37\/§)u3(\/§7v7\@)
0
D’ot le codage suivant :
u = Sqrt[2];
burgers = a0/u;
b = burgers/\ ((2*Pi)\);
ome = 2*Pi/lambdall0;
(*Deformations dans le referentiel de Bonnet*)
uplus3[ul_, u3_, u2_] := -b*ArcTan|[ ((Cosh[ome* (2*ep - u2)]- Sinh[ome* (2*ep - u2)])*
Sin[ome*ul])/ (1 - (Cosh[ome* (2*ep — u2)]-Sinh[ome* (2*ep — u2)])*Cos[ome*ull])]
— b*ArcTan|[ (Cosh[ome*u2] - Sinh[ome*u2])*Sin[ome*ul]/ (1 - (Cosh[ome*ul2] -

Sinh[ome*u2]) *Cos[ome*ull]);
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A.2. Simulation de diffraction par un réseau de dislocations

upluslful_, u3_, u2_] := uplus3[u3, ul, u2];

umoins3[ul_, u3_, u2_] := —-b*ArcTan[ ((Cosh[ome* (2*ep - u2)]- Sinh[ome* (2*ep - u2)])*
Sin[ome*ul])/ (1 — (Cosh[ome* (2*ep — u2)]-Sinh[ome* (2*ep — u2)])*Cos[ome*ul]) ]
+ b*ArcTan[ ((Cosh[ome*u2] + Sinh[ome*u2])*Sin[ome*ul])/ (1 - (Cosh[ome*u2] +
Sinh[ome*u2]) *Cos[ome*ull) ];

umoinsl[ul_, u3_, u2_] := umoins3[u3, ul, u2l;

ucouche[ul_, u3_, u2_] {uplus3[-u3, ul, u2],uplus3ful, u3, u2], 0};

usubstrat[ul_, u3_, u2_] := {umoins3[-u3, ul, u2],umoins3[ul, u3, u2], 0};

(*Changement de referentiel*)
defcou[{ul_,u2_,u3_}]:={ul,u2,u3}l+rotation[ucouche[ (ul+u2) /u, (ul-u2)/u,u3],-Pi/4];

defsub[{ul_,u2_,u3_}]:={ul,u2,ul3}+rotation[usubstrat[ (ul+u2) /u, (ul-u2) /u,ul],-Pi/47];

(*Application des champs de deformations ¥*)
(*Couchex)

tempo = couche;

couche = defcou /@ tempo;

(*Substrat*)

tempo = substrat;

substrat = defsub /@ tempo;

Calculs de diffraction. L amplitude diffractée par un ensemble d’atomes peut s’écrire (pour une onde

incidente plane, et sans tenir compte du facteur de diffusion atomique) :
AT) =) T (A5)
T

les 7; décrivant I’ensemble des positions atomiques. L’intensité diffractée s’écrit simplement I (h, k, 1) =
|A(h, k,1)]?.

Pour limiter les effets de battements liés au petit nombre d’atomes, il est possible de répéter virtuel-
lement la super-cellule en factorisant I’équation (A.5). En notant (h, k, () le point de 1’espace réciproque
pour lequel on calcule I’amplitude diffractée et n le nombre de répétitions de la super-cellule, 1I’équation

(A.5) peut s’écrire :

Aho k1) = Sin(7%(222;1)/1/\100)Sin(L(g:OH)kAloo)
T sin (athAloo) Sin(alok‘Aloo)

$ e R (A.6)

—
T

les 7; décrivant I’ensemble des positions atomiques de la super-cellule.
Ici encore, le codage va s’effectuer en utilisant des instructions optimisées (cette partie du calcul
est la plus longue, et peut facilement atteindre quelques jours). L’amplitude (complexe) est calculée

indépendamment pour la couche et le substrat, pour chaque point de 1’espace réciproque (h, k, ).

deuzipi = 2*I*Pi/al;
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amplitudesublh_, k_, 1_]

(Plus Q@ (Exp[deuzipi*#1.{h,k,1} + I ] &) /@ substrat);

amplitudecoulh_,

w
L
—
|
i

(Plus Q@ (Expl[deuzipi*#1.{h, k, 1} + I ] &) /@ couche);

Le calcul s’effectue en définissant un ensemble de points dans I’espace réciproque, et en calculant
pour chacun de ces points les valeurs d’amplitude.

diffraction{{u_, v_, w_}, borneinf_, bornesup_, pas_] :=
Module[{g, kO, hO, 10}, hO = u; k0 = v; 10 = w;

coord = Table[t, {t, borneinf, bornesup, pas}l];
modreflec = h0%2 + k072 + 10"2; g = Sqgrt[modreflec];
If[hO != 0 && kO != 0, rho = ArcCos[h0/g]*Sign[ArcSin[k0/qg]l];

xs = g*Cos[rho - Psi/2]; ys = g*Sin[rho - Psi/2];

xc = g*Cos[rho + Psi/2]; yc = g*Sin[rho + Psi/2];
eq = {ys == aa*xs + bb, yc == aa*xc + bb};
sol = Simplify[Solveleq, {aa, bb}ll;
pente=FullSimplify[ComplexExpand[aa /. sol, TargetFunctions -> {Abs}]]1[I[1]1];
constante=FullSimplify[ComplexExpand[bb /. sol,TargetFunctions->{RAbs}]]1[[1]1];
x0 = FullSimplify[(xs + xc)/2]; yo = FullSimplify[(ys + yc)/2]1;

Print ["point {xo,yo} =", xo, " , ", yol; Print["pente = ", pente];

Print ["Angle rho = ", N[rho*180/Pi]l];

(* xo = 2; yo = 2; pente = -1; *)

calc([x_]:={x, amplitudecou[xo + x/pente,yo + x,0.],amplitudesub[x0o + x/pente,

yo + x, 0.1}; 1]

(*Tri des valeurs¥®)

fsub([x_] := {x[[1]], Re[x[[2]]], Im[x[[2]11};
fecoulx_] := {x[[1]], Re[x[[3]1]], Im[x[[3]]]};
int[x_] := {x[[1]], Abs[x[[2]] + x[[3]1]11"2};

modu[x_] := {x[[1]], Abs[x[[2]] + I*x[[3]1]]}

relx_] := {x[[1]], Re[x[[2]]] + Re[x[[3]1]1};

im(x_] := {x[[1]], Im[x[[2]]] + Im[x[[3]1]1]};

binf = -.8;

bsup = .8;

step = .005;

diffraction[{2, 2, 0}, binf, bsup, stepl];
deupi = 2*Pi/al;

trx = {lambdalO00, 0, 0};

try = {0, lambdal00, 0};

repetition = 6;

Clear[lalphl];

La fonction alpha ci dessous est utilisée pour calculer le facteur de structure correspondant a la

répétition de la super cellule, en fonction du nombre de répétitions.

alphalh_, k_, 1_1 := ((Sin[deupi*{h, k, 1l}.trx*(repetition + .5)]*Sin[deupi*
{h, k, l}.try*(repetition + .5)])/(Sin[deupi*{h, k, 1l}.trx/2]*Sin
[deupi*{h, k, 1}.try/2]1))"2;

lalph = Table[{x, alphal2 - x, 2 + x, 0]}, {x, binf, bsup, step}];

On calcule les amplitudes et on extrait I’intensité, qui est exportée dans un fichier de type ASCIL.

g = calc /@ coord;
itot = int /@ g;
Export ["intensite.dat", itot];
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Annexe B

Croissance de germanium sur un substrat

massif de silicium

B.1 Description générale

Le silicium et le germanium cristallisent dans une structure cubique diamant. Le parameétre de maille
du silicium vaut 5.431A, celui du germanium vaut 5.66A. Le désaccord paramétrique est donc de 4.22%.
L’hétéroépitaxie Ge/Si se traduit par la transition Stranski-Krastanov, d’une couche de mouillage a des
flots. Suivant la taille et le type de facettes, les ilots ont des noms différents : les huttes (hut clusters) [1]
ont été identifiés comme les premiers stades de croissance apres nucléation. Il est généralement considéré
que ces flots sont métastables. Les facettes des huttes sont de type {105}. Les domes (domes ) et les
pyramides (pyramides) sont des ilots beaucoup plus gros, avec un nombre de facettes plus important [4],
et qui peuvent présenter des dislocations pour relacher la contrainte due au désaccord paramétrique entre
Si et Ge.

La littérature est abondamment fournie en études de la croissance d’ilots de germanium sur silicium.
Quelques résultats sont reportés dans le tableau B.1.

Les parametres de croissance sont nombreux. Dans le cadre de notre étude, trois paramétres nous
semblent prépondérants : la température du substrat, la quantité de germanium déposé, et la morphologie
de surface. La température et la quantité de germanium influencent la taille et la densité des ilots. La
morphologie de surface peut modifier la diffusion des adatomes en surface, et I’emplacement des sites de
nucléation. Il existe une grande variété de surfaces, de la surface rugueuse (a quelle échelle, avec quelle
anisotropie ...) a la surface a marches. Cependant, méme dans le cas d’une surface a marches, on peut
obtenir des cas tres différents selon 1’orientation des marches, la taille des terrasses, ou la morphologie

méme des terrasses : rectilignes, plates, incompletes ... (voir les figures 4.2(b) a 4.2(d))
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Réf. | T (°C) | Ep. (MC) | Flux (MC/s) | Type | Taille (nm) | H (nm) | D (10'%/cm?)
(1] | <530 >3 - h. c. 30 2.8 10
[4] | 450 9.5 0.023 he./d. | 10/39 - 0.38/0.24
[4] | 550 9.5 0.023 he./d. | 15/65 - 0.02/0.025
[4] | 600 9.5 0.023 he./d. | 15/80 - 0.062 /0.02
[21 | 300 +0f 0.001 h.c. 15%15 - -
[21 | 300 +0.51 0.001 h.c. 15%25 - -
2] | 300 +1f 0.001 h.c. 15%30 - -
[95] | 500 5.8 0.5 h.c. 20 - 11
[95] | 580 5.8 0.5 d./hc. - 140 - 22
[95] | 600 5.8 0.5 d./p. 80/80 | 12/65 | 0.29/0.11

TAB. B.1: Quelques exemples de croissance extraits de la littérature. La température du substrat est indiquée en
°C, Iépaisseur de Ge déposée est notée en nombre de monocouches (1 MC = 2.83 A). La colonne type indique le
type d’ilots observés : h. c. pour hut clusters, d. pour domes et p. pour pyramides. La colonne taille donne la taille
latérale des ilots. La hauteur est notée H et la densité D. (" : quantité déposée au dela de I’épaisseur critique de

transition).

B.2 Morphologie et croissance par microscopie a effet tunnel

Nous donnons ici un exemple de croissance Ge/Si(001) réalisée dans la chambre de préparation du
STM. L’échantillon de silicium initial présente une surface a marches. Le dépdt est fait a 350°C, pour
une épaisseur de 9 A. Le but est d’obtenir de petits flots, c’est 2 dire des tailles d’environ 10 - 15 nm.

Le dépdt commence avec de petits lots (Fig. B.1(a)). On peut distinguer grossierement deux tailles
moyennes : les gros lots ont un diametre de 12 nm pour une hauteur de 4 nm, et les petits ilots ont un
diametre de 7 nm pour une hauteur de 2 nm. La distinction n’est pas aussi franche, a cause de la dispersion
en taille. Un recuit a 450°C affecte assez peu la taille des ilots (Fig. B.1(b)). On observe toujours la
bimodalité et la répartition aléatoire des ilots sur la surface. Le recuit 2 650°C modifie drastiquement la
topologie (Fig. B.1(c)) : des 1lots beaucoup plus gros apparaissent (diametre autour de 180 nm), mais

continuent de coexister avec des flots plus petits. Le gain de taille se fait au détriment de la densité.

B.3 Analyse par diffusion de rayons X de la croissance

L’étude de la croissance Ge/Si(001) au STM nécessite des interruptions de croissance : 1’échantillon

doit étre transféré de la chambre de préparation a la chambre d’observation. En particulier, 1’échantillon
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B.3. Analyse par diffusion de rayons X de la croissance

(a) Dépot initial de 9 A de Ge a 350°C sur Si(001). (b) Recuit a 450°C du dépdt. Echelle 1400 x 1400 nm. La
Echelle 140 x 140 nm. Les flots sont petits (diamétre au- transformée de Fourier en insert montre la répartition aléa-
tour de 10 nm, hauteur inférieure 2 4 nm), avec une forte toire des ilots. Echelle verticale min/max : 8 nm. Condi-
dispersion de tailles. Echelle verticale min/max : 4.7 nm. tions d’imagerie : 7'V, 98 pA.

Conditions d’imagerie : 8 V, 100 pA.

(c) Recuit a 650°C du dépdt. Echelle 2800 x 2800 nm. (d) Vue 3D d’un ilot du recuit 2 650°C. Largeur de I’ilot
Les ilots ont fortement grossi, avec une forte dispersion 180 nm, hauteur 35 nm. Conditions d’imagerie : 3.1 V,
de tailles. Echelle verticale min/max : 40 nm. Conditions 100 pA.

d’imagerie : 4.1 V, 103 pA.

F1G. B.1: Observations STM d’un dépdt Ge/Si(001) et de recuits successifs.
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doit étre ramené a température ambiante pour &tre observé. Il existe des configurations ot il est possible
de faire des images STM sous flux de Ge [10], mais nous ne disposions pas de ce systeme. En outre, ce
type d’étude impose d’avoir des flux extrémement faibles, a cause du temps d’acquisition des images.
Une alternative est 1’étude in situ de la croissance par diffusion de rayons X aux petits angles en
incidence rasante (GISAXS) [66]. Lors de I’ensemble des expériences GISAXS, sur ID32 ou SUV de
BM32, nous disposions d’un four en ultra-vide sur le goniometre et de cellules d’épitaxie Ge. Nous
avons donc procédé a I’expérience suivante : 10 A de Ge ont été déposés A par A a température fixe
(400°C), et des clichés GISAXS ont été relevés pour toutes ces épaisseurs. Lors de cette expérience, la
température de 1’échantillon a été gardée constante. Ensuite, I’échantillon a été chauffé lentement, tout
en enregistrant le signal GISAXS, pour suivre 1’évolution de la morphologie des flots lors du recuit. Les
résultats présentés ici ont été obtenus sur ID32, a une énergie de 10 keV, ce qui correspond a un angle

critique du silicium de 0.18°.

B.3.1 Croissance

La figure B.2 présente les résultats de 1’évolution de la morphologie de surface lors de la croissance.
D’aprés ces observations, la transition Stranski-Krastanov a lieu entre 5 et 6 A. En effet, jusqu’a 4 A
(Fig. B.2(c)), le signal GISAXS est caractéristique d’une surface peu rugueuse. (En réalité, cette surface
n’est pas plane, ce qui se traduit par une bosse de diffusion accentuée dans le faisceau spéculaire. Cette
surface est traitée en détails dans la section. 4.3.1). Néanmoins, la comparaison de résultats GISAXS
de croissance sur des substrats massifs plans avec cette étude montre des résultats similaires. Cette
étude est montrée ici parce que nous ne disposons pas du méme ensemble continu de résultats sur un
substrat massif plan.) Pour 5 A de dépot (Fig. B.2(d)), on observe une augmentation du fond diffus de
part et d’autre de la trainée spéculaire. A 6 A (Fig. B.2(e)), les premiers ilots sont formés. La figure B.3
donne les coupes transverses des images GISAXS de la figure B.2 pour les différentes épaisseurs de Ge
déposées. Ces coupes sont réalisées juste au dessus de 1'image du puits, c’est & dire & ¢, ~ 0.044A~1.
On peut observer sur ces courbes que les bosses de diffusion des flots se rapprochent de I’origine de
I’espace réciproque, et que la largeur a mi-hauteur de ces bosses diminue. Dans 1’espace réel, cela veut
dire respectivement que les flots s’éloignent les uns des autres, et que leur taille latérale augmente. Pour
déduire de ces images la forme, la taille et ’espacement des flots, il faudrait utiliser des simulations
précises de GISAXS, avec le formalisme approprié. Néanmoins, on peut donner au premier ordre une
approximation de la taille et de I’espacement de ces ilots. En effet, en considérant que le signal observé
est le produit d’un facteur de forme par un facteur de structure (voir Eq. (2.15)), I’écartement entre les
sommets des bosses de diffusion sera directement lié a la distance moyenne entre ilots. La largeur a

mi-hauteur de 1’enveloppe de ces bosses fournit une approximation du rayon des flots. Les tailles et les
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B.3. Analyse par diffusion de rayons X de la croissance

(a) Dépot : 2 A de Ge. (b) Dépot : 3 A de Ge. (c) Dépot : 4 A de Ge.

w

(d) Dépot : 5 A de Ge. (e) Dépot : 6 A de Ge. (f) Dépot : 7 A de Ge.

(g) Dépot : 8 A de Ge. (h) Dépot: 9 A de Ge. (i) Dépot : 10 A de Ge.

FI1G. B.2: Observations GISAXS in situ d’un dépdt Ge/Si(001). Cette série d’images montre, grice aux bosses de

diffusion, la nucléation (aprés 5 A de dépot) puis la croissance des ilots de Ge. Angle d’incidence a; = 0.2°. Le

pic de diffusion accentué dans le faisceau spéculaire est dii a la forme de la surface. La quantité de Ge déposée est

indiquée en A équivalents. Energie : 10 keV.

distances (rapportées en insert de la figure B.3) sont en accord avec les mesures de STM.
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FI1G. B.3: Coupes transverses des clichés GISAXS de la figure B.2. Ces coupes sont réalisées pour un angle
d’émergence oy constant. Ces coupes confirment la transition entre 5 et 6 A. En insert sont représentés la séparation

entre les 1lots et leur diametre, extrait des courbes.

B.3.2 Recuit

Apres 10 A de Ge déposé a 400°C, nous avons procédé a un recuit progressif de 1’échantillon, pour
suivre I’évolution de la morphologie des ilots en fonction de la température. La procédure pour enre-
gistrer les images GISAXS est la suivante : I’échantillon est chauffé a la température voulue, pendant
un temps donné. Puis, il est refroidi d’environ 100°C pour figer morphologie, le temps d’enregistrer le
GISAXS. En effet, suivant le nombre d’azimuts explorés, le temps de mesure peut €tre important (de 1 a

40 minutes d’enregistrement par image).

La figure B.4 montre les résultats de ces observations pour un recuit a 500°C apres 15, 30 et 60
minutes, et pour un recuit ultérieur a 550°C pendant 15, 30 et 45 minutes. Entre le dépdt initial, a 400°C,
et le recuit a 500°C pendant 15 minutes, les flots ont grossi et se sont éloignés. Le diametre moyen des
ilots est passé d’environ 90 A aenviron 115 A, et la distance moyenne entre lots est passée de 140 a 190
A. La morphologie semble assez stable a cette température, il y a peu de différences entre les temps de

recuit de 15, 30 et 60 minutes (voir Fig. B.4(a) a B.4(c)).
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B.3. Analyse par diffusion de rayons X de la croissance

(a) Recuit 500°C pendant 15 mi- (b) Recuit 500°C pendant 30 mi- (¢) Recuit 500°C pendant 60 mi-

nutes nutes nutes

(d) Recuit 550°C pendant 15 mi- (e) Recuit 550°C pendant 30 mi- (f) Recuit 550°C pendant 45 mi-

nutes nutes nutes

FI1G. B.4: Observations GISAXS in situ du recuit du dépdt de boites de Ge sur Si(001). Angle d’incidence «; =
0.2°. Energie : 10 keV.

Le recuit a 550°C fait subir aux flots un changement notable de morphologie : les bosses de diffusion
se rapprochent du faisceau spéculaire et deviennent plus étroites (voir Fig. B.4(d) a B.4(f)). Ceci se traduit
dans I’espace réel par une séparation plus importante des flots, ainsi qu’une augmentation de leur taille.
C’est un phénomene de mirissement. En outre cette morphologie n’est pas stable apres 15 min, mais
continue d’évoluer jusqu’a 45 minutes apres le début du recuit. On observe méme le début d’apparition

de facettes, faiblement marquées (Fig. B.4(f)).

Le changement de morphologie est spectaculaire lors du recuit a 600°C (Fig. B.5(b)) : des tiges
doubles apparaissent apres 15 minutes de recuit. Ces tiges doubles correspondent & de la diffusion par

des facettes, qui va étre traitée dans I’annexe C. On a donc formation d’1lots facettés, bien définis.
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(a) Angle d’incidence a;; = 0.1° (b) Angle d’incidence o; = 0.12°

(c) Angle d’incidence a; = 0.2°. (d) Angle d’incidence «; = 0.4°.

F1G. B.5: Image GISAXS du facettage des ilots de Ge apres un recuit de 15 minutes a 600°C : étude en fonction
de I’angle d’incidence. Energie : 10 keV.

Pour conclure cette annexe, le GISAXS est un moyen d’analyse de la croissance réellement in situ qui
peut étre utilisé en temps réel en optimisant les conditions de comptage avec la vitesse de dépot. Contrai-
rement a notre dispositif expérimental du STM, qui nécessite des interruptions de croissance, on peut ici

saisir précisément le moment de la transition Stranski-Krastanov et I’évolution de la morphologie. La
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contrepartie de cette technique est la complexité des traitements des données.
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Annexe C

Etude des facettes des ilots de germanium

en GISAXS dans le cadre de la DWBA

C.1 DL’approximation de Born en ondes distordues

L’étude des facettes se fait en choisissant différents azimuts et en variant I’angle d’incidence du
faisceau. La figure B.5 donne les observations d’ilots recuits a 600°C pendant 15 minutes, pour différents
angles d’incidence, dans I’azimut < 110 >. Sur la figure B.5(a) on peut observer 2 types de facettes. Les
angles mesurés par rapport a 1I’axe vertical sont 26 et 56°, +1°. On est donc en présence de facettes {311}
et {111}, ce qui est classique pour des ilots de Ge sur Si. En augmentant I’angle d’incidence on observe
successivement un doublement des facettes {311} (Fig. B.5(b) et B.5(c)) puis & nouveau une seule trace
de diffusion (Fig. B.5(d)). Dans le méme temps, la diffusion associée aux facettes {111} disparait.

On a tracé sur la figure B.5 des droites dans la direction des tiges de diffusion. Dans le cas de
la figure B.5(a), 'intersection des droites est a la hauteur du faisceau réfracté. Sur la figure B.5(d),
I’intersection des deux droites est loin en dessous de 1’horizon, a la hauteur du faisceau transmis. Sur la
figure B.5(c), il y a deux paires de droites qui s’intersectent a deux endroits différents : sous 1’horizon a
la hauteur du faisceau transmis, et au niveau de 1’horizon a la hauteur du faisceau réfracté.

Ces observations peuvent s’interpréter dans le cadre de la DWBA (Distorded-Wave Born Approxima-
tion, pour approximation de Born en ondes distordues). Dans 1’approximation de Born simple, le facteur
de forme d’un objet est la transformée de Fourier de la forme de cet objet. La DWBA est un raffinement
de I’approximation de Born, qui prend en compte les réflexions et réfractions possibles dans les objets
en surface [96].

Les différentes réflexions possibles sont illustrées avec la figure C.1. Notons A* et k7 les vecteurs

d’onde incident et émergeant, un indice z indiquant la composante normale a la surface de ces vecteurs.
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a) b) 0 "

W\p( R A

Fi1G. C.1: Les 4 réflexions du modele DWBA. a) Le faisceau incident est diffusé par I’flot vers le détecteur. b)

Le faisceau incident est réfléchi par la surface vers I'1lot. ¢) Le faisceau diffusé est réfléchi par la surface. d) Les

faisceaux incident et diffusé sont réfléchis par la surface.

Notons ¢, la composante en z du transfert de moment. Le cas a), avec une diffusion dans I’ilot et pas de
réflexion sur la surface correspond a I’approximation de Born : ¢, = Kl — k. Dans le cas b), ona q, =
ki — (—ki) = kL + k%, a cause de la réflexion de 1’onde incidente sur la surface. De la méme manieére,
dans le cas c) avec une réflexion de I’onde émergente sur la surface, on obtient ¢, = k- k’.Le dernier
cas s’exprime par q, = —Kk! + k. Lintensité dans le cadre de la DWBA correspond a I’amplitude au
carré de la somme des 4 composantes associées aux différents cas de figure. A chaque réflexion sur la
surface, il faut prendre en compte la réflectivité R(«), et pondérer la composante considérée.

D’apres Rauscher [96], le facteur de forme est la somme de quatre composantes correspondant aux

quatre cas de figures :

F(q) = fq): =) + R(i) f(q): g2,) + Rlag) f(q) g2.) + R(ei) R(eg) f(q), 42,)  (C.1)

ou les indices a, b, c et d correspondent aux différents cas, et q) est le transfert de moment dans le plan.
Le premier terme de cette équation correspond a 1’approximation simple de Born, les tiges de diffusion
correspondantes pointent vers le faisceau transmis. Le second terme de cette équation est la premiere
modification de I’approximation de Born, les tiges de diffusion correspondantes pointent vers le faisceau

réfracté.

C.2 Simulation

Grace au programme IsGISAXS [65, 97], il est possible de simuler la diffusion par des facettes
dans le cadre de la DWBA. En particulier, on peut s’interesser aux amplitudes relatives des differents
termes en fonction de 1’angle d’incidence. Nous avons simulé des flots de Ge sur Si, dans les conditions

de I’expérience (longueur d’onde, angle d’incidence, angle d’émergence®’). Les figures C.2(a) 4 C.2(c)

ZTParametres de simulation : longueur d’onde 0.012398 A ; forme des flots : pyramide tronquée ; angle des facettes : 25.24°;
ratio de hauteur : 0.3 ; rayons des flots : 50 nm; distribution gaussienne de taille ; largeur de la gaussienne : or/R = 0.2;
pas d’organisation en réseau. Pour plus de détails sur les différents parametres de simulation, se reporter au site internet

http://www.esrf.fr/computing/scientific/joint_projects/IsGISAXS/figures/doc/manual.html
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C.2. Simulation
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(a) Simulation GISAXS, o; = 0.1°. (b) Simulation GISAXS, a; = 0.2°.
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(f) a; = 0.4°, coupe a 20y = 0.5".

F1G. C.2: Simulation GISAXS en DWBA, grice au programme IsGISAXS [65, 97], d’une assemblée d’ilots de

Ge facettés {311} sur Si(001). Sur les figures (a), (b) et (c) on observe les dédoublement des tiges de diffusion

en fonction de 1’angle d’incidence. Sur les figures (d), (e) et (f), on calcule les amplitudes de chacun des 4 termes

du modele DWBA. La séparation des termes de la DWBA montre qu’en dehors du premier ordre (BA pour Born

aproximation), seul le second terme a une influence notable sur le signal observé.

F1G. C.3: Simulation de l'intensité a 20y = 0.5°
en fonction de oy, paramétrée par «;, pour des ilots
de forme pyramidale. Les interférences des 4 ondes
sont prises en compte. Les fleches indiquent les trai-

nées de diffusion observées expérimentalement.

[[— o, =01
f— o =02
F— o,=04

Intensité (u. a.)

.0,2.
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Annexe C. Etude des facettes des ilots de germanium en GISAXS dans le cadre de la DWBA

montrent les résultats de simulation de ’'image GISAXS pour la moitiée du détecteur (I’autre moitiée
est symétrique). Les figures C.2(d) a C.2(f) montrent le détail des amplitudes des 4 termes de la DWBA,
pour une coupe a 20y = 0.5° le long de ay. Dans tous les cas, le terme prédominant est le premier
terme, qui correspond a 1’approximation simple de Born. Le second terme (réflexion avant I’ilot) a une
importance moindre, mais pas négligeable. Les troisieme et quatri¢eme termes sont négligeables. Il faut
de plus prendre en compte les phases (non tracées ici) de chacun des signaux, 1I’amplitude totale étant la
somme des amplitudes des différentes ondes diffusées qui interférent.

La figure C.3 montre les coupes de I’intensité pour les différents angles d’incidence, en prenant en
compte les interférences entre les ondes diffusées. Les fleches indiquées sur la figure pointent sur les
maxima d’intensité, c’est-a-dire les endroits ol les tiges de diffusion seront les plus visibles. La courbe
pour a; = 0.2° (voisin de 1’angle critique) posseéde deux maxima bien séparés, et dont le rapport des
intensités n’est pas trop grand. Deux tiges de diffusion peuvent donc étre observées, ce qui est le cas
expérimentalement. Elles correspondent, comme on I’a vu auparavant aux deux premiers termes de la
décomposition DWBA (cas (a) et (b) de la figure C.1). Au contraire, les rapports d’intensité des différents
maxima sont trop élevés pour les courbes a; = 0.1° et a; = 0.4°. On peut observer en simulation des
tiges de diffusion (la simulation ne prend pas en compte le bruit de fond), mais elles ne sont pas visibles
expérimentalement.

Nous avons observé lors de ces expériences de GISAXS un effet de diffusion par des facettes avec
des faisceaux multiples. Ces expériences mettent en évidence les différents chemins de diffusion, et la

prépondérance de certains mécanismes sur d’autres, ce qui est bien décrit par la DWBA.
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Résumé

L’ utilisation de nano-structures dans des dispositifs optiques ou électroniques est pressentie comme
une solution aux limites des technologies micro-électroniques actuelles. Mais 1’utilisation des propriétés
physiques de ces nano-structures présuppose un contrdle collectif de la taille de la densité de ces objets.
Ce travail étudie la possibilité d’organisation contrdlée de nano-structures par des champs élastiques
périodiques. Ces champs élastiques sont induits par des réseaux de dislocations enterrés, créés par collage
moléculaire Si/Si. Nous avons montré que I’organisation directe par épitaxie des nano-structures n’est
pas possible, mais qu’en utilisant une gravure chimique sensible aux champs élastiques, il était possible
de définir une surface structurée a 1’échelle nanométrique de maniere bien controlée. Ce nouveau type de
surface a ensuite été utilis€ comme gabarit pour la croissance de nano-structures de germanium, ce qui a
montré son efficacité en termes d’organisation.

Mots-clés: silicium, germanium, contraintes, calculs d’élasticité, organisation, réseaux de dislocations,
structuration de surface, GIXRD, GISAXS, STM.

Abstract

Use of nano-structures use is nowadays investigated as an alternative to conventional microelec-
tronics devices. But physical properties of these nano-structures strongly depend on the size and density
control. This works deals with the possibility of periodical elastic fields induced organization of nanos-
tructures. The elastic fields are induced by buried dislocation networks, created with Si/Si molecular
bonding. We show that the nano-structures organization by molecular beam epitaxy is not possible. But
using a strain selective etching, we managed to define a nano-patterned surface, in a well controlled
way. This new kind of surface has been used as a template for germanium nano-structure growth, which
demonstrated its efficiency.

Keywords: silicon, germanium, stress, elasticity calculations, organization, dislocation networks, surface
patterning, GIXRD, GISAXS, STM.
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