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Depuis quelques années, 1'enjeu représenté par la réduction de la taille des composants en
micro-électronique a conduit a un effort important de recherche sur la synthése de structures
dont la dimension de quelques nanométres a quelques dizaines de nanometres est particulie-
rement intéressante pour la réalisation de composants principalement en microélectronique et
en optoélectronique. Outre la potentialité¢ d'une trés forte intégration, leur taille extrémement
réduite leur confere de nouvelles propriétés ou des propriétés exacerbées par rapport a celles
du méme matériau utilisé¢ a une échelle macroscopique. Par exemple, 1'extréme confinement
des charges a l'intérieur des nanostructures induit de nouvelles propriétés quantiques intéres-
santes pour la réalisation de composants originaux, notamment en optoélectronique. Les avan-
tages des nanostructures peuvent aussi étre révélés en fonction du matériau dans lequel elles
sont insérées. Par exemple, des nanostructures de silicium placées dans de I'oxyde de silicium
permettent de stocker des charges avec un temps de rétention trés important grace a l'isolation
¢lectrique "fournie" par 1'oxyde ce qui pourrait permettre de réaliser des mémoires a base de
nanocristaux de silicium.

Les nanostructures ouvrent ainsi la voie a la réalisation de composants électroniques origi-
naux possédant de nouvelles propriétés ou offrant des possibilités d'intégration trés importan-
tes. A l'heure actuelle, 1'utilisation des nanostructures, comme les boites quantiques par exem-
ple, correspond principalement a des études de faisabilité. En effet, la majorité de leurs pro-
priétés dépend de leur taille extrémement réduite et donc relativement difficile a obtenir et a
maitriser. Méme si dans certains cas il est possible d'utiliser des nanostructures relativement
grosses (quelques dizaines de nanomeétres), il est en revanche indispensable d'avoir une bonne
homogénéité en taille, en densité et en répartition pour que le composant fabriqué fournisse
une réponse homogene lors de son fonctionnement. Par ailleurs, pour que les propriétés du
composant soient reproductibles, il faut aussi étre capable de maitriser cette taille sur chaque
composant fabriqué. Deux grands axes de recherche se dessinent donc : maitriser 'homogé-
néité en taille, la densité et le positionnement des nanostructures utilisées dans un composant
et étre capable de reproduire ces caractéristiques dans chaque composant.

Il existe, a I'heure actuelle, trois grands types de techniques de fabrication de nanostructures
organisées ou auto-organisées. Nous les décrirons dans le premier chapitre, mais il est intéres-
sant de noter que, mis a part quelques techniques trés particulieres utilisant des couples subs-

trats/nanostructures de natures spécifiques, aucun de ces trois types de fabrication ne permet
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d'obtenir rapidement une grande quantité de nanostructures possédant une taille et une réparti-
tion spatiale homogenes. En effet, d'une fagon générale, soit la technique d'¢laboration est
lente et précise, soit elle est rapide et les fluctuations de taille et de répartition spatiale sont
alors relativement importantes.

Par opposition a la trés grande majorité de ces techniques consistant a maitriser treés finement
I’organisation ou 1’auto-organisation du dépdt des nanostructures sur des substrats standard, la
technique développée dans cette étude consiste a élaborer un substrat fonctionnel apte a pro-

voquer, de lui-méme, 1'auto-organisation latérale des nanostructures.

Un des objectifs de cette thése est, en effet, de mettre au point un procédé de fabrication d'un
substrat auto-organisant avec des sites de nucléation trés bien localisés, périodiques et dont
I’extension dans le plan de surface est contrdlée. De tels sites peuvent étre obtenus en utilisant
le champ de contraintes de réseaux de dislocations trés bien définis et trés périodiques des
joints de grains obtenus par collage moléculaire avec notamment une désorientation en rota-
tion dite aussi de forsion et également appelé "twist” en terminologie anglo-saxonne, entre les
deux cristaux mis en contact. Cette 1dée et les premieres expériences a ce sujet nous parais-
saient séduisantes et nous avons décidé d'étudier cette approche de fagon approfondie. Apres
une bréve description des dislocations et de leur champ de contrainte, nous décrirons, dans le
chapitre I, la formation des réseaux de dislocations obtenus avec un collage par adhésion mo-
léculaire ainsi que le champ de déformation induit par 1'ensemble périodique de dislocations
qui les composent.

Le collage moléculaire, technique trés intéressante de soudure de deux matériaux, sera aussi
bricvement décrit dans ce chapitre pour bien comprendre les mécanismes essentiels et les
conditions particulieres a respecter pour la fabrication d'un joint de grains, unique, a l'inter-
face de deux plaquettes de silicium de 100, 200 voire 300mm de diametre.

Le champ périodique de contraintes de ces joints de grains n’est cependant pas trés étendu
perpendiculairement a l'interface de collage. Pour pouvoir l'utiliser, il est donc nécessaire de
réduire fortement la distance entre la surface du futur dépot et cette interface enterrée. Typi-
quement, 1'épaisseur de 1'un des cristaux doit étre d'environ 10nm. Or, par exemple, a partir
d'une plaquette de 100mm de diametre dont 1'épaisseur est de 520um, il est impossible d'obte-
nir un film de 10nm, homogene en épaisseur, par les techniques habituelles d'amincissement.
Nous avons donc décidé d'utiliser une structure spécifique : le SOI (Silicon On Insulator).
Cette structure particuliére permet de réaliser le joint de grains par scellement de son film
superficiel de silicium et d'une plaquette de silicium. La structure SOI sert en quelque sorte de

matiere premicre lors de la fabrication de nos substrats auto-organisant. Il est donc relative-
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ment intéressant de rappeler dans ce premier chapitre les différentes manic¢res d’obtenir ces
structures SOI et les raisons pour lesquelles nous avons choisi une technique de fabrication

plutot qu’une autre.

Le collage et le transfert du film superficiel de la structure SOI sur une plaquette de silicium
permettent d'obtenir rapidement un film ultra-mince de silicium au-dessus de l'interface enter-
rée. Ces é€tapes technologiques ont été mises au point pour permettre la fabrication des subs-
trats auto-organisant et seront décrites dans le chapitre II de ce manuscrit. Nous avons ainsi
optimisé le collage hydrophobe afin de sceller, sans défaut macroscopique, deux plaquettes de
silicium, sur une surface allant jusqu’a 100mm de diamétre. De plus, nous avons mis au point
la libération et I'amincissement précis du film du SOI au moyen de différentes techniques afin
d'obtenir le film ultra-mince nécessaire a nos substrats auto-organisant. Ces deux criteres (col-
ler sans défaut macroscopique sur 100mm de diametre et obtenir ensuite un film ultra-mince)
sont essentiels pour la réalisation des substrats auto-organisant.

Cependant, pour pouvoir utiliser les champs de contraintes des dislocations d'interface, il faut
¢galement étre capable de maitriser les angles de collage afin d'induire de facon précise et
reproductible le pas des dislocations et par conséquent le pas des sites de nucléation. Nous
avons donc aussi développé deux techniques originales de contrdle des angles de collage. Une
de ces techniques nous permet notamment de supprimer la désorientation de flexion, dite de
"tilt" en terminologie anglo-saxonne qui provient des angles de vicinalité des deux surfaces
mises en contact. Nous pouvons ainsi obtenir des joints de grains qui possédent uniquement
une désorientation de torsion. Dans ce manuscrit, nous parlerons de substrats auto-organisant
aussi bien pour des substrats possédant une désorientation de flexion, de torsion ou pour des

substrats possédant les deux types de désorientation cristalline.

Parallelement au travail de mise au point de procédés de fabrication, ces substrats auto-
organisant ont fait 'objet d'importants efforts de caractérisation. Dans un troisieme chapitre,
nous verrons en effet les différentes études structurales menées sur ces substrats au cours de
leur élaboration notamment sur l'interface de collage avec la mise en évidence des disloca-
tions d'interface provoquées par le scellement hydrophobe, I'absence de précipités aux angles
de collage qui nous intéressent ou I'évolution de leur forme et de leur densité aux forts angles
de désalignement. A partir des différentes observations en microscopie €lectronique en trans-
mission et en rayons X, nous avons pu modifier progressivement les différents paramétres du
procédé de fabrication des substrats auto-organisant pour améliorer la structure et la qualité de

l'interface de collage.
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Nous avons aussi caractérisé la surface de ces substrats auto-organisant ou nous avons remar-
qué l'apparition d'une texture périodique, en relation avec les dislocations sous-jacentes, lors
de traitements thermiques sous vide ou lors de la croissance d'oxydes de silicium ultra-
minces. L'analyse des images STM et AFM nous a alors permis d'améliorer les conditions des
traitements thermiques réalisés sur ces substrats auto-organisant afin de préparer au mieux
leur surface avant le dépot des nanostructures.

Dans une dernicre partie de ce chapitre III nous verrons aussi que ces substrats auto-
organisant semblent aptes a "auto-organiser" la croissance de nanostructures. Nous y présen-
terons les premiers résultats d'auto-organisation de nanocristaux de silicium et l'apparition
d'une texture périodique ou de l'auto-organisation de boites quantiques lors du dépdt de ger-

manium sur ces substrats auto-organisant.

Cette ¢tude de réalisation et de caractérisation des substrats auto-organisant a réseaux de di-
slocations enterrées, s'achévera par une mise en perspective définissant d'une part les études a
mener en complément de ce qui a €té fait et d'autre part en montrant les applications potentiel-

les de ces substrats et de 1'auto-organisation induite.
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La croissance de nanostructures, et notamment de boites quantiques, dont la taille, la forme et
la répartition spatiale sont trés bien maitrisées est d'un grand intérét pour la microélectronique,
'optoélectronique et a motivé de nombreux travaux. Nous allons donc maintenant décrire les
différentes méthodes qui ont été¢ utilisées jusqu'a présent pour organiser et maitriser la crois-
sance des nanostructures et nous décrirons ensuite en détail la méthode proposée dans cette
¢tude. Dans cette deuxieéme partie nous verrons notamment les trois "briques de base" néces-
saire a la compréhension et a 1'aboutissement de ce travail comme l'intérét d'utiliser un joint
de grains, de fabriquer ce dernier par collage moléculaire et de coller un film mince sur un

substrat de silicium.

A. L'auto-organisation de nanostructures

A.1. Les différentes techniques existantes

Différentes méthodes ont été proposées pour organiser la croissance de ces nanostructures.

Il est possible par exemple de structurer la surface d'un substrat par lithographie et gravure
chimique sélective : la morphologie de la surface obtenue permet alors la croissance de nanos-
tructures a des endroits prédéterminés [COM 1997, JEP 1996, OGI 1996]. Ces techniques
sont, en général, trés précises en ce qui concerne la localisation des nanostructures, en revan-
che, elles sont lentes ce qui les rend onéreuses (il faut fabriquer les emplacements des nanos-
tructures ou les nanostructures elles-mémes, les uns apres les autres), et surtout, il est particu-
lierement difficile d'obtenir des objets de trés petites dimensions.

Certaines équipes de recherche ont alors essayé d'utiliser la texturation naturelle des surfaces
vicinales pour organiser la croissance des nanostructures a l'aide des marches atomiques
[CAM 2000, KIT 1995, LEO 1994, MAR 1999]. Ces méthodes, cette fois rapides, sont trés
difficilement applicables. En effet, il n'est pas simple de contrdler précisément I'angle de vici-
nalité pour choisir la périodicité des nanostructures ainsi que d'obtenir des marches atomiques
trés rectilignes.

Une autre maniere de mettre a profit des propriétés "naturelles" du substrat, consiste a utiliser
des champs de contraintes enterrés dus a la relaxation de certaines couches déposées [BRU
1998, HAM 1999, SHI 1997, XIE 1997] ou a utiliser les ondulations dues a la contrainte in-
terne de couches non relaxées [ABD 1998]. Ces techniques permettent, en général, d'obtenir

une organisation trés périodique des nanostructures. Dans certains cas, leurs tailles peuvent
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étre petites et homogeénes comme, par exemple, les nanostructures de fer de 3nm de diamétre,
réalisées par Brune et al. [BRU 1998]. Ces nanostructures sont organisées latéralement par
des dislocations enterrées obtenues lors de la relaxation d'une couche de cuivre dont 1'épais-
seur est de seulement deux couches atomiques et qui est déposée sur du platine {111}. Dans
d'autre cas, elles peuvent étre grosses, périodiques, mais moins homogénes comme dans la
croissance d'fllots de germanium sur du SiyGe;x dont le diamétre est d'environ 0,2um, réalisés
par Xie et al. [XIE 1997] et organisés latéralement par un réseau de dislocations de désaccord
paramétrique qui, dans le SiyGe;x s'organise relativement bien. Dans tous les cas, 1'inconvé-
nient principal de ces techniques vient du fait que le moteur de l'organisation dépend de la
nature des matériaux utilisés ce qui exclut presque toute variation de la période des champs de
contraintes et méme, dans certains cas, de la nature méme des nanostructures. Il ne serait pas
possible, par exemple dans l'expérience de Brune et al. [BRU 1998] de faire varier le pas des
dislocations qui organise la nucléation des nanostructures de Fe. Ce pas est en effet dicté par
les caractéristiques (ici les paramétres de maille) du Cu et du Pt. Si on souhaite changer ce
pas, il faut changer de matériau ce qui ne rend pas cette technique trés modulable. Brune et al.
ont montré la possibilité d'une organisation latérale avec deux types de structures : (Pt/Cu)+Fe
et (Pt/Ag)+Ag. Il faudrait voir si 'organisation latérale existe toujours avec d'autres maté-
riaux, afin de pouvoir moduler la période de I'organisation ou la nature des ilots déposés.

Mis a part ces techniques, de nombreuses autres méthodes d'auto-organisation existent
comme :

-le contrdle des longueurs de diffusion [ROD 1993] : entrainant une organisation de
structures dont les tailles sont de 1'ordre de quelques nanometres.

-l'organisation verticale [GOL 1985, TER 1996] : le champ de contrainte de nanostruc-
tures encapsulées dans un film modifie la croissance d'une deuxieme couche de nanostructu-
res déposées sur ce film et ainsi de suite. On obtient typiquement I'organisation de nanostruc-
ture de quelques dizaines de nanometres.

-l'utilisation de colloides [SUN 2000] ou de matériaux organiques [AIZ 1999] : avec
des systemes tres spécifiques, il est possible d'obtenir de tres petites tailles (inférieur a 10nm)

-l'utilisation de reconstruction de surface comme Chambliss et Meyer [CHA 1991,
MEY 1996] qui utilisent la reconstruction de surface de 1'or pour I'organisation de nanostruc-
tures de Fe, Ni ou Co dont les tailles sont de quelques nanométres.

-etc...

Ces techniques peuvent étre trés délicates a mettre en ceuvre comme dans le cas du controle
de la diffusion des atomes d'argent sur un substrat de platine réalisé par Roder et al. [ROD

1993] ou la taille et la forme des nanostructures obtenues dépendent de fagon trés fine des
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conditions de dépot et de recuit des structures obtenues. En fait, les tailles obtenues sont trés
variables en fonction des mécanismes de croissance utilisés et des matériaux utilisés et, mis a
part peut €tre avec la technique de contrdle des longueurs de diffusion, le pas de I'organisation
latérale n'est pas toujours modulable et dépend souvent des matériaux utilisés.

En conclusion, toutes ces techniques sont soit rapides et, alors, trés peu modulables aussi bien
pour les parametres de l'organisation que pour les matériaux utilisés, soit, au contraire, trés

lentes et leur principal défaut est alors leur coft.

A.2. Méthode proposée dans cette étude

La possibilit¢ d'obtenir a la jonction entre deux matériaux un joint de grains présentant un
réseau trés régulier de dislocations a été¢ démontrée, il y a plusieurs années. Comme chaque
dislocation induit un champ de contrainte, les joints de grains possedent un réseau périodique
de champ de déplacement. Si ce réseau de champs de déplacement peut atteindre la surface
d'un film, nous pourrons alors générer des sites de nucléation préférentiels a 'aplomb ou entre
chaque dislocation du joint de grains [BOU 1999, ROM 1999]. Nous aurons alors des sites de
nucléation périodiques a la surface d'un substrat, permettant ainsi d'obtenir une répartition
spatiale trés bien définie ainsi qu'une homogénéité de taille accrue des nanostructures du fait
de leur croissance simultanée sur les sites de nucléation, de la distance constante entre chaque
site et de la limitation spatiale de ces derniers. En effet, suivant les conditions de dépot et les
mécanismes de croissance, le fait que les sites de nucléation soient a la méme distance les uns
des autres entraine 1'égalité de leurs rayons de capture. Cela devrait ainsi leur permettre d'ag-
glomérer le méme nombre d'atome et donc d'induire des nanostructures avec des tailles iden-
tiques. De méme, suivant les conditions de dépot, la limitation spatiale des sites de nucléation
devrait aussi contribuer a I'homogénéisation des nanostructures. En effet, plus la nanostruc-
ture d'un site de nucléation grossit, plus son front de croissance s'€¢loigne du site de "crois-
sance facile" et plus sa croissance se ralentit. Cette cinétique de croissance variable devrait
donc aussi permettre d'obtenir des nanostructures de tailles homogénes.
Cependant, la réalisation d'un joint de grains :

de grande taille pour pouvoir utiliser de substrats de grand diametre,

dont le pas des réseaux de dislocations est parfaitement maitrisé,

et positionné au plus pres d'une surface,
nécessite la résolution de plusieurs problemes technologiques. Une partie de la solution a été
réalisée, il y a quelques années, avec la fabrication de joints de grains par collage moléculaire

de plaquettes de silicium de 100mm de diamétre, par exemple, par Benamara et al. [BEN
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1994, BEN 1996, BEN 1996b] ou Gosele et Tong [GOS 1999]. Cependant, ces joints de
grains étaient alors a l'interface entre deux plaquettes épaisses de silicium (500um d'épais-
seur) et donc tres loin d'une surface.

Pour approcher une surface de ce type de joints, il est possible d'utiliser le collage moléculaire
mais au lieu de prendre deux plaquettes de silicium, il faut coller un cristal de silicium massif
sur un film mince de silicium qui peut, lui, étre ensuite aminci en gardant une bonne homogeé-
néité d'épaisseur sur toute sa surface. Cette idée et les premicres expériences a ce sujet nous
ont paru intéressantes et nous avons décidé d'approfondir cette approche.

La distance entre l'interface de collage et la surface devant étre trés petite, ce film doit étre
trés mince (<1pm). Dans un premier temps, nous avons donc choisi d'utiliser un SOI (Silicon
on Insulator). Un SOI est en effet constitué d'un film trés mince de silicium isolé du substrat
par une couche de SiO; en général. Cette couche d'oxyde de silicium peut avantageusement
dans notre cas servir de couche d'arrét lors de 1'¢limination du substrat support par la face ar-
riere du SOI pour libérer le film mince de silicium, alors collé sur l'autre substrat de silicium.
Avec l'utilisation du collage moléculaire et des structures de type SOI, I'emploi d'un réseau de
dislocations enterrées pour la croissance auto-organisée de nanostructures devient envisagea-
ble. Cette technique d'auto-organisation devrait permettre de résoudre beaucoup de problémes
rencontrés avec les méthodes précédentes. C'est en effet, potentiellement, une technique ra-
pide puisque le joint de grains apparait sur toute la surface du cristal en méme temps. Elle est,
de plus, tout a fait applicable a différents types de matériaux et de nanostructures. Il est aussi
possible d'obtenir une trés bonne régularité des champs de contraintes puisque le réseau de
dislocations, d'un joint de torsion par exemple, dépend directement du paramétre cristallin et
de la symétrie cristalline tres bien définis et tres réguliers des matériaux mis en contact. De
plus, pour un type de substrat donné, il est tres simple de contrdler le pas du futur réseau de
nanostructures en ajustant les angles de collage qui sont définis par les désorientations cristal-
lines entre le substrat de silicium et le film ultra-mince de silicium collé. Ces substrats auto-
organisant présentent ainsi de nombreux avantages pour l'auto-organisation latérale de nanos-
tructures.

Mais avant de décrire dans le chapitre II la fabrication de ces nouveaux substrats et leur usage
pour les dépdts de nanostructures dans le chapitre III, nous allons introduire quelques notions
sur les dislocations, la fabrication de joints de grains, le collage moléculaire et 1'élaboration de

la structure SOI nécessaires a la compréhension de ce travail.
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B. Dislocations et champ de contrainte

La motivation principale des études générales sur les dislocations était de comprendre les
propriétés mécaniques des matériaux lors de leur élaboration ou de leur vieillissement. Dans
ce chapitre, notre but ne sera pas de faire une synthése exhaustive des connaissances sur les
dislocations et leur champ de contrainte, mais plutdt de donner quelques notions de bases né-
cessaires a la compréhension de cette étude. Pour des explications plus approfondies, plu-
sieurs ouvrages donnent une vue d'ensemble trés compléte des dislocations et plus générale-
ment des défauts dans le matériaux cristallins [COT 1953, ESH 1979, HIR 1982, HUL 1968,
REA 1952, REA 1953, SUT 1995].

B.1. Qu'est-ce qu'une dislocation?

Une dislocation est un défaut linéaire d'une structure cristalline. La figure 1 présente un mo-

dele qui simule approximativement, pour un réseau cubique, les deux principaux types de

dislocations : les dislocations coin et les dislocations vis.

figure 1 : Modéle, dans une structure cubique, des deux principaux types de dislocations. a) DC représente
une portion d'une dislocation coin positive. Elle est formée en insérant un demi-plan cristallin ABCD. b) DC
représente une portion d'une dislocation vis gauche. Elle est formée en déplacant les deux faces, qui sont de
part et d'autre d'’ABCD l'une part rapport a l'autre, le long de AB..

Sur la figure 1, nous avons représenté une dislocation coin "positive” (™). Nous aurions obte-
nu une dislocation coin "négative” si le demi-plan cristallin ABCD avait été inséré sous la
ligne DC. Ce n'est, bien évidemment, que par convention qu'une dislocation coin dans un cris-
tal est dite positive ou négative, mais, une fois qu'une orientation a été choisie, cela permet de

classer les dislocations coin d'un méme cristal les unes par rapport aux autres. De la méme
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facon, pour les dislocations vis, il existe des dislocations vis "droites” et des dislocations vis
"gauches". La convention est la suivante : apres avoir orienté le cristal, si en tournant autour
de la ligne de dislocation dans le sens des aiguilles d'une montre, on s'enfonce d'un plan ato-
mique, c'est une dislocation vis droite, si on remonte d'un plan atomique, c'est une dislocation
vis gauche. Sur la figure 1, nous avons représenté une dislocation vis gauche.

De fagon générale, une dislocation est définie au moyen d'un "circuit de Burgers" et de sa
ligne de dislocation. Un circuit de Burgers représente n'importe quel chemin fermé qui passe
d'un atome a un autre a l'intérieur d'une "bonne" partie d'un cristal (cf. figure 2a). Une
"bonne" partie d'un cristal est une zone ou le parametre de maille est identique a celui du cris-

tal parfait (sur la figure 2a, il ne faut pas que le circuit de Burger passe trop prés de D).

P e M P . |MQ
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figure 2 : a) Circuit de Burgers autour d'une dislocation coin. b) Le méme circuit dans un cristal parfait. Le
vecteur QM nécessaire a la fermeture du circuit est le vecteur de Burgers de la dislocation de la figure a).

Une fois que I'on a fait un premier circuit de Burgers dans un cristal qui présente un certain
nombre de défauts, on refait ce méme chemin, en passant successivement par les mémes ato-
mes, mais cette fois, dans un cristal dépourvu de dislocations. Si ce deuxieme circuit de Bur-
gers n'est plus fermé, cela signifie alors que le premier chemin devait entourer une ou plu-
sieurs dislocations et le vecteur qui permet de refermer ce deuxiéme circuit est appelé "vec-
teur de Burgers"” de la ou des dislocations présentes a l'intérieur du premier chemin. Par
exemple, sur la figure 2a, le circuit MNOPQ entoure une seule dislocation coin. Sur la figure

2b, ce mé€me circuit, réalisé sans la ligne de dislocation, est ouvert et le vecteur gps ™ qui ap-

parait alors est le vecteur de Burgers de cette dislocation. Nous pouvons remarquer que, dans

ce cas, pop est orthogonal a la ligne de dislocation coin.

Si le méme circuit avait entouré une dislocation vis, le vecteur de Burgers aurait été parallele
a la ligne de dislocation. Dans un cas général, la ligne d'une dislocation fait un angle quel-
conque avec son vecteur de Burgers. Une telle dislocation posseéde donc un caractére vis et
coin mélangés : c'est une dislocation "mixte".

Par définition, le vecteur de Burgers est un vecteur du réseau cristallin (une dislocation ainsi

définie est une dislocation "parfaite” ou "unitaire”). Ce vecteur peut alors étre simplement
p
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défini par sa direction cristalline et par son module. Par exemple, le vecteur du réseau cristal-
lin qui relie I'origine d'une maille d'un cristal cubique face centrée au centre d'une des faces de
cette maille est défini par exemple par un déplacement de a/2 dans la direction x, a/2 suivant y

et 0 suivant z. Ce vecteur de Burgers est suivant la direction <110> et son module, b, vaut :

b= [(a>/4+a?/4+0) :§

Pour finir, il est important de préciser qu'une dislocation peut se "terminer" a la surface d'un
cristal, sur un joint de grains, mais jamais a l'intérieur méme du cristal. A l'intérieur de celui-
ci, les dislocations doivent donc, soit former des boucles fermées, soit fusionner avec d'autres
dislocations. Quand trois dislocations ou plus, se rencontrent en un point, dit "neeud”, il est
intéressant de voir que leurs vecteurs de Burgers doivent obéir a certaines régles. Considérons

une dislocation b; qui se sépare en deux dislocations b, et b; (cf. figure 3).

Dislocation 2

Dislocation 1 Qb'
—_/
\ Dislocation 3

figure 3 : Trois dislocations formant un "neeud". La dislocation 1
se sépare en deux dislocations 2 et 3 (ou se sont les dislocations 2
et 3 qui se rejoignent et qui forment une nouvelle dislocation).

Le grand circuit de Burgers, qui entoure les deux dislocations b, et bs, se trouve dans la méme
"bonne" partie du cristal que le circuit de Burgers de b;. Son vecteur de Burgers doit donc étre

¢gal a celuide b, :

b, +53 :51

En effet, le vecteur de Burgers d'une dislocation est toujours le méme et est indépendant de la
position de la dislocation dans le cristal. Pour permettre une écriture plus générale de cette
propriété, les circuits de Burgers de chaque dislocation sont habituellement tracés en tournant
dans le sens des aiguilles d'une montre en partant du nceud, ce qui provoque le changement de
signe de certains vecteurs car cela change l'orientation de la ligne de dislocation. La précé-

dente équation devient alors :

b, +b, +b, =0
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De fagon générale, avec cette notation, pour n dislocations arrivant en un nceud :

35,20

abs=

i=l
Tous les cristaux, a part quelques rares exceptions, contiennent des dislocations. Dans un cris-
tal tres bien recuit, les dislocations s'arrangent suivant un réseau appelé "réseau de Frank" (cf.

figure 4).

figure 4 : Illustration schématique de l'arrangement en réseau
de Frank [COT 1957] des dislocations d'un cristal bien recuit.

Le nombre de dislocations par unité de volume, c'est-a-dire la densité de dislocations, N, est
deéfini par la longueur totale de dislocations, 1, par unité de volume : N=I/V exprimé habituel-
lement en cm™. Dans un métal bien recuit, la densité de dislocations est entre 10° et 10® cm™.
Si certaines précautions sont prises lors du recuit, cette densité peut étre inférieure a 10% cm™.
Elle augmente en fait trés rapidement en fonction de la contrainte, de la déformation plastique
et des différents recuits appliqués au matériau. Il n'est pas rare de trouver dans un métal "mal"
traité une densité de dislocations de l'ordre de 10''-10"* cm™. N est en général plus faible dans
les cristaux non métalliques que dans les métaux. Dans du silicium standard notamment, la
densité de dislocations est seulement comprise entre une et deux dislocations par cm”. Aprés
ces quelques notions sur les dislocations, nous allons maintenant regarder le champ de

contraintes généré par chaque type de dislocation.

B.2. Champ de contrainte d'une dislocation

B.2.1 Principe du calcul

En utilisant la théorie élastique, nous pouvons obtenir une bonne approximation du champ de
contrainte généré par une dislocation. Dans les calculs qui vont suivre, le cristal est supposé
étre un milieu continu, élastique et isotrope. Nous voyons ici tout de suite la limite de ces cal-
culs : ils seront seulement valables suffisamment loin de la dislocation car cette derniére est

loin d'étre une zone isotrope, continue et le siege, en son cceur, de déformation ¢€lastique!
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Le champ de contrainte en un point d'un solide peut étre exprimé au moyen de neuf termes :
SX& Sya SZ’ tha tXZa tyxa tyZa tZX et tZy-
Comme nous pouvons le voir sur la figure 5, les composantes de dilatation S sont normales a

I'¢lément de volume considéré alors que les composantes t représentent les cisaillements.

X

figure 5: Les composantes d'un champ de
contraintes agissant sur un élément de volume.

Pour que cet ¢lément de volume soit a 1'équilibre, nous pouvons montrer que certaines com-
posantes tangentielles doivent étre égales :

tyy=lyx ta=ly ty =tz
I1 est parfois plus facile de travailler en coordonnées cylindriques, les neufs termes sont alors :

SI‘: SC]a SZa trC]a tqra tI‘Za tzra tzq et tqz-

B.2.2 Cas des dislocations vis

Considérons un cylindre, suffisamment loin de la ligne de dislocation, et déformons le pour
reproduire ce qui se passe autour de la dislocation (cf. figure 6a). Pour cela, nous avons coupé
le cylindre dans sa hauteur suivant LMNO et déplacé une des levres d'une distance b, dans la
direction z (cf. figure 6b).
Pour obtenir cette déformation, le cylindre a subi une déformation uniforme de cisaillement
€y, (=€) qui, pour un élément du cylindre de rayon r, vaut :

ey=b/(2pr)
La contrainte correspondante est alors :

t .=t .=Gb/(2pr)

ou G est le module de cisaillement du matériau considére.
Comme le déplacement a eu lieu seulement dans la direction z, les autres composantes du

champ de contraintes sont nulles : S=Sq=S,~t =t o~t,=0



Chapitre I : Etat de l'art et principe de réalisation des dislocations enterrées 25

b— -

+H

T
|
|
]
!
/
,—————

N\
4
—~le e -

figure 6 : a) Représentation d'une dislocation vis passant en A et B. b) Déformation
élastique d'un cylindre pour simuler la déformation de la dislocation vis AB.

Le champ de contrainte d'une dislocation vis se résume donc a deux composantes de cisaille-

ment, I'une, tq,, parallele a la direction z, et 'autre, t,q, le long de la direction a en coordon-
née cylindrique. Nous pouvons remarquer que ce champ de contrainte a une symétrie radiale
(11 ne dépend pas de Q), il s'exprime donc trés facilement en coordonnées cylindriques. Dans
certains cas, il est cependant également intéressant d'écrire ses expressions en coordonnées
rectangulaires :

ta~to(-Gby)/(2P(x*+y?)

ty~ty=(Gbx)/(2p(x*+y’))

Sx=5y=S ~txy=t x=0

B.2.3 Cas des dislocations coin

Le champ de contrainte d'une dislocation coin est beaucoup plus complexe, mais, dans une
premiére approximation, nous pouvons aussi utiliser la déformation d'un cylindre pour le cal-
culer. En effet, la déformation produite par une dislocation coin (cf. figure 7a) peut étre mod¢-
lisée par la coupure d'un cylindre sur sa hauteur et un déplacement des levres suivant la direc-
tion x, sur une distance b (cf. figure 7b).
La composante du champ de contrainte suivant z est donc nulle et en coordonnées cylindri-
ques nous obtenons :

S—=Sq=(-Dsin(Q))/r

tg—=tq=(Dcos(q))/r

S,/~N(S+ Sq)
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t~t,~=t zq:t qZZO
ou D=Gb/(2p(1-n)) et n est le coefficient de Poisson

Ce qui €équivaut, en coordonnées rectangulaires, a :
Sx=(-Dy(3x™+y)/(x™+y")’
Sy =(Dy(*-y)/(x*+y")’
tay=t p=(Dx(x-y))(x*+y’)*

S/N(Sxt Sy) et ty,~t,=ty,~t,=0

\/J
P4 ~ X
b
a)
figure 7 : a) Représentation d'une dislocation coin passant en A et B. b) Déformation
élastique d'un cylindre pour simuler la déformation de la dislocation coin AB.

Nous voyons que le champ de contrainte a, cette fois, deux composantes : une de dilatation et

une de cisaillement.

B.2.4 Limites de la théorie élastique

Les équations ci-dessus ont largement été utilisées pour €tudier les problemes li€s aux dislo-
cations. Elles permettent par exemple de calculer les déplacements atomiques dus a tel ou tel
type de dislocation, leur énergie, les forces entre deux dislocations... Mais il faut rester trés
prudent quant a la validité de ces calculs. Tout d'abord, nous avons considéré un matériau
i1sotrope et continu, or, les cristaux sont, par essence, discontinus et parfois anisotropes. Ap-
pliquer ces calculs dans des matériaux comme de l'argent, par exemple, dont le coefficient
d'anisotropie A=c44/(2(c11-c12)) vaut 6 (c;j sont les coefficients d'élasticité du matériau), ce qui
en fait un matériau relativement anisotrope, demanderait de prendre quelques précautions et
notamment d'utiliser une théorie anisotrope. En revanche, dans le cas du silicium, le coeffi-
cient d'anisotropie vaut 1,56. A titre de comparaison, le coefficient d'anisotropie du tungstene

vaut 1, ce qui en fait un matériau parfaitement isotrope. Le silicium est donc un matériau qua-
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siment isotrope ou ces calculs en théorie élastique, continue et isotrope sont donc justifiés.
Deuxiémement, nous pouvons aussi remarquer que la contrainte varie en 1/r. Elle devrait
donc étre infinie sur la ligne de dislocation, ce qui est physiquement impossible. En fait, il
existe un rayon en dessous duquel ces solutions ¢lastiques ne sont plus valables. On estime
que ce rayon est de I'ordre de 0,5 & Inm. Tout prés du cceur de la dislocation, il faut en fait
tenir compte des réarrangements atomiques pour calculer les déformations et les contraintes
exactes associées aux lignes de dislocations. Mais, ce sont 1a des problémes mathématiques et
structuraux trés complexes que nous ne détaillerons pas dans ce manuscrit. Si nous nous pla-
cons suffisamment loin des dislocations, c'est-a-dire a quelques nanométres, ces calculs élas-
tiques sont tout de méme valables et trés intéressants dans le cadre de cette étude pour évaluer
les contraintes et les déplacements des réseaux de dislocations qui nous intéressent. Cepen-
dant, la structure et le type de dislocations qui composent ces réseaux vont dépendre de leur
mode de fabrication. Avant d'évaluer leur champ de contraintes nous allons donc d'abord re-

garder leur origine et leur mode d'élaboration.

C. L'adherence moleculaire

I1 existe différentes techniques permettant d'obtenir des réseaux de dislocations comme lors de
la déformation d'un cristal par exemple [HUL 1968]. 1l est cependant extrémement difficile,
par cette méthode, de les contrdler que ce soit en angle, en position ou en orientation....

Un procédé bien plus performant pour obtenir des joints de grains trés bien controlés consiste
a souder ensemble deux cristaux désorientés, directement par adhérence moléculaire. C'est
cette méthode que nous avons choisi d'utiliser dans notre étude pour obtenir les réseaux de
dislocations trés bien ordonnés nécessaires a la création des sites de nucléation. Cette techni-
que d'adhérence moléculaire constitue une étape importante du procédé de fabrication des

substrats auto-organisant. Nous allons donc maintenant en décrire les principes de base.

C.1. Principe

Le collage moléculaire consiste a établir une liaison entre deux matériaux sans l'apport de
maticre extérieure (comme de la colle ou une matiere adhésive...). Il en existe différents ty-
pes, applicable a différents matériaux et classés, en général, en fonction des forces utilisées

pour rapprocher les plaques ou pour effectuer le scellement [RAY 1999, LAG 2000].
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Dans notre étude, nous nous limiterons au collage Si/Si et nous utiliserons pour cela une tech-
nique de collage moléculaire qui consiste a mettre en contact les plaquettes de silicium a tem-
pérature ambiante et ensuite a provoquer la soudure directe des deux cristaux par un recuit de
stabilisation. Le collage moléculaire nécessite cependant que les surfaces soient treés proches
I'une de l'autre. Avant de mettre en contact les deux cristaux de silicium, il est donc nécessaire
de les préparer "physiquement" et "chimiquement" pour que leur surface soit suffisamment

lane, propre et adaptée "chimiquement" au collage.
p prop p q g

C.2. Préparation "physique' des surfaces

Pour réussir a rapprocher suffisamment les deux cristaux, il faut que les surfaces ainsi que les
plaquettes possedent certaines spécificités.

D'abord, au niveau des substrats, la fleche (ou le bombé¢), qui caractérise la déformation du
cristal a I'échelle de la plaquette, ne doit pas €tre trop importante (cf. figure 8a). En effet, lors
du collage, il faudra fournir une certaine énergie ¢élastique pour déformer les deux plaquettes
et réussir a établir un contact sur toute leur surface. Or, si I'énergie nécessaire a la déformation
¢lastique des plaques est supérieure a I'énergie fournie par les forces de collage, les deux pla-
quettes ne pourront pas se coller ou rester collées I'une a 'autre. Typiquement, avec des pla-
quettes de silicium de 100mm de diametre et de 520um d'épaisseur, des valeurs de fleche de
25um ne sont pas un obstacle au collage [RAY 1999].

Pour les mémes raisons, la planéité des surfaces ne doit pas présenter d'ondulations trop im-
portantes. Nous parlons de planéité pour des ondulations de surface dont longueur d'onde est
comprise entre quelques centaines de micrometres et quelques millimétres (cf. figure 8b).
Enfin, a des longueurs d'onde beaucoup plus petites, la microrugosité (cf. figure 8c) joue aussi
un role trés important dans I'établissement du collage a température ambiante. Pour la mesu-
rer, l'appareil le plus adapté est 'AFM (Microscope a Force Atomique) (cf. annexe Il .4 du
chapitre III). Elle est souvent exprimée par sa valeur quadratique RMS (Root Mean Square)

€n nm :

= | L& 5
S NZ%Z’

ou N est le nombre de points mesurés et Z; la hauteur par rapport au plan moyen de la surface.

La qualité du collage sera d'autant meilleure que la microrugosité sera faible. Dans le cas d'un
collage hydrophile, il existe méme une rugosité limite qui se situe autour de 0,6nm RMS

[RAY 1999] au dessus de laquelle le collage n'a pas lieu.
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Les plaquettes commerciales de silicium ont, en général, des caractéristiques qui sont large-

ment dans les spécifications morphologiques requises pour le collage moléculaire.

figure 8 :a) Bombé, b) planéité, c) microrugosité d'une plaquette de silicium.

Il reste une quatrieme caractéristique absolument indispensable pour les coller, elles doivent
étre propres. En effet, la contamination de surface, qu'elle soit particulaire ou organique, est
un parametre crucial pour obtenir un collage de bonne qualité et reproductible. Les contami-
nants organiques sont principalement des hydrocarbures qui proviennent de diverses origines.
Le stockage d'une plaque dans une boite de conditionnement, par exemple, peut suffire a la
recouvrir d'un film qui empéche a toutes liaisons chimiques de s'établir entre les deux surfa-
ces. Il est donc trés important de nettoyer les plaquettes de silicium avant de les coller. Quant
a la contamination particulaire, une particule de seulement 0,5um, coincée entre les deux pla-
ques, suffit a provoquer un défaut de collage d'un diameétre de 2,5mm [GOS 1999] (cf. figure
9). 1l faut donc étre trés vigilent a ce type de contamination et imposer un seuil de tolérance
extrémement bas (typiquement inférieur a 0,2um) pour le diameétre des particules présentes

apres le nettoyage.

figure 9 : Formation d'un défaut de collage de 2,5mm de diamétre a cause d'une particule de 0,5um.

C.3. Préparation chimique des surfaces

Pour obtenir un collage de bonne qualité, il est aussi nécessaire de préparer chimiquement les
plaquettes pour choisir le type de molécules présentes a la surface du silicium, lesquelles de-
vront établir des liaisons suffisamment fortes pour coller les deux cristaux. Il est en fait possi-
ble de distinguer deux modes de collage selon la nature des liaisons présentes a la surface : le
collage hydrophile et le collage hydrophobe. Le premier est basé sur la mise en contact de
deux surfaces saturées en terminaisons —OH, alors que le second fait intervenir des atomes de
silicium passivés par de I'hydrogene. La préparation chimique nécessaire a l'obtention de ces
¢états de surface est spécifique a chacune de ces deux techniques. Pour rendre une surface de
silicium hydrophile, par exemple, il faut la placer dans une solution comme I'APM ("Ammo-

nium Peroxyde Mixture" : NH3/H,0,/H,0). Cette solution, basique et oxydante, génére un
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oxyde natif et sature la surface avec ses ions hydroxyles OH". En revanche, pour obtenir une
surface hydrophobe, il faut retirer I'oxyde natif et étre en présence d'ions H' qui pourront satu-
rer les liaisons pendantes de silicium. Ce sont en général des solutions a base d'acide fluorhy-
drique qui sont alors utilisées pour préparer ces surfaces.

Mis a part la préparation chimique a proprement parler, ces traitements ont aussi pour but de
nettoyer la surface en la débarrassant notamment des hydrocarbures physisorbés ou chimisor-
bés et des particules dont nous avons parlé dans le paragraphe précédent. Nous pouvons citer
notamment le SPM ("Sulfuric Peroxide Mixture" : H,SO4/H,0;,) autrement appelé Pirana qui

est bien adapté pour éliminer les hydrocarbures.

C.4. La mise en contact a température ambiante

Une fois que les surfaces dont nous disposons sont suffisamment planes, lisses et propres,
nous pouvons les poser 1'une sur l'autre. Un phénomene de capillarité apparait alors a cause de
l'air, plus ou moins humide, enfermé entre les deux surfaces. Cette capillarité permet aux pla-
ques de glisser tres facilement I'une sur l'autre, mais il est plus difficile de les séparer en effec-
tuant une traction sur leur face arriere. C'est un phénoméne bien connu que l'on peut, par
exemple, rencontrer entre deux surfaces de verre, suffisamment propres, lisses et planes, po-
sées l'une sur l'autre. Ensuite, en attendant que l'air s'échappe ou en exercant une petite pres-
sion locale, les surfaces vont se rapprocher. En un point particulier de l'interface, d'autres for-
ces vont alors entrer en action, comme les forces de Van Der Waals [ROC 1991] pour les col-
lages hydrophobes ou les liaisons hydrogénes [ROC 1991] pour les collages hydrophiles. En
ce point particulier, ces forces attirent les deux surfaces jusqu'a une certaine distance qui
correspond a la distance d'équilibre des liaisons mises en place. Ce rapprochement va permet-
tre a d'autres liaisons d'apparaitre a un autre endroit, de rapprocher a leur tour les surfaces
etc... Une onde de collage va alors se propager depuis le premier point de contact, traverser
toute la plaquette, menant finalement au collage des deux cristaux. Nous pouvons visualiser
cette onde de collage avec une observation infrarouge puisque le silicium absorbe trés peu les
longueurs d'onde autour de 1,3um (cf. figure 10). En se scellant, les plaquettes se rapprochent,
ce qui modifie l'intensité transmise par le systeme plaquette, interface, plaquette. Un contraste
apparait alors entre les zones collées et les zones ou les surfaces sont encore tres éloignées.

La vitesse de la propagation de I'onde de collage, 1'uniformité de son mouvement et la forme
du front d'onde sont caractéristiques de 1'état de surface des deux matériaux assemblés et de la
qualité du collage moléculaire ainsi réalis€. A la fin de la propagation de 1'onde, le collage est

beaucoup plus fort qu'avec la capillarité, il n'est plus possible, par exemple, de faire glisser les
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plaques l'une sur l'autre. Ce scellement est toutefois encore réversible. A température am-
biante, il est possible d'obtenir, suivant les types de liaisons créées, des énergies de collage de

l'ordre de 10 4 30 mJ/m? pour les collages hydrophobes et quelques centaines de mJ/m? pour

les collages hydrophiles.

a) b) o
figure 10 : Exemple d'onde de collage observée par infrarouge pendant le collage de deux plaquettes de sili-
cium de 100mm de diamétre. a) Aprés avoir posé les deux substrats l'un sur l'autre, le contact entre les deux
surfaces est initié en périphérie par une légére pression locale. b) Propagation de I'onde de collage. ¢) Fin de
la propagation, les deux plaquettes sont collées.

Pour atteindre des énergies plus fortes ou un scellement irréversible, 1ié¢ a la présence d'un
grand nombre de liaisons covalentes, il faut maintenant modifier le type de liaisons a l'inter-

face de collage, par exemple a l'aide d'un traitement thermique.

C.5. Stabilisation en température

Une fois la structure collée a température ambiante, nous réalisons en général un recuit ther-
mique du collage pour renforcer le scellement. En effet, 1'énergie thermique, apportée a l'inter-
face de collage, favorise la diffusion de certaines espéces, casse certaines molécules et peut
méme provoquer la formation de liaisons covalentes entre les deux matériaux si le budget
thermique (température / temps de recuit) est suffisant. Cependant, les évolutions chimiques

de l'interface different suivant le type de collage.

C.5.1 Le collage hydrophile

Nous ne rentrerons pas dans le détail de I'évolution de cette interface de collage. Pour de plus
amples informations, on pourra consulter les travaux de Stengl et al. [STE 1989], de Weldon
et al. [WEL 1996], de Rayssac [RAY 1999] ou de Gosele et Tong [GOS 1999]. En résumé,
1'évolution d'une interface hydrophile se décompose en trois étapes. De 25 a 200°C, il y a dis-

parition d'une partie des molécules d'eau qui ont été emprisonnées au moment de la mise en
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contact a température ambiante. De 200°C a 700°C, un réarrangement des liaisons chimiques
modifie un peu la distance entre les deux surfaces [RIE 2001] mais il n'y a pas dans cette
¢tape de grande modification de I'énergie de collage, comme nous pouvons le voir sur la
figure 11. En revanche, lors de la troisieme étape qui se passe au-dessus de 700°C, nous avons
l'apparition de liaisons silanol, Si-O-Si (ces liaisons commencent a apparaitre dés 400°C mais
en trés faible proportion). Ces liaisons étant covalentes, 1'énergie de collage augmente forte-

ment jusqu'a atteindre I'énergie de rupture du matériau soit environ 2.5 J/m’.

C.5.2 le collage hydrophobe

L'évolution de 1'énergie d'une interface hydrophobe est plus simple. Lors du collage a tempé-
rature ambiante, nous avons, a priori, enfermé majoritairement de 1'hydrogene sous forme de
liaisons Si-H. Lors du recuit de stabilisation, en dessous de 400°C, l'interface subit peu de

modifications comme l'indique I'évolution de I'énergie de collage de la figure 11.
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figure 11 : Evolution de l'énergie de collage (mJ/m’) en
fonction de la température (°C) de stabilisation pour un
collage hydrophile et pour un collage hydrophobe dans le
cas de la jonction de deux plaquettes de silicium de 100mm
de diameétre et de 520um d'épaisseur.

En revanche, au-dessus de 400°C, les liaisons Si-H se cassent, I'hydrogene migre le long de
l'interface et des liaisons covalentes Si-Si commencent a se former. Lorsque la température
augmente I'hydrogene peut s'échapper de l'interface en diffusant dans les cristaux de silicium.
Ce processus n'est malheureusement pas vraiment efficace en dessous de 600-700°C. En fait,
entre 400 et 700°C de nombreuses bulles apparaissent a l'interface de collage témoignant de la
migration de I'hydrogene entre les deux surfaces. Au-dessus de 700°C, ces défauts de collage
se résorbent et 1'ensemble des liaisons covalentes Si-Si disponibles se forment et soudent les

deux structures.
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D. Reseau de dislocations

Comme nous avons pu le voir dans le paragraphe précédent, notamment lors d'un collage hy-
drophobe, apres un recuit adéquat, il est possible de former des liaisons Si-Si entre les deux
cristaux sur toute la surface des plaquettes de silicitum comme 1'ont montré Benamara [BEN
1996] ainsi que Gosele et Tong [GOS 1999]. Comme ces deux cristaux ne sont pas parfaite-
ment alignés cristallographiquement 1'un par rapport a l'autre, il se forme alors un immense
joint de grains, unique, dont le diameétre correspond a celui des plaquettes mises en contact.

Le type de joint de grains formé va alors dépendre de la désorientation des deux cristaux.

D.1. Les différents types de désorientations

I1 existe trois grands types de désorientations cristallines possibles lors d'un collage molécu-

laire de deux cristaux (cf. figure 12).

Cristal 1 .
a‘ ‘ ‘ Cristal 1 / \ | {001} Cristal 1
e / . \ ~Cristal 2
| /1]
Cristal 2 a2 a2 Cristal 2
a) b) ©
Cristal 1 ||| [ [ ]| islocations coi |
13 Dislocat ETONIPI
Dislocations Coms 1slocations coin Dislocations vis o
Cri ................
Cristal 2 Cristal 2
d) e ¥/

figure 12 : Les différentes désorientations cristallines possibles lors d'un collage moléculaire et les disloca-
tions qu'engendre le raccordement cristallin.

a) et d) le désaccord paramétrique : les paramétres de maille a et b des deux cristaux sont différents. Le rac-
cordement engendre la formation d'un réseau bidimensionnel de dislocations coin.

b) et e) la flexion : les deux surfaces collées font un angle 0/2 avec le plan cristallin {001} par exemple. Lors
du raccordement, ces deux désorientations produisent un réseau unidimensionnel de dislocations coin.

¢) et f) la torsion : un des deux cristaux est tourné d'un angle Y autour d'un axe perpendiculaire au futur
joint de grains. Aprés le raccordement cristallin, ce dernier type de désorientation engendre un réseau bidi-
mensionnel de dislocations vis.
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Tout d'abord, si les deux parameétres de maille sont différents, un joint de grains composé d'un
réseau bidimensionnel de dislocations coin va apparaitre pour relaxer les contraintes de dé-
saccord paramétrique dites, en terminologie anglaise, de "misfit". Le "misfit" est bien connu
dans le domaine de I'épitaxie, cependant, contrairement a ce qui se passe lors d'un dépot au-
dessus de 1'épaisseur critique d'un matériau, les dislocations formées ici, sont confinées et tres
périodiques dans le plan de l'interface de collage. Elles forment un véritable joint de grains
entre les deux cristaux, considérés alors comme infiniment €pais (c'est la raison pour laquelle
les dislocations ne sont pas traversantes et restent confinées a l'interface de collage). Dans
notre étude, nous ne collerons que du silicium sur du silicium, nous n'aurons donc jamais de
désorientation cristalline due au désaccord des parameétres de maille lors de nos collages mo-
léculaires. En revanche, nous allons créer des joints de grains de torsion et de flexion qui pro-
viennent respectivement de la désorientation en rotation entre les deux cristaux et de la vicina-

lité des deux surfaces collées.

D.1.1 Joint de grains de torsion

Lors d'un collage moléculaire, si les deux cristaux présentent une désorientation en rotation,
des contraintes périodiques vont apparaitre avec la formation des liaisons covalentes. En effet,
il est tres facile de se rendre compte, avec une simple figure de Moir¢, qu'il existe des zones
de coincidence et des zones ou les colonnes atomiques ne sont pas les unes en face des autres
lors de la superposition des deux cristaux (cf. figure 13a). Dans ces zones de bonne coinci-
dence, les colonnes atomiques de chaque cristal vont se décaler €lastiquement pour accom-
moder le décalage cristallin. Cependant, plus on s'¢loigne du centre de ces zones, plus 1'éner-
gie nécessaire a la déformation des colonnes est importante. A une certaine distance, il est
méme énergétiquement plus favorable de changer de colonnes atomiques pour continuer le
raccordement d'un cristal avec 'autre (cf. figure 13b). C'est ce décalage qui provoque l'appari-
tion des dislocations vis. La périodicité de ces dislocations va dépendre en particulier de la
symétrie cristalline des deux surfaces mise en contact.

D'apres la formule de Frank [FRA 1950] appliquée au cas particulier de deux surfaces de sili-
cium {001}, nous obtenons, pour une désorientation de torsion, un réseau carré de disloca-
tions le long des directions <110> dont le pas est :

d:#
2sin(y /2)
ou b est le module du vecteur de Burgers ety l'angle de torsion.
Dans le cas de deux surfaces de silictum {001}, le vecteur de Burgers des dislocations vis est

a/2<110> (a est le paramétre de maille du silicium). Avec la formule précédente, nous obte-

nons alors une distance entre dislocations de :
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d= a\ﬁi
4sin(y /2)

ou a est le paramétre de maille du silicium ety l'angle de torsion.
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figure 13 : a) Image de Moiré entre les deux réseaux cristallins posés l'un sur l'autre pour des surfaces de

silicium {001}. Chaque cristal est tourné d'un angle y /2. b) Aprés la déformation élastique de certaines co-

lonnes atomiques et le réarrangement des atomes au niveau des zones de mauvaise coincidence, nous voyons
apparaitre le réseau carré de dislocations vis.

D. 1.2 Joint de grains de flexion

Lors d'un collage moléculaire, une troisiéme source de désorientation peut provoquer l'appari-
tion d'un autre réseau de dislocations. En effet, les deux surfaces que nous mettons en contact
ne sont jamais parfaites et elles présentent notamment un certain désalignement, une erreur de
coupe ou, en terminologie anglaise, un "miscut", par rapport au plan cristallin idéal qui devrait
terminer une surface {001} par exemple. Ses surfaces sont dites vicinales avec un certain an-
gle, g5, de désalignement. Cet angle est défini entre le vecteur normal a la surface et le vecteur
normal aux plans cristallins (cf. figure 14a). Cet angle est appelé angle de vicinalité ou angle
d'erreur de coupe. Commercialement, une surface de silicium {001}, par exemple, présente
toujours un angle de vicinalité de quelques dixieémes de degré par rapport a la direction nomi-
nale <001> (les spécifications commerciales sont de £1°). Lorsque nous collons deux surfaces
vicinales ensemble, le raccordement cristallin doit prendre en compte ce désalignement des
plans cristallographiques et, a partir des deux angles de vicinalité qs; et qs, un réseau de di-
slocations coin apparait pour relaxer la désorientation de flexion (q) présente a l'interface (cf.
figure 14b). Il est trés important de noter que ce n'est pas exactement les angles de vicinalité
de chaque surface qu'il faut prendre en compte, mais le désalignement relatif entre les deux

réseaux cristallins que nous appellerons désorientation de flexion.
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Direction de la surface

Normale a la surface
des deux cristaux

Normal aux plans cristallins

Dislocations coin
T

=—r——— _________ 1 4 4 -l
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Angle de vicinalité q;

Angle de flexion |

Angle de vicinalité qp

a) b)
figure 14 : a) Définition de l'angle de vicinalité de deux surfaces avant leur mise en contact. Cet angle corres-
pond a l'angle entre le vecteur normal a la surface et le vecteur normal aux plans cristallins. b) Formation du
réseau de dislocations coin pour relaxer les contraintes dues a la désorientation de flexion entre les deux

cristaux. La désorientation de flexion correspond cette fois a l'angle entre les vecteurs normaux aux plans
cristallins a l'interface de collage.

Cette désorientation de flexion va provoquer l'apparition d'un réseau unidimensionnel de di-

slocations coin dont le pas est, d'aprés la formule de Frank [FRA 1950] :

__ b
d ~ 2sin(q/2)

ou b est le vecteur de Burgers des dislocations et q l'angle de flexion.
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figure 15 : Pas des dislocations des joints de grains de torsion et de flexion en
fonction de l'angle de désalignement.

Dans le cas du raccordement de deux surfaces de silicium {001} qui présentent une désorien-
tation de torsion et de flexion, ce ne sont pas exactement des dislocations coin pures mais des
dislocations mixtes. En effet, les dislocations de flexion participent aussi au rattrapage de la
désorientation de torsion. Dans ce manuscrit, nous ne rentrerons pas dans le détail de la nature
exacte de ces dislocations, pour de plus amples informations, on pourra se reporter au travail
de Benamara [BEN 1996], de Rousseau [ROU 2001] ou de Rouviere [ROU 2000]. Pour ap-

pliquer la formule de Frank, il ne faut considérer que la composante coin de la dislocation
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mixte, nous prendrons donc comme module de leurs vecteurs de Burgers une valeur effective

¢gale a a/2. Le pas de ces dislocations de flexion est donc :

d = a
4sin(q/2)
ou a est le paramétre de maille du silicium et ( l'angle de flexion.
A cause de la différence de module entre les deux types de vecteurs de Burgers, il est intéres-

sant de noter qu'a angle de désorientation égal, le pas des dislocations vis est plus grand que
celui des dislocations mixtes (cf. figure 15).

Ces deux types de joint de grains apparaissent si des liaisons covalentes se forment entre les
deux mailles cristallines. Un contact direct entre les deux cristaux de silicium est donc néces-
saire lors du collage moléculaire. L'apparition de ces joints de grains va donc aussi dépendre

des types de surfaces mises en contact et notamment de leur chimie respective.

D.2. Influence de la chimie de surface sur la formation

des joints de grains

D.2.1 Collage hydrophobe

Comme nous avons pu le voir dans le paragraphe C.5, lors d'un collage hydrophobe les liai-
sons covalentes Si/Si se forment deés 400°C. Chen et al. [CHE 2000] ont en fait rapporté la
formation d'un joint de grain avec la présence des dislocations d'interface a partir de 900°C et
Tam et al. a partir de 800°C [TAM 1994]. Dans notre étude, nous avons travaillé avec des
températures de recuit relativement élevées (>1000°C), mais il est aussi trés intéressant de
noter qu'il n'est pas forcément nécessaire de faire un recuit de stabilisation pour former un tel
joint de grains. En effet, Gosele et Tong [GOS 1999] ont réussi a former des liaisons covalen-
tes Si-Si a température ambiante. En fait, aprés un recuit a trés haute température, sous ultra-
vide, des deux surfaces de silicium séparées, ils les ont mises en contact tout en restant sous
ultra-vide (le collage sous vide est cependant difficile & mettre en pratique). Le décapage
thermique leur a permis d'effectuer deux étapes : tout d'abord, il a lissé et nettoy¢ les plaquet-
tes et ensuite il a formé des liaisons pendantes non saturées a la surface du silicium. Lors de la
mise en contact sous ultra-vide des deux surfaces de silicium ainsi préparées, il est alors éner-
gétiquement favorable de former des liaisons covalentes Si-Si a partir de ces liaisons pendan-
tes, méme si ces dernicres s'étaient associées les unes aux autres lors d'une reconstruction de

surface [CON 1996]. Ils ont ainsi obtenu le joint de grains présenté sur la figure 16.
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figure 16 : Vue plane en MET d'un collage covalent a température
ambiante, sous ultra-vide, de deux plaquettes de silicium [GOS 1999].

Nous pouvons remarquer, sur cette image, que seul le réseau de dislocations vis est visible. Ce
réseau correspond d'ailleurs a un angle de torsion d'environ 1°. En ce qui concerne le réseau
de dislocations de flexion, il ne semble pas s'étre formé lors de ce collage moléculaire. Il ne
faut pas oublier que ces dislocations se forment dans un premier temps au niveau des marches
atomiques. Lors d'un collage a température ambiante, le raccordement cristallin ne devrait pas
pouvoir combler le vide créé par le cran de la marche atomique a cause de la trés faible mobi-
lité des atomes de silicium a cette température. Les dislocations de flexion n'apparaitraient
donc pas et ne perturberaient donc pas non plus le réseau de dislocations vis. Ce réseau de

dislocations mixtes devrait cependant réapparaitre lors d'un recuit.

D.2.2 Collage hydrophile

Le collage hydrophobe semble le type de collage le mieux adapté pour la fabrication de joint
de grains, mais il n'est pas impossible d'obtenir un contact direct entre les réseaux cristallins
de silicium lors d'un collage hydrophile. A priori, méme si toutes les couches d'oxyde, présen-
tes a la surface des deux plaquettes de silicium, sont enlevées, il restera toujours 1'oxyde natif
formé par les traitements utilisés pour rendre les surfaces hydrophiles. Ces deux couches
d'oxyde, aussi faibles soient-elles, devraient empécher les liaisons Si-Si de se former, mais,
ceci n'est vrai qu'au-dessus d'un certain angle critique de rotation entre les deux cristaux de
silicium. En dessous de cet angle, aprés un recuit de stabilisation a haute température, la fine
couche d'oxyde (environ 1-1,5nm) va se fragmenter en formant des ilots d'oxyde entourés de

zones de raccordement cristallin (cf. figure 17).
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figure 17 : Vue MET en coupe d'un exemple de collage hydrophile de
deux plaquettes de silicium CZ avec un angle de rotation d'environ
0+1°. Apres le recuit de stabilisation a haute température, nous pouvons
voir que la couche d'oxyde a disparu localement. [GOS 1999].

D'apres Gosele et Tong [GOS 1999], 'origine de cet angle critique provient d'un bilan énergé-
tique entre 1'énergie que colite la présence d'une couche d'oxyde et I'énergie des dislocations
du joint de grains. Si l'angle de rotation est trop important, le nombre de dislocations a créer
est trop grand, cela colite trop d'énergie, et la couche d'oxyde reste stable. En restant en des-
sous de cet angle critique de désalignement, il est donc possible d'utiliser le collage hydro-
phile pour la fabrication des joints de grains. Suivant l'application recherchée, il faut toutefois
savoir si la densité de précipités de SiO, formés, lors de la disparition des films trés fins

d'oxyde, n'est pas génante ou s'il est possible de 1'annuler complétement.

D.3. Aperc¢u de quelques théories des joints de grains

Dans ce manuscrit, nous nous sommes restreints a la description de sous-joints de grains de
torsion ou de flexion dans le cas d'une interface {001} entre deux cristaux de silicium et nous
utiliserons la formule simplifiée de Frank, appliquée a ce type d'interface, pour calculer le pas
des deux types de réseaux de dislocations attendus. Il est possible de définir les réseaux de
dislocations pour des joints de grains qui posseédent des désorientations quelconques. La
forme générale de la formule de Frank peut alors étre utilisée [FRA 1950, FRA 1955, HUL
1968], si ses conditions d'application sont respectées. Il est également possible de recourir a
des théories géométriques plus complexes, comme la théorie du réseau zéro ou la théorie des
réseaux de coincidence, qui permettent de définir la structure exacte des réseaux de disloca-
tions en fonction des caractéristiques de la transformation de passage d'un cristal a l'autre
[CHR 1975, REA 1952]. Dans le cadre de cette étude, il n'a cependant pas été nécessaire de
développer une théorie générale des joints de grains car nous utilisons seulement de faibles

angles de désorientations entre les deux surfaces {001} de silicium.
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Nous voyons qu'il est donc tout a fait possible d'obtenir la jonction entre deux matériaux avec
l'apparition d'un joint de grains dont le pas des réseaux de dislocations va dépendre des angles
de collages. Benamara [BEN 1996] et Gosele et Tong [GOS 1999] ont aussi montré qu'il était
possible d'obtenir ce type d'interface a la jonction de cristaux de silicium de grand diametre
(100mm ou 200mm). Nous allons maintenant regarder les champs de contraintes, que nous

souhaitons utiliser, provoqués par ces joints de grains.

E. Champs de contrainte des joints de

grains

E.1. Principe

Dans le paragraphe B.2, nous avons donné les composantes du champ de contraintes des di-
slocations vis et coin, seules dans un cristal. Pour calculer le champ de contraintes d'un réseau
de dislocations, il suffit, si elles ne sont pas trop proches les unes des autres, de sommer les
différentes contributions de chaque dislocation de ce réseau infini.

Dans cette étude, ce n'est pas entre deux cristaux infinis que le champ de contrainte ou de dé-
formation d'un joint de grains nous intéresse mais entre un cristal infini et un film cristallin
d'une épaisseur relativement fine, h. Or, lorsqu'une dislocation s'approche d'une surface (ou
vice versa) son champ de contrainte est déformé. En effet, I'absence d'atome au-dessus de la
surface modifie la déformation du réseau cristallin due a la dislocation. Son champ de
contrainte s'en trouve, en réaction, modifié et c'est d'ailleurs pour cette raison qu'une disloca-
tion est influencée par la présence d'une surface et est attirée par cette derniere. Cette attrac-
tion peut d'ailleurs se modéliser par la présence d'une dislocation fictive, jumelle de la pre-
miere, mais de signe opposé, au-dessus de la surface. Si on calcule la force d'interaction entre
ces deux dislocations, en supposant que la surface n'existe plus, on peut alors montrer que la
premicre est bien attirée vers la surface. On appelle d'ailleurs cette force, la "force image" par
analogie avec la "charge image" en électrostatique. Nous en reparlerons dans le chapitre III.
Quoi qu'il en soit, il faut prendre en compte cette épaisseur finie d'un des cristaux pour rendre

compte, au mieux, de la réalité [BEL 1998].
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E.2. Calculs pour les deux types de joints

En prenant en compte I'épaisseur finie d'un des cristaux, d'aprés Bonnet et Verger-Gaugry
[BON 1992], les expressions du champ de déformations de chaque dislocation se modifient
et, en les sommant, il est possible obtenir le champ de contraintes des joints de grains infinis
qui nous intéresse dans cette étude. Dans ces conditions, nous avons, pour les deux types de
joints de grains, les champs de déformations ou de contraintes suivants d'apres les simulations
réalisées par Jo€l Eymery (X; et X3 sont dans le plan de l'interface et X, représente la coor-

donnée dans 1'épaisseur du film).

E.2.1 Les joints de grains de torsion

En sommant les contributions des deux familles de dislocations vis et en se plagant dans le cas
d'un exemple expérimental, nous obtenons a la surface d'un film de 10nm ou I'angle de torsion
est de 1,1° (soit une distance entre dislocations de 20nm) le champ de déformation de la

figure 18a) a partir des équations de Bonnet.
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figure 18 : a) Vue plane du champ de déformation de deux réseaux orthogonaux de dislocations vis (le vec-
teur de burger vaut b=a/2[110]=0,384nm). Les zones blanches et noires représentent les valeurs maximums et
minimums de €3 (£0,00165). Les courbes de niveau sont séparées de 0,000165. Les fleches noires représen-
tent les positions des lignes de dislocations vis. Les abscisses suivant X; et les ordonnées suivant X; sont les
coordonnées dans le plan de l'interface en angstrom. b) Variation, en fonction du pas des dislocations, de la
valeur maximale de la déformation €;; a la surface du film de 10nm.

Si nous tragons la variation du déplacement maximal a la surface du film en faisant varier le
pas de dislocations vis (cf. figure 18b), nous pouvons nous apercevoir que nous sommes a
environ 80% de la valeur asymptotique de €3 pour une distance entre dislocations égale a

50nm soit 5 fois plus grande que I'épaisseur du film que nous avions fixé ici a 10nm. Le rap-
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port entre I'épaisseur du film et le pas des dislocations doit donc étre suffisamment faible pour

que la déformation maximale induite par les dislocations soit la plus importante possible.

E.2.2 Les joints de grains de flexion

De la méme maniére, nous obtenons a la surface d'un film de 10nm ou I'angle de flexion est
de 0,78° (soit une distance entre dislocations de 20nm) les champs de déplacement de la
figure 19 a partir des équations de Bonnet. Nous pouvons remarquer que la symétrie des
champs de déplacement respecte bien la symétrie linéaire du réseau de dislocations coin. Ce-
pendant, les interfaces de collage ne présente pas en générale des dislocations coin pures,
mais des dislocations mixtes. Pour faciliter 'utilisation de ces calculs, nous avons donc décidé
de prendre la valeur du vecteur de Burgers des dislocations coins égale & 0,Inm. Ainsi, pour
'étude d'un cas réel, il suffira de multiplier les champs de déplacement par la valeur de la

composante coins de la dislocations mixte pour trouver la valeur du déplacement du cas réel.
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figure 19 : Champs de déplacement d'un réseau unidimensionnel de dislocations coins suivant a) u; b) u,.
L'abscisse est suivant X;, l'ordonnée est suivant X, et les dislocations coin sont paralléles a X;. Le vecteur de
burger est ici égal a 1. En surface, les valeurs extréme de ul et u2 sont respectivement : +0,045A4 et £0,057A.
Les courbes de niveau suivent une progression linéaires.

Nous pouvons aussi remarquer que le réseau de dislocations coin produit a angle de
désorientation égal une déformation cristalline plus importante a la surface d'un film que le
réseau précédent de dislocations vis. En effet, comme nous pouvons le voir sur la figure 20, la
valeur maximale des champs de déformation induits par la famille de dislocations coin est
bien supérieure a celle des dislocations vis aussi bien pour €1, €, ou €. Il est donc clair que,
méme si I'on ne considére que les déplacements dans le plan de surface induits par les deux
familles de dislocations, les dislocations coin semblent étre de meilleurs candidats pour

l'organisation de nanostructures. Cependant, il ne faut pas conclure trop vite a l'inefficacité
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nanostructures. Cependant, il ne faut pas conclure trop vite a l'inefficacité des dislocations vis.
En effet, dans la réalité, ces derniéres sont dissociées, or avec l'utilisation d'un film extréme-
ment mince la composante coin de cette dissociation pourrait avoir une influence importante
sur I'étendue et la valeur du champ de déformation. De la méme facon, dans la réalité, les di-
slocations de flexion ne sont pas de pures dislocations coin mais ce sont des dislocations mix-
tes. Il faut aussi tenir compte de ce parametre avant de comparer les deux familles de disloca-

tions présentent a l'interface de collage des substrats auto-organisant.
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figure 20 : Variation, en fonction du pas des dislocations coin, de la
valeur maximale des déformations €;;, €, et €, a la surface du film
en se placant avec une épaisseur de film constante, égale a 10nm.

Quoi qu'il en soit, il apparait clairement a partir de ces calculs, qu'un champ de déformation
arrive a la surface du film mince avec la symétrie du réseau de dislocation qui I'a induit. Ce
qui justifie I'emploi des réseaux de dislocations pour l'organisation de la croissance de nanos-
tructures. Par ailleurs, comme nous pouvons le voir sur la figure 21, dans le cas des disloca-
tions vis, ce champ de déformation est d'autant plus important que 1'épaisseur du film est fai-

ble. Cela justifie donc aussi notre tentative de fabrication d'un film ultra-mince.
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figure 21 : Variation, en fonction de l'épaisseur du film, de la valeur

de la déformation maximale a la surface du film de e;; en se placant
avec une distance entre dislocations vis constante, égale a 50nm.
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E.2.3 Utilisation pour l'auto-organisation de nanostructures

Les joints de grains présentent un réseau périodique de champs de déplacement. Si la surface
d'un film mince s'en approche suffisamment, des sites de nucléation préférentiels périodiques
peuvent apparaitre en surface. D'apres les modeles en théorie €lastique développés par Bour-
ret [BOU 1999] I'efficacité des deux familles de dislocations n'est cependant pas équivalente.
En effet, les dislocations vis seraient moins aptes a créer des sites préférentiels de nucléation.
Le gain en énergie de nucléation avec une dislocations coin serait, en effet cent fois plus im-
portant qu'avec une dislocation vis. L'emploi de dislocations coin avec des joints de flexion ou
de désaccord de parametres de maille est donc préconisé et on estime que la distance entre le
joint de grains et la surface du film mince devait étre égale ou inférieure a la moitié du pas
entre dislocations pour que les champs de contraintes aient un effet sensible sur la nucléation
des nanostructures. En revanche, Romanov et al. [ROM 1999] préconisent une distance plus
petite, égale ou inférieure au tiers du pas entre dislocations et ils estiment qu'alors, les disloca-
tions vis comme les dislocations coin pourraient étre efficaces.

En fait, prévoir l'efficacit¢ des champs de contraintes pour la nucléation préférentielle des
nanostructures est quelque chose de relativement difficile car il faut tenir compte de plusieurs
parametres comme les contraintes résiduelles, savoir si nous nous plagons en régime cinétique
ou thermodynamique, choisir les composantes des champs de déformation les plus pertinen-
tes... Quoi qu'il en soit, il semble de toute fagon nécessaire de controler le pas entre les dislo-
cations et surtout d'utiliser un film mince, c'est pourquoi, pour la réalisation de nos substrats
auto-organisant, nous avons coll¢, par adhésion moléculaire, non pas deux plaquettes de sili-
cium, mais une plaquette et une structure SOI. Nous allons donc regarder maintenant 1'intérét
du SOI et décrire son mode de fabrication, ce qui est trés important puisque cette structure et

notamment son film mince seront en fait la "matiére premiére" de nos substrats.
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F. Utilisation d'un SOI

F.1. Intérét du substrat SOI dans cette étude

Le but de cette étude est d'utiliser le champ de contraintes périodique d'un réseau de disloca-
tions pour organiser la croissance de nanostructures a la surface d'un film. Pour la réalisation
du réseau de dislocations, comme nous 1'avons expliqué dans les paragraphes précédents, nous
avons choisi de coller par adhérence moléculaire hydrophobe deux cristaux de silicium. La
maitrise du réseau de dislocations se résume alors a la maitrise des angles de désorientation
des deux plaquettes de silicium a assembler. Une fois que les dislocations existent, il faut ce-
pendant que leur champ de contraintes arrive a la surface du film sur lequel nous souhaitons
déposer des nanostructures. Comme nous 1'avons vu dans le paragraphe E, pour obtenir une
intensité du champ de contrainte suffisante a la surface du film, il faut que son épaisseur soit
tres faible. Rappelons que, d'apres Bourret [BOU 1999], elle doit étre inférieure a la moitié du
pas entre dislocations et d'aprés Romanov et al. [ROM 1999], il faudrait méme qu'elle soit
inférieure au tiers. Pour que la distance entre nanostructures soit technologiquement intéres-
sante, ce pas ne doit pas étre ni trop petit ni trop grand, typiquement, il faudrait une distance
d'environ 10 a 40nm entre des nanostructures de dimensions latérales d'environ 10nm. Ceci
implique que le pas des dislocations soit compris entre 20 et 50nm. Nous devons donc coller,
sur un substrat de silicium, un film de silicium dont I'épaisseur est d'environ de 10 a 25nm.
Or, pour obtenir un film aussi mince, il est technologiquement impossible (par les techniques
usuelles de rodage et de polissage) de coller deux substrats de 100mm de diametre et de
520um d'épaisseur et d'en amincir un a 10nm tout en gardant une bonne homogeénéité. 11 faut
donc absolument coller un film mince dont nous ajusterons, si nécessaire, I'épaisseur pour
obtenir le film ultra-mince qui nous intéresse. Comme nous le verrons dans les chapitres sui-
vants, la technique que nous avons choisie consiste a coller sur un substrat de silicium, un SOI
(structure composée d'un film de silicium, d'une couche d'oxyde et d'un substrat de silicium).
Il est ensuite nécessaire d'éliminer le substrat du SOI de sorte a libérer le film superficiel de
silicium dont 1'épaisseur typique est de 200nm. Cette épaisseur peut alors étre ajustée pour

obtenir le film ultra-mince de silicium d'environ 10nm recherché.
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F.2. Réalisation d'un SOI

F.2.1 Principe

Le matériau SOI (Silicon On Insulator) est une structure composée d'un film de silicium sur
une couche d'isolant. L'ensemble étant, en général, posé sur un substrat de silicium. Le film
superficiel de silicium est le plus souvent monocristallin pour garantir la meilleure qualité
possible pour les applications visées. Son é€paisseur, dictée par le type d'application visée,
varie entre 0,2 et quelques microns. Les applications en microélectronique nécessitent cepen-
dant des films superficiels de plus en plus fins (entre 50et 200nm). Quant a la couche isolante,
elle est composée le plus souvent d'oxyde de silicium, mais, pour certaines applications, elle
peut aussi €tre en nitrure de silicium ou en tout autre matériau isolant [RAY 2001]. Son épais-
seur est variable, et, comme pour le film superficiel de silicium, les demandes en microélec-

tronique tendent a la diminuer aux alentours de 50-400nm.

F.2.2 Mode de réalisation d'un SOI

Deux types de technologies permettent de fabriquer les structures SOI : le procédé SIMOX et
le collage par adhésion moléculaire. De nombreuses variantes existent pour chacune de ces
techniques et nous nous contenterons de décrire succinctement celles qui sont susceptibles de
donner un SOI utilisable dans cette étude. Nous souhaitons en effet transférer un film mince
de silicium pour réaliser par la suite une épitaxie de nanostructures. Le film du SOI doit donc
étre trés mince, posséder une trés bonne homogénéité d'épaisseur et avoir une trés bonne qua-
lité cristalline. Un procédé tel que le procedé SIMOX (Separation by IMplanted Oxygen) qui
consiste a former une couche d'oxyde enterrée grace a une implantation d'ions oxygene dans
un substrat de silicium [WAT 1966, IZU 1978] ne permet pas d'obtenir un film de silicium
avec une qualité cristalline suffisante. De la méme facon, le procédé BSOI, [LAS 1985, LAS
1986], qui consiste a amincir une plaquette épaisse de silicium collée sur un oxyde ne peut
pas nous fournir un film de silicium a la fois suffisamment fin et homogene en épaisseur. Pour
améliorer I'homogénéité du film de silicium de ce procédé et obtenir des épaisseurs plus fai-
bles, un procédé de gravure par plasma du silicium (PACE : Plasma Assisted Chemical Et-
ching) [SAT 1995, MIT 1996] peut étre utilisé. C'est un procédé relativement lourd qui utilise
la cartographie d'épaisseur du film, obtenue par des mesures ellipsométriques, et une rectifica-
tion locale au moyen d'une téte plasma, de faible dimension, qui balaye la surface. Il est pos-
sible d'obtenir alors des films relativement minces, mais c'est un procédé trop difficile a met-

tre en oeuvre pour notre étude. En fait, seules trois techniques peuvent nous donner un SOI
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avec les caractéristiques qui nous intéressent dans notre étude, ce sont les procédés BESOI,
Eltran (Canon) et Smart-Cut™'. Dans notre étude, nous avons décidé d'utiliser des SOI UNI-
BOND"™', réalisés par le procédé Smart-Cut”. Ce procédé a été originellement développé au
LETI, ce qui nous a permis de disposer dun grand nombre de SOI standard, déja fabriqués,
pour débuter cette étude. Nous nous contenterons donc de décrire le procédé Smart-Cut® d'au-
tant que ce procédé sera repris au cours de ce travail pour le développement d'une méthode
originale et trés précise de controle des angles de collage. Les procédés BESOI et Eltran sont
décris dans l'annexe 1.1 et leurs caractéristiques sont données dans le tableau 1. Le procédé
Smart-Cut”® (cf. figure 22) permet aussi d'obtenir des substrats SOI en utilisant la technique du

collage par adhésion moléculaire [BRU 1995, BRU 1996].
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figure 22 : Réalisation de matériau SOI par le procédé Smart-Cut®. a) Une plaquette de silicium est oxydée. b)
Cette plaquette est implantée par de I'hydrogéne avec une dose d'environ 5.10" at./cm’. Cette implantation
crée une zone fragilisée. c) Les deux substrats A et B sont collés ensemble. d) Une étape de séparation permet
la fracture dans la zone implantée. e) On stabilise le collage au moyen d'un recuit thermique, si nécessaire. f)
Apreés un léger polissage final, la structure SOI est achevée et on peut réutiliser le substrat B dans un nou-
veau cycle. Sur cette figure, les échelles de hauteur ne sont pas respectées et dans certains cas trés exagerées
notamment en ce qui concerne la rugosité obtenue aprés la fracture.

Contrairement aux techniques précédemment citées, 1'étape d'amincissement est remplacée
par une sé€paration des plaquettes de silicium au niveau d'une couche fragilisée par une im-
plantation d'hydrogeéne. La premiére étape de ce procédé consiste a créer un oxyde thermique

qui deviendra le futur oxyde enterré de la structure SOI. Cette plaquette oxydée est ensuite

' ® Marque déposée par la société SOITEC S. A.
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implantée par un bombardement d'ions H'. I se crée alors, dans le volume du silicium, une
zone fragilisée constituée de microcavités, localisée a une profondeur qui dépend de I'énergie
d'implantation [LAG 2000]. Apres un nettoyage, cette plaquette est collée par adhésion molé-
culaire sur un autre substrat de silicium. Si un recuit est appliqué a cette structure, une fracture
peut étre obtenue au niveau de la zone fragilisée conduisant a la structure SOI. Afin de conso-
lider et de stabiliser 1'interface de collage, la structure SOI subit ensuite un recuit a haute tem-
pérature (typiquement 1100°C). La plaquette SOI finale est alors obtenue apres un léger polis-
sage mécanochimique qui ¢limine la rugosité induite par la fracture et qui ajuste 1'épaisseur de
la couche superficielle de silicium.

Ce procédé associe les avantages du collage par adhésion moléculaire et de l'implantation
ionique. Le collage moléculaire permet en effet d'avoir une trés bonne qualité d'oxyde, des
interfaces abruptes et un trés bon contrdle de I'épaisseur de la couche isolante enterrée. L'im-
plantation, quant a elle, permet d'avoir une bonne homogénéité en épaisseur de la couche de
silicium, une trés bonne qualité cristalline du film superficiel de silicium (densité de disloca-
tions inférieure & 30/cm?), d'étre peu onéreuse (dans le cas d'une implantation d'hydrogéne) et
d'étre aussi facilement réalisable sur des substrats de petit diametre que sur des plaquettes de
300mm de diamétre. En outre, un autre avantage du procédé Smart-Cut® est de pouvoir recy-
cler un des substrats de silicium ce qui diminue les cofts de la structure SOI finale. Ce procé-
d¢, initialement développé par le CEA/LETI [BRU 1995], est actuellement exploité par la
société SOITEC S.A. sous l'appellation Smart-Cut® [AUB 1999]. Les propriétés d'une struc-
ture SOI, appelée UNIBOND” si elle est élaborée par le procédé Smart-Cut®, sont récapitu-

lées dans le tableau 1.

Caracteéristiques BSOI+PACE BESOI ELTRAN UNIBOND®
Epaisseur Si >lum >lum <1,5pm <1,5um
Epaisseur SiO, 100nm a qq.pym | 100nm a qq. pm | 50nm a qq.pm | 50nm a qq.pm
Homogenéité Si +10nm / £0,5um | 10nm a ~lpm <+5% <£5%
Homogeénéité SiO, +5% <+5% <+5% <£2,5%
Défauts HF dans le Si <0,5cm™ <0,5cm™ <0,lem™ <0,lem?

tableau 1 : Propriété des structures SOI obtenues par les procédés BSOI(+PACE), BESOI,

ELTRAN et Smart-Cut®
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G. Conclusion

Le but de cette étude est d'utiliser le champ de contraintes d'un réseau périodique de disloca-
tions pour réaliser la croissance auto-organisée de nanostructures. Il est tres facile, dans un
cristal, de créer de nombreuses dislocations en fonction de la contrainte appliquée. Mais ces
dislocations sont, dans leur ensemble, compleétement désordonnées, et la seule fagon d'obtenir
un réseau périodique consiste a créer un joint de grains surtout si nous souhaitons contrdler
précisément 1'angle, le type et surtout I'emplacement du joint de grains a la surface de cristaux
de 100, 200 voire 300mm de diametre et dont I'épaisseur est inférieure a quelques millimetres.
En fait, comme nous l'avons vu dans le paragraphe D (Réseau de dislocations) et avec les tra-
vaux de Benamara et al. [BEN 1996, BEN 1996b] et de Gosele et Tong [GOS 1999], seul le
collage moléculaire peut nous permettre de réaliser un réseau périodique de dislocations sur
de telles surfaces. Mais, contrairement a Benamara ou a Gosele et Tong, notre but n'est pas
simplement de fabriquer des joints de grains dans des structures massives, mais d'utiliser le
champ de contraintes de chaque dislocation pour créer des sites de nucléation préférentiels a
la surface d'un film trés mince (et de mettre au point un procédé¢ complétement maitrisable).
Comme le champ de contraintes des dislocations d'un réseau n'est pas treés étendu (cf. §E,
Champs de contrainte des joints de grains), il faut absolument approcher de fagon importante
la surface d'un des cristaux du joint de grains. D'apres les calculs €lastiques de Bourret [BOU
1999] ou de Romanov et al. [ROM 1999], 1'épaisseur du film de silicium doit étre d'environ
10nm pour pouvoir utiliser des dislocations espacées de 20 a 50nm. Or, il est impossible d'ob-
tenir une distance interface-surface aussi faible et parfaitement homogene en partant de deux
plaquettes standard de silicium de 100mm de diametre collées, dont les épaisseurs typiques
sont de 520um. Il est donc absolument nécessaire d'utiliser un film déja mince qui possede
une bonne homogénéité d'épaisseur, une bonne qualité cristalline et un bon état de surface.
C'est pourquoi nous avons décidé d'utiliser un SOI que nous collons pour récupérer le film
superficiel (cf. §F.1, Intérét du substrat SOI dans cette étude).

En plus de l'obtention d'un film ultra-mince au-dessus des dislocations, d'autres problémes
technologiques doivent étre réglés si nous voulons réussir 1'auto-organisation de nanostructu-
res. En effet, la présence de précipités, par exemple, ou de défauts de collage, pourraient in-
duire des contraintes parasites qui masqueraient l'effet recherché des dislocations a la surface
du film ultra-mince. Il parait aussi nécessaire d'obtenir des dislocations les plus rectilignes et
les plus périodiques possible pour réussir une organisation réguliere des nanostructures. Mais

le plus important, pour pouvoir controler la période de ces nanostructures, est de réussir a



50 Chapitre I : Etat de l'art et principe de réalisation des dislocations enterrées

controler les angles de collage. Pour obtenir des distances entre dislocations technologique-
ment intéressantes (20 a 50nm), il faut réussir a obtenir des angles de collage entre 0,5 et 1°
avec une précision d'au moins 0,1° si nous voulons obtenir des structures reproductibles. Par
ailleurs, la présence des deux réseaux de dislocations a l'interface de collage pourrait perturber
l'organisation des nanostructures. Les dislocations de flexion pourraient méme, a cause de leur
champ de contrainte relativement important, étre génantes si nous voulons utiliser seulement
le réseau de dislocations vis. Réussir a supprimer la désorientation de flexion de l'interface de
collage pourrait donc aussi €tre un point trés important dans la réalisation de ce nouveau type

de substrats.
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Annexe I .1 : Procedes BESOI et Eltran

Le procédé BESOI

Ce procédé (Bonding with Etch-stop Silicon on Insulator) consiste a coller un cristal de sili-
cium oxydé sur une structure composée d'un film mince de silicium, d'une couche d'arrét.
Apres le collage moléculaire, la face arriére de cette structure est retirée en utilisant la couche
d'arrét (cf. figure 23) pour stopper l'amincissement. Cette couche d'arrét est, en général, obte-
nue soit par épitaxie de Sij,Ge,By, soit par la formation d'une couche de silicium trés dopée
grace a la diffusion de bore ou de phosphore [IYE 1993]. Sur cette couche d'arrét, il faut en-
suite faire croitre par épitaxie le film de silictum qui deviendra le futur film de la structure
SOI. Le substrat initial épitaxié est alors collé¢ sur un substrat oxydé et l'interface de collage
est consolidée par un recuit a température moyenne pour éviter la diffusion des dopants ou du
germanium dans la future couche de silictum superficielle du SOI. Ensuite, les étapes de ro-
dage du substrat initial, d'attaque chimique sélective au niveau de la couche d'arrét et un re-
trait de cette derni¢re permettent de libérer le film de silicium épitaxié.
Cette technique permet d'obtenir des structures SOI completement modulables aussi bien au
niveau de 1'épaisseur de l'oxyde enterré qu'au niveau de 1'épaisseur du film de silicium (cf.
tableau 1 page 48). Elle permet, entre autre, de transférer un film de silicium de qualité épi-
taxiale ce qui peut présenter de nombreux avantages pour certaines applications. Cependant,
cette technique est assez lourde a mettre en ceuvre et assez onéreuse, principalement a cause
des différentes épitaxies qu'il faut réaliser sur des substrats de grand diametre et de la perte
d'un des substrats de silicium (le substrat initial).
Film de Si épitaxi€  Cquche d'arrét épitaxice

‘ Interface de collage Oxyde thermique
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a) b) o d)
figure 23 : Principe du procédé BESOI. a) Une plaquette de silicium est oxydée alors que sur une autre, on
réalise par dépot une couche d'arrét et un film de silicium superficiel. b) Ces deux plaquettes sont collées et
l'interface de collage est consolidée. c) On amincit la deuxiéme en se servant de la couche d'arrét. d) On retire
la couche d'arrét pour libérer la structure SOL
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Le procédé Eltran

Ce procédé s'appuie €galement sur une étape de gravure chimique sélective (cf. figure 24),
mais dans ce cas, la couche d'arrét est en silicium poreux, d'environ 10um d'épaisseur, formée
avec un traitement €lectrochimique dans un substrat de silicium monocristallin [MUM 1993].
Une étape de recuit sous hydrogene a haute température (environ 1000°C) induit une recons-
truction de surface du silicium poreux, autorisant la croissance par €pitaxie d'un film de sili-
cium qui formera le futur film superficiel de la structure SOI. Ensuite, ce sont les mémes éta-
pes de collage, stabilisation, rodage et d'amincissement chimique sélectif que dans le procédé
BESOL. Le retrait de la couche de silicium poreux est réalis¢é au moyen d'une attaque chimi-
que sélective complétée d'un recuit sous hydrogene ce qui permet aussi d'obtenir un excellent
¢tat de surface a la fin du procédé sans polissage mécanochimique. Ce procédé est un des
deux qui permet actuellement la fabrication de matériau SOI de bonne qualité avec des films
de silicium dont I'épaisseur est comprise entre S0nm et Sum [CAN 1997] (cf. tableau 1 page
48). Dans cette version standard du procédé, il y a consommation d'un substrat de silicium. Il
existe une variante a ce procédé qui permet de récupérer le substrat en le séparant de la cou-
che de silicium superficielle par une séparation mécanique a I'aide d'un jet de fluide au niveau
de la couche de silicium poreux (cf. figure 25) [SAK 2000].

Film de Si épitaxié  Cquche d'arrét épitaxice

Interface de collage Oxyde thermique
[ |

a) b) o d)
figure 24 : Principe du procédé Eltran. a) Une plaquette de silicium est oxydée alors que sur une autre on
réalise une couche d'arrét par la formation d'un silicium poreux et un film de silicium superficiel par une
épitaxie. b) Ces deux plaquettes sont collées et l'interface de collage stabilisée. c) On amincit la deuxiéme en
se servant de la couche d'arrét. d) On retire la couche d'arrét pour libérer la structure SOL.

Interface de collage

Film de Si épitaxi€  couche d'arrét épitaxiée Oxyde thermique
| Jet de fluide
a) b) (] d)

figure 25 : Principe du procédé CANON avec une séparation du substrat au moyen d'un jet de fluide. C'est un
procédé presque identique au procédé précédent sauf que le retrait du substrat sur lequel a été réalisée 1'épi-
taxie se fait au moyen d'un jet de fluide ce qui permet de recycler ce dernier (cette étape est rendue possible
par la formation de deux densités différentes a l'intérieur du silicium poreux).
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Dans le chapitre précédent, nous avons montré que, pour réussir a fabriquer un substrat pour
l'auto-organisation, il faut contrdler deux parameétres essentiels des substrats auto-organisant :
I’épaisseur du film et le pas des dislocations. Ainsi nous verrons dans ce chapitre les étapes de
fabrication d’un film ultra-mince avec les choix technologiques retenus. Nous y décrirons,
dans une premicre partie, les spécificités du collage moléculaire hydrophobe, I’importance
d'un traitement de stabilisation a haute température et les étapes d’amincissement qui permet-
tent d’obtenir des épaisseurs de films collés compatibles avec les exigences des prévisions
théoriques.

Dans une deuxiéme et troisiéme partie, nous présenterons deux méthodes de contrdle des an-
gles. La premiere permet, par la révélation de directions cristallographiques, de maitriser
I’angle de torsion. Quant a la deuxiéme, par une technique originale utilisant le procédé
Smart-Cut”, elle permet de contrdler a la fois les angles de flexion et de torsion. Il est, en ou-
tre, possible, avec cette deuxieéme méthode, de réaliser des joints de grains composés unique-
ment de dislocations mixtes ou uniquement de dislocations vis. Ceci est trés intéressant pour
maitriser le type et le nombre de réseaux de champs de contraintes présents dans le film ultra-
mince. En effet, plusieurs réseaux provoqueraient I’apparition de plusieurs périodes de site de

nucléation ce qui perturberait 1’auto-organisation des nanostructures déposées.

A. Reéalisation d'un film ultra-mince de

silicium colle

Comme nous I’avons vu dans le chapitre précédent, pour obtenir un film ultra-mince
d’environ 10nm d’épaisseur sur un substrat de 100mm de diametre, il faut utiliser des techni-

ques de transfert de films fins.

A.1. Choix technologique :

A.1.1 Principe du transfert d'un film mince

Deux principales étapes sont nécessaires pour transférer un film mince d’un support donneur
sur un support receveur. Il faut tout d’abord établir un /ien entre le support receveur et le film

mince, puis €liminer le support donneur. Ce lien peut étre obtenu de différentes manieres,
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notamment avec 1’apport de mati¢re (colle, métal a bas point de fusion...) entre les deux sur-
faces libres ou directement par adhésion moléculaire. L’¢limination du substrat peut ensuite
se faire par des techniques d’abrasion mécanique, chimique ou ionique comme celles décrites
dans les procédés BSOI ou PACE. Cependant, pour obtenir une bonne homogénéité
d’enlévement, il est souvent nécessaire de disposer d’une couche d’arrét comme dans le pro-
cédé de type BESOI. On peut aussi utiliser des techniques de transfert direct de film mince
comme les procédés Eltran ou Smart-Cut®. Ces derniéres techniques permettent, par ailleurs,
de recycler le substrat donneur comme nous l'avons expliqué dans le chapitre I. Il est cepen-

dant nécessaire de préparer ce dernier avant le collage du film mince sur le substrat receveur.

A.1.2 Cas d'un film ultra mince de silicium

Dans le cadre de cette étude, l'interface entre le film a transférer et le substrat receveur doit
présenter un réseau de dislocations. Le /lien évoqué précédemment, doit donc permettre la
formation de liaisons covalentes Si-Si. C'est pourquoi, l'utilisation d'une colle entre les deux
surfaces mises en contact n'est pas envisageable. En revanche, le collage moléculaire hydro-
phobe permet, d'obtenir un contact direct entre les réseaux cristallins des deux surfaces de
silicium et donc la création des réseaux de dislocations recherchés lors de la création des liai-
sons covalentes Si/Si.

Une fois le lien entre le film et le substrat receveur effectué, seules des techniques utilisant
des couches d’arrét ou des procédés comme Smart-Cut® ou Eltran sont envisageables pour
retirer le substrat donneur. Ces deux derniers procédés n’ont pas été retenus dans cette ¢tude
car nous voulions nous focaliser, dans un premier temps, sur la création de dislocations a par-
tir d'un collage hydrophobe sans prendre en compte les aspects de fracture qui apparaissent
dans ces procédés. Cependant, une fois vérifiée I'innocuité de ces procédés sur les caractéris-
tiques de ces nouveaux substrats, il serait a priori tout a fait envisageable de les utiliser ulté-
rieurement, par exemple, pour une fabrication plus économique.

Dans un premier temps, nous avons donc décidé d'utiliser une technique utilisant une couche
d'arrét pour le transfert du film mince. En plus de 1'avantage de posséder un film mince super-
ficiel de silicium, nous voyons ici un deuxieéme argument qui a motivé le choix d'un substrat
donneur de type SOI : c'est I'oxyde enterré qui va servir de couche d'arrét.

Le film du substrat SOI, typiquement d'une épaisseur de 200nm, peut étre indifféremment
aminci @ 10nm avant ou apres le transfert. Dans la plus grande partie de cette étude, nous
avons choisi d'amincir le film de silicium aprées le transfert pour préserver au maximum 1'ex-
cellente qualité cristalline du film superficiel des SOI. En effet, avant le transfert, I'amincis-

sement de ce type de film s'effectue, en général, par oxydation sacrificielle. Dans le cas d'un
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SOI standard, le film de silicium serait alors compris entre deux couches d'oxyde 40 fois plus

¢épaisses que lui (cf. figure 26).

Amincissement

—g——

Oxyde sacrificiel

Film superficiel

Oxyde enterré

Oxyde enterré superficiel

Substrat de Si

AN

‘ TSubstrat de Si T

figure 26 : Amincissement par oxydation sacrificielle du film de silicium
superficiel d'un SOl Avec un SOI standard, l'épaisseur de l'oxyde
enterré est d'environ 400nm et celle du film de silicium d'environ
200nm. Son amincissement a 10nm génére donc une couche d'oxyde
superficiel d'environ 400nm. Il y a en effet un rapport d'environ 1/2
entre l'épaisseur de silicium a oxyder et l'épaisseur d'oxyde formé.

Ce film étant ultra mince, ce confinement risque de favoriser la dégradation des propriétés

cristallines du film de silicium avec, par exemple, I'augmentation de la teneur en oxygene,

voire méme la formation de précipités de SiO; et 'apparition de fautes d'empilement. Nous

avons donc choisi dans cette étude, pour obtenir un film ultra-mince de silicium sur du sili-

cium, de coller un substrat SOI sur une plaquette de silicium par un collage moléculaire hy-

drophobe, de libérer le film du SOI de son substrat en utilisant I'oxyde enterré comme couche

d'arrét, et enfin, d’amincir le film transféré a environ 10nm d'épaisseur (cf. figure 27).

' Collage Retrait du
Si moléculaire Si substrat et arrét
hydrophobe et ! sur la couche
Si0, stabilisgtion ‘ d'oxyde enterrée SiO,
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\ Si N Si Si}v
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figure 27 : Etapes technologiques de la fabrication d'un film ultra-mince de silicium collé sur du si-
licium. Le film de silicium du SOI de départ a une épaisseur typique d'environ 200nm.
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A.2. Le collage moléculaire hydrophobe

Dans cette étude, la /iaison entre les deux cristaux de silicium est réalisée au moyen de la
technique du collage moléculaire dont les conditions générales sont décrites dans le chapitre 1.
D'un point de vue technologique, la réalisation d'un collage hydrophobe demande une prépa-
ration adéquate des surfaces a mettre en contact. Plusieurs techniques peuvent étre employées
pour obtenir des surfaces suffisamment propres, suffisamment planes et hydrophobes. Il est
possible, par exemple, de réaliser des recuits a hautes températures sous vide [GOS 1995,
HOB 1998, BEC 1977, BIN 1983, HAM 1987, KUN 1987], sous hydrogéne [MOR 1998,
KIT 1993] ou d'utiliser des nettoyages chimiques [TAK 1988, VIG 1985, PAR 1995, KER
1993]. Dans cette étude, nous avons opté pour les nettoyages chimiques comme moyens de
préparation des surfaces au collage moléculaire, car c'est une des méthodes les plus simples a

mettre en ceuvre.

A.2.1 Nettoyages chimiques

Comme nous l'avons vu dans le chapitre I, la préparation chimique d'une surface comporte
deux grandes étapes. La premicre consiste a nettoyer la surface et la deuxieme permet d'adap-
ter la chimie de surface au collage désiré. En effet, une fois la surface débarrassée de ses pol-
lutions chimiques et particulaires, il faut rendre la surface hydrophobe pour éviter la présence
d'eau et donc d'oxygene a l'interface de collage. Il faut aussi enlever l'oxyde de surface qui
pourrait géner le contact cristallin lors du collage moléculaire. Ces deux étapes sont réalisées
avec un bain d'acide fluorhydrique (HF) dont la concentration est d'environ 1%. Le HF a en
effet la particularité d'attaquer le SiO, et de passiver une surface de silicium par de I'hydro-
gene. Une surface de silicium est dite passivée par de I'hydrogeéne quand les liaisons de sur-
face sont du type : Si-H. Et une telle surface est alors hydrophobe car I'angle de contact d'une
goutte d'eau posée dessus est tres important (environ 60°). En effet, il est énergétiquement
favorable pour les molécules d'eau de créer un maximum de liaisons hydrogénes entre elles au
sein de la goutte plutdt que d'établir des liaisons beaucoup moins énergétique avec cette sur-
face recouverte d'hydrogéene.

Cette passivation résiste normalement a un ringage court a l'eau DI (Déslonisée) [YAS 1991,
FEN 1989]. Cependant, il peut exister différents types de liaison Si-H dont la résistance au
ringage est plus ou moins importante. Cette différence provient du nombre d'atomes d'hydro-
gene qui sont en liaison avec 'atome de silicium. Sur une surface {001} idéalement plane, un
atome de silicium dispose de deux liaisons pendantes, il ne peut donc former que des liaisons

dihydres (Si-H;). Si la surface est rugueuse, cet atome de surface peut en revanche étre lié¢ a
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un seul ou a trois autres atomes de silicium. Il lui reste donc une ou trois liaisons disponibles
pour former des trihydres ou des monohydres (Si-Hj, Si-H). Les liaisons qui s'établissent alors
entre le silicium et les hydrogénes sont beaucoup moins stables que la liaison d'un dihydre.
Ces derniéres s'hydrolysent plus facilement en remplagant un certain nombre d'atomes d'hy-
drogéne par des groupements OH. La surface de silicium est de ce fait moins hydrophobe et
de l'oxygene peut étre emprisonné a l'interface de collage. De plus, un autre type de liaison,
créé lors du traitement a l'acide fluorhydrique, s'hydrolyse aussi tres facilement, il s'agit des
liaisons Si-F. Comme il est trés difficile d'obtenir une surface de silicium atomiquement plane
et I'absence compléte de Si-F, nous avons choisi, dans cette étude, de ne pas effectuer de rin-

cage a l'eau DI apres 1'attaque HF. Nous préparons donc une surface dite "HF Last".

A.2.2 Autres effets des nettoyages

Ces nettoyages ne sont cependant pas sans conséquence pour la surface de silicium. Le SCI,
utilisé pour débarrasser les surfaces de ses contaminations particulaires, est par exemple
connu pour augmenter la rugosité les surfaces de silicium lors de son attaque [BOL 1999].
Leur microrugosité peut treés rapidement passer de 0,Inm RMS (Root Mean Square) a 0,3nm
RMS (mesures AFM sur des superficies de 500*500nm?) lors de leur nettoyage. De la méme
facon, le HF attaque faiblement le silicium {001}. La vitesse d'attaque est d'apres la littérature
trés lente (environ 1nm/h) mais elle est suffisante pour augmenter la rugosité de surface. Un
autre probléme spécifique aux nettoyages chimiques en vue d'un collage hydrophobe vient de
la nécessité de terminer par une attaque HF. Or le passage d'une plaque dans la solution de HF
entraine une pollution particulaire relativement importante. De une ou deux particules par
plaquette de 100mm de diamétre, avant le nettoyage HF, on passe a une centaine de particules
par plaquette.

Pour éviter 1'augmentation de la rugosité induite par l'attaque HF, certaines études préconisent
I'emploi de silicium {111} qui a la particularité de se lisser avec des solutions de type NH4F-
HF [HES 1991, HIG 1991, HIG 1990]. Mais dans le cas d'une surface de silicium {001}, la
meilleure solution semble étre de supprimer les espéces réactives. En effet, le silicium est
attaqué par trois types d'espéces chimiques : 1'0, dissout, les OH" et les HF, [TAR 1997].
D'apres Tardif, il faut travailler avec une solution de HF la plus concentrée possible et rajouter
1% de HCI pour augmenter I'acidité et ainsi diminuer les concentrations des ions OH/HF*",
Pour supprimer 'O, dissout, nous pouvons aussi réaliser un balayage a 'azote. Mais le plus
important est de minimiser le temps d'exposition du silictum au HF une fois 'oxyde superfi-
ciel enlevé. Dans le cadre de notre étude, nous voulons simplement enlever un oxyde d'envi-

ron Inm d'épaisseur. Avec une solution concentrée a 1% en HF, 15 a 20s d'attaque suffisent
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pour rendre la surface hydrophobe. Le temps de surgravure du silicium est ici suffisamment
court pour ne pas avoir besoin de travailler avec des concentrations de HF trés élevées (ce qui

pose des problémes de sécurité), de rajouter du HCI ou d'enlever l'oxygéne dissout.

A.2.3 La mise en contact a température ambiante

Aprés ces nettoyages, les deux plaquettes de silicium sont mises en contact. Si nous faisons
attention a ce que leur surface ne soit pas trop rugueuse et a ne pas avoir une contamination
particulaire trop importante, le collage moléculaire hydrophobe a température ambiante est
comparable au collage moléculaire hydrophile avec la formation d'une onde de collage, une
progression réguliére de cette onde et l'absence de défauts macroscopiques de collage (cf.
figure 28). Cependant, contrairement au cas hydrophile, la progression de 1'onde de collage est
relativement lente. En effet, 10 & 15s sont nécessaires pour traverser les 100mm de diameétre
des plaquettes de silicium. A titre de comparaison, lors d'un collage hydrophile, les deux pla-

quettes sont collées en moins de 2s.

figure 28 : Exemple d'un collage moléculaire hydrophobe a
température ambiante de deux plaquettes de silicium, de
100mm de diamétre, HF last. Cette photographie est prise en
infrarouge juste apreés la propagation de l'onde de collage.

De la méme facon, en accord avec le chapitre I, 1'énergie d'un collage hydrophobe a tempéra-
ture ambiante est beaucoup moins importante que celle d'un collage hydrophile. Juste aprés la
mise en contact, nous avons mesur¢ par la méthode de la lame [RAY 1999, MAS 1988] une

énergie d'environ 30mJ/m” bien reproductible.
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A.2.4 Etape de traitement thermique

Une fois le collage moléculaire effectué¢ a température ambiante, un traitement thermique de
la structure est nécessaire pour évacuer certaines especes chimiques enfermées a l'interface de
collage afin de modifier les types de liaisons chimiques et obtenir les liaisons covalentes Si/Si
recherchées. Dans le cas d'un collage hydrophobe, ces especes sont essentiellement des ato-
mes d'hydrogene. Or I'hydrogeéne diffuse tres facilement dans le silicium autour de 500°C. Un
traitement thermique de stabilisation a des températures de 900 a 1100°C pendant quelques
heures peut donc permettre d'établir les liaisons covalentes Si-Si nécessaires a la formation
des réseaux de dislocations. Cependant, contrairement au cas d'un collage hydrophile ou le
fluage de la couche d'oxyde, dans cette gamme de température, permet d'atténuer les effets de
la rugosité des deux surfaces mises en contact, lors de la stabilisation d'un collage hydro-
phobe, cette rugosité ne peut étre compensée que par le mouvement des atomes de silicium a
l'interface de collage. Or, a ces températures, les atomes de silicium sont encore trés peu mo-
biles. Nous verrons en effet dans le chapitre suivant qu'une interface stabilisée a 1100°C n'est
pas encore dans son état d'énergie minimum. Une température de stabilisation supérieure a
1100°C peut donc s'avérer nécessaire.

Ce traitement thermique a donc essentiellement pour but de faire disparaitre, par diffusion,
I'hydrogene de l'interface de collage, de supprimer la rugosité des deux surfaces mises en
contact pour créer les liaisons covalentes Si-Si. Cependant, comme nous l'avons vu dans le
chapitre I, si nous pouvons préparer une surface suffisamment plane au niveau atomique et
dépourvue d'especes chimiques, les liaisons covalentes Si-Si peuvent en fait s'établir a tempé-
rature ambiante. Il est en effet énergétiquement favorable d'établir des liaisons covalentes
entre les liaisons pendantes de deux surfaces si celles-ci sont suffisamment proches. C'est ce
qu'a montré Gosele en réalisant un traitement thermique sous ultra-vide de deux surfaces de

silicium et en les mettant en contact, apres le retour a température ambiante [GOS 1995].

Dans cette étude, le collage moléculaire hydrophobe s’effectue donc apres une attaque HF
last avec une solution concentrée a 1% pendant 15 a 20s. Le collage des cristaux de silicium
est ensuite stabilisé pendant quelques heures a plus de 1100°C.
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A.3. Les étapes d’amincissement

Une fois le collage effectué, il faut retirer la face arriére du SOI et amincir le film transféré a
une ¢épaisseur compatible avec les prévisions théoriques de propagation des champs de

contraintes des dislocations créées lors du collage moléculaire.

A.3.1 Retrait du substrat et de la couche d'oxyde enterrée

La plus grande partie du substrat du SOI peut étre retirée trés rapidement par une abrasion
mécanique. Le type d’abrasion mécanique utilis€¢ dans cette étude est de la rectification
("Grinding™). 1l s’agit d’une roue diamantée qui tourne sur un axe décentré dans le sens
contraire de la plaque a amincir. L’axe de rotation de la plaque a amincir passe en fait sur la
périphérie de la roue diamantée. Cette dernicre, en descendant, abrase le silicium jusqu'a une

épaisseur fixée au départ avec une précision de I’ordre du micron (cf. figure 29a).

Axes de rotation

A Roue
diamantée =

= |

Plaquette a
amincir

a) b)
figure 29 : a) Schéma de principe du Grinding. La roue diamantée et la plaquette tournent en sens contraire.
La roue descend petit a petit, abrase une partie de la plaquette et s'arréte a une cote donnée avec une préci-
sion d'environ un micron. b) Photographie d'une plaquette de silicium, inclinée, de 100mm de diamétre. Nous
pouvons observer les stries de la roue diamantée sur la surface aprés le retrait de 420um de silicium.

La vitesse d’abrasion est d’environ 150pum/mn avec une roue dont les grains sont relativement
gros (environ 40um de diametre). Cette technique permet donc de retirer 425um du substrat
SOI en seulement 3mn. Cependant, I’utilisation de grains relativement gros provoque
I’apparition d’une zone écrouie assez importante a la surface de la plaquette amincie. Cette
zone peut atteindre une épaisseur de 25um avec ce type de roue. Il ne faut donc pas
s’approcher trop pres de I'interface de collage si I’on ne veut pas perdre la qualité cristalline
du film de silicium. Dans cette étude, nous avons décidé de nous arréter a 100um de
I’interface de collage. Il est possible de descendre plus bas en prenant une roue qui possede

des grains plus fins. Mais, la vitesse d’abrasion d’une telle roue étant beaucoup plus lente, il
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serait de toute facon nécessaire d'utiliser d'abord la premiére roue. Le temps du procédé
d'amincissement serait alors assez long a cause du changement de roue. Pour le retrait des
cent derniers microns, nous avons donc décidé d'utiliser une attaque chimique, bien plus ra-
pide puisque nous disposons, dans notre cas, d'une excellente couche d'arrét : I'oxyde enterré
du SOL.

Cependant, apres l'abrasion mécanique (cf. figure 30), le retrait du silicium restant ne peut se
faire que si nous disposons d'une attaque chimique sélective. Une solution d'attaque chimique
est dite sélective entre deux matériaux lorsque le rapport des vitesses d'attaque est suffisam-
ment grand (environ 100). Une solution de KOH a 15%, par exemple, utilisée a 90°C, grave le
silicium avec une vitesse d'environ 80pum/h alors que la vitesse d'attaque sur une couche de
Si0, tombe a 0,8um/h. Une telle sélectivité est suffisante pour rattraper les inhomogénéités de

'abrasion mécanique (cf. figure 29b) sans percer la couche d'arrét (cf. figure 30b et c).

Premier contact Disparition de la
avec la couche derniére zone du
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Si Si Si
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figure 30 : Retrait du substrat du SOI par une attaque chimique sélective a la suite d'une abrasion
mécanique. a) Avant l'attaque, la surface de silicium est trés marquée par la roue diamantée. b) Ces
rayures perdurent jusqu'a la couche d'oxyde pendant l'attaque chimique du silicium. c) Cependant,
grdce a la selectivité de l'attaque chimique, il est possible d'attendre que la derniére zone du substrat
du SOI disparaisse sans pour autant percer la couche d'oxyde.

La potasse, a cause de la présence de 1'ion potassium, n'est pas considérée comme Front End.
Est considéré comme Front End tout ce qui ne présente pas de contamination métallique. A
lI'inverse tout ce qui est contaminé ou qui peut introduire une contamination métallique est
appelé Back End. Bien que cela ne soit pas trés important dans notre étude, les équipements
qui ont permis la réalisation de ces substrats sont tous considérés comme Front End. Il faut
donc une solution d'attaque chimique qui ne présente pas de contamination métallique tout en
restant sélective entre le silicium et le SiO,. Le TMAH, tétraméthyl hydroxylamine, est une
solution d'attaque du silicium considérée comme Front End qui posseéde une tres grande sélec-
tivité d'environ 10° a 10* entre le silicium et le SiO,. La vitesse d'attaque de l'oxyde est donc

trés faible, par conséquent, méme une tres fine épaisseur d'oxyde enterrée peut jouer le role de
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couche d'arrét. En ce qui concerne le silicium, sa vitesse d'attaque, qui est d'environ 20um/h a
80°C, est moins rapide que celle du KOH mais suffisante pour graver 100um de silicium.

Une fois le substrat du SOI retiré (cf. figure 31a), une simple désoxydation avec une solution
d'acide fluorhydrique permet alors de supprimer le film d'oxyde et donc de libérer la surface

du film mince coll¢ sur la plaquette de silicium(cf. figure 31b).

a) b

figure 31 : Photographie d'un film fin transféré sur une plaquette de silicium de 100mm. Le film a une épais-
seur initiale de 200nm. Sur la figure a), l'oxyde enterré du SOI n'a pas encore été retiré et nous pouvons voir
en périphérie de la plaque quelques "bavures" indiquant le bord du film mince transféré. Sur la figure b), la
surface du film de silicium est complétement libérée et ces ""bavures' d'oxyde ont disparu. La différence de
couleur de l'oxyde (a) est due a un jeu de lumiére et non a une inhomogénéité d'épaisseur de couche.

A.3.2 Amincissement final par oxydation sacrificielle

Pour terminer la fabrication du substrat, il faut amincir le film libéré de 200nm a environ
10nm tout en gardant la meilleure homogénéité possible en épaisseur. Une des solutions pos-
sibles est de réaliser cet amincissement par oxydation sacrificielle. En effet, lors d'une oxyda-
tion le silicium se transforme en SiO,. Ainsi, pour une certaine épaisseur d'oxyde créé, une
certaine épaisseur de silicium disparait. Une maille de silicium oxydée est environ deux fois
plus épaisse qu'une maille de silicium sans atome d'oxygene. Les mesures par ellipsométrie
ont permis d'affiner ce rapport entre ces deux épaisseurs a environ 2,17 (ou 0,46 pour le rap-
port du volume de la maille d'oxyde sur celui de la maille de silicium). Ainsi, si 1'épaisseur du
film de silicium est connue au départ, il est trés facile de calculer 1'épaisseur d'oxyde a former
pour I'amincir a 10nm. On comprend ici l'importance de connaitre trés précisément 1'épaisseur
du film a amincir. Or a ce stade de fabrication du substrat, il est impossible, du moins par une
méthode simple et non destructive, de mesurer I'épaisseur du film de silicium. En effet il n'y a
pas de différence d'indice optique entre le film et son substrat, puisque le film mince est main-

tenant transféré sur une plaquette de silicium. Toutes les méthodes de réflectométrie, d'interfé-
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rométrie ou d'ellipsométrie sont donc inopérantes. Il faut, par conséquent, mesurer précisé-

ment par ellipsométrie 1'épaisseur du film du SOI avant de le transférer (cf. figure 32a).
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figure 32 : Cartographies ellipsométriques. a) Epaisseur du film de silicium du SOI avant le collage molécu-
laire. b) Epaisseur de la couche d'oxyde sacrificiel formé aprés le transfert du film mince. c) Différence des
deux cartographies précédentes au facteur 0,46 prés, on obtient alors la cartographie d'épaisseur du film
ultra-mince.

Apres le transfert, avec cette cartographie, nous pouvons alors décider de 1'épaisseur d'oxyde a
former. Nous mesurons ensuite précisément I'épaisseur de cette couche de SiO, formée (cf.
figure 32b) et en effectuant la différence des deux cartographies, au facteur 0,46 pres, nous
obtenons la cartographie en épaisseur du film ultra-mince de silicium (cf. figure 32c). Si le
four d'oxydation est bien étalonné, I'amincissement visé par oxydation sacrificielle peut faci-
lement atteindre une précision d'environ +£2nm sur l'épaisseur d'oxyde ce qui représente envi-

ron =1nm sur I'épaisseur de silicium enlevé (cf. figure 33).
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figure 33 : Exemple de courbe d'étalonnage d'un four d'oxydation en fonction du temps
d'oxydation. L'épaisseur d'oxyde peut étre choisie avec une précision de l'ordre de +£2nm.

L'intérét de cette méthode réside dans sa rapidité, son homogénéité d'amincissement sur
100mm, sa précision et la qualité¢ de la surface amincie. En effet, il suffit d'environ 2h pour

créer les 400nm correspondant a l'amincissement d'un film de 200nm. Et, comme nous pou-



Chapitre I1 : Réalisation de substrats auto-organisant bien orientés 69

vons le voir sur la cartographie figure 32b, l'inhomogénéité de I'épaisseur d'oxyde est infé-
rieure & 7nm ce qui, en tenant compte du facteur 0,46, représente une inhomogénéité d'enle-
vement de seulement 4nm pour le film de silicium et ceci sur un substrat de 100mm de diame-
tre. Enfin, la future surface du film ultra-mince est, a ce stade, une interface thermique oxyde-
silicium. Or ce type d'interface est extrémement lisse a condition, bien évidemment, que la
surface du film mince de départ ne soit pas trop rugueuse, ce qui est le cas des SOI dont la
rugosité est typiquement de 0,15nm RMS.

Cette méthode permet donc d'obtenir un film ultra-mince de silicium en contrdlant parfaite-

ment son épaisseur, et avec une rugosité de surface tres faible (0,1 a 0,15nm RMS).

A.3.3 Amincissement final par attaque chimique

La méthode d'amincissement par oxydation sacrificielle semble bien adaptée, cependant,
comme nous le verrons dans le chapitre 11, les dislocations d'interface, dans certains cas, ne
supportent pas cette étape. Une méthode alternative d'amincissement du film mince consiste
alors a utiliser une gravure chimique du silicium. A 'opposé de la gravure chimique utilisée
lors du retrait du substrat, il faut cette fois trouver une solution chimique qui ne grave pas trop
vite le silicium, qui réalise un amincissement homogene du film et qui garde la surface du
film aussi lisse que possible. Il est en effet illusoire de vouloir controler, a quelques nanome-
tres pres, la gravure d'une couche, dont 1'épaisseur initiale n'est que de 200nm, avec une solu-
tion dont la vitesse d'attaque est de 1'ordre de 6nm/s comme dans le cas du TMAH par exem-
ple. Il est vrai que l'abaissement de la température d'utilisation du TMAH diminue considéra-
blement sa vitesse d'attaque : a 30°C, cette vitesse est de 1'ordre de 30nm/mn. Il est alors envi-
sageable d'utiliser cette solution pour amincir le film mince surtout que le TMAH possede la
grande qualité de graver le silicium de fagon trés homogene sur toute la surface de la pla-
quette. Cependant, un inconvénient majeur de la gravure du silicium par le TMAH est son
anisotropie. En effet la vitesse d'attaque dépend de 1'orientation cristalline des plans gravés.
Cette gravure anisotrope va donc trés fortement augmenter la rugosité en faisant apparaitre
des plans {111} a la surface du film mince. Avec une gravure de 200nm a 30°C, la rugosité
peut atteindre des valeurs d'environ 1nm RMS alors qu'une surface de silicium standard pré-
sente une rugosité d'environ 0,13nm RMS (cf. figure 36a).

Pour que la surface du film aminci soit aussi lisse que possible, il faut donc que la solution
chimique attaque le silicium de fagon isotrope. Une des familles les plus connues de solutions
d'attaque isotrope du silicium provient du mélange, dans différentes concentrations, de
HF/HNO3/H,O [ROB 1961, JOH 1993] avec différents additifs comme I'acide acétique
(CH3COOH) [SCH 1961, KAS 1996, ROB 1960], I'¢thanol (CH3CH,OH), le peroxyde d'hy-
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drogéne (H,0O,) [PAR 1995], etc.. Cette famille est appelée en général TBT et les différents
additifs permettent de moduler les conditions d'attaque du silicium. En plus de l'isotropie d'at-
taque, un autre avantage de ce mélange est la possibilité d'obtenir des vitesses d'attaque tres
faibles. En effet pour des concentrations en HNOs et en HF respectivement de 40% et 2%, le
silicium se grave avec une vitesse de seulement 2nm/mn [PAR 1995]. Cependant, comme on
peut le voir sur la figure 34(a, b et c), 'homogénéité d'attaque est extrémement mauvaise.
Méme on agite lors de l'attaque, elle est encore incompatible avec les épaisseurs de couches
visées (cf. figure 34c). En fait, cette inhomogénéité provient du mécanisme chimique d'atta-
que. Cette réaction est en effet autocatalysée comme nous le montre le schéma réactionnel de
'annexe II .1. Tout point de départ de I'oxydation va catalyser l'attaque du Si générant ainsi

des inhomogénéités d'épaisseur (cf. figure 34).

a) b) 9] d)

figure 34 : Photographie d'une attaque chimique sur des morceaux de SOI. Les variations de couleur corres-
pondent a des variations d'épaisseur : entre les zones vertes et bleues, il y a une différence de 50nm d'épais-
seur. Comme on peut le voir sur la figure a), l'attaque du silicium par HF/HNO; est trés locale (les zones
vertes ont une épaisseur de 20nm et les bleues de 15nm). b) Cela s'améliore un peu en rajoutant de l'acide
acétique ainsi que c) une agitation. A titre de comparaison, l'attaque par TMAH d), permet d'obtenir une
homogeénéité d'enlévement bien supérieure. La couleur verte du SOI correspond a une épaisseur de 10nm.

Notons néanmoins que ce mécanisme d'autocatalyse peut étre bloqué, par exemple avec du
H,0; (cf. annexe 1I.1) et 'attaque est beaucoup plus homogene. Cependant, comme H,0, est
une base alors qu'HNO; et HF sont des acides, ce mélange n'est pas stable dans le temps. La
réaction acido-basique provoque la disparition d'H,O, et 'autocatalyse reprend au bout d'un
certain temps. Ce type d'attaque est donc difficilement applicable.

Une autre solution chimique permet d'obtenir un amincissement de bonne qualité, c'est le SC1
(NH4/OH/H,0,/H,0) [KER 1990, CEL 1999]. C'est en effet, une solution qui attaque tres
lentement le silicium (environ 0,25nm/h), avec une attaque trés homogene (cf. figure 35) et

qui, comparée aux solutions chimiques précédentes, ne rugosifie pas trop la surface.
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figure 35 : Amincissement du film d'un SOI par une attaque chimique SCI. Grdce a la différence des carto-
graphies d'épaisseur réalisées par ellipsométrie a) avant et b) aprés l'amincissement, on peut voir que l'atta-
que SC1 est trés homogéne (c, d) sur une grande surface (80mm de diamétre en comptant une zone d'exclu-
sion de l'ordre de 10mm sur les bords). La variation de couleurs sur l'image d) ne sont pas dues a une varia-
tion d'épaisseur, mais seulement a un effet d'éclairage.

Apres un amincissement de 200nm d'une plaquette standard de silicium, la rugosité passe de

0,13nm a seulement 0,26nm RMS (cf. figure 36b).

Roughness Analysis Roughness Analysis

Image Statistics Inage Statistics

Img. 2 range 16.723 nm
Img. Rmus (Rq) 1.073 nm
Img. Ra 0.703 nm
Img. Rmax 16.723 nm

Box Statistics

Img. Z range 6.903 nM
Img. Rus (Rg) 0.306 nm
Img. Ra 0.226 nu
Img. Rmax 6.903 nm

Box Statistics

Z range 3.710 nm
Rus (RqD 0.460 nm
Mean roughness (Ra) 0.361 nm
Max height (Rmax)  3.324 nm
Peak Thresh(rms)  300.00

Z range 1.975 nm
Rmus (Rq) 0.277 nm
Mean roughness (Ra) 0.223 nW
Max height CRmax)  1.990 nm
Peak Thresh(urmws)  300.00

Peak Threshold 1.381 nm Peak Threshold 0.832 nm
Peak count o Peak count 0

Surface area 465.30 nM* Surface area 16369 nm’
Box x dimension 105.68 nm Box x dimension 295.50 nm
Box y dimension 189.82 nm Box y dimension 343.44 nm

figure 36 : Image AFM montrant la rugosité de surface d'une plaquette de silicium aprés le retrait d'en-
viron 200nm de silicium avec a) du TMAH et b) du SCI1. Le silicium de départ avait une rugosité de
0,13nm RMS, le SC1 a donc doublé cette rugosité et le TMAH l'a multipliée par un facteur 10. Les résul-
tats référencés ""Box Statistics" sont associés aux rectangles blancs des images de surface.
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Avec cette vitesse de gravure, il est treés facile d'amincir le film mince du SOI de 200nm a
10nm avec une trés bonne précision (environ 0,5nm). Le seul inconvénient vient de la varia-
tion de la vitesse d'attaque au cours du temps. En effet, I'évaporation modifie la concentration
des constituants et la vitesse d'attaque diminue progressivement au cours des 14h d'amincis-
sement. Comme on ne peut pas mesurer directement sur le substrat la quantité de silicium
retiré, il est nécessaire de disposer d'un témoin d'amincissement (un morceau de SOI par
exemple).

Cette méthode d'amincissement chimique utilisant le SC1 comme solution d'attaque permet
donc d'obtenir treés facilement un film ultra-mince de silicium collé et ceci a une température

trés proche de la température ambiante.

Deux voies sont donc possibles pour libérer le film ultra-mince de silicium transféré. Elles
passent d'abord toutes les deux par un retrait mécano-chimique du substrat du SOI : un
grinding de 400um et une attaque chimique avec du TMAH du silicium restant du substrat
permettent d'enlever tout le silicium de la face arriere du SOI en s'arrétant sur 'oxyde enter-
ré. Apres le retrait de cet oxyde, le film de silicium peut alors étre aminci @ 10nm soit par
oxydation sacrificielle, soit par une attaque chimique qui utilise un mélange de peroxyde

d'ammonium (SC1).

A.4. Caractérisation macroscopique

A.4.1 Appareils utilisés : Microscope optique a fond noir

Un microscope optique est dit "a fond noir" lorsqu'il illumine la zone observée avec une lu-
miere rasante. Contrairement a un microscope classique ou la lumiére arrive perpendiculaire-
ment a la surface de la zone observée, cette technique permet de visualiser trés facilement le
relief d'une surface ou la lumiére va se réfléchir. Il est alors treés facile de visualiser des grains

de poussiere, par exemple, ou des trous trop petits pour étre observables en fond clair.

A.4.2 Aspect général

La trés grande majorité des substrats fabriqués par la méthode précédente ne présente aucun
défaut macroscopique sur 94mm de diametre (cf. figure 37) en enlevant la zone d'exclusion
du SOI de départ (cf. figure 35d). Les films ultra-minces de silicium sont trés homogeénes en
¢épaisseur (en fait, notre méthode conserve I'homogénéité d'épaisseur du substrat SOI de dé-

part) et les épaisseurs obtenues (environ 10nm) sont tres facilement reproductibles.
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figure 37 : Photographie d'un film fin transféré sur une plaquette de
silicium de 100mm. Le film a une épaisseur de 200nm. La couleur
rose n'est due qu'a l'éclairage lors de la prise de vue. Aucun défaut
macroscopique n'est présent sur ce substrat auto-organisant.

A.4.3 Visualisation des défauts de surface

Sur certains substrats, avec le microscope en fond noir, nous voyons trois types de défauts.

Le premier, le plus souvent rencontré, se présente sous la forme d'une zone de la surface qui
posséde des points blancs plus ou moins denses. Sur un substrat auto-organisant, ces zones
sont séparées les unes des autres par des portions de surface dépourvues de points blancs ou
avec une densité beaucoup plus faible (cf. figure 38a). Ces zones de défauts sont assez éten-
dues avec une trés importante dispersion de taille (en moyenne quelques mm?), leur nombre
est trés variable ainsi que la densité de points blancs qui les composent (10° & 10" cm™
comme nous pouvons le voir sur la figure 39.

Le deuxieme type de défauts est caractérisé, en revanche, par des zones trés localisées et tres
perturbées (cf. figure 38b). IIs ressemblent beaucoup a des défauts de collage dus par exemple
a la présence d'une particule a l'interface de collage. Il est d'ailleurs intéressant de noter que ce
deuxieme type de défaut est souvent présent a l'intérieur du premier.

En ce qui concerne le troisieme type de défaut, son aspect est trés différent. Il se présente en
effet sous un aspect granuleux avec, parfois, la présence de lignes orientées suivant les direc-
tions <110> (cf. figure 38c). La taille de ce troisieme type de défauts est trés variable (quel-
ques centaines de pm? a quelques mm?) ainsi que leur densité (0 & une centaine par plaquette

de 100mm de diameétre).
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] b
figure 38 : Observation au microscope a fond noir : nous pouvons distinguer trois types de structure de dé-

fauts. a) des zones composées de points blancs plus ou moins denses. b) des zones trés localisées et trés per-
turbées. c) Le dernier type présente un aspect granuleux et des lignes orientées dans la direction <110>

figure 39 : Observation au microscope a fond noir sur un échantillon, a) une zone sans défauts, et b) et c) des
zones de défauts du type de la figure 38a, avec des densités plus ou moins importantes de points blancs.

A.4.4 Origine des défauts de surface

Certains substrats auto-organisant sont parfaits alors que d'autres, fabriqués de facon simi-
laire, peuvent étre recouverts uniformément de points blancs. En fait, avec la quantité relati-
vement faible d'échantillons élaborés et la diversité des procédés mis en ceuvre, il est tres dif-
ficile pour le moment de trouver les parameétres pertinents responsables de ces défauts. En
particulier, aucune corrélation précise n'a pu étre faite entre les angles de collage, les différen-
tes étapes de fabrications des substrats auto-organisant et la présence de tel ou tel type de dé-
fauts. Dans ce travail, nous nous sommes concentrés sur des caractérisations micro ou nanos-
copiques de ces substrats auto-organisant et la densité relativement faible de ces zones défec-
tueuses ne nous a pas génés. C'est pourquoi la recherche des causes de leur formation et leur
¢limination n'a pas €té, il est vrai, un axe prioritaire. Nous avons, cependant, quelques idées
préliminaires sur leurs origines.

Ces défauts semblent provenir de la mise en contact des plaquettes lors du collage moléculaire
a température ambiante et non d'une évolution de l'interface aprés sa formation (retrait du
substrat, attaque chimique, amincissement...). Le deuxiéme type, par exemple, comme nous

I'avons déja évoqué, proviendrait d'une particule enfermée entre les deux surfaces lors de la
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mise en contact. Si la particule est suffisamment petite, elle peut, en effet, percer le film su-
perficiel du SOI sans pour autant provoquer un défaut étendu. Pour le premier type, leur
forme relativement circulaire et la présence d'un défaut ponctuel a l'intérieur indiqueraient
aussi qu'une contamination particulaire en est a l'origine. La particule enfermée serait cette
fois plus large et elle aurait non seulement provoqué la cassure du film superficiel du SOI
mais aussi provoqué l'apparition d'un défaut de collage sous la forme d'une bulle lors de la
mise en contact. Avec le renforcement du scellement, cette bulle peut disparaitre en laissant
tout de méme une trace avec la présence de précipités d'oxyde par exemple. Ces précipités
proviendraient de I'oxydation du silicium par l'oxygene du gaz enfermé. En effet, la diffusion
de ce gaz, a travers le cristal, permet a la bulle de se résorber et a I'oxygene, en pénétrant dans
le silicium, de former du SiO, [ABE 1990]. En ce qui concerne le troisieme type, cet aspect
granuleux et la présence des "lignes" dans les directions <110> semblent indiquer que le film
mince est beaucoup plus perturbé. S'agirait-il aussi de défauts de collage encore plus impor-
tants, comme le laisse présager leur forme trés souvent circulaire? Cet important défaut de
collage induirait des contraintes suffisamment élevées pour briser le film mince de silicium.
Un tel phénoméne a été mis en évidence lors du recuit d'une cloque d'un SOI fabriqué par

collage moléculaire (cf. figure 40a).

figure 40 : a) Observation du recuit d'un défaut de collage sur un SOI obtenu par le procédé Smart-Cut®. b)
Défaut "granuleux'" présentant une géométrie similaire.

Dans ce cas, la présence d'une particule enfermée a l'interface de collage ou d'une espece
chimique contaminante, lors de la mise en contact des deux wafers, provoque l'apparition
d'une bulle dans le film mince. Lors du recuit de stabilisation, cette bulle peut se recoller a
certains endroits et laisser des zones perturbées qui présentent une géométrie circulaire
comme nous pouvons le voir sur la figure 40b.

Ces défauts "granuleux" sont relativement peu fréquents, nous ne savons pas si l'interface de

collage présente encore les réseaux de dislocations; mais, des trois types de défauts, c'est cer-
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tainement celui qu'il faudra éliminer en premier car c'est celui qui semble détériorer le plus le

film ultra-mince.

Observés avec un microscope a fond noir ou a l'aide d'une lumigre rasante, certains substrats
auto-organisant présentent des défauts de surface. Jusqu'a présent nous n'avons pas réussi a
observer directement I'impact de ces défauts sur I'interface de collage ou sur les dislocations
d'interface avec les outils de caractérisations micro-nanoscopigues, que nous verrons dans le
chapitre 111, utilisés pour observer les substrats auto-organisant. Mis a part ceux de type
"granuleux”, ces defauts ne semblent pas, a notre avis, étre un obstacle a I'utilisation des di-
slocations d'interface pour la croissance auto-organisée de nanostructures. 11 est aussi impor-
tant de rappeler que ces trois types de défauts sont relativement rares et que beaucoup de
substrats auto-organisant en sont dépourvus. Mais il sera nécessaire de comprendre leur ori-
gine si nous voulons maitriser parfaitement la fabrication de ces substrats.

A.5. Caractérisation microscopique

Le but de ce paragraphe n'est pas de développer en détail la caractérisation microscopique des
substrats auto-organisant, qui sera traitée dans le chapitre III, mais plutdt de montrer la préci-
sion de 1'amincissement des films minces superficiels et de donner un apercu des interfaces de
collage obtenues avec la présence des réseaux de dislocations. Cependant, ces premicres ca-
ractérisations par microscopie en transmission ont permis de mettre en évidence la nécessité
de résoudre certains problémes technologiques comme le contrdle précis des angles de col-
lage. L'analyse plus fine des mécanismes de formations et d'évolution des dislocations sera

l'objet du chapitre 111

A.5.1 Le film ultra-mince

Avec les amincissements décrits dans les paragraphes précédents, nous réussissons a contrdler
au nanometre prés 1'épaisseur finale du film ultra-mince de silicium comme nous pouvons le
voir sur le tableau 2. Sur la figure 41, nous pouvons aussi constater que ce film a conservé les
trés bonnes qualités cristallines du film superficiel du SOI de départ et que l'interface de col-

lage est trés bien reconstruite.
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figure 41 : Vues MET en coupe de deux substrats auto-organisant ou nous pouvons constater la trés bonne
cristallinité des films ultra-minces et la reconstruction parfaite des interfaces de collage.

A.5.2 Les dislocations enterrées

Deés les premiers échantillons, nous avons obtenu les deux familles de dislocations attendues.
Sur la figure 42, nous avons la présence du réseau carré de dislocations vis due a la désorien-
tation en rotation des deux plaquettes et la présence du réseau unidimensionnel de disloca-

tions mixtes due a la désorientation flexion.

Dislocations vis Dislocations mixtes

figure 42 : Vue plane en MET d'un substrat auto-organisant ou nous
pouvons constater la présence du réseau carré de dislocations vis et
du réseau unidimensionnel de dislocations mixtes.

Il est trés intéressant de constater I'importance de 1'interaction entre les dislocations de flexion
et les dislocations vis d'ou la nécessité de contrdler la désorientation de torsion par rapport a
celle de flexion. A partir des premicres observations faites sur ces échantillons, nous nous
sommes aussi apercus de I'imprécision des angles de torsion. Ces échantillons étaient alignés
en utilisant le méplat des plaquettes de silicium et, commercialement, l'orientation des méplats

est donnée a £1°. Avec notre technique de fabrication nous pouvions donc nous attendre a une
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imprécision de +3° sur l'angle de torsion de ces premiers substrats auto-organisant. Comme
nous pouvons le voir dans le tableau 2, nous avons mesuré une imprécision de 2° ce qui reste
tout de méme incompatible avec l'utilisation que nous souhaitons faire de ces substrats auto-
organisant.

En ce qui concerne la désorientation de flexion, le probléme est encore plus important. En
effet, pour ces premiers substrats auto-organisant, cette désorientation était imposée par les
angles de vicinalité des plaquettes dont I'imprécision est, elle aussi, de £1° (d'apres les spéci-
fications commerciales). La combinaison des deux plaquettes pouvait donc nous conduire a
une fluctuation de la désorientation de flexion de +2°. Comme nous pouvons le constater dans

le tableau 2, cette fluctuation est beaucoup plus petite et seulement égale a environ 0,35°.

Valeurs visées Mesures en MLE.T. Ecart
Yo(®) | Go(°) ho(mm)| 'y (°) ac®) h(nm) | |y-yo/(°) | 19-Qol(°) |[h-ho|(nm)

0 nc 23 0,90+0,2  0,23+0,05  22,0+1,1 0,9 0,23 1
0 ne 14,5 | 1,33+£0,15  0,48+0,03  13,8+1,1 1,33 0,48 0,7
3 ne 200,1 2,75+0,1 0,34+0,03 200+1,1 0,25 0,34 1
5 ne 25 6,67£0,3  0,31+0,04  24,5+1,1 1,67 0,31 0,5
5 nc 7 4,90+0,25  0,68+0,03 6,0+1,1 0,1 0,68 1
5 nc 54 | 6,90+0,45  0,32+0,02 43+1,1 1,9 0,32 1,1
10 nc 24 9,60+0,5 0,32+0,1 23,1+1,1 0,4 0,32 1

13,5 ne 12,9 | 11,60+1,2  0,30+0,1 13,6+1,1 1,9 0,30 0,7
15 ne 200,8 | 14,70+1,5  0,13+0,03 200+1,1 0,3 0,13 0,8

tableau 2: Récapitulatif de différents échantillons montrant les différences entre les mesures MET d'angle de

torsion (Y ), d'angle de flexion (0) et d'épaisseur du film (h) et les valeurs attendues apres la fabrication des
substrats auto-organisant (nc : non controlé). Nous constatons que l'incertitude est au maximum d'environ 2°

sur l'angle de torsion et d'environ Inm sur l'épaisseur du film mince. La désorientation de flexion (Q), non
controlée (nc) lors de la fabrication de ces échantillons, fluctue autour de 0,35° en moyenne.

Cette fluctuation n'est pas non plus acceptable d'autant que, pour ces premiers substarts, cette
désorientation de flexion est incontrdlable et donc aléatoire. Le réseau de dislocations mixtes
peut donc présenter n'importe quelle période, et, si son pas est voisin de celui du réseau de

dislocations vis, cela peut perturber la régularité de ce dernier (cf. figure 43).
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e e S e
figure 43 : Vue plane en MET d'un substrat auto-organisant ou
nous pouvons constater la présence du réseau de dislocations
mixtes avec un pas trés proche de celui du réseau de dislocations
vis, ce qui perturbe beaucoup la régularité de ce dernier.

Nous avons donc bien obtenu les réseaux de dislocations attendus et les épaisseurs des films
ultra-minces de silicium requises pour l'auto-organisation des nanostructures. En revanche,
les imprécisions sur les angles de collage sont trop importantes pour pouvoir maitriser correc-
tement la période d'une éventuelle auto-organisation de nanostructures. La maitrise des an-
gles de flexion semble aussi un facteur relativement important surtout lorsque les pas des
deux réseaux de dislocations sont sensiblement égaux. C'est pourguoi, nous avons développé
des techniques originales de controles des angles de torsion et de flexion.

B. Le Controle des angles

Nous avons développé dans cette étude deux techniques différentes de contrdle des angles de
collage. Toutes deux permettent de pallier les problémes inhérents aux méthodes classiques

de détermination de ces angles.

B.1. Techniques classiques

B.1.1 Controle de I’angle de torsion

Pour obtenir des pas de dislocations supérieurs a 20nm, valeurs technologiquement
intéressantes, il faut réussir a imposer un angle, entre les deux réseaux cristallins, allant de 0 a
1° (cf. §D.1 du chapitre I). Comme nous l'avons vu dans le paragraphe précédent, ceci n’est

pas possible en utilisant les méplats, du moins pas de fagon prédictible ni reproductible. Par
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sible en utilisant les méplats, du moins pas de fagon prédictible ni reproductible. Par ailleurs,
autour de 0°, le pas du réseau de dislocations vis est trés sensible a de petites variations
d’angle. Il est donc nécessaire, non seulement de pouvoir réaliser un collage avec un angle
faible, mais aussi de pouvoir garantir une trés bonne précision, environ 1/100°, sur la valeur
de cet angle. Une technique alternative a 1’utilisation des méplats est de déterminer les axes
cristallins réels de chaque cristal par rayons X. Cependant, deux inconvénients majeurs ren-
dent cette méthode difficile a utiliser. Tout d'abord, apres avoir réussi a déterminer la direc-
tion précise des axes cristallins, il faut la repérer sur la plaquette et ceci avec une précision
d’au moins 1/100°. De plus, la détermination d’une direction cristalline au 1/100° n’est pas
¢évidente méme avec I’utilisation de rayons X. Cette précision est d’ailleurs d'autant plus diffi-
cile a obtenir lorsque le film est mince. Le volume diffractant étant réduit, les pics de diffrac-

tion sont en effet relativement ¢€largis.

B.1.2 Controle de ’angle de flexion

En ce qui concerne le controle de I’angle de flexion entre les deux cristaux de silicium, les
difficultés techniques sont du méme type que pour le contrdle de l'angle de torsion. Il faut
pouvoir le controler dans la méme fourchette d'angles alors que 1'angle de vicinalité, des pla-
quettes commerciales, est, comme pour les méplats, garanti a seulement +1°. Par ailleurs, mis
a part la méthode que nous avons développée dans ce travail (cf. §B.3), il n’existe pas de
technique simple qui permette d’imposer une valeur de désorientation de flexion choisie. Il est
en effet technologiquement tres difficile de contréler ou de modifier 1'angle de vicinalité
d’une surface de silicium, par exemple par polissage. Sans prendre en compte les problemes
de mesure de cette désorientation, sur une surface de 100mm de diamétre, la modification de
l'angle de vicinalité de seulement 0,1° demande d’enlever a une extrémité de la plaque envi-
ron 175um de silicium et de ne pas toucher ’autre extrémité !

De plus, la valeur de I'angle de flexion, qui va déterminer le pas des dislocations mixtes asso-
ciées, ne dépend pas seulement de la valeur des angles de vicinalités des deux surfaces mises
en contact. Elle va aussi dépendre de 1’orientation des plans cristallins entre eux. En effet,
pour deux surfaces données, 1'angle de flexion change en fonction de I’angle de rotation im-
posé (cf. figure 44). Pour connaitre parfaitement cet angle de flexion, il faut donc, non seule-
ment imposer une valeur a 1'angle de vicinalité de chaque surface mais aussi orienter les plans
cristallins dans une direction adéquate qui doit tenir compte de l'angle de torsion que ’on
voudra imposer lors du collage. En fait, c'est le vecteur normal a la famille de plans cristallo-
graphiques de surface qui définit la vicinalité d'une surface, dans la suite de ce manuscrit nous

appelerons ce vecteur, vecteur de vicinalité. Pour maitriser la désorientation de flexion, ce
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sont donc les deux vecteurs de vicinalités des deux surfaces mises en contact qu'il faut connai-

tre ou modifier et pas seulement l'angle de vicinalité, ce qui n'est pas facile.

Angle de vicinalité sans

> Angle de vicinalité
torsion

A avec torsion

Normale aux
deux surfaces

Vecte.ur de vicinalite 7"\ | V.egtelll.lz[ dz P 4— Position possible du
du cristal 1 vieatie au g L <] vecteur de vicinalité
cristal 2

du cristal 2

k\ &
Cristal 2

:Cgst/alll /\ cristallins

figure 44 : Variation, en fonction de l'angle de torsion, de l'angle entre les deux vecteurs de vi-
cinalité des deux cristaux mis en contact. Les angles de vicinalité de chaque cristal ne sont pas
identiques dans cet exemple.

Si I’on ne peut pas modifier de fagcon simple les vecteurs de vicinalité, il est possible cepen-
dant de faire un tri entre plusieurs plaquettes de silicium et de sélectionner les paires qui per-
mettront d’obtenir I'angle de flexion recherché. Mais, avec les contraintes exposées ci-dessus,

ce tri demanderait beaucoup de temps et un stock de plaquettes trés important.

Les méthodes standard ne permettent donc pas de controler facilement et de maniére suffi-
samment précise les angles de collage. Pour I'angle de torsion, I'utilisation des méplats, précis
a +1°, ne permet pas d’obtenir un collage avec un angle de rotation inférieur au degré avec
une précision d’environ 1/100°. Quant a l'angle de flexion, aucune méthode simple n’existe

pour choisir le pas des dislocations mixtes.

B.2. Controle de 1'angle de torsion

Nous avons développé une premiere technique, décrite dans cette partie, qui permet de contro-
ler I'angle de torsion avec une précision d’environ 5/100°. Cette technique est basée sur la

révélation précise des axes cristallins de chaque cristal par une gravure chimique anisotrope.
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B.2.1 Principe de la gravure anisotrope

Dans un cristal, une gravure est dite anisotrope si les différents plans cristallins se gravent
plus ou moins vite les uns par rapport aux autres a cause, en général, de leur différence de
densité, de coordination des atomes de surface...

Lors de I'attaque d'une surface libre, il n'est pas possible de révéler les plans de gravure lente
car la solution chimique trouve toujours des plans cristallins dont la vitesse de gravure est
rapide et elle n'est ainsi jamais arrétée. Par exemple, supposons que les plans {111} d'un cris-
tal se gravent beaucoup plus lentement que les autres plans cristallins. Lors de l'attaque d'une
surface quelconque, des facettes {111} vont commencer a apparaitre (cf. figure 45a), mais,
comme la surface est libre, la solution chimique peut attaquer ces facettes par une autre direc-
tion et les faire disparaitre (cf. figure 45b). En fait, la rugosité de surface va augmenter, mais

aucune direction particuliére ne va apparaitre (cf. figure 45c).

Direction autre
que <111>

Facette {111}

Début d'une autre
facette {111}

a) b) o
figure 45 : a) Attaque d'une surface libre par une solution chimique anisotrope. A un moment donné une
facette {111} se forme sur la surface. b) Cette facette se grave relativement lentement, mais il existe une autre
direction d'attaque, beaucoup plus rapide, qui la fait disparaitre. ¢) Lors de la gravure de la surface, a la fa-
veur d'un défaut, d'une poussiére, une autre facette peut apparaitre... La surface se rugosifie.

Facette {111}

Facette {111}

En revanche, avec un masque de protection sur une partie de la surface, il y a des facettes
{111} qui ne pourront pas étre attaquées, ce sont celles qui partent juste sous le masque de

protection. Ces facettes vont progressivement s'élargir (cf. figure 46a).

Facette
Masque de (111} Masque de Facette Masque de Facette

protection protection {111} protection {111}
de gravure de gravure . Sec plans de gravure

cristallins {111}
a) b) 9

figure 46 : a) Attaque d'une surface par une solution chimique anisotrope avec un masque de protection de
gravure. La facette {111} qui part juste sous le masque ne peut pas étre attaquée suivant une autre direction,
telle que décrite en figure 45b, et s'élargit. b) Le plan {111}, qui constitue cette facette, est attaqué par la solu-
tion chimique avec une faible vitesse, mais de toutes facons, aprés sa disparition, un autre plan {111} appa-
rait. ¢) La facette ne change donc jamais de direction et la vitesse de surgravure est trés lente.




Chapitre I1 : Réalisation de substrats auto-organisant bien orientés 83

Les plans cristallins, qui les constituent, peuvent étre attaqués, mais lorsqu’un plan {111}
disparait un autre se présente alors a la solution chimique (cf. figure 46b). La facette reste
donc toujours dans la direction {111} en progressant, trés lentement, sous le masque de pro-
tection (cf. figure 46¢). Cette progression s’appelle la surgravure. La surgravure ne s'applique
pas exclusivement a la progression des plans de gravure lente, elle désigne en fait toute gra-
vure du cristal sous un masque de protection. Cette surgravure est lente lorsque ce sont des
facettes {111} qui progressent sous le masque, mais elle peut étre tres rapide si ce sont d'au-
tres plans cristallins qui sont attaqués. La gravure anisotrope d'une forme quelconque associée
a l'ouverture d'un masque de protection de gravure (cf. figure 47a), va donc étre relativement
rapide jusqu’a ce que des plans de gravure lente se révelent (cf. figure 47b). En effet, en tous
points du bord du masque passent des plans {111}, mais la majorité¢ d'entre eux peuvent se
faire attaquer par une autre direction. Seuls quatre plans ne peuvent étre contournés et ce sont

eux qui vont constituer la forme gravée.

Ouverture S
Masque de T—"dans le UIglavure__~==—-—_Directions de
gravure masquce surgravure lente
a) b)

figure 47 : a) Ouverture, dans un masque de protection de gravure, d’une géométrie quel-
conque. Sous le masque, la surface du matériau est protégée. L’ouverture a donc mis a nu une
partie de la surface que I’on va pouvoir graver. b) Seuls quatre plans {111} sont "inattaqua-
bles" par une direction différente d'une direction <111>. A la fin de la gravure, ces plans, ré-
vélés par l'attaque chimique, forment une pyramide inversée a base rectangulaire. Cette base,
a la surface, délimite les directions de surgravure les plus lentes.

Dans le cas du silicium, ce sont bien les plans {111} qui possedent la vitesse de gravure la
plus lente (pour les solutions que nous avons utilisées). Parmi les solutions d'attaque, la plus
couramment utilisée est la potasse (KOH). Seidel et al. expliquent trés bien dans leur article
[SEI 1990] comment les solutions alcalines peuvent graver le silicium de fagon anisotrope. En
fait, ce sont les groupements hydroxyles (OH") qui en se liant aux atomes de surface du sili-
cium fragilisent les liaisons covalentes qui lient ces derniers au reste du réseau cristallin. Dans
le cas d'une surface {001}, comme nous pouvons le voir sur le schéma réactionnel suivant,
deux groupements OH™ peuvent se fixer sur un atome de surface. Alors que dans le cas d'une

surface {111}, un seul OH" peut s'accrocher, 1'atome de silicium reste donc plus solidement lié
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au réseau cristallin dans ce dernier cas. Cela est a 1'origine d'une vitesse de gravure plus lente

des faces cristallines {111}.

Cas d'une surface {001} :

Si Si OH

. N

‘/Sl +20H ® ‘/Sl\ + 2e-cond
Si Si OH

4t

SI\S‘ /OH o Si ‘ /OH + e

P 1 € cond
s Non sl ol

I
Si /OH
i +20H ® SI(OH)4 + Sigolid

si’T Son

Si(OH); ® SiO,(OH),” +2H"

2H" +20H ® 2H,0

4H,0 + 4€e cond ® 4H,O"

4H,0" ® 40H+4H ® 40H +2H,,

Dans le cas d'une surface {111} :

si Si
SESi+ OH ®  SESHOH + € aong

Si Si

Si\ Si +++

Sl;s —OH ® S:%l_()ﬂ +3 e_cond
Si Si

Si

-+
Si\];éi—OQ +30H ® Si(OH)4 + Sisolia
Si

Les groupements hydroxyles se lient au
silicium en injectant 2 électrons dans la
bande de conduction du silicium.

Le complexe formé est excité thermiquement
par le chauffage de la solution chimique

et 2 autres ¢électrons passent dans la bande

de conduction du silicium.

Deux groupements hydroxyles peuvent
alors rompre les deux dernicres liaisons
du silicium et produire de 1'acide
orthosilicique en solution

Il y a alors une réaction acido-basique.

Les ¢lectrons de conduction sont alors
transférés aux molécules d'eau qui se
dissocient en formant de I'hydrogene

Un seul groupement hydroxyle se lie au
silicium en injectant 1 électron dans la
bande de conduction.

Le complexe formé est excité thermiquement
et 3 ¢lectrons passent dans la bande de
conduction.

Trois groupements hydroxyles sont alors
nécessaires pour rompre les trois liaisons
du silicium et produire de 1'acide
orthosilicique en solution.

Il est clair que dans ce dernier cas, les énergies d'activation des étapes 2 et 3 sont beaucoup

plus importantes. Cela explique que le silicium des surfaces {111} se grave beaucoup plus

lentement que le silicium des surfaces {001}.

Sur une surface {001}, la gravure au travers de l'ouverture d'un masque sous forme d'un cer-

cle va donc se transformer en carré avec une surgravure sous le masque de protection. En ef-

fet, la gravure va se ralentir de fagon treés importante en arrivant sur la pyramide inversée for-
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mée par les 4 plans {111} dont la base carrée est tangente au cercle ouvert dans le masque de
gravure. De la méme fagon, un rectangle va se surgraver, a travers l'ouverture rectangulaire
d'un masque de protection, pour se mettre dans la direction cristalline donnée par l'intersec-
tion des plans de gravure lente et du plan de surface (cf. figure 48). Dans le cas du silicium et
d’une surface {001}, c’est la direction <110> qui a la vitesse de surgravure la plus lente (I'in-

tersection des plans {111} et de la surface {001} donne une direction <110>).

<110> | |
Masque de \ dOUVeI“tUTG
Section de ans le mas-
gravure
coune Substrat que de pro-
Ouverture | _—— &4 M . tection
d'une ligrie % Plans de

gravure lente
|

\/V\\ Surgravure

dans le
masque

Surgravure

Substrat
a) b

figure 48 : a) Surgravure d'une ligne ouverte dans un masque et désalignée par rapport a la direction <110>.
Les cotés du rectangle de surgravure sont dans la direction <110>. b) Vues en coupe AA' de la gravure aniso-
trope d’une ligne ouverte dans le masque de protection.

La surgravure est d'autant plus rapide que le désalignement est important. Cette derniere pro-
priété a été utilisée, par exemple, pour étudier la vitesse de surgravure en fonction de I’angle
de désalignement lors de la gravure d’un faisceau de lignes en Roue de wagon [SEI 1990,
KEN 1982]. Utilisée de fagon originale telle que nous le décrirons dans les paragraphes B.2.2
et B.2.3, la gravure d’une roue de wagon peut aussi permettre de déterminer une direction

cristallographique d’un cristal.

B.2.2 Principe de la roue de wagon

Dans cette étude, pour contrdler les angles de collage, nous avons décidé d’utiliser la proprié-
té d'auto-réalignement d’un motif rectiligne lors d'une gravure anisotrope pour déterminer une
direction cristalline. Cependant, le réalignement d’une seule ligne n’est pas tres pratique. En
effet, il faut tout d’abord attendre que la surgravure soit complétement terminée, ce qui n’est
pas tres facile a déterminer. I1 faudra ensuite pouvoir utiliser la direction révélée pour réaliser
un alignement au 1/100°, lors du collage ultérieur par adhésion moléculaire, ce qui est encore
moins facile.

Pour déterminer facilement une direction cristalline précise, nous avons donc décid¢ d’utiliser
non pas une seule ligne, mais un faisceau de lignes. Ce faisceau est obtenu par la répétition

d'une ouverture rectiligne autour d’un centre de rotation (cf. figure 49a), cela forme dans le
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masque de gravure un motif dit en roue de wagon. Lors de la gravure d'un tel motif, les lignes
fortement désalignées, par rapport aux directions de surgravure lente, vont se surgraver trés
rapidement. Elles vont se rapprocher les unes des autres jusqu'a éventuellement se toucher en
délimitant alors une "zone de surgravure totale". Les lignes initialement mieux alignées vont

se surgraver lentement et révéler les directions cristallines recherchées (cf. figure 49b).

Zone de

surgravure totale Direction de
AW ,//////{%/j/f !
= —

=

Minimum 10?’{?5’ \%
157 de direcﬁon///%///// \\\\R\\

“Direction principale

principale

a)

figure 49 : a) Faisceau de lignes ouvertes dans un masque de gravure avec un pas de 5° avant la
gravure anisotrope. b) Apreés la gravure anisotrope, nous avons une direction principale révélée
par l'attaque chimique. Dans le cas d'une surface de silicium {001}, c'est la direction <110>.
Nous voyons aussi l'effet que donne la présence d'un minimum local de vitesse de surgravure
pour une direction a 45° de l'axe précédemment repéré.

I apparait treés clairement sur la figure 49b, une forme symétrique qui donne, a la précision de
la roue de wagon, la direction de surgravure la plus lente. Suivant les variations de la vitesse
de gravure en fonction de I'orientation cristallographique pour tel ou tel type de cristal, il est
parfois possible de déterminer d’autres directions cristallographiques. Sur la figure 49b, par
exemple, nous avons simulé l'effet que pourrait donner la présence d'un minimum local de
vitesse de surgravure pour une direction a 45° de l'axe précédemment repéré. Chaque pétale
de surgravure totale est alors double (cf. figure 49b) et l'intersection de deux sous-pétales in-
dique cette deuxieme direction caractéristique (dans le cas d'une surface {001} de silicium, ce

serait la direction <100>).

B.2.3 Amélioration pour le controle des angles

Pour utiliser la roue de wagon dans la fabrication des substrats auto-organisant, nous avons
apporté quelques modifications a la technique ci-dessus.

Tout d'abord, pour consommer moins de surface de silicium, le méplat des substrats nous
permettant d'aligner grossi¢rement, a quelques degrés pres, le faisceau de ligne autour de la

direction recherchée, nous n'avons réalis¢ qu’une portion de roue (£10°) (cf. figure 50a).
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figure 50 : a) Mise en place du systéme de repérage d'une direction cristalline sur une plaquette de 100mm de
diameétre. Au centre, deux faisceaux d’ouverture du masque au pas de 0,01° et, en périphérie les deux syste-
mes de graduations pour la visualisation infrarouge. b) Ouverture, dans un masque d’oxyde, d’un faisceau de
lignes et de son systéme de graduations sur une plaquette de silicium de 100mm de diamétre.

Par ailleurs, puisque c'est le phénomene de surgravure totale qui permet la révélation de la
direction cristalline, il est trés intéressant de rapprocher au maximum les lignes entre elles
pour que ce phénomene se produise le plus rapidement possible. Nous avons donc réduit le
diamétre intérieur, d,, et extérieur, d,, de la roue. De plus, comme le but de ce repérage d'axe
cristallin est de réaliser un collage moléculaire, il est important d’étre capable de visualiser, en
infrarouge, lors du collage, les directions cristallines révélées. Or, si les lignes sont trop pro-
ches, il est impossible de les distinguer en utilisant une longueur d'onde aussi grande (environ
1,3um). Pour remédier a cet inconvénient, nous avons disposé un systeme de graduations
auxiliaires en périphérie des plaquettes de silicium. Ces graduations sont en correspondance
avec les faisceaux de lignes de la roue de wagon. Une fois la ligne qui possede la vitesse de
surgravure la plus lente repérée, la direction cristalline recherchée est alors donnée par un des
couples de graduations auxiliaires de chaque coté de la plaquette (cf. figure 50a et b). La pré-
sence des graduations auxiliaires nous permet, en fait, d’optimiser le faisceau de lignes pour
la révélation de la direction cristalline tout en gardant un systéme de repérage visible en infra-
rouge. Il est bien évidemment possible d’utiliser d'autres systemes de repérage. Nous pou-
vons, par exemple, reporter les directions révélées en face arricre et 1’utilisation d’une ma-
chine d’alignement optique classique permet alors d’obtenir 1’angle de collage désiré. Mais,
prenant en compte que l'absorption par infrarouge permet de voir directement les graduations
au cours du collage moléculaire, ce qui en rend 1’alignement beaucoup plus facile, et ce qui
limite les sources d’erreur, on comprend tout I'avantage d'un tel procédé d'alignement direct

des systemes de graduations auxiliaires lors de la mise en contact des deux plaquettes.
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B.2.4 Exemple de réalisation

Dans le cas du silicium, nous avons choisi le TMAH comme solution d’attaque anisotrope
notamment pour sa qualité de solution front end et parce qu'il posséde une vitesse de gravure
suffisamment rapide et une sélectivité trés importante vis a vis du SiO,.

La surface du silicium est donc oxydée pour former le masque de protection de gravure. En-
suite, une lithographie optique suivie d’une gravure RIE (Reactive Ion Etching) permettent
d’obtenir le faisceau d’ouvertures en forme de roue de wagon partielle. Une attaque de quel-
ques dizaines de minutes seulement dans le TMAH permet alors de faire apparaitre les zones
de surgravure totale. Si I’attaque est prolongée, les lignes, qui ne se sont pas encore rejointes,
finissent par former un céne de plus en plus petit. Au centre de ce dernier se trouve la ligne
dont la direction est la plus proche de la direction cristalline recherchée. Dans le cas d’une

plaquette {001} de silicium, c’est la direction <110> qui est ainsi matérialisée (cf. figure 51a).

" : S ! b
figure 51 : a) Exemple de gravure anisotrope d'un faisceau de ligne sur une plaquette de silicium {001} proté-
gée par un masque de SiO, Le phénoméne de surgravure total n’a laissé que quelques lignes indemnes

comme nous pouvons le voir sur la portion d'image agrandie. b) Exemple d'alignement infrarouge de deux
directions <110> repérées préalablement.

Une fois cette opération répétée sur les deux plaquettes a assembler, les graduations qui, sur
chaque systéme auxiliaire, donnent les directions <110> de chaque cristal sont identifiées. Il
est alors possible de les aligner ou de les désaligner d'un angle choisi sous infrarouge juste
avant le collage (cf. figure 51b).

Un autre avantage des systémes de graduations auxiliaires est de pouvoir imposer n’importe
quel angle entre les deux plaquettes sans avoir besoin d’un systéme de mesure d’angle exté-
rieur. Apres le collage moléculaire et la stabilisation en température, nous pouvons voir, sur la
figure 52, que l'interface de collage ne présente aucun défaut macroscopique visible en infra-

rouge.
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figure 52 : Observation infrarouge du collage, aprés le
recuit de stabilisation, d'un SOI et d'un substrat de sili-
cium alignés avec la méthode de la roue de wagon.

B.2.5 Avantages et inconvénients

Les avantages de cette technique sont nombreux. Tout d'abord, c'est une technique relative qui
ne demande pas d'attendre la fin du réalignement d'une ouverture sur une direction cristalline.
Nous exploitons simplement la différence de vitesse de gravure de lignes pré-positionnées.
C'est aussi une technique trés rapide : quelques dizaines de minutes suffisent. En effet,
contrairement a la méthode décrite par Chou et Hsieh [CHO 1996] qui utilisent la transforma-
tion d'un cercle en carré (cf. figure 53a et b), la surgravure est ici treés réduite. Il suffit de gra-
ver, au maximum, l'espace entre deux lignes, alors que la transformation d'un cercle en carré
demande de surgraver le silicium sur une longueur beaucoup plus grande. Le rayon de ce cer-
cle étant d'autant plus grand que la précision recherchée est importante, le temps de surgra-
vure peut donc étre trés long. Avec notre technique, le temps de révélation de la direction cris-
talline est en fait indépendant du pas du faisceau de lignes et donc de la précision recherchée.
Il ne dépend que de l'inter-rayon, qui peut étre, avec les outils de la microélectronique, trés
petit. Il est en effet treés facile a I'heure actuelle de graver des lignes de quelques microns de
large séparées de la méme distance.

Un autre avantage trés important de notre technique est la possibilité de 1'appliquer au cas d'un
film mince. En effet, dans la méthode développée par Chou et Hsieh, une surgravure impor-
tante est tres difficile a réaliser sur un film mince. Avec un SOI, par exemple, la solution d'at-
taque chimique va devoir s'infiltrer entre les deux couches d'oxyde séparées de seulement
200nm et ceci sur quelques millimétres. Le renouvellement de la solution chimique est alors
trés difficile. Il est aussi possible que lors d'une telle surgravure le masque d'oxyde se casse et,

en tombant sur le substrat, arréte la gravure et donc la révélation de l'axe cristallin. Notre
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technique, ne nécessitant pas de surgravure longue, est donc bien adaptée au cas d'un film
mince. En résumé, ses atouts essentiels sont sa rapidité, sa précision et sa compatibilité avec

un substrat SOI.
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figure 53 : Technique de repérage d'un axe cristallin en utilisant la transformation d'un cercle en carré
[CHO 1996]. Sur la figure a), on peut voir les ouvertures pratiquées dans le masque, avant la gravure, cen-
trées autour de la direction <110> (direction nominale correspondant au méplat). Sur la figure b), la diago-
nale du carré de surgravure donne la direction <I110> réelle.

\

Deux limitations sont néanmoins a signaler. La premiere est indépendante de la méthode
choisie, elle vient du choix de la solution chimique utilisée. En effet, le TMAH surgrave a peu
prés a la méme vitesse deux lignes séparées d'1/100°. Expérimentalement, il apparait méme
difficile avec cette méthode d'obtenir une précision de révélation supérieure a 5/100°.

Une autre limitation de cette technique vient de 1'existence méme du faisceau de lignes qui
rend inutilisable une partie de la surface (entre 1,5 et 2%) pour la réalisation de dispositifs
futurs. La méthode développée par Ensell [ENS 1996] n'a pas cet inconvénient. C'est aussi
une méthode relative et rapide puisqu'elle compare le réalignement de plusieurs carrés dispo-
sés en arc de cercle. Le carré qui est le moins désaxé par rapport a ses deux voisins est celui
qui pointe dans la direction cristalline recherchée (cf. figure 54a et b). Ces carrés pouvant étre
extrémement petits, 1'avantage de cette technique par rapport a celle que nous venons de dé-
crire est qu'elle consomme trés peu de surface utile. Mais la méthode de Ensell ne met pas en
¢évidence l'apparition évidente d'un axe de symétrie. La précision de repérage de l'axe <110>
dépend d'une mesure absolue de distance entre des carrés. Or, cette mesure est tres difficile a
effectuer quand la précision recherchée devient importante. Dans cet article [ENS 1996], une
précision de 1/10° est annoncée. Est-ce une limite ? Ou peut-on descendre a 5/100° comme

avec notre technique ?
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figure 54 : Technique de repérage d'une direction cristalline utilisant la gravure d'un ensemble d'ouvertures
circulaires disposées en arc de cercle. La figure a) indique le principe de la mesure, c'est le carré qui posséde
le plus petit Dx qui indique au mieux la direction <110>. Sur les figures b) et ¢) on peut voir deux portions de
l'arc de cercle, la premiére ou les carrés ont un Dx relativement important et la deuxiéme ou le Dx est mini-
mum. L'axe <110> apparait ici associé au carré central de la portion c).

Notre procédé permet de s'affranchir des limitations des techniques existantes de repérage
d'axe cristallin, décrites précédemment. C'est donc lui que nous allons appliquer pour contrd-

ler les angles de collage lors de la réalisation de nos substrats auto-organisant.

B.2.6 Incidence sur les étapes de fabrication des films ultra-minces

Nous allons voir que cette technique de controle des angles a trés peu d'incidence sur la fabri-
cation des films ultra-minces. En fait, tout se passe avant le collage moléculaire. Cinq étapes
supplémentaires sont a rajouter : oxyder les deux surfaces de silicium, réaliser la photolitho-
graphie des faisceaux de lignes et des systémes de graduations, transférer le motif dans le
masque d'oxyde par RIE, faire la gravure chimique du silicium, puis, enlever le masque de
protection pour pouvoir effectuer le collage moléculaire hydrophobe.

La derniere étape de cette technique est donc une désoxydation relativement importante puis-
qu'elle permet d'enlever le masque de protection. Cette désoxydation est aussi tres efficace
pour enlever les particules et autres contaminants de surface. Il serait donc possible de sup-
primer tous les autres bains de nettoyage et de n'effectuer que cette désoxydation qui pourrait
servir en méme temps de HF last.

En pratique, il faut également faire attention a la présence des gravures relativement profon-
des en surface pour la réalisation du collage moléculaire. En effet, lors de I'attaque chimique,
les lignes et surtout les zones de surgravure totale vont se graver en profondeur sur quelques
microns. Lors du collage moléculaire, une poche d'air va donc se trouver enfermée a l'inter-

face de collage. A température ambiante, cela ne pose pas de probléme. Mais, lors de la mon-
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tée en température, la pression de ce gaz va augmenter et il risque de décoller partiellement ou
totalement les deux plaquettes. Pour éviter cet inconvénient, une des solutions serait de coller
sous vide ou de réaliser des canaux d'échappement. En fait, un simple renforcement du col-
lage, par une montée relativement lente en température, permet a l'interface de résister a la
pression induite.

Mis a part ce dernier point, le collage moléculaire se déroule de facon standard. L'onde de
collage se propage a la méme vitesse que lors de la mise en contact de deux plaquettes hydro-

phobes non gravées. L'énergie de collage a température ambiante est, elle aussi, €équivalente.

Cette technique utilisant la gravure anisotrope d'un faisceau d'interlignes pour la révélation
d'une direction cristalline possede donc de nombreux avantages : elle est rapide (environ
30min), relativement précise (5/100°) et applicable sur un film mince. Cependant, elle
consomme un peu de la surface utile des substrats, elle demande une stabilisation spécifique
du collage moléculaire et surtout, elle ne permet pas de contréler I'angle de flexion et donc le

réseau de dislocations mixtes associées.

B.3. Controle de 1'angle de flexion

La mise au point de cette deuxieme technique originale pour le contrdle des angles permet de

moduler l'angle de flexion et donc le pas des dislocations mixtes.

B.3.1 Principe du controle de l'angle de flexion

Le contrdle de l'angle de vicinalité d'une surface est, comme décrit précédemment (cf. B.1.2),
un point technique difficile a maitriser. Il est méme, dans certains cas, impossible, de changer
de facon trop importante I'angle de vicinalit¢ d'une plaquette par manque de matiere. La parti-
cularité de notre technique consiste a controler directement 'angle de flexion plutot que 1'an-
gle de vicinalité des deux surfaces que nous souhaitons coller. L'originalité de cette technique
consiste a découper un matériau dans un plan et a recoller les deux surfaces ainsi créées. Nous
allons voir qu'il est alors possible de moduler ou d'annuler la désorientation de flexion. En
effet, si les surfaces sont séparées par un seul plan de coupe, leurs angles de vicinalité respec-
tifs sont sensiblement égaux a gy que 'on appellera angle de vicinalit¢ de départ (cf. figure
55a et b). Si elles sont recollées sans angle de torsion, leurs angles de vicinalité vont se com-

penser et celui de flexion sera nul (cf. figure 56a). En revanche, si elles sont recollées avec un
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angle de torsion de 180°, I'angle de flexion sera alors égal a la somme des deux angles de dé-

part soit 20 (cf. figure 56b).
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figure 55 : a) Un cristal est séparé en deux parties par un seul plan de coupe. b) Les deux surfaces libres ainsi

générées possédent le méme vecteur de vicinalité et donc le méme angle de vicinalité, appelé angle de vicinali-

té de départ, Q.

Plan de
coupe——

Angle de
I flexion

Plans
atomiques

[ Surface 2 /\ Surface 2
:Surfaci ESurface 1
Surlace | 77—

\\Interface 12—
| 1 decollage

C— —
a) b)

figure 56 : a) Les deux parties de la figure 55 sont recollées sans angle de torsion, l'angle de flexion est alors

nul. b) Les deux parie de la figure 55 sont recollées avec un angle de torsion de 180°, l'angle de flexion est

alors égal a 2q,.

En fait, I'angle de flexion évolue entre ces deux valeurs en fonction de 1'angle de torsion im-
posé entre les deux surfaces. Ainsi, en restant a des angles de torsion faible, 1'angle de flexion
sera extrémement petit quelque soit 1'angle de vicinalité de départ. Il est donc possible de mi-
nimiser l'angle de flexion sans jamais avoir a effectuer de mesure précise d'angle de collage
ou d'angle de vicinalité. Il est aussi intéressant de noter la possibilit¢ de garantir 1'existence
d'une désorientation de flexion relativement importante. Il suffit pour cela que les surfaces
soient collées avec une rotation d'environ 180° entre elles.

Pour pouvoir imposer un angle de flexion de fagon contrdlé, il faut tout de méme mesurer
I'angle de vicinalité de départ et, en utilisant le formalisme de la théorie du réseau zéro, dé-
duire la valeur de l'angle de flexion en fonction de 'angle de torsion imposé pour former 1'in-
terface. Mais, contrairement aux techniques classiques, seule la valeur de 1'angle de vicinalité

est ici nécessaire. La direction du vecteur de vicinalité n'est en fait pas utile, ce qui simplifie
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beaucoup les mesures car on s'affranchit ainsi de la lourdeur que représente le repérage d'une
direction sur une plaque. De plus, dans notre cas, il nous suffit de mesurer une seule plaquette.
Cette méthode est donc trés intéressante pour un contrdle précis de 1'angle de flexion méme si
elle reste tributaire du contrdle de l'angle de rotation. Cet angle de torsion, Y, peut trés bien
étre controlé par la méthode précédente, mais nous allons voir que ce principe (recoller deux

surfaces séparées) permet aussi de le contrdler de facon extrémement précise et originale.

B.3.2 Amélioration pour le controle de l'angle de torsion

Avant leur séparation, les deux parties cristallines sont indifférentiables puisqu'elles font par-
tie du méme matériau! Leurs directions cristallines sont donc parfaitement alignées. Apres la
séparation, le désalignement en rotation, par exemple de 1°, d'une plaquette par rapport a 1'au-
tre correspond donc aussi, au désalignement de 1° entre les axes cristallographiques des deux
cristaux. Pour controler l'angle de torsion, il n'est donc pas nécessaire de révéler une quel-
conque direction cristalline, il suffit simplement de mettre en place un dispositif de repérage
des positions relatives des deux parties avant leur séparation.

La mise en place d'un tel dispositif peut se faire de multiples fagons. Il est possible, par exem-
ple, de graver dans le cristal de départ deux marques suffisamment profondes pour que le plan
de coupe les traverse (cf. figure 57a). Apres la séparation, chaque surface posséde alors une
portion de la paire de marques gravées (cf. figure 57b). L'alignement ou le désalignement
contrdlé de ces marques permet ainsi de controler I'angle de torsion directement lors du col-
lage moléculaire (par exemple, avec une visualisation infrarouge dans le cas du collage de
deux plaquettes de silicium). Aucune mesure ni révélation de directions cristallines n'est né-
cessaire, c'est donc une méthode potentiellement bien plus précise que les techniques précé-

dentes basées sur la révélation de directions cristallines.
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figure 57 : a) Gravure pour illustration, d'une paire de marques de repérage. Ces marques sont suffisamment
profondes pour que le futur plan de séparation les traverse. b) Aprés la séparation des deux cristaux, chaque
surface posséde une paire de marques.
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Le désalignement de ces marques nécessite tout de méme ['utilisation d'un systéme extérieur
de mesure d'angle qui peut alors étre une cause d'imprécision. Mais, si a la place des simples
marques nous gravons des graduations auxiliaires (cf. figure 58a) diamétralement opposées, le
choix de l'angle de rotation s'effectue directement sous infrarouge lors du collage (cf. figure
58b). La précision de cette technique ne dépend alors que du pas des graduations qui peut
étre, technologiquement, trés faible. Dans 1'exemple de la figure 58b une rotation de 5,5/100

+0,5/100° a pu étre obtenue par ce procédé.

Marques de repérage, en forme
d'échelles graduée, gravées

avant la séparation \

i
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figure 58 : a) Exemple de systéme de graduations auxiliaires gravées et utilisées comme marques de repérage.
La précision des graduations est de 1/100° (image obtenue avec un microscope optique). b) Exemple d'ali-
gnement sous infrarouge de deux systémes de graduations obtenues sur les deux surfaces aprés leur sépara-
tion. Dans cet exemple, on met en évidence la possibilité d'obtenir un angle de rotation de 5,5/100 +0,5/100°
entre les deux plaquettes.

B.3.3 Mise en ceuvre de cette technique

La principale difficulté pour mettre en ceuvre cette technique est de trouver le moyen de cou-
per un cristal en deux parties suivant un seul plan de coupe et ceci sur des cristaux dont
I'épaisseur est de seulement 520pm. En fait, c'est un procédé, par exemple, tel que Smart-Cut®
(cf. §F.2.2 du chapitre 1) qui permet de réaliser cette méthode sur des plaquettes de silicium
standard. L'implantation d'hydrogene, par exemple, dans une plaquette de silicium permet, en
effet, de prélever un film mince de silicium dont I'épaisseur, typiquement comprise entre 100
et 350nm dans notre cas, est trés uniforme (une différence d'épaisseur d'environ Snm sur un
diametre de 80mm!) (cf. figure 59). La séparation, localisée dans la zone fragilisée par 1'im-
plantation, peut donc étre pratiquement considérée comme effectuée dans un plan. Au vu de
I'homogénéité d'épaisseur des films prélevés (cf. figure 59), il s'agit tout de méme d'une
approximation tout a fait justifiée car la courbure des surfaces libérées est extrémement faible.
Il est aussi tout a fait justifié de considérer que ce plan de coupe est parallele a la surface
initiale a travers laquelle a lieu I'implantation. Les angles de vicinalit¢ des deux surfaces
créées sont donc sensiblement égaux a celui de cette surface initiale. La mesure de l'angle de
vicinalité de départ, si elle est nécessaire, se résume maintenant a la connaissance de celui de

la surface initiale. De plus, lors de la mesure de cet angle, on évite par ce procédé de
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initiale. De plus, lors de la mesure de cet angle, on évite par ce procédé de contaminer les sur-

faces créées lors de la séparation.
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figure 59 : Mesure ellipsométrique de l'épaisseur du film d'un SOI apreés la séparation obtenue par le procédé
Smart-Cut®; a) vue en 3D; b) projection en 2D de la vue 3D avec des courbes de niveau tous les 0,2nm

Le procédé Smart-Cut® est donc bien la méthode de choix pour la mise en ceuvre de cette
technique de controle des angles. Il est vrai qu'apres la séparation, les surfaces doivent, en
général, subir une étape de polissage pour €éliminer la rugosité (cf. §F.2.2 du chapitre I). Il est
évident que ce polissage modifie I'angle de vicinalité des surfaces. Cependant, dans le pire des
cas, si ce polissage enlevait, par exemple, 100nm de maticre sur le diamétre et rien au centre,

la pente sur une plaquette de 100mm ne serait changée que de 2.107.

B.3.4 Application aux substrats auto-organisant

Pour la fabrication des films ultra-minces, la plaquette de silicium sur la quelle le film du SOI
va étre transféré n'est donc plus choisie au hasard. C'est le négatif du SOI qui sert de substrat
receveur (cf. §F.2.2 du chapitre I). Pour le controle de l'angle de torsion, il faut cependant
réaliser des marques de repérage avant 1'étape de fracture, lors de la fabrication du SOI par le
procédé Smart-Cut™. Nous réalisons donc une étape de photolithographie d'une paire de sys-
temes de graduations diamétralement opposés sur la plaquette de silicium oxydée et implan-
tée. Ces graduations sont ensuite transférées par RIE dans l'oxyde puis dans le silicium au-
dela de la zone implantée (cf. figure 60). Le procédé standard de fabrication des SOI peut
alors continuer. Nous obtenons alors, un SOI et son négatif qui possedent chacun une paire de
systemes de graduations sur leur face avant (cf. figure 60). Apres les €tapes de finition des
substrats SOI et de leur négatif, la fabrication des films ultra-minces est tout a fait standard
avec seulement une étape supplémentaire d'alignement sous un microscope infrarouge pour le

controle de I'angle de torsion.
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figure 60 : Enchainement des étapes pour la fabrication des substrats auto-organisant. Nous avons rajouté la
fabrication du SOI avec la gravure des systémes de graduations de repérage.

I1 est a noter qu'une fois que nous avons aligné les échelles graduées sous infrarouge et collé

les plaquettes a température ambiante, I'angle que nous avons imposé (cf. figure 61a, b et

figure 62a) est le méme que celui que nous pouvons observer aprés le recuit de stabilisation

(cf. figure 61c, d et figure 62b) : les plaquettes ne bougent pas du tout 1'une par rapport a 'au-

tre entre le collage a température ambiante et la fin du recuit de stabilisation.

figure 61 : a) et b) Observation infrarouge des échelles graduées situés de part et d'autre des deux plaquettes
collées a température ambiante. c) et d) Aprés le recuit de stabilisation. Nous pouvons observer que les pla-
quettes n'ont pas bougé entre le collage a température ambiante et la fin de la stabilisation.
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figure 62 : a) Observation infrarouge des deux plaquettes de 100mm de diamétre collées a température am-
biante. b) Observation des mémes plaquettes collées apreés le recuit de stabilisation.

Lors de nos premiers essais, nous avons facilement obtenu une précision de +1/100° avec une
platine tournante micrométrique relativement rudimentaire. L'utilisation de machines profes-
sionnelles devrait donc pouvoir augmenter d'un facteur deux a dix la précision d'alignement.
En effet, avec une double optique, des objectifs a plus fort grossissement et des systemes de
déplacements plus précis des deux plaquettes 1'une par rapport a l'autre, il est possible de tra-

vailler avec des graduations plus petites et plus serrées.

B.3.5 Avantages et inconvénients

Cette méthode de contrdle des angles présente de trés nombreux avantages. C'est tout d'abord
la seule méthode, a notre connaissance, rapide et pratique qui permette de controler la déso-
rientation de flexion. Dans notre étude sur la production et l'utilisation de joints de grains, elle
permet surtout d'obtenir des joints constitués seulement de dislocations vis ou seulement de
dislocations mixtes. Un collage avec un angle de torsion autour de 0° sera, en effet, presque
sans désorientation de flexion, alors qu'un collage a 180° possédera une désorientation de tor-
sion tres faible (<1/100°) et un angle de flexion relativement important. C'est aussi une mé-
thode extrémement précise car le contrdle des angles est relatif. Comme nous l'avons déja
expliqué, aucune mesure ni aucune révélation de direction cristallographique n'est nécessaire,
cette méthode peut donc s'appliquer au collage contr6lé d'un film extrémement mince. Dans
notre exemple, le film du SOI peut étre aminci jusqu'a une €épaisseur aussi faible que 10nm
sans empécher le controle trés précis de la désorientation de torsion lors du collage molécu-
laire. A contrario, une technique de révélation chimique de directions cristallines est inopé-

rante a cette épaisseur. La mesure par rayons X d'une couche aussi faible est, quant a elle,
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possible, mais trés lourde a mettre en ceuvre surtout pour atteindre la méme précision. En fait,
dans notre procédé, les systémes de graduations de repérage étant aussi présents dans la cou-
che d'oxyde enterrée, ils restent visibles en infrarouge quelle que soit 1'épaisseur du film de
silicium. Si cette couche d'oxyde n'existait pas, il serait de toute facon tres facile de reporter
les marques de repérage sur une autre partie du substrat. Le seul inconvénient de cette techni-
que, pour la fabrication de joint de grains, vient de la dépendance de la désorientation de
flexion en fonction de la torsion imposée. Mais, avec les angles de désorientation que nous

souhaitons imposer, cela n'est pas génant dans notre étude.

B.3.6 Précision atteinte

Pour mesurer la précision réelle de cette méthode, nous avons comparé les angles imposés
lors du collage moléculaire a température ambiante et les angles obtenus apres la stabilisation
en température sur deux types d'échantillon : un joint de grains constitué seulement de dislo-
cations vis et un joint ou les deux désorientations existent.

Les images infrarouges des systémes de graduations donnent l'angle imposé lors du collage
moléculaire. Les vues planes en MET permettent de mesurer les angles réels de désorientation
des joints de grains. Sur la figure 63, nous pouvons voir que, lors du collage, le désalignement
des centres des deux paires de systemes de graduations n'est pas toujours le méme de chaque
coté (a, et aq). Mais, si on néglige le désalignement en translation, il est tout de méme possi-
ble de trouver I'angle imposé grace a la formule :

tan(a¢)+tan(aq) soit environ a =214

tan(a)= 5 5

L’objectif du premier échantillon était d’obtenir un collage a 0,44° pour générer un réseau de
dislocations vis avec un pas de 50nm sans la présence des dislocations de flexion. Lors du
collage moléculaire, nous avons réussi a imposer un angle de 0,435+0,005° ((0,44+0,43)/2)
(figure 63a et b). Apres la stabilisation, comme le montre I’image MET, le joint de grains
possede uniquement des dislocations vis avec un pas de 50,6+0,6nm (figure 63c), ce qui
donne, d'apres la formule de Frank (cf. §D.1.1 du chapitre I), une désorientation de torsion de
0,435+0,005°. Cette méthode permet donc bien de choisir I’angle de torsion avec une préci-

sion de 0,01° et de supprimer les dislocations de flexion lors d’un collage autour de 0°.
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Centre du systéme droit
de graduations du Si

Centre du systéme droit
de graduations du SOI

Centre du syst
de graduations du SOI

entre du systéme gauche |

de graduations du Si

b)

a)
figure 63 : Collage et interface d'un joint de grains a 0,44°. En positionnant le méplat du silicium en bas, a)

Centre du systéme gauche
- de graduations du SOI

Centre du systéme droit
de graduations du SI

moléculaire, nous avons obtenu un angle de 180,44°+£0,005° ((180,465+180,42)/2). Aprés la
Centré du syst

systéme droit de graduations du SOI et b) de a,=0,43+0,005° entre les deux autres. c) Sur la vue plane de
Le but du deuxiéme échantillon était de réaliser une interface avec les deux types de disloca-
tions. Sur la figure 64, nous avons donc imposé un angle y autour de 180°. Lors du collage
stabilisation, le pas des dislocations vis est bien de 48,5+2,5nm (0,45+0,03°) avec un réseau

MET, le pas des dislocations vis est de 50,6+0,6nm (0,435+0,005°) pour 50nm visés.
trés peu régulier de dislocations mixtes dont le pas est, en moyenne, de 60nm.

sur le systéme gauche de graduations du silicium, on peut voir un désalignement de a,

¢me gauche |

~de graduations du SI

a)
figure 64 : Collage et interface d

a) Sur le systéeme gauche de graduations du

180,44°.

a
lignement de a,=180,465°+0,005° avec le systéme droit du SOI et b) de

entre les deux autres. ¢) Sur la vue MET, le pas des dislocations est de 48,5+2,5nm

'un joint de grains

désa

silicium, on peut voir un

—180,42%0,005°

a

0,03°) pour les vis et une moyenne d'environ 60nm pour les mixtes avec un

0,45+

(18
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I1 est intéressant de noter 1'irrégularité importante du réseau de dislocations mixtes lorsque son
pas est du méme ordre de grandeur que celui des dislocations vis. Ceci est a comparer, par
exemple, avec un échantillon ou l'angle de torsion est de 5° et celui de flexion d'environ 0,7°

(cf. figure 73). Les distances entre dislocations mixtes sont alors plus homogénes.

Il est donc possible en collant par adhésion moléculaire, un SOI, réalisé par Smart-Cut®,
avec son négatif, de choisir le type de joint de grains possédant une désorientation seulement
de torsion, seulement de flexion ou mixte. De plus, le controle relatif des angles de rotation
est, déja dans ce travail, extrémement précis puisque nous pouvons imposer un angle au cen-
tieme de degré pres. Cette précision pourrait étre tres facilement augmentée avec I'utilisation

de machines d’alignement performantes.

C. Conclusion

Dans cette étude, nous avons réussi a réaliser un substrat composé d’un film ultra-mince de
silicium collé sur une plaquette de silicium de 100mm de diamétre. Ce type de substrat est
obtenu par le transfert du film superficiel d’un SOI sur une plaquette de silicium. Suivant
I’épaisseur désirée, le film peut étre aminci jusqu’a une épaisseur de 3nm, tout en conservant
une trés bonne homogénéité d’épaisseur sur toute la surface utile (plus de 80%) du substrat.
Deux méthodes d’amincissement sont utilisables : une chimique, qui posséde l’avantage
d’opérer a température ambiante mais qui présente 1’inconvénient de laisser une surface de
silicium légerement rugueuse et une autre, thermique, qui libére une surface tres lisse mais qui
nécessite la formation d’un oxyde au-dessus de 900°C. Dans cette étude, nous avons aussi
développé deux techniques originales de controle des angles de collage pour choisir la valeur
et le type de désorientation cristalline a imposer entre les deux cristaux de silicium. Une de
ces techniques nous permet notamment de réaliser des joints de grains composés uniquement
de dislocations vis, uniquement de dislocations mixtes ou composés des deux types de dislo-
cations. Nous pouvons ainsi sélectionner le type de dislocations présentes a I’interface de col-
lage et la distance qui les sépare. Le pas et le type du réseau généré de contraintes par ces di-
slocations sont donc complétement maitris€és. Avec une €paisseur de film qui peut étre infé-
rieure 2 10nm, ce nouveau matériau composite apparait €tre un substrat prometteur pour la
croissance auto-organisée. Le chapitre suivant sera consacré a 1'é¢tude structurale et aux pre-

miers essais d'organisation spatiale de nanostructures.
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Annexe Il .1 : Systeme HF / HNO;

Schéma réactionnel de l'attaque des solutions a base de HF et HNO;

Oxydation du silicium :
Amorcage :
Si+ 2HNO; ® SiO, + 2HNO;
Autocatalyse :
Si+4HNO,; ® SiO, + 2H,0 + 4NO (tres rapide)
2HNO; + 4NO + 2HNO; + 2H,0 ® 8HNO; (rapide)

Gravure de l'oxyde par le HF :
SiO, + 6HF ® H,SiFe + 2H,O ® SiF, + 2HF + 2H,0

Tout point de départ de 'oxydation va donc catalyser l'attaque du silicium générant ainsi de
fortes inhomogénéités d'épaisseur. Notons néanmoins que ce mécanisme d'autocatalyse peut

étre bloqué, par exemple avec du H,O,. En effet d'aprés les couples d'oxydoréduction sui-

vants,
Eo(V)
N,O +2H" +2¢ ® Ny, + H,0 1,766
2NO +2H" +2¢” ® N,0 + H,0 1,591
HNO,+H +e¢ ® NO + H,0 0,983
0, +2H +2¢ ® H,0, 0,695

H,0, empéche la formation de la boucle d'autocatalyse en oxydant HNO,, NO et N,O. La
gravure du silicium est alors seulement gouvernée par l'oxydation due a HNO;3; / H,O; et par

l'attaque de 1'oxyde par HF. L'attaque est donc beaucoup plus homogéne.
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Dans ce chapitre, nous allons caractériser les substrats auto-organisant. Dans une premiere
partie, nous nous focaliserons sur l'interface de collage. Nous verrons notamment quels sont
les parametres de fabrication qui permettent d'obtenir des interfaces parfaites dépourvues de
précipités. Nous regarderons aussi I'évolution des réseaux de dislocations en fonction de la
température des recuits de stabilisation. Enfin, nous mettrons en évidence et caractériserons
les champs de contraintes périodiques générés par le raccordement cristallin. Dans une
deuxiéme partie, nous décrirons 1'évolution de la surface des films ultra-minces de silicium
soit apres un traitement thermique sous vide soit apres la formation d'un oxyde ultra-mince de
silicium en fonction de 1'épaisseur du film de silicium des substrats auto-organisant. Enfin,
dans une troisitme et derniére partie, nous présenterons les premiers résultats d'auto-
organisation de nanocristaux de silicium et les résultats préliminaires du dépot de germanium
a la surface d'un substrat auto-organisant.

Nous avons utilisé la microscopie électronique a transmission (MET ou TEM en anglais), les
rayons X en diffraction, en réflexion ou en GISAXS (Grazing Incidence Small Angle X-ray
Scattering), ainsi que des techniques de microscopie en champs proches comme le STM
(Scanning Tunneling Microscopy) ou I'4FM (Atomic Force Microscopy). La description dé-
taillée de chacune de ces méthodes d'analyse est en annexe de ce chapitre, sauf pour la techni-
que, originale, de diffraction de rayons X que nous avons utilisée, car l'interprétation des ré-
sultats obtenus par cette technique est extrémement liée a ses principes théoriques qui seront

donc décrits juste avant la présentation des mesures.

A. L'interface de collage

La MET, décrite en annexe III .1, les techniques de rayons X en réflexion, décrit en annexe
II .2 , ou en diffraction, vont nous permettre de caractériser finement l'interface de collage
d'un point de vue microscopique avec la MET et d'un point de vue plus macroscopique avec
les rayons X. Nous pourrons ainsi étudier les précipités qui se forment a l'interface de collage
et les différents paramétres qui influent sur leur existence et sur leur densité. Nous verrons
aussi comment la température de stabilisation du collage moléculaire intervient sur la forma-
tion des réseaux de dislocations mixtes et comment les étapes d'amincissement du film mince
peuvent modifier la structure du joint de grains. Nous terminerons ensuite cette ¢tude de 1'in-
terface de collage par la caractérisation des champs de contraintes issus des dislocations et

leur propagation dans le film mince.
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A.1. Généralités sur I'observation microscopique

Les outils de caractérisation, et notamment la MET, nous ont principalement servi a caractéri-
ser les substrats auto-organisant au cours des différentes étapes de leur fabrication. Comme
nous l'avons montré tout au long du chapitre II, nous avons réussi a fabriquer les substrats
auto-organisant que nous recherchions sans défaut de collage macroscopique sur des surfaces
de 100mm de diameétre. Comme nous pouvons le voir sur la figure 65, nous avons obtenu des
films de silicium dont 1'épaisseur est bien inférieure au pas entre dislocations.

Surface du film
ultra-mince

oS S “’*’f'}ﬁy
S5nm S

Dislocations vis
dissociées

figure 65 : Vue MET en coupe d'un substrat auto-organisant dont l'épaisseur est de seulement 5nm

et dont le pas entre dislocations vis est de 50nm (y =0,44°). L'interface de collage est invisible, seule
la présence des dislocations permet de connaitre l'épaisseur du film ultra-mince.

Nous avons réussi a controler trés finement le pas entre dislocations et a obtenir des joints de

grains présentant une (cf. figure 66a) ou deux (cf. figure 66b) famille de dislocation.

b)

figure 66 : Vue MET en vue plane, a) d'un substrat auto-organisant (y =0,44°) ou seules les dislocations vis

sont présentes et b) un substrat auto-organisant (y =3° et 0=0,35°) avec les deux familles de dislocations a
l'interface.

Nous allons maintenant caractériser les interfaces de collage de substrats auto-organisant trés
spécifiques ou certains défauts, comme des précipités, des dislocations non rectilignes ou le

mouvement du joint de grains, peuvent apparaitre dans certains conditions d'élaboration.
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A.2. Caractérisation des précipités

A.2.1 Les différents types de précipités

L'interface de collage de certains substrats auto-organisant, apres stabilisation par un traite-
ment thermique, présente une certaine concentration de précipités. Parmi les différents subs-
trats fabriqués, un seul présente des précipités de SiC (cf. figure 67) facilement caractérisables
par leur parametre de maille, dans ce cas, c'est certainement une pollution par des hydrocarbu-

res juste avant la mise en contact qui en est a l'origine.

figure 67 : Vue en coupe d'un précipité de SiC.

Pour les autres substrats présentant des précipités, ces derniers semblent tous étre de méme
nature. En effet, des études précédentes [BEN 1996, SCH 1999b, MAL 1997] ont montré que

la forme polyédrique observée (cf. figure 68a) est treés caractéristique de précipités de SiO,.

Précipités d'oxyde i} '
de silicium A

i

200nm
AT A f.;é

= a8 o o
@) b)
figure 68 : Images des précipités d'oxyde de silicium qui n'apparaissent qu'au-dessus d'un certain angle de
collage. a) Vue en coupe MET ou nous remarquons la forme polyédrique, caractéristique de ces précipités. b)
Sur cette vue plane, nous voyons la localisation des précipités au niveau des dislocations mixtes.
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Leur taille et leur densité dépendent beaucoup de l'histoire des échantillons. Leur localisation,
en revanche, est presque la méme pour toutes les interfaces : ils sont présents principalement
au niveau des dislocations de flexion (cf. figure 68b).

Ces dislocations seraient donc vraisemblablement des centres de nucléation préférentielle ou
des sites énergétiquement favorables a la croissance ou a la présence de ces inclusions

d'oxyde de silicium a l'interface de substrats auto-organisant spécifiques.

A.2.2 Evolution de la densité des précipités d'oxyde en fonction de l'an-
gle de torsion

Le réseau de dislocations vis semble également avoir une influence sur la présence de ces
précipités d'oxyde. Comme 'ont montré Benamara et al. [BEN 1995] et comme nous l'avons
observé, la densité¢ des précipités dépend en effet, de I'angle de torsion. Plus ce dernier est
¢levé plus la densité de précipités est importante. Toutefois, il existe un angle en dessous du-
quel cette densité est nulle. Aucun précipité n'est en effet observé pour des angles inférieurs a
2°. Tong et Gosele [GOS 1999] ont tenté¢ de modéliser 1'évolution, avec un bilan énergétique,
de la quantité¢ d'oxyde présente a l'interface de collage en fonction de l'angle de torsion.
D'apres eux, il est, en effet, énergétiquement favorable pour l'interface d'avoir une couche
mince d'oxyde entre les deux cristaux lorsque le taux de dislocations est important. En revan-
che, si ce taux diminue, ce qui est le cas pour des angles de torsion faibles, le colit énergétique
de la présence de dislocations est alors inférieur au gain d'énergie que procure la présence de
précipités. Ceci peut expliquer qu'en dessous d'un angle critique qui se situerait d'apres eux
entre 1 et 5°, aucun précipité n'est observé et, qu'au-dessus de cet angle, leur densité augmente
avec l'angle de torsion (5.10° 4 5.10'%cm™ entre 6 et 11° d'angle de torsion).

Cette évolution a aussi ét¢ mise en évidence par les mesures de réflectivité X. Cette technique
permet en effet d'avoir acces a la densité €lectronique et a I'épaisseur de l'interface de collage.
Or, la présence de précipités modifie la densité électronique de cette interface. Nous avons
ainsi une mesure indirecte, en premiere approximation, de la densité moyenne de précipités et
de I'¢épaisseur moyenne de la couche délimitée par la présence de ces précipités. Nous avons
étudi¢ quelques é€chantillons en regardant la dépendance du signal réfléchi en fonction de
l'angle de collage (cf. figure 69). Ces mesures ont été faites sur une anode tournante avec une
longueur d'onde des rayons X de 0,154nm (raie CuKa). Comme nous pouvons le voir dans le
tableau 3, les parametres utilisés pour simuler les courbes expérimentales montrent une dimi-
nution de Dr ; en fonction de I'angle de collage. Nous retrouvons donc bien ici que les précipi-
tés apparaissent pour des angles de torsion supérieurs a un angle critique et que leur densité

augmente avec cette désorientation.
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figure 69 : Courbe expérimentale de réflectivité sur quatre échantillons en fonction de l'angle
de collage. Ces mesures ont été effectuées en laboratoire sur une anode tournante avec un
faisceau de rayons X de 8 keV ( radiation CuKa). Pour supprimer la décroissance en k', nous
avons multiplié R(k,)=l/I, par k..

Nous pouvons aussi remarquer que l'épaisseur de la couche d'interface semble diminuer avec
I'angle de torsion. Nous avons aussi remarqué en MET que le volume moyen des précipités
diminue quand l'angle de torsion augmente (1700 a 600nm’ entre 6 et 11°). Pour minimiser
I'énergie d'interface aux forts angles de torsion, il est en effet préférable d'augmenter le nom-
bre de précipités afin de maximiser le recouvrement de l'interface de collage. Si le réservoir
d'atomes d'oxygene, qui permet a ces précipites de se former est limité cela induit une diminu-
tion de leur taille. Ceci explique bien une diminution de la densité électronique et de I'épais-

seur de l'interface de collage lorsque 1'angle de torsion augmente comme observé.

Angle | hsioz (nm) | Ssio2 (nm RMS) | hs; (nm) | hei (nm) | Dr oi/r s

T1° n. a. 0,5+0,05 n. a. n. a. supposé 0%
T6° 1,4+0,1 0,53+0,05 23,3+0,1 |0,85+0,2 |-1,3%+0,2%
~10° 1,2+0,1 0,42+0,05 25+0,1 0,73+0,2 |-1,9%=+0,2%
“11°  [1,47£0,1 |0,67+0,05 14,1£0,1 |0,75+0,2 |-1,9%+0,3%

tableau 3 : Parameétres des simulations effectuées sur les mesures de réflectivité en fonction
de l'angle de collage. hgio; et Sgio; représentent l'épaisseur et la rugosité RMS de l'oxyde
natif en surface, hg; et h.; représentent l'épaisseur du film de silicium et de la couche
d'interface de collage. Dr /1 s; indique la différence de densité électronique entre cette cou-
che d'interface et le silicium. Pour le substrat auto-organisant qui présente un angle de tor-
sion de 1° nous avons supposé que la variation de densité électronique était nulle car au-
cune ondulation n'apparait dans le signal de réflectivité. n. a. : non accessible.



Chapitre Il : Etude structurale des substrats auto-organisant 111

Pour essayer d'augmenter la précision des mesures, nous avons observé ces échantillons dans
la méme configuration mais avec le faisceau de rayons X de I'ESRF (European Synchrotron
Radiation Facility). L'intensité de ce faisceau nous a permis d'enregistrer les modulations du

signal de réflectivité avec des angles d'incidence trés importants (jusqu'a 7°) (cf. figure 70).
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figure 70 : Courbes expérimentales de la réflectivité de deux échantillons correspondant a des
angles de 5 et 10°. Ces courbes ont été effectuées a I'ESRF sur la ligne francaise CRG/IF-
BM32. Pour supprimer la décroissance en k.', nous avons multiplié R(k,)=I/I, par k.. Pour les
deux échantillons, nous pouvons voir trois arches A, B et C qui correspondent aux modulations
introduites par la couche d'oxyde natif en surface. De plus, nous pouvons remarquer la modu-
lation de l'amplitude, indiquée par a et b sur les arches, des oscillations provoquées par le film
de silicium. Cette modulation d'amplitude est due a l'épaisseur de la couche d'interface.

La simulation des courbes expérimentales devient ainsi beaucoup plus précise ce qui permet,
en général, de diminuer les barres d'erreur sur les parametres structuraux des échantillons et
de vérifier la validité des modeles présentés précédemment. Nous voyons notamment ici la
modulation a grande période, correspondant aux arches (A, B et C) du signal mesur¢, intro-
duite par la couche d'oxyde natif en surface qui n'apparait presque pas dans les mesures effec-
tuées avec l'anode tournante. Comme nous pouvons le voir sur les paramétres extraits des
simulations (cf. tableau 4), ces mesures ont permis de confirmer les données obtenues en la-
boratoire (cf. tableau 3). Nous avons, de plus, réduit les imprécisions des mesures effectuées
en laboratoire, notamment en ce qui concerne 1'épaisseur de la couche d'interface. Cette épais-
seur hj n'apparait, en effet, que dans le quatrieme terme de 1'équation 1 page 160 [EYM 1999]
et se déduit de la modulation de 1'intensité des oscillations provoquées par I'épaisseur du film
de silicium. Nous pouvons en effet constater entre les points a et b que ces oscillations n'ont
pas la méme amplitude. Comme h; est relativement faible, cette modulation d'amplitude des

oscillations posséde une longueur d'onde relativement grande. Il est donc nécessaire de mesu-
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rer les oscillations provoquées par le film de silicium avec un angle d'incidence suffisamment

grand, d'ou l'intérét des expériences a 'ESRF.

Angle | hsiop (nm) | Ssio, (nm RMS) | hs; (nm) | he (nm) | Dr i/ s;
“6°  [1,7+0,1 0,85+0,05 23,4+0,1 |0,85+0,1 |-1,3%=0,2%
~10° 1,7£0,1 0,56+0,05 25,2+0,1 [0,7+0,1 |-1,9%+0,2%

tableau 4 : Paramétres des simulations effectuées sur les mesures de réflectivité en fonction de l'angle
de collage. hgio; et Sgio; représentent l'épaisseur et la rugosité de l'oxyde natif en surface, hg; et h,;
représentent l'épaisseur du film de silicium et de la couche d'interface de collage. Dr ./t Si indique la
différence de densité électronique entre cette couche d'interface et le silicium.

A.2.3 Evolution de la densité de précipités avec la teneur en oxygeéne

Pour expliquer l'origine de ces précipités, nous pouvons supposer que, lors de la mise en
contact, une certaine quantité d'oxygeéne est enfermée a l'interface. Lors du recuit de stabilisa-
tion, ce gaz formerait un certain nombre de précipités, suivant la valeur de 1'angle de torsion,
et le reste de 'oxygene, qui n'a pas formé d'oxyde, diffuserait dans le silicium. Mais cet oxy-
gene peut aussi venir directement de la matrice de silicium. Si I'angle de torsion est au-dessus
de l'angle critique, l'interface deviendrait alors un piege pour l'oxygene résiduel libéré par le
silicium. Des précipités pourraient alors se former jusqu'a lI'équilibre énergétique.

Pour savoir laquelle de ces deux hypothéses décrit au mieux la réalit€, nous avons réalis¢ des
¢chantillons avec du silicium ou la teneur en oxygene est plus faible. Nous avons utilisé pour
la fabrication des substrats auto-organisant du silicium FZ ( 10"®at/cm’ d'oxygene) et non CZ
(>10"%at/cm’ d'oxygéne). Comme Benamara [BEN 1996], nous avons observé une baisse de la
densité de précipités pour les échantillons fabriqués avec du silicium FZ, ce qui montre que
I'oxygene des précipités vient du silicium méme et non de l'interface de collage. Il nous parait
en effet peu probable que la teneur faible en oxygene résiduel du silicium FZ modifie de fa-
con importante la diffusion de I'oxygene (modification qui aurait éventuellement pu changer
1'équilibre énergétique de l'interface) dans le cas ou celui-ci serait enfermé a une interface de

collage et devrait diffuser dans la matrice de silicium en fonction de 1'angle de torsion.

Nous avons donc observé la présence de précipités d'oxyde de silicium a I'interface de collage,
mais jamais en dessous d'un angle de torsion de 2°. Leur présence semble liée a un équilibre
entre le gain énergétique di a la disparition d'un certain nombre de dislocations et le colt
énergétique dd a la présence de précipités. Par ailleurs, I'oxygene nécessaire a la précipitation

de I'oxyde, semble provenir directement de la matrice du silicium et non de I'emprisonnement
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d'air lors de la mise en contact. Ces précipités, par la déformation qu'ils imposent au silicium
environnant, pourraient étre tres génants pour l'auto-organisation des nanostructures. Tou-
tefois, au vu des tailles visées dans I'€laboration des nanostructures (environ 10nm), il ne
sera pas nécessaire d'imposer un angle de torsion supérieur a 2°. Dans ces conditions, comme
nous l'avons vu, les précipités ne se forment pas et les substrats auto-organisant que nous

utiliserons pour la croissance de nanostructures en seront donc exempts.

A.3. Influence des traitements thermiques

A.3.1 Evolution des dislocations de flexion

Lors de la préparation des échantillons, juste apres le collage moléculaire a température am-
biante, il est nécessaire de traiter thermiquement les deux plaquettes accolées pour faire appa-
raitre les liaisons covalentes Si/Si (cf. §A.2.4 chapitre II) : les dislocations se forment lors de
ce recuit. Apres un recuit a 1100°C, les dislocations de flexion apparaissent (cf. figure 71a),
mais la topographie des plaques mises en contact a beaucoup d'influence sur la forme de ces
dislocations. Nous pouvons en effet voir sur cette figure que les dislocations de flexion sont
trés sinueuses. En effet, pour les dislocations mixtes, au niveau microscopique, leur formation
est fortement liée a la manicre dont les deux surfaces se raccordent. Ces dislocations mixtes
doivent théoriquement rattraper la désorientation de flexion, elles devraient donc former un
réseau de lignes régulicrement espacées. Si nous ne prenons pas en compte la mobilité¢ des
atomes de silicium a l'interface de collage, cet espacement régulier n'est possible que si, lors
de la mise en contact, les marches atomiques des deux surfaces sont rectilignes, réguli¢rement
espacées, disposées dans la méme direction et que les deux réseaux de marches s'emboitent de
facon réguliere. Or nous ne disposons jamais de surfaces aussi parfaites et il est impossible de
les positionner 'une par rapport a l'autre aussi précisément. A 1100°C, les atomes de silicium
de l'interface possédent une mobilité suffisante, comme nous l'avons déja dit (cf. §A.2.4 cha-
pitre II), pour que la rugosité des surfaces n'empéche pas l'interface de collage d'étre continue.
Mais, a cette température, cette mobilité ne semble pas €tre assez importante pour que l'inter-
face "oublie” completement la topographie des surfaces collées. C'est pourquoi nous pensons
que les méandres des dislocations mixtes proviennent des méandres classiques des marches
atomiques des surfaces de silicium {001}. En revanche, en choisissant une température de
scellement plus €levée, la mobilité du silicium augmente et 1'interface peut atteindre un niveau

d'énergie minimum, c'est-a-dire, que le réseau de dislocations mixtes peut alors étre trés recti-
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ligne et périodique de facon a rattraper la désorientation de flexion entre les deux cristaux
comme nous pouvons le voir sur la figure 71b.

En revanche, il est intéressant de noter que le réseau carré des dislocations vis (liées a la déso-
rientation de torsion) est trés bien formé dés 1100°C. En effet, ce réseau ne dépend que du
raccord des réseaux cristallins et non de la topographie des surfaces. Dés que l'interface de

collage est continue ce réseau régulier apparait.

@)

figure 71 : Suivant la température de "recuit", l'interface de collage refléte ou non la topographie des surfa-
ces mises en contact. a) Avec une température de scellement de 1100°C, les dislocations mixtes ne forment pas
un réseau régulier et semblent refléter les méandres des marches atomiques des surfaces initiales avant leur
mise en contact. b) Au contraire, avec un recuit a plus haute température, les dislocations de flexion sont trés
rectilignes et trés régulierement espacées. L'interface semble avoir "oublié" l'état des surfaces mises en
contact. Ces deux échantillons ont un angle de torsion de 15° et un angle de flexion de 0,15°.

A.3.2 Evolution de la densité de précipités

Comme nous l'avons vu dans le paragraphe précédent, pour certaines conditions d'élaboration,
l'interface de collage peut comporter des précipités. Il est intéressant de noter que la densité de
ces derniers semble dépendre aussi de la température du recuit. Ainsi, sur des échantillons
traités a tres haute température (>1100°C), méme avec un angle de torsion relativement im-
portant (6,9°), nous n'avons pas détecté de précipités a l'interface de collage. Alors qu'un subs-
trat auto-organisant, coll¢ a seulement 6,7° d'angle de rotation et recuit a une plus faible tem-
pérature (1100°C), en présente déja une densité relativement importante (2.10°/cm?). A haute
température, avec notre procédé¢ de fabrication, 'angle critique de Tong et Gdsele semble étre,
dans notre cas, supérieur a 7°. Malgré tout, si l'angle de collage est trés important (15° par
exemple), méme avec un recuit a trés haute température, des précipités sont présents a l'inter-

face de collage mais ils sont en général plus gros que lors d'un recuit a basse température.

Un recuit a tres haute température semble nécessaire pour que I'interface de collage soit dans
un état d'énergie minimum. Cela lui permet d'étre trés bien reconstruite et presque indépen-
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dante de la topographie des surfaces mises en contact (rugosité, forme et espacement des
marches atomiques...). Nous pouvons ainsi fabriquer des substrats auto-organisant avec des
dislocations tres rectilignes et tres régulierement espacées si nous souhaitons utiliser ces di-
slocations. La température de recuit parait aussi influencer la formation des précipités ce qui
nous donnera plus de latitude dans le choix de I'angle de rotation.

A.4. Influence de I'amincissement final

A.4.1 Amincissement par oxydation sacrificielle

L'amincissement par oxydation consiste a oxyder le film de silicium pour diminuer son €pais-
seur. Comme nous l'avons vu, c'est une technique trés précise et qui libere une surface de sili-
cium trés peu rugueuse. Elle est donc trés bien adaptée a I'amincissement final des films de
SOI apres transfert. Cette étape technologique n'est cependant pas sans conséquence pour
l'interface de collage. Nous avons en effet observé que dans certaines conditions, les disloca-
tions pouvaient sortir du plan d'interface (cf. figure 72a), le film de silicium est alors tres per-
turbé (cf. figure 72b). Dans certaines zones, les dislocations peuvent méme disparaitre com-

pletement de l'interface suivant l'importance de I'amincissement effectué (cf. figure 74b).

Zone de dislocations
vis perturbée

Zone de dislocations
vis intacte

Torso ~0,44° @

¥Flexion ~ (0°

a) b)

figure 72 : Mouvement des dislocations de l'interface de collage aprés une oxydation sacrificielle. a) Nous
pouvons voir sur cette image le début du mouvement des dislocations. b) Vue en coupe de ce méme échantil-
lon montrant une zone de dislocations vis intacte et une zone perturbée.

Ce phénomene dépend de la densité de dislocations d'interface. En effet, pour des échantillons

collés a 5° avec la présence de dislocations de flexion (un angle de flexion de 0,7° par exem-
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ple), il est possible d'amincir le film jusqu'a Snm sans aucun mouvement du joint de grains

(cf. figure 73).

L Torsion ~ 5°
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figure 73 : Image MET d'un échantillon ou l'angle de torsion est de 5° et l'angle de flexion de 0,7° a) Sur
cette vue plane, nous pouvons voir que les dislocations sont toujours présentes a l'interface de collage. b) Sur
cette vue en coupe, nous pouvons verifier que le film a été aminci de 200 a 5nm.

En revanche, un joint de torsion pure de 0,44° (sans dislocation de flexion) commence a bou-
ger dés que nous diminuons I'épaisseur de seulement 20nm en passant de 180nm a 160nm. En
fait, sur ce dernier échantillon, nous avons réalisé des amincissements successifs de 200 a
60nm tous les 20nm. Le mouvement du joint de grains s'accentue au fur et a mesure que l'on
s'approche de l'interface de collage. Sur une autre portion du méme échantillon nous sommes
descendus directement de 200 a 30nm. Dans ce dernier cas, le joint de grains est parti en lais-
sant différents défauts cristallins a sa place, tels que des grandes dislocations traversant le film
de 30nm d'épaisseur (cf. figure 74a). Pour regarder l'influence des différents types de disloca-
tions sur la stabilité de l'interface, nous avons aminci de 200 a 30nm un joint de grains de
0,44° d'angle de torsion et d'environ 0,3° d'angle de flexion. Méme en présence de disloca-
tions mixtes, nous avons alors observé le départ des dislocations de l'interface (cf. figure 74b).
La seule présence des dislocations mixtes ne suffit donc pas a stabiliser l'interface de collage
lors de I'amincissement. Les valeurs des deux angles semblent intervenir, mais il n'est pas
facile de définir une limite sur les densités des dislocations mixtes et vis au-dessus desquelles
les joints de grains pourraient étre stables. Nous pensons cependant que les deux types de di-
slocation doivent étre nécessaires car un échantillon de torsion pur a 1° perd ses dislocations
lors d'un amincissement par oxydation sacrificielle de 200 a 10nm, alors qu'un joint de grains
de 0,88° d'angle de torsion, d'environ 0,3° d'angle de flexion et aminci de 200 a 20nm,
conserve une interface de collage intacte.

I1 est intéressant de signaler que le mouvement de ces dislocations a aussi été observé en
rayons X et en STM lors du recuit de certains substrats auto-organisant. La sortie des disloca-
tions de l'interface de collage n'est donc pas provoquée pas la préparation des €chantillons en

lame mince pour la MET.
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figure 74 : a) Aprés un amincissement important (de 200 a 30nm), pour un échantillon de torsion pur de
0,44°, toutes les dislocations de l'interface de collage ont disparu. Ce mouvement a cependant provoqué l'ap-
parition de grandes dislocations traversantes. b) Malgré la présence de dislocations mixtes, l'interface de
collage est toujours instable, lors d'une oxydation sacrificielle, pour un échantillon ou l'angle de torsion est
de 0,44°, I'angle de flexion de 0,3° et le film aminci de 200 a 30nm.

A.4.2 Amincissement chimique

I1 est tout de méme possible d'obtenir un film superficiel de silicium avec une épaisseur infé-
rieure & 10nm tout en conservant intact le joint de grains quels que soient les angles de torsion
et de flexion. Le silicium est en effet un matériau qui présente une transition ductile/fragile
entre 500 et 600°C. Si I'amincissement a lieu en dessous de cette température les dislocations
ne peuvent pas bouger. En effet, méme si la contrainte est trop forte, le cristal cassera mais ne
se déformera pas [GEO 1987]. Un tel amincissement "a froid" peut se faire trés facilement
avec une attaque chimique. Nous avons ainsi aminci une portion de I'échantillon dont nous
avons d¢ja parlé : le joint de pur torsion a 0,44°. De tous nos échantillons, c'est le joint de
grains qui présente la densité de dislocations la plus faible et donc l'interface de collage la
plus instable. La figure 75 nous montre alors bien, en coupe, un film de Snm ou l'interface de

collage est toujours intacte.
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figure 75 : Vue MET en coupe d'un échantillon, dont l'angle de torsion est de 0,44°, aminci par voie
chimique de 200 a 5Snm. Nous pouvons remarquer que la rugosité de la surface du film ultra-mince
est plus importante avec cette technique d'amincissement qu'avec l'oxydation sacrificielle.
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A.4.3 Discussion sur le mouvement des dislocations

Hypothése sur les causes du mouvement

Diverses origines sont envisageables pour expliquer le mouvement des joints de grains. Tout
d'abord, lorsque la surface s'approche de l'interface, une force apparait qui attire chaque dislo-
cation hors du cristal. En effet, lorsque le champ de déformation d'une dislocation est coupé

I

par une surface, cela modifie le champ de contraintes locales et engendre une "force image"”
qui agit sur la dislocation. Ce systeme "dislocation-surface" est modélisé par un systéme "di-
slocation-dislocation” en créant une dislocation fictive placée de l'autre coté de la surface.
Cette dislocation fictive, image de la premiere par rapport a la surface, engendre une force qui
attire la premiere dislocation hors du cristal. Nous pouvons comprendre que cette force soit
attractive puisque, pour une dislocation, une surface est un puits de potentiel. Son énergie y
est en effet nulle car, si la dislocation y parvient, elle disparait. L'attraction d'une dislocation
par une surface peut donc se comprendre en terme de minimisation d'énergie. Le méme phé-
nomene se produit, si, a la place de la surface, c'est une deuxieme interface avec un autre ma-
tériau qui s'approche. La force image va alors dépendre des caractéristiques de ce matériau
qui, dans notre cas, est de I'oxyde formé lors de I'oxydation sacrificielle. En fait, cette force va
dépendre des coefficients de cisaillement (M) des matériaux considérés : F=(m-m)K/h ou K
est une constante et h 1'épaisseur du film. Dans cette étude m est égal a m; (7,96) et m est soit
égal a my; soit égal a zéro (Miqe). Pour I'oxyde, nous ne nous sommes pas intéressés a la va-
leur de son coefficient de cisaillement car, a haute température, le SiO, flue et ses constantes
¢lastiques chutent. Il y a alors trés peu de différence entre une surface libre et une surface re-
couverte d'oxyde du point de vue de la force image (ce qui ne sera pas vrai a toutes les tempé-
ratures lors de recuit ultérieur). Avec la dépendance en 1/h de cette force, il est clair que plus
une surface (ou une interface) est proche de l'interface de collage, plus la force image sera
importante. Pour éviter qu'une dislocation ne parte vers la surface de nos substrats auto-
organisant, il faut donc veiller a choisir une épaisseur du film pas trop faible par rapport a la
désorientation cristalline imposée entre les deux cristaux. Il faut cependant faire attention a ne
pas avoir un film trop épais si nous voulons toujours utiliser le champ de contrainte des dislo-
cations lors du dépot des nanostructures. Il y a un compromis a trouver.

Une autre origine possible au mouvement de joint de grains peut étre la contrainte engendrée
par la formation ou la présence de l'oxyde sacrificiel. Une maille de silicium occupe en effet
environ deux fois plus de place une fois oxydée qu'avant la pénétration des atomes d'oxygene.
L'oxyde ne pouvant s'étendre paralleélement a la surface, c'est perpendiculaire a cette derni¢re

que se passe la dilatation. Lorsque 200nm de silicium sont transformés en oxyde, on obtient
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une couche d'environ 400nm. Cette dilatation génére bien évidemment de la contrainte, prin-
cipalement a l'intérieur des couches de silicium qui se situent juste sous le front d'oxydation.
Par ailleurs, une oxydation de ce type ne peut en général se faire qu'au-dessus de 700°C. Or le
coefficient de dilatation thermique de 1'oxyde est égal a 15% de celui du silicium (a 700°C, le
coefficient linéaire de dilatation est de 2,5.10™ pour le silicium et de seulement 3,7.10” pour
l'oxyde. Pour le silicium entre 20 et 1327°C : DI/l = -0,071 + 1,887.10*T + 1,934.107T? -
4,544.10"'T°. Pour l'oxyde entre 20 et 977°C : DI/l = -0,014 + 4,028.10°T + 2,733.10°T? -
1,541.10"'"T%). Une fois l'oxydation terminée, le retour a température ambiante va donc, lui
aussi, générer de la contrainte. Nous avons donc deux sources de contraintes qui peuvent étre
capables, tant que le silicium est au-dessus de 600°C (température de transition duc-
tile/fragile), de faire bouger les dislocations d'interface.

Une derniere hypothése peut étre avancée pour expliquer le mouvement du joint de grains.
Lors d'une oxydation, I'oxygene, en pénétrant dans le cristal, éjecte quelques atomes de sili-
cium de leur site cristallographique. Ces atomes diffusent ensuite dans le silicium sous forme

d'interstitiels et leur présence favorise beaucoup le mouvement des dislocations.

Détermination de l'hypothese la plus probable

Pour confronter ces diverses hypothéses, nous avons réalisé¢ plusieurs expériences. Nous nous
sommes principalement servis d'échantillons collés a 0,44° sans désorientation de flexion.
Comme nous l'avons vu plus haut, ce joint de grains est trés instable et commence déja a bou-
ger lorsque le film passe de 180 a 160nm avec la formation de seulement 40nm d'oxyde.

Nous avons réalisé un recuit a 900°C, non oxydant, sur une portion de l'échantillon test dont
le film de silicium était de 180nm d'épaisseur et recouvert de 400nm de SiO,. Nous avons
alors vérifi¢ qu'avec une couche d'oxyde 10 fois plus épaisse que lors de I'amincissement par
oxydation sacrificielle, l'interface de collage n'a pas bougé apres le retour a température am-
biante malgré les contraintes engendrées par I'oxyde de 400nm. Bien que I'épaisseur du film
de silicium soit supérieure a 160nm, vu la différence d'épaisseur des films d'oxyde, cette ex-
périence semble bien montrer que les contraintes de dilatation thermique et la force image ne
sont pas responsable du départ des dislocations lors de 1'amincissement de 180 a 160nm du
film de silicium du substrat auto-organisant décrit plus haut. Pour se placer dans des condi-
tions de film de silicium plus mince, nous avons réalis¢ une deuxieme expérience pour la-
quelle nous avons préparé le méme type d'échantillon mais en amincissant & 70nm le film du
SOI avant le collage moléculaire. Aprées le recuit de stabilisation a haute température des deux
plaquettes collées, l'interface de collage s'est formée avec toutes les dislocations attendues

malgreé la faible épaisseur du film et I'importante couche d'oxyde enterrée du SOI. Il est possi-
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ble d'imaginer que le substrat de silicium du SOI empéche 1'oxyde de se dilater et d'imposer
de la contrainte a l'interface de collage lors du recuit. Une derniére expérience intéressante sur
cet échantillon serait de recuire cette structure, apres le retrait du substrat, sans retirer 'oxyde
de 400nm du SOI. Si l'interface est toujours intacte, cela prouverait que 1'oxydation méme du
silicium est seule a l'origine du mouvement du joint de grains comme lors de 'amincissement
de 180 a 160nm de I'échantillon décrit au début de ce paragraphe. Les problémes de dilation
thermique ou de force image ne seraient alors pas responsables du mouvement des disloca-
tions, du moins a ces épaisseurs de film (70nm). La présence d'interstitiels de silicium ou la
contrainte induite par le front d'oxydation semblerait alors étre des éléments importants pour
la stabilité de 1'interface de collage des substrats auto-organisant.

Nous avons ensuite essay¢ de déterminer si, pour des films beaucoup plus minces (<50nm), la
force image peut réussir a faire bouger ou non les dislocations. Pour cela, nous avons recuit
sous vide un échantillon test aminci par voie chimique. A 600° pendant une heure, avec un
film de 25nm, les dislocations ne bougent pas. A 800° pendant une heure, avec un film de
10nm, le joint de grains commence a bouger. Il est cependant important de souligner que la
rugosité de surface de ce film de 10nm était trés importante (0,26nm RMS) avant le recuit et
qu'elle s'est énormément accentuée apres le traitement sous vide comme on peut le voir sur la
figure 76. Une plaquette de silicium rugueux recuit sous vide a cette température montre aus-
si, malgré 1'absence de dislocations, une instabilité¢ de surface qui conduit a 'apparition des
mémes "crevasses” en surface. Il est donc difficile de conclure, sur cet échantillon, que ce

sont les dislocations qui, en bougeant, ont induit 1'évolution de la surface et non l'inverse.

figure 76 : Vue MET d'un film aminci a 10nm par voie chimique et recuit sous vide a 800°C. La surface s'est
creusée de fagcon importante.

Il faudrait donc recommencer 1'expérience avec un film de silicium plus épais (25nm) pour
que l'instabilit¢ de surface n'atteigne pas l'interface de collage. Si les dislocations ne bougent
pas, méme a 800°C avec un film tout de méme relativement mince (25nm), cela prouverait
que la force image ne commence a se faire sentir que pour des épaisseurs de film extréme-
ment faibles pour rapport a la distance entre dislocations. En effet, dans cet exemple, nous

n'aurions ici qu'un facteur 1/2 entre I'épaisseur du film et la distance entre dislocations.
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Les solutions au mouvement des dislocations

Comme nous l'avons déja souligné, le moyen le plus simple pour empécher les dislocations de
sortir de l'interface est d'amincir le film avec un procédé ou la température du silicium ne dé-
passe pas 500-600°C, par exemple avec un amincissement chimique.

I1 est aussi possible de ne travailler qu'avec des substrats auto-organisant qui présentent une
densité de dislocations vis et mixtes suffisante pour que les deux réseaux soient ancrés a l'in-
terface de collage. Cette solution limite cependant beaucoup le choix des angles de collage et
donc le choix de la période des champs de contraintes utilisés pour I'auto-organisation. Cette
solution, en revanche, présente 1'avantage de pouvoir préparer la surface du film ultra-mince,
pour le dépdt des nanostructures, avec des traitements thermiques a hautes températures. 1l est
en effet trés difficile de préparer une surface de silicium pour I'épitaxie en restant a des tempé-

ratures en dessous de 500-600°C.

Le mode d'amincissement final des films de silicium transférés n'est pas sans conséquence
pour l'interface de collage. Avec l'utilisation d'une oxydation sacrificielle, les dislocations du
joint de grains peuvent bouger et disparaitre a la surface du film lorsque les angles de collage
sont suffisamment faibles. 1l est tout de méme possible d'obtenir des films avec des épais-
seurs extrémement faibles (<10nm) en amincissant le silicium a basse température (inférieure
a 500-600°C). En effet, en dessous de la température de transition ductile/fragile, les dislo-
cations ne peuvent pas bouger de I'interface de collage. Un amincissement chimique a tempé-
rature ambiante permet donc, quels que soient les angles de collage de torsion ou de flexion,
d'obtenir un film ultra-mince de silicium avec une interface de collage intacte. Cette étape
d'amincissement final n'est donc pas un obstacle important pour la fabrication des substrats
auto-organisant. Il faudra cependant vérifier que I'étape d'amincissement gue nous aurons

choisie ne géne pas le dépodt et I'auto-organisation des nanostructures.

A.S. Variation et mesure du champ de contrainte in-
duit par le réseau

Les réseaux de dislocations dus au raccordement cristallin doivent générer des champs de
contraintes périodiques qui entrainent des déplacements périodiques des atomes du cristal. Ce
sont ces déplacements périodiques du réseau cristallin que nous souhaitons utiliser a la sur-

face des films ultra-mince pour organiser la croissance de nanostructures. C'est pourquoi nous
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avons réalis¢ des mesures de GIXRD (Grazing Incidence X-ray Diffraction) pour mettre en

évidence les champs de contraintes a l'interface et dans 1'épaisseur du film ultra-mince.

A.5.1 Description de la technique GIXRD

Cette technique utilise, comme la microscopie €lectronique, le phénomene de diffraction et
analyse les intensités diffractées autour des pics de Bragg choisis. Ces intensités sont, comme
en MET, caractéristiques des plans déformés et donc du champ de déplacement des disloca-
tions. Cette technique utilisent une configuration tres particuliere : "l'incidence rasante", ce
qui leur permet d'étre sensibles au film ultra mince ou a la surface de ce film. L'incidence ra-
sante est décrite en annexe III .2 de ce chapitre.

Nous ne reviendrons pas sur le principe de la diffraction des rayons X par un cristal qui est
trés largement décrit dans la littérature. Nous souhaitons mesurer, avec cette technique, le
champ de déformation induit par les réseaux de dislocations d'interfaces [HOW 1998]. Le
vecteur de Burgers des dislocations vis étant, pour des angles de torsion pas trop importants,
orienté le long de l'axe <110>, leur champ de déplacement est donc perpendiculaire aux direc-
tions <110>. Comme le réseau de dislocations vis est carré, les quatre familles de plans cris-
tallographiques {110} vont étre périodiquement modulées. C'est donc la diffraction dans cette
direction <110> qui devrait nous permettre de mesurer, le plus facilement, les déplacements
engendrés par ce type de dislocations. Malheureusement le facteur de structure de la raie
{110} est nul pour le silicium. En revanche, celui de la raie {220} est assez grand, l'intensité
diffractée par ces plans est donc assez importante. En outre, les plans cristallographiques
{220} étant pratiquement (aux erreurs de coupe pres du cristal) perpendiculaires a la surface
de 1'échantillon, nous allons pouvoir travailler en incidence rasante, ce qui, comme nous
l'avons déja expliqué est trés intéressant pour étudier une interface aussi proche de la surface
que celle dont nous disposons.

Quant aux dislocations de flexion, elles ne sont pas alignées le long des directions <220>
puisqu'elles doivent rattraper la désorientation de flexion qui dépend des écarts d'angle de
coupe des deux cristaux de départ. Leur champ de contrainte va tout de méme perturber de
facon périodique les plans cristallographiques {220}. Nous allons donc aussi pouvoir étre
sensibles a ce type de dislocations, mais, comme nous allons l'expliquer, les pics satellites de
diffraction qu'elles vont produire ne seront pas dans la direction <220>. Cette raie est donc
bien adaptée a 1'é¢tude des dislocations d'interface de nos substrats auto-organisant. Nous al-
lons maintenant expliquer la figure de diffraction a laquelle nous pouvons nous attendre lors

de la mesure.
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Les caractéristiques générales du champ de diffraction sont exprimées dans le cadre de la
théorie des perturbations d'un milieu continu [CHA 1973]. L'amplitude diffusée, F(k) est ex-
primée en fonction de la densité électronique non perturbée, Fo(K) :
F(k)=Fo(K)+(1/(2p))Fo(KAA(K)
avec F(K) =0 (r)exp(-ik.r)dr Fo(K) = @ o(r)exp(-ik.r)dr
A(k) = @(r)exp(-ik.r)dr r(r)=ro(r)[l+a(r)]

k le vecteur d'onde incident, r un vecteur du cristal dans l'espace réel, v la densité électronique du

cristal et a(r) exprime la perturbation de la densité électronique induite par les dislocations.

Si nous modélisons la perturbation périodique des dislocations par une onde plane de vecteur
d'onde q :

a(r)=apcos(q.r-j »)

| « est une phase arbitraire.

Les pics du réseau réciproque k;, correspondant a Fy(k;), produisent alors des pics supplémen-
taires positionnés, d'aprés I'équation ci-dessus, en kitmq ot m est un nombre entier qui donne
I'ordre du pic supplémentaire. Si cette modulation de la densité électronique est orientée le
long de la direction <220>, q est alors parallele a cette direction, et les pics satellites dus a
a(r) seront, dans l'espace réciproque, aussi le long de <220>.
Pour la combinaison de deux perturbations a(r) et b(r) (b(r)=bgcos(p.r-j )) correspondant, par
exemple, aux champs de déformation des dislocations de torsion et de flexion, I'équation pré-
cédente s'applique deux fois et nous avons :

F(K)=FO(K)H(1/2p)* Fo(K)A (A (K)+B(K)+(1/2p))Fo(k)A A(K)AB(K)

avec les mémes définitions que précédemment.
Le deuxieéme terme va nous donner des pics satellites positionnés en kitmq et kitnp. Le troi-
siéme terme montre que les pics supplémentaires de la premieére modulation en ki+mq donne-
ront lieu, eux aussi, a des satellites aux positions ki=mq=np. Il faut aussi noter que les pics de
Bragg k; sont aussi bien les pics du substrat que ceux de la couche. Nous allons donc avoir
des pics satellites du pic de Bragg du substrat et des pics satellites du pic de Bragg de la cou-
che. Nous obtenons alors, dans l'espace réciproque et en ne considérant qu'une direction
<220>, les positions des pics schématisés dans la figure 77a avec seulement une seule déso-
rientation de torsion et la figure 77b avec les deux désorientations. Sur la figure 77b, pour

simplifier, seule une partie des satellites des dislocations vis est représentée.
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figure 77 : a) Schéma, dans l'espace réciproque, des pics de diffractions attendus avec un collage de deux
cristaux de silicium ou seule la désorientation de torsion est présente. Les pics satellites des dislocations vis
sont représentés par des cercles vides. Nous voyons ici un réseau carré de pics satellites de pas 2p/d,;. b) Tou-
jours dans l'espace réciproque, nous voyons maintenant les pics de diffraction attendus avec la désorientation
de flexion en plus. Les pics satellites des dislocations de flexion sont représentés par " et leur direction fait un
angle a avec la direction <220>. Seule une partie des satellites des dislocations vis est représentée pour sim-
plifier la figure. Nous avons rajouté sur ces figures la fonction de résolution de l'appareil de mesure. Cette
Sfonction de résolution fait un angle (;,,,, avec le transfert de moment qui est perpendiculaire a <220> (cf.
figure 78). Nous avons représenté une seule direction <220>.

Il est intéressant de voir, sur la figure 77, qu'un pic di aux dislocations vis se trouve entre les
deux pics de Bragg. En effet, d'apres la formule de Frank, pour de faibles angles de rotation,

y, la distance, d;s, entre deux dislocations est :

d _Cl\/E

is ™ 2y
La distance entre un pic de Bragg et son premier satellite est donc, dans I'espace réciproque :

=2p-2p
qus dvis M
2y

Le pic de Bragg des plans [220] est a la position :
=2p :2*;&:2*_L2

a0 410 avzi

4220

Comme il y a un angle y entre les deux pics de Bragg, la distance, dans I'espace réciproque
entre ces deux pics est :
xk 20 =% 2P —o% »
WBraggW a\/z a\/z Dq
2 2y
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Dqyis est bien égal a la moitié de Dqprage. Nous avons donc bien pour la diffraction des plans
[220] un satellite dG aux dislocations vis entre les deux pics de Bragg (ce qui ne serait pas le
cas autours des pics de diffraction des plans [110], mais ils sont éteints dans le silicium).

Sur la figure 77b, nous avons représenté la fonction de détecteur. Elle représente, dans 1'es-
pace réciproque, la surface mesurée par le détecteur, ce qui nous permet de détecter des pics
dus aux dislocations vis ou aux dislocations mixtes qui se situent de part et d'autre de la direc-
tion <220>. Cette surface dépend de la divergence du faisceau incident et du faisceau diffrac-
té. Sans entrer dans le détail de I'origine de ces divergences, il est intéressant de noter que
celle du faisceau incident va principalement dépendre de la divergence de la source de rayons
X et des fentes de sélection qui sont placées en amont de I'échantillon, alors que celle du fais-
ceau diffracté va principalement dépendre des fentes de sélection placées en aval de I'échantil-
lon. La fonction de résolution du détecteur dépend donc des conditions expérimentales de
mesure. Dans 1'espace réciproque, sa largeur est reliée a la divergence du faisceau incident et
sa longueur a celle du faisceau diffract¢ [HOL 1999]. Par ailleurs, la divergence du faisceau
diffracté étant perpendiculaire au rayon diffracté, elle fait un angle égal a I'angle de Bragg
avec la normale des plans cristallins étudiés (cf. figure 78). La fonction de résolution du dé-
tecteur fait donc un angle Qyrage avec le transfert de moment qui représente, dans l'espace réci-

proque, la normale des plans diffractants (cf. figure 77b).

Alransfert de
moment

Fente \ \—y
k; d'entrée N A

Surface de
détection

K¢ | \ .
Pic de
F en‘Fe de Transfert de Bragg <220>
sortie moment
OBrjeg
Plans
cristallographiques
>
Dans l'espace réel Dans l'espace réciproque

figure 78 : Formation de la surface de détection autrement appelée "fonction de résolution du détecteur”. A
partir de la divergence des faisceaux incident et réfléchis, on couvre une certaine surface de détection dans
l'espace réciproque. Les bords de cette surface sont donc liés a l'amplitude et a la direction des deux diver-
gences. Il est notamment trés intéressant de voir que cette fonction de résolution fait un angle (g,,,, avec le
transfert de moment. k; est le vecteur d'onde incident et k¢ le vecteur d'onde diffracté (\k|=|k|=2p/ )

La mesure des pics satellites, leur position, le nombre d'ordre visible et leur intensité, donne
des informations tres intéressantes sur les angles de désorientation, la régularité des réseaux

de dislocations et l'intensité des champs de contrainte. Nous pouvons, en effet, avoir une es-
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timation de l'intensité des satellites, par exemple, dans le cas d'un déplacement harmonique
d'apres Champeney [CHA 1973]. Une autre méthode, plus réaliste puisqu'elle tient compte de
la nature des dislocations, consiste a calculer a partir de mod¢les analytiques les champs de
déplacement réels sans les modéliser par des ondes planes [BON 1992, HIR 1992]. A partir
des positions atomiques, il est alors possible en se placant dans 1'espace réciproque par une
transformée de Fourier de remonter a la figure de diffraction et de connaitre l'intensité théori-
que de chaque pic en fonction des parametres structuraux de nos échantillons.

Pour le moment, les spectres de diffraction réalisés nous ont permis de mesurer de facon tres
précise les angles de désorientations et de s'assurer notamment de l'absence d'un réseau de
dislocations mixtes sur des surfaces relativement grandes (qq mm?), pour les substrats auto-
organisant présentant seulement une désorientation de torsion. Les traitements théoriques de-
vraient, en outre, nous permettrent de mesurer les champs de déformations des différentes
familles de dislocations et la régularité de leur réseau.

A cause de la densité relativement faible des dislocations, le volume total des plans déformés
touché par le faisceau de rayons X est extrémement faible méme en incidence rasante. C'est
pourquoi cette étude a €t€ menée a 'ESRF afin de bénéficier d'une intensité de rayons X suffi-

sante pour faire apparaitre de nombreux pics satellites autour des pics de Bragg.

A.5.2 Champs de contraintes a l'interface

Systeme avec un seul réseau de dislocations

Sur le premier échantillon de torsion pur, nous avons mesuré¢ la figure de diffraction suivante
(cf. figure 79a). D'apres la description du principe de la GIXRD, nous avons deux moyens
pour mesurer l'angle de collage. Nous pouvons soit mesurer l'angle qui sépare les deux pics de
Bragg (S et F) soit utiliser la distance entre un satellite et un pic de Bragg. Dans les deux cas,
nous avons obtenu un angle de torsion de 0,43+0,01°, ce qui correspond bien aux mesures
MET (0,45+0,05°) (cf. figure 79b). Nous pouvons remarquer un nombre relativement faible
de pics satellites de dislocations vis sur la figure 79a. En fait, lors de cette mesure, les fentes
de sortie étaient trés fermées, la fonction de résolution du détecteur nous permet donc sim-
plement de mesurer les pics satellites des dislocations vis qui se trouvent le long de la direc-
tion <220> qui relie les deux pics de Bragg dans l'espace réciproque (cf. figure 77). Par ail-
leurs, la divergence du faisceau incident, sur la ligne que nous avons utilisée a I'ESRF, était

relativement importante, ce qui explique la largeur assez importante des pics de diffraction.
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figure 79 : a) Figure de diffraction d'un échantillon de pure torsion dont l'angle de collage est de 0,45+0,05°
(mesuré en MET). Nous pouvons voir les deux pics de Bragg du substrat et du film (S et F) ainsi que les pics
satellites situés sur la direction <220> qui relie les deux pics de Bragg dans l'espace réciproque. L'abscisse est
suivant q, (ici exprimé en °) et l'ordonnée représente le nombre de coups par seconde recus par le détecteur.
b) Image MET en vue plane du méme échantillon.

En utilisant une autre ligne de lumicre ou la divergence est beaucoup plus faible, sur un
deuxiéme échantillon coll¢ avec un angle de 0,43°, nous avons obtenu le spectre de diffraction

de la figure 80.
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figure 80 : Spectre de diffraction d'un échantillon de pure torsion collé a 0,43° réalisé sur une ligne ou la
divergence du faisceau incident est trés faible. Pour effectuer cette mesure, nous avons laissé les fentes de
sortie relativement ouvertes. Nous pouvons trés nettement identifier les deux pics de Bragg du substrat et du
film (S et F) et les satellites dus aux dislocations vis. La longueur de la fonction de résolution du détecteur
dans l'espace réciproque est ici suffisamment grande pour faire apparaitre non seulement les pics satellites
qui se trouvent sur la direction <220> qui lie les deux pics de Bragg mais aussi les pics satellites qui se situent
de part et d'autre de cette direction. L'abscisse est en ¢, (exprimé ici en °) et l'ordonnée représente le nombre
de coups par seconde recus par le détecteur.
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Nous pouvons voir que les pics sont beaucoup mieux définis et que, grace aux fentes de sortie
suffisamment ouvertes, apparaissent de nombreux pics satellites des dislocations vis qui ne
sont pas situés sur la direction <220> qui lie les deux pics de Bragg (en plus de ceux situés le
long de cette direction). L'ouverture des fentes de sortie permet en effet d'avoir, dans 1'espace
réciproque, une fonction de résolution du détecteur relativement grande, et ainsi de détecter
des ordres de diffraction situés de part et d'autre de la direction <220>, contrairement a la
figure 79a ou seul les pics satellites situés sur cette direction étaient détectés. Nous avons me-
suré, sur cet ¢échantillon, une désorientation de torsion de 0,43°, identique a celle imposée lors
du collage moléculaire sous infrarouge. Cette mesure se déduit aussi bien de la distance entre
les pics de Bragg (S et F), de la distance entre des pics satellites paralleles a la direction
<220> qui relie les deux pics de Bragg que de la projection de la distance de pics satellites

perpendiculaire a cette direction.

Systeme avec deux réseaux de dislocations

L'interface de collage est un peu plus complexe, dans ce cas, car les deux types de disloca-
tions sont présents. Nous avons mesuré un échantillon dont les angles de collage sont de
1,3340,15° pour la torsion et de 0,46+0,03° pour la flexion (mesures effectuées en MET).
Nous avons obtenu autour de la raie {220} les pics de diffraction présentés sur la figure 81.
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figure 81 : Figure de diffraction d'un échantillon dont les angles de collage sont de 1,33+0,15° pour la tor-
sion et de 0,46x0,03° pour la flexion (mesuré en MET). L'abscisse est suivant q, (nm'l ) et l'ordonnée est en
unité arbitraire. Nous pouvons voir les deux pics de Bragg du substrat et du film ultra-mince (S et F). V, C et
1 représentent respectivement les pics satellites des dislocations vis, mixtes, et ceux d'une modulation supplé-
mentaire. Dq,;, Dq.,., et Dq; sont les distances entre un pic de Bragg et ses satellites dus aux dislocations vis,
mixtes et a la troisiéeme modulation. b) Portion agrandie de la figure 77b pour le calcul de qu(ﬂexion)ml a
patrtir de Dq.(flexion)”*” en fonction de Obragg €t de @

Nous pouvons voir trés nettement les deux pics de Bragg de la couche et du substrat (S et F),

séparés par l'angle de torsion, ainsi que des pics satellites. Les pics satellites dus au réseau de

_ réel
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dislocations vis sont indexés par V. Ceux dus aux dislocations mixtes sont indiqués par C.
Nous pouvons voir, sur la figure 81a, une modulation supplémentaire dont les satellites sont
indexés par I. Nous ne savons pas encore quelle est I'origine de cette troisieme modulation.
L'interaction entre les vis et les mixtes pourrait peut étre conduire a l'apparition d'une
surstructure dans le champ de contrainte de cette interface de collage.

Pour cet échantillon, nous avons pu estimer le pas, L, des dislocations vis a 15,3+0,02nm
(DdBrage = 0,821nm™ = 2*Dqyis = 2*2p/L, ce qui donne d'aprés la formule de Frank un angle
de torsion de 1,43+0,01° (ce qui est bien conforme a la mesure MET : 1,33+0,15°). La mesure
l'angle de rotation est assez simple grace a la présence des pics de Bragg. En revanche, le pas
des satellites dus aux dislocations mixtes n'est qu'une projection de la distance réelle entre les
satellites comme nous pouvons le voir sur la figure 78. Contrairement au cas de la figure 80, il
n'est pas aussi simple de remonter a la distance réelle entre les satellites a partir de la distance
mesurée. En effet, il faut tenir compte de I'angle a entre la direction des dislocations mixtes et

la direction <220>. La distance entre deux pics satellites, choin[zzO]

, va donc dépendre de a,
choinréel et de Qprage (cf. figure 81b). Nous connaissons (graee, mais nous avons deux incon-
nues a et choinréel pour une équation. Une deuxiéme mesure a un autre azimut, par exemple,
<-220>, va alors nous donner une deuxiéme €quation. En effet, en tournant de 90° le cristal,
nous allons regarder la deuxiéme famille de pics satellites provenant du deuxiéme réseau de
plans cristallographiques <-220>. Pour les pics satellites des dislocations vis, les deux réseaux
de vis étant orthogonaux, cela ne change rien a la figure de diffraction. En revanche, dans
l'espace réel, le réseau de dislocations mixtes est unique et dans une seule direction. Lors de
cette deuxieme mesure, la direction des satellites de ce réseau va donc faire un angle a+p/2
avec la direction <-220>. Nous obtiendrons donc une deuxiéme équation reliant chom[-zzo]’
choinréel, a et Orage. En combinant les deux équations, nous pouvons alors remonter a a et au
pas des dislocations de flexion.

Pour l'angle de flexion, nous avons mesuré respectivement Dqeoin 2" = 0,1785+5.10*nm™ et
Dqeoin 2! = 0,108+5.10"nm ™. Avec de simples considérations géométriques, d'aprés la figure
77b, nous avons :

ch:oinréel = choin[zzo](cos(a) + Sin(a)tg(qBragg))-l

el -220] /. -1
Ddcoin“*' = Ddooin” > (51n(@) - cOS(2)t(Oprage)
UBrags=14,0512° est l'angle de Bragg de la raie [220] et a l'angle entre la direction <220> et les lignes

de satellites des dislocations de flexion.

De ces équations, nous pouvons tres facilement obtenir que la distance entre dislocations mix-

tes est de 31+0,1nm, ce qui correspond a un angle de flexion de 0,501+0,002°. Comme nous
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pouvons le constater, ces mesures sont en parfait accord avec les mesures de microscopie
¢lectronique (0,46+0,03° d'angle de flexion). De la méme fagon, nous avons trouvé, pour la
modulation supplémentaire qui apparait aussi sur l'azimut <-220> avec un Dq; légerement
différent, une période de 19,9+0,1nm. L'introduction de cette modulation supplémentaire
permet de retrouver les valeurs obtenues en microscopie ¢lectronique pour les pas des réseaux
de dislocations vis et mixtes. Nous pouvons remarquer que le pas des dislocations mixtes est a
peu pres le double de celui des vis. Cela pourrait peut étre conduire a l'apparition d'une surs-
tructure, dont le pas serait de 20nm, comme un "battement" entre les périodes des champs de
contraintes qui provoquerait I'apparition d'un champ de contraintes supplémentaire.

De ce type de mesure, nous pouvons aussi exploiter 1'intensité des pics satellites pour remon-
ter a l'intensité de champs de déplacements induits par ces derni¢res. Mais, il faut faire atten-
tion de ne pas exploiter trop vite ces intensités mesurées. En effet, dans ce type de mesure, il
ne faut pas oublier que l'intensité des pics satellites est modulée par une fonction qui dépend
de l'extension du champ de déformation de chaque dislocation. L'exploitation de l'intensité
des pics satellites demande une simulation rigoureuse des différents champs de déplacement
pour pouvoir remonter a l'intensité des champs de contraintes des deux familles de disloca-
tions. En particulier, il n'est pas possible de faire un lien direct entre le rapport des intensités
des pics satellites et le rapport des intensités des champs de contraintes des dislocations vis et
mixtes. De telles simulations sont en cours de développement et devraient permettre d'exploi-
ter prochainement l'intensité des pics satellites.

Il est tout de méme tres intéressant de noter, que l'intensité des pics satellites due aux disloca-
tions vis, comparée aux intensités des pics de Bragg, est plus importante, dans les échantillons
de torsion pur ou l'angle de torsion est de 0,44° que dans celui ou l'angle de torsion est de
1,43° avec la présence de dislocations mixtes. Une grande distance entre les dislocations vis
pourrait en effet provoquer un développement relativement important du champ de contrain-
tes, parallelement et perpendiculairement a l'interface, et ainsi augmenter le volume des plans
déformés qui participent a la diffraction. Une autre hypothése pourrait se baser sur 1'absence
d'interactions entre les deux familles de dislocations. Dans le dernier échantillon, le champ de
déformation des dislocations mixtes atténuerait peut tre celui des dislocations vis. La compa-
raison, avec l'appui de simulations rigoureuses des spectres de diffraction, devrait donc s'avé-
rer trés intéressante non seulement pour la mesure de l'intensité mais aussi pour caractériser
l'interaction des champs de déformations des différentes familles de dislocations.

Il est tout de méme intéressant de noter que la comparaison entre les intensités des pics satelli-

tes des dislocations vis des deux types d'échantillons semble confirmer qu'il est préférable de
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travailler avec des angles de torsion faible si nous voulons que le champ de contraintes se

propage le plus loin possible dans le film ultra-mince.

A.5.3 Champs de contraintes a l'intérieur du film ultra-mince

Avec cette technique de caractérisation, il est possible de mesurer la décroissance des champs
de déformations induits par les dislocations dans 1'épaisseur du film ce qui est trés intéressant
pour caractériser l'influence des dislocations a la surface des films ultra-minces. Il faut pour
cela mesurer la décroissance des pics de diffraction, dans 1'espace réciproque, le long de q, qui
est, dans cette expérience, aligné avec la normale de 1'échantillon. En fait, nous avons répété
les mesures précédentes de diffraction en utilisant cette fois une barrette verticale composée
d'un grand nombre de détecteurs. Nous mesurons alors une cartographie de I'espace récipro-

que et, pour I'échantillon présentant les deux types de dislocations, nous obtenons la figure 82.
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figure 82 : Mesure de la décroissance des pics de diffraction le long de q.. L'abscisse est tou-
jours suivant qx(/f'l) (nous avons divisé par deux les valeurs des abscisses), l'ordonnée est
suivant q,(A™) et l'échelle de couleur est en unité arbitraire pour représenter l'intensité me-
surée par le détecteur.

Mis a part pour les pics du substrat et de la couche dont la décroissance ne représente que
l'arrét abrupt de leurs plans {220} a l'interface de collage, nous pouvons mesurer, pour chaque
pic satellite son taux de décroissance. Pour ce faire, nous avons, dans un premier temps, sim-

X/t2

plement utilisé une loi exponentielle de type z=t;e” . Pour le paramétre t, qui nous intéresse,

nous avons trouvé un taux de décroissance exponentiel de 2,5nm pour les dislocations vis et
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de 5nm pour les dislocations mixtes. Le champ de contrainte des dislocations mixtes décroit
donc beaucoup moins vite que celui des dislocations vis. Ce qui est cohérent avec les calculs
en théorie élastique de Bourret ou de Romanov et al.. Le contrdle en épaisseur du film ultra-
mince de silicium est, par conséquent, beaucoup plus critique pour l'utilisation des disloca-
tions vis que pour celle des dislocations mixtes. Ce type de données est tres utile lors de la
sélection de différents échantillons a différentes épaisseurs pour tester les capacités d'organi-
sation des deux familles de dislocations lors d'un dépot de nanostructures.

De plus, de telles mesures peuvent nous donner beaucoup plus de renseignements que le sim-
ple taux de décroissance. Nous pourrions notamment déduire les valeurs des champs de dé-
formations, dans I'épaisseur du film, en fonction de 1'épaisseur de ce dernier en répétant la
mesure sur différents substrats auto-organisant possédant les mémes angles de collage avec
des ¢épaisseurs de films différentes. Il faut pour cela utiliser une simulation trés rigoureuse de
l'intensité des pics de diffraction, notamment le long de q, en s'appuyant, comme dans le pa-
ragraphe précédent, sur des simulations des déplacements atomiques. Cette étude, en cours,
devrait permettre d'établir des cartographies de l'espace réciproque et, en confrontant ces car-
tographies avec les mesures expérimentales, de déduire 1'allure exacte des champs de défor-

mations de ces dislocations d'interface.

La technique utilisant la diffraction X en incidence rasante autour de la raie {220} nous a
donc permis de caractériser les réseaux de dislocations d'interfaces en mesurant leur pas, leur
direction et les réseaux de champs de déformations qu'ils engendrent. Il est possible de mesu-
rer la décroissance de ces champs de déformation vers la surface des films ultra-minces de
silicium. L'exploitation compléte de ces données va nécessiter une simulation rigoureuse des
champs de déplacements des différentes dislocations pour pouvoir extraire l'intensité de ces

champs de déplacements depuis I'interface de collage jusqu'a la surface des films.
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B. Surface des substrats auto-organisant

Nous allons maintenant caractériser I'évolution de la surface de ces substrats auto-organisant
lors de traitements chimiques et thermiques. Cette étude nous permet en fait de regarder
comment les réseaux de dislocations enterrées modifient la physico-chimie de la surface et la
stabilité des substrats auto-organisant vis-a-vis des traitements nécessaires a la préparation de
leur surface pour les dépdts de nanostructures. Nous avons réalisé¢ deux types de traitement :
des recuits sous vide pour la préparation des surfaces a I'épitaxie et une oxydation trés fine,
d'environ 1,2nm, pour le dépdt de nanocristaux de silicium.

Les périodes des champs de contraintes ainsi que les champs de déplacement induits par les
réseaux de dislocations étant relativement faibles, nous nous attendons a de petites modifica-
tions topologiques des surfaces, nous avons donc utilisé des techniques de microscopie en
champ proche pour caractériser la surface "préparée" des substrats auto-organisant. Ce sont le
STM et I'AFM, décrits en annexe III .3 et Il .4 , qui vont nous permettre de caractériser de
facon tres fine la surface de ce nouveau type de substrat. De plus, avec le STM que nous utili-
sons, il est possible de chauffer les échantillons entre deux mesures et comme les échantillons
sont sous ultra-vide (10! torr), nous pouvons étudier la surface avec différents recuits sans

risquer de la contaminer ou de l'oxyder pendant le chauffage.

B.1. Modification de la topographie de la surface lors
de recuit sous vide.

La premicre étude que nous avons menée a été de regarder 1'évolution des films ultra-minces
de silicium aprés un recuit sous vide. Nous avons notamment comparé 1'évolution des deux
types de surfaces obtenues avec les deux différentes techniques d'amincissement, 'oxydation

sacrificielle et I'amincissement chimique.

B.1.1 Aprés un amincissement par oxydation sacrificielle

Les films ultra-minces obtenus par oxydation sacrificielle présentent I'avantage de posséder,
apres désoxydation par de l'acide fluorhydrique, une rugosité de surface tres faible (~0,13nm
RMS). Expérimentalement, nous avons retiré I'oxyde sacrificiel avec du HF 10% (60nm/mn)
juste avant de mettre 1'échantillon sous ultra vide pour le faire dégazer a 200°C pendant une
nuit. Ensuite nous avons effectué différents recuits. Pour des surfaces ou I'angle de torsion est

peu important (<2°) et ou les dislocations de flexion sont présentes, la surface de silicium
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commence a se structurer apres un recuit sous vide a une température supérieure a 600°C. Sur
un échantillon ou le pas des dislocations vis est du méme ordre de grandeur que celui des di-
slocations mixtes, nous obtenons une texturation de la surface dans deux directions avec un
pas de modulation d'environ 15nm (cf. figure 83a). Comme le montre la vue plane de l'inter-

face de collage obtenue en MET (cf. figure 83b), les dislocations vis sont assez serrées avec

une distance entre dislocations (16nm) semblable au pas de la modulation de surface.

figure 83 : a) Image STM de recuit sous vide au-dessus de 600° d'un échantillon dont l'angle de torsion est de
1,33° et dont l'angle de flexion est de 0,48°. b) Vue plane en MET de ce méme échantillon avec la présence
des dislocations vis et mixtes ou le pas des dislocations vis est d'environ 16nm. et de 32nm pour les mixtes

Le pas de cette "nanostructuration” semble donc bien étre celui des dislocations vis mais les
barres d'erreur sont trop importantes pour pouvoir en dire davantage. Il est toutefois assez
clair, d'apres la transformée de Fourier de I'image STM, que la modification de la surface s'est

faite dans deux directions (cf. figure 84).

figure 84 : Transformée de Fourier de l'image STM de la figure 83a



Chapitre Il : Etude structurale des substrats auto-organisant 135

La présence de cette quasi-symétrie quatre nous permet de dire que le réseau carré de disloca-
tions vis semble bien étre a l'origine de cette modification de surface. Il est d'ailleurs intéres-
sant de noter que ce n'est pas tout a fait une symétrie quatre. Il semble qu'il y ait une compo-
sante supplémentaire qui déforme le champ de contraintes des dislocations vis dans une direc-
tion. Cette composante supplémentaire doit probablement venir du champ de déformation
induit par les dislocations de flexion. Il est important de noter que cette image tourne bien
lorsque nous changeons I'orientation du balayage de la pointe du STM, ce qui montre qu'il ne
s'agit pas d'une distorsion induite par le balayage des céramiques pi¢zo-€lectriques. Les ima-
ges AFM obtenues sur ce méme échantillon montrent une texturation identique confirmant
que c'est la topographie de la surface qui est modifiée par le réseau de dislocations enterrées.

Pour vérifier que ce sont bien les dislocations vis qui sont responsables de cette topographie,
nous avons ¢étudié par les mémes techniques un autre échantillon ou 1'angle de torsion est plus
faible : environ 0,3+0,1° (non mesuré en MET ce qui explique que nous n'ayons pas la mesure
de l'angle de flexion). Avec cet échantillon, nous avons une modulation du champ de
contraintes beaucoup plus large (environ 73,3nm de pas). Apres un recuit sous vide de 300-
400°C, nous avons obtenu deux réseaux bien distincts pour la modulation de surface : 1'un
sous forme de lignes verticales et l'autre sous la forme d'un réseau carré dont le pas est d'envi-

ron 40nm (cf. figure 85).

D

figure 85 : Images STM (1lum*1um) d'un échantillon dont l'angle de tor-
sion devrait étre de 0,3+0,1° recuit sous vide autour de 300-400°C. Nous
pouvons voir la présence de deux réseaux de modulation, l'un constitué
de lignes verticales et l'autre, de carrés dont le pas est d'environ 40nm.
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Ce pas de modulation correspond & un angle de torsion de 0,55°, assez proche de celui que
nous attendions, il est donc fort probable que nous voyons ici l'influence directe du champ de
contraintes des réseaux de dislocations vis et mixtes. Les vues planes en MET de cet échantil-
lon devraient permettre de mesurer avec précision le pas réel des deux familles de dislocations
pour confirmer leurs liens avec les distances caractéristiques observées en surfaces. Il est inté-
ressant de signaler que si nous augmentons la température du recuit sous vide (autour de
600°C), cette texturation de surface disparait pour laisser place a une rugosité importante.
Deux hypothéeses sont envisageables : soit les réseaux de dislocations ont bougeg, soit la sur-
face s'est creusée suffisamment pour atteindre le joint de grains et faire disparaitre les disloca-

tions de l'interface de collage.

B.1.2 Aprés un amincissement chimique

Pour regarder de fagon précise l'influence des dislocations vis sur 1'évolution de la surface des
films ultra-minces, nous avons aussi essay¢ de réaliser des recuits sous vide sur des échantil-
lons sans dislocation mixte et nous avons choisi un angle de torsion faible (0,44°) pour provo-
quer une modulation dont le pas est facilement mesurable (50nm). Pour obtenir un film de
10nm, cet échantillon a ét¢ aminci par une attaque chimique. Apres un tel amincissement, la
surface est relativement rugueuse (0,26nm RMS), elle se transforme completement avec 1'ap-
parition de "crevasses"” trés profondes (environ 10nm) apres un recuit a 800° et nous n'avons
pas retrouvé de modulation avec un pas de 50nm. Une vue en coupe MET (cf. figure 76) de
l'interface nous a en fait montré que les dislocations n'étaient plus présentes a l'interface de
collage. Le recuit sous vide semble avoir permis aux dislocations de s'échapper, a moins que
ce ne soit 1'évolution de la surface qui ait provoqué ce mouvement. Nous avons en effet effec-
tué le méme type de recuit sur un silicium sans réseau de dislocations, mais rugosifié par la
méme attaque chimique. Nous avons alors montré qu'une surface rugueuse se creuse effecti-
vement de plus en plus lors d'un recuit sous vide. Il est notable que, pour le substrat auto-
organisant, I'évolution est bien plus prononcée. La présence des dislocations semble donc ac-
centuer le phénomeéne. Il faudrait peut étre recommencer le méme type de recuit mais avec
des films plus épais, de 25nm par exemple, pour diminuer l'influence du champ de contraintes
induit par les dislocations. Cela minimiserait peut tre l'effet du traitement thermique apres
'amincissement chimique et permettrait I'apparition d'une texture en surface avec une période

caractéristique des dislocations sous-jacentes.

Les réseaux de dislocations vis et mixtes semblent donc capables, pour des films d'environ
10nm, de modifier suffisamment I'énergie de surface pour favoriser une reconstruction spéci-
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fique de cette derniere. Cette texturation de surface induite par les dislocations vis a aussi
été mise en évidence par Wind et al. lors d'une gravure chimique [WIN 2001]. Or, si ces di-
slocations sont capables de modifier la surface du silicium, elles seront peut étre aussi capa-
bles d'influencer la croissance de nanostructures sur cette surface.

B.2. Evolution de la surface lors de la formation d'un
oxyde de 1,2nm

Lors de 1'é¢tude sur l'auto-organisation de nanocristaux de silicium que nous décrirons dans le
paragraphe C.2, nous avons d'abord été amenés a étudier la couche de SiO, réalisée avant le
dépdt des nanocristaux de silicium. Cette couche est en effet indispensable en terme d'isola-
tion électrique pour les applications visées par ces nanocristaux [TIW 1996], mais elle est
aussi technologiquement nécessaire dans notre cas pour ne pas déposer directement le sili-

cium sur du silicium.

B.2.1 Mode de réalisation de l'oxyde ultra-mince

Il s'agit d'un oxyde thermique réalisé¢ au département de microélectronique du LETI en colla-
boration avec Thierry Baron et Pierre Mur [MUR 2000]. Les substrats auto-organisant, net-
toyés et désoxydés, sont portés a haute température sous un gaz non oxydant. Une fois la tem-
pérature stabilisée, une atmosphere oxydante transforme le silicium en oxyde pendant une
durée déterminée. Ils réussissent a élaborer un oxyde thermique de seulement 1,2nm sur des
plaques de 100 ou de 200mm de diametre.

Pour réaliser une épaisseur aussi faible d'oxyde thermique, il faut un temps d'oxydation de
seulement quelques minutes. Les surfaces subissent donc un recuit thermique dans une at-
mosphere neutre et ensuite une exposition trés courte a une atmosphere oxydante. C'est pour
voir l'influence de ces traitements sur nos substrats auto-organisant que nous avons réalisé des

observations AFM et STM de cet oxyde de 1,2nm.

B.2.2 Observations de la surface du film d'oxyde en STM et en AFM

Avec un échantillon dont 'angle de torsion est d'environ 5° et dont I'angle de flexion est de
0,7+0,05°, aminci a 10nm par oxydation sacrificielle, en AFM, nous avons constaté une textu-
ration trés périodique (environ 22nm de pas) (cf. figure 86a) qui n'apparait pas avec un subs-

trat de silicium standard (cf. figure 86b).



138 Chapitre Il : Etude structurale des substrats auto-organisant

b)

figure 86 : a) Image AFM (1um*1um) d'un oxyde ultra-mince sur un substrat auto-organisant dont l'angle
de torsion est de 5° et dont l'angle de flexion est de 0,7°. La période de la modulation est d'environ 22nm ce
qui correspond au pas du réseau de dislocations mixtes (22,5nm). b) Image AFM (500nm*500nm) d'un oxyde
ultra-mince sur un silicium standard.

Les mesures STM ont confirmé cette morphologie (cf. figure 87a) et ont montré que le pas de
ces ondulations, qui, comme nous le verrons dans le paragraphe suivant, sont des marches
atomiques, correspond parfaitement au pas du réseau de dislocations mixtes dont la période
est de 22,8+0,5nm (cf. figure 87b). Les dislocations vis ne peuvent pas, cette fois, influencer
la morphologie de la surface car elles sont trop serrées (~4,4nm). Leur champ de contraintes a
donc une périodicité avec une tres courte longueur d'onde, ce qui ne peut provoquer des mo-
dulations compatibles avec la période observée (~20nm) et ce qui limite son extension dans

1'épaisseur du film.

a)
figure 87 : a) Image STM de 500%*500nm du méme échantillon que celui de la figure 86. b) Vue plane en
MET de cet échantillon ou nous pouvons voir la période de 22nm du réseau de dislocations mixtes..
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Les modulations de 1'oxyde en STM ne sont pas trés nettes. Leur pas est en effet trés serré et
faire une belle image, sur ces surfaces presque isolantes, n'est pas tres facile. Si les disloca-
tions mixtes sont plus espacées, nous avons alors un bon accord entre le STM et I'AFM

comme nous pouvons le voir sur la figure 88.

b)

figure 88 : a) Image STM de 500*500nm d'un autre échantillon dont l'angle de torsion est aussi de 5° et
aminci par oxydation sacrificielle a 10nm. b) Image AFM de 500*500nm du méme échantillon. Nous pou-
vons constater une légére différence de période qui doit étre due a un probléme de calibrage entre les cérami-
ques piézoélectriques des deux appareils.

Pour étre certain que ce soit bien le champ de contraintes des dislocations mixtes qui provo-

ue cette modification de surface, nous avons fait varier I'épaisseur du film afin d'éloigner la
b

surface de l'interface.

figure 89 : Images AFM (500nm*500nm) d'échantillons dont l'angle de torsion est d'environ 5° et dont
U'épaisseur varie entre a)6nm, b)23nm et ¢)39nm. Pour une épaisseur de 6nm, nous voyons clairement les
modulations, pour une épaisseur de 23nm, nous les distinguons encore, mais elles ne sont plus visibles avec
une épaisseur de film de silicium de 39nm. Les pas des marches atomiques entre les deux figures a) et b) sont
différents car les échantillons utilisés ont des angles de flexion différents.

Comme nous pouvons le voir sur les trois images AFM de la figure 89, cette texturation dis-
parait lorsque I'épaisseur du film de silicium est entre 23 et 39nm. Ces images correspondent a

trois échantillons différents ce qui explique que les pas des marches atomiques soient diffé-
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rents entre les deux figures a) et b). Il semble donc cette fois que les dislocations de flexion
sont bien a l'origine de cette modification topographique de la surface dans le cas ou 'angle de
torsion est d'environ 5°. De plus, il est intéressant de constater que nous n'avons pas réussi a
obtenir cette texturation, lors de la fabrication d'un oxyde ultra-mince, sur des échantillons ou
l'angle de torsion est inférieur a 1°. Et pourtant, sur ces échantillons, seul le pas des disloca-
tions vis a changé, les dislocations mixtes, associés a un angle de flexion comparable, sont
toujours présentes a l'interface. Nous pouvons supposer que la présence des deux réseaux de
dislocations avec des pas relativement identiques provoque l'apparition d'un champ moyen de
contraintes. Ces contraintes, moyennées, ne seraient alors plus propices a une texturation tres
anisotrope de la surface lors de la formation de cet oxyde ultra-mince alors qu'elles en sem-
blent capables lors d'un recuit sous vide. Une étude avec d'autres échantillons est nécessaire,
mais, dans un premier temps, il serait tres intéressant de savoir a quelle étape de fabrication se
produit ou non, cette texturation. Nous pouvons imaginer que, lors de la montée en tempéra-
ture sous atmosphére non oxydante, la surface se relaxe en formant des marches atomiques et
que 'oxyde ultra-mince se conforme ensuite a cette morphologie. Il est en effet connu que les
marches atomiques d'une surface vicinale se transmettent lors d'une oxydation [WAT 1997].
Pour vérifier cette hypothese, il serait intéressant de faire subir & un échantillon la montée en
température ainsi que la stabilisation mais sans passer par I'étape oxydante. Si la modulation
de la surface apparait lors de ce recuit thermique, cela signifierait que nous avons réussi a
reproduire les résultats que nous avons obtenus lors des recuits sous vide. Il ne serait alors pas
exclu que 1'on puisse par cette deuxiéme méthode (un traitement thermique sous une atmos-
phére non oxydante) texturer la surface en utilisant le réseau dislocations vis pour obtenir une
modulation, cette fois, bidirectionnelle tout en gardant une interface intacte.

Pour étre certains que des marches atomiques soient présentes sous la couche d'oxyde, nous

avons désoxyd¢ ces substrats auto-organisant.

B.2.3 Observations de la surface aprés une désoxydation thermique

Une des particularités de cet oxyde ultra-mince est de disparaitre lors d'un recuit sous vide
aux alentours de 800°C. Nous obtenons alors, sur les échantillons, dont 1'angle de torsion est
de 5°, une trés belle surface de silicium avec un réseau de marches atomiques dont le pas
correspond parfaitement a celui qui se trouvait sur l'oxyde (cf. figure 90).

La modulation de l'oxyde semble donc a priori due a la présence de ces marches atomiques.
S'il n'est pas surprenant d'obtenir des marches atomiques a la surface du silicium, dans notre
cas, elles sont trés rectilignes, trés périodiques et contrélées par des dislocations sous-

jacentes. Il est donc possible, en utilisant ce type de substrats auto-organisant de provoquer
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l'apparition de marches atomiques a des températures relativement basses (800°C) et de

controler leur pas en controlant le pas des dislocations de flexion.

figure 90 : Image STM de 1000nm*1000nm de l'échantillon de la
figure 86 aprés une désoxydation thermique sous ultra vide. Nous
pouvons remarquer que les marches atomiques sont trés droites. La
largeur des marches n'est plus trés périodique mais c'est probable-
ment due au recuit thermique sous ultra vide une fois que l'oxyde
de 1,2nm s'est enlevé et au pas trés faible de la modulation.

La désoxydation thermique de cet oxyde ultra-mince est en outre une méthode de préparation
de surface du silicium a basse température (800°C) avec laquelle nous faisons apparaitre des
marches atomiques trés bien ordonnées. C'est en fait une excellente technique pour préparer

les surfaces de ces substrats auto-organisant a I'épitaxie.

B.2.4 Observations de la surface apreés une désoxydation chimique

Si cet oxyde est retiré par une attaque chimique avec une solution a base d'acide fluorhydri-
que, le méme résultat est obtenu. L'attaque chimique se passant a température ambiante, les
marches atomiques sont d'ailleurs encore plus rectilignes qu'a 800°C ou la mobilité surfacique
du silicium commence a les faire bouger. C'est, par ailleurs, un excellent moyen de caractéri-
sation de l'attaque du silicium par les solutions a base de HF pour préparer, sans la dégrader,
la surface des substrats auto-organisant a température ambiante. En effet, comme nous pou-
vons le voir sur la figure 91, suivant les conditions d'attaque, il est possible de rugosifier le
silicium au point de perdre les marches atomiques ou de regarder la "propreté” des surfaces

de silicium obtenues suivant le traitement appliqué.
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figure 91 : Images AFM (500nm*500nm). Désoxydation chimique du méme échantillon que sur la figure 88.
Suivant les conditions d'attaque, nous pouvons perdre les marches atomiques ou avoir une surface plus ou
moins propre. a) surgravure dans le HF. b) Désoxydation en HF vapeur. ¢) Temps trés court de désoxydation.

Nous avons clairement mis en évidence I'influence des dislocations d'interface dues a la déso-
rientation de flexion sur la surface du silicium lors de la formation d'un oxyde ultra-mince.
Nous pouvons ainsi texturer la surface en faisant apparaitre des marches atomiques a
I'aplomb des dislocations de flexion. Ces marches atomiques sont alors trés périodiques, recti-
lignes, et avec une distance inter-marches contrélée par le pas des dislocations mixtes. Les
dislocations vis de ces substrats auto-organisant n'interviennent en revanche pas directement
dans la texturation de la surface. En effet, I'angle de torsion étant de 5° pour ces échantil-
lons, la période du réseau de dislocations vis est trés petite (~4,4nm). Ce maillage, trés serré,
permet cependant de stabiliser le joint de grains et de nous permettre d'éffectuer des traite-
ments thermiques a haute température, lors de la formation de I'oxyde mince ou lors de la
désoxydation thermique de cet oxyde. Il est intéressant de signaler que les marches atomi-
ques, a la surface de I'oxyde mince, peuvent étre obtenues directement a la surface du film
ultra-mince de silicium par une simple désoxydation chimique ou lors d'un recuit sous vide, ce
qui permet de préparer proprement, a basse température, la surface de ces substrats auto-
organisant pour les dépdts de nanostructures. Nous allons d'ailleurs maintenant essayer
d'utiliser cette texturation de surface pour l'organisation de dépdts.
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C. Dépots sur les substrats auto-organisant

Aprées avoir constaté la modulation périodique de 1'oxyde ultra-mince et l'influence des dislo-
cations a la surface des films de silicium, nous avons déposé des nanocristaux de silicium sur
un substrat auto-organisant oxydé, et du germanium sur un substrat auto-organisant non oxy-
d¢ afin de voir si les dépots présentent alors des organisations périodiques. En plus de 'AFM
et du STM, nous avons utilis¢, pour la caractérisation des dépots, une technique trés particu-

liere et trés bien adaptée : le G.I.S.A.X.S décrite en annexe III .5 .

C.1. Description des techniques de dépots

C.1.1 les nanocristaux de silicium

Les nanocristaux de silicium sont obtenus en réalisant la pyrolyse de silane (SiHa4) sur la sur-
face de 1'oxyde ultra-mince. Ces dépdts sont réalisés en collaboration avec Thierry Baron et
Pierre Mur. En faisant varier la pression, la température et la durée d'exposition au silane, il
est possible de contrdler la densité et la taille moyenne des nanocristaux de silicium [BAR

2000]. Un exemple de dépdt est présenté sur la figure 92.

&

figure 92 : Image (500%500nm) AFM d'un échantillon de silicium stan-
dard, recouvert d'un oxyde de 1,2nm et de nanocristaux de silicium.

Nous pouvons voir que les nanocristaux sont répartis de fagon aléatoire et qu'ils sont relati-
vement gros (10-12nm de large pour 2-3nm de haut). Les substrats de silicium standard sont,
cependant, dépourvus de centre de nucléation préférentiel, nous avons donc réalisé ce méme

genre de dépdt sur nos surfaces texturées.
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C.1.2 L'épitaxie de Germanium

L'épitaxie de germanium sur du silicium permet la formation de nanostructures avec un mode
de croissance de type Stranski-Krastanov et c'est une technique compatible avec des substrats
de grandes dimensions (200mm de diamétre). La couche de mouillage relaxe a une épaisseur
comprise entre 3 et 5 monocouches, suivant la température du substrat de silicium. Cette re-
laxation conduit alors a la formation de deux types de nanostructures : les domes et les huttes.
Les premiers sont caractérisés par des tailles relativement importantes entre 40 et 100nm éla-
borés entre 450 et 650°C [CHA 2000, SCH 1999, ZHU 1998] alors que les huttes ont, en gé-
néral, des tailles beaucoup plus petites comprises entre 10 et 30nm et sont obtenues pour des
températures du substrat de silicium comprises entre 250 et 450°C [STE 1996, MO 1990,
MAR 2000]. Mis a part la température, la taille de ces nanostructures dépend bien évidem-
ment aussi de la quantité de matiere déposée. Dans notre étude, puisque nous voulons fabri-
quer des nanostructures relativement petites, nous nous sommes placés dans des conditions de

dépots ou la formation des huttes est favorisée, c'est-a-dire entre 250 et 450°C.

C.2. Auto-organisation latérale de nanocristaux de Si

C.2.1 Juste apres le dépot

Juste apres avoir effectué la croissance des nanocristaux de silicium sur des substrats dont
I'angle de torsion est de 5° (I'angle de flexion est non contr6lé), nous avons regardé le dépot

par AFM et avec un MEB (Microscope électronique a balayage) (cf. figure 93). Il est intéres-

sant de voir qu'aucun ordre n'est alors visible entre les nanocristaux.

figure 93 : a) Image AFM (500nm*500nm) du dépot de nanocristaux sur l'échantillon de la figure 86. b)
Image MEB correspondante. Nous pouvons remarquer qu'aucun ordre n'est apparu juste apreés le dépot.
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C.2.2 Apreés un recuit sous vide

Le méme dépdt, sur un substrat auto-organisant collé avec un angle de rotation de 5°, présente
des caractéristiques complétement différentes apres un traitement thermique sous vide dans le
STM. En effet, apres un léger recuit sous vide pour dégazer la surface (200°C pendant une
nuit et 650° pendant une heure), un ordre apparait (cf. figure 94a). En regardant la transfor-
mée de Fourier de cette surface, I'ordre semble étre suivant deux directions (cf. figure 94b).
La premiere viendrait a priori des dislocations par l'intermédiaire des marches atomiques ap-
parues a la surface de I'oxyde mais la deuxieme proviendrait plutdt, a notre avis, d'une géne
stérique entre les nanocristaux lors de la mise en ordre. Il semble donc bien possible d'organi-
ser le dépot de nanostructures par les dislocations d'interfaces. Pour l'instant, I'ordre de ce
dépot est, cependant, beaucoup moins régulier que celui de la surface de 1'oxyde ultra-mince.
Il faudrait, en effet, ajuster précisément la densité de nanocristaux déposés en fonction du pas
de dislocations mixtes et espacer ces dernieres pour ¢liminer I'influence d'une ligne de nano-
cristaux sur une autre. Cependant, dans ce dernier cas, nous n'aurions plus qu'une direction
d'organisation ce qui est beaucoup moins intéressant pour les applications visées. Ce type de
résultat serait bien stir beaucoup plus intéressant si nous pouvions utiliser le réseau bidimen-

sionnel des dislocations vis pour gouverner I'organisation du dépdt dans deux directions.

figure 94 : a) Image STM (2000%2000nm) de nanocristaux de silicium déposés sur l'échantillon de la figure
86 ou le substrat a un angle de torsion de 5°. b) Transformée de Fourier de l'image a. Nous pouvons constater
qu'un ordre est bien apparu dans le dépot de ces nanocristaux. Bien que seules les dislocations puissent pro-
voquer cette organisation, la transformée de Fourier montre deux directions d'organisation. Cette deuxiéme
direction provient probablement de la géne stérique entre les ilots lors de la mise en ordre.

Les conditions de dépot de ces nanocristaux sont, par ailleurs, peut étre a optimiser pour faire

apparaitre cette mise en ordre juste apres la croissance de nanocristaux sans recuit sous vide.
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C.3. Texturation du dépot de Germanium

Nous avons utilis¢ le G.I.S.A.X. pour 1'étude du dépdt de germanium sur un substrat auto-
organisant collé avec un angle de 1° sans désorientation de flexion. Cette expérience a ¢té
réalisée a I'ESRF sur la ligne SUV en collaboration avec 1'équipe de Gilles Renauld du groupe
SP2M/IRS.

Apreés le dépot de 1'équivalent de 3A de Ge, nous avons observé un spectre complétement dif-
férent de celui attendu sur un substrat standard de silicium sur lequel nous aurions aussi dépo-
sé l'équivalent de 3A de Ge. Comme nous pouvons le voir sur la figure 95a, ce spectre se ca-

ractérise par 'apparition de plusieurs pics de diffusion de part et d'autre du faisceau direct.

@)

figure 95 : a) Spectre de GISAXS d'un dépot de 34 de Ge sur un substrat auto-organisant. Ce substrat com-
porte seulement un réseau de dislocations vis dont le pas est de 22nm. La distance entre les pics correspond a
une distance entre centres diffuseurs de 22nm.. b) Spectre GISAXS d'un dépot de 154 de Ge sur le méme
substrat.. Nous avons perdu les pics et retrouvé le spectre d'un dépot de nanostructures désordonnées.

La distance entre ces pics, comme nous l'avons expliqué en annexe III .5 , est caractéristique
de la distance entre les centres diffuseurs. Dans notre cas, cela correspond a un espacement de
22nm ce qui est exactement la distance entre dislocations vis. La présence des autres ordres de
diffusion indique, de plus, une trés bonne périodicit¢ de cet espacement entre centres diffu-
seurs. En tournant 1'échantillon, nous avons aussi vérifi€ que cette périodicité avait bien une
symétrie quatre comme celle du réseau de dislocations vis. Il semble donc indiscutable que ce
sont bien les dislocations de torsion qui sont a l'origine de la présence de ces centres diffu-
seurs périodiques. Mais, il n'est pas sir qu'il s'agisse pour autant de boites quantiques auto-
organisées de germanium. En poursuivant le dépot, cette organisation disparait petit a petit
pour laisser apparaitre aprés le dépot de 1'équivalent de 15A de Ge, un spectre caractéristique
de nanostructures réparties de fagon aléatoire (cf. figure 95b).

Nous n'avons pas de caractérisation en champ proche du premier dépot a 3A. Cette technique

de dépot sous faisceau synchrotron avec l'enregistrement en continu du spectre GISAXS est
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en effet trés lourde a mettre en ceuvre et nous avons préféré connaitre 1'évolution compléte
d'un dépot en fonction de son épaisseur avant de sortir I'échantillon de 1'ultra vide. Ces résul-
tats, trés encourageants et trés récents, sont issus d'une seule expérience difficile a mettre en
ceuvre (dépdt de Ge sous ultra vide et sous faisceau a 1'ESRF), il faut donc faire attention
avant de tirer des conclusions sur l'efficacité des dislocations vis d'interface pour 1'organisa-
tion des nanostructures.

Nous pouvons en effet imaginer différents scénarios pour expliquer ces mesures. Sur un subs-
trat standard, le dépot de 3A de Ge ne provoque pas l'apparition de boites quantiques mais
d'une couche de mouillage. Il est possible, dans notre cas, que les contraintes aient empéché la
formation de cette couche, mais il est aussi possible d'imaginer que cette couche soit texturée.
En effet, avant le dépot, le silicium est recuit pour le dégazer et des pics trés peu intenses sont
apparus sur le spectre GISAXS. Malgré la trés basse température de recuit (<650°C), ces pics
peuvent trés bien étre la signature de la texturation de la surface de ces substrats auto-
organisant. Or, si la surface du silicium présente une modulation au pas de 22nm, la couche
de mouillage va, elle aussi, présenter une structure périodique tous les 22nm. Cela pourrait
alors expliquer les pics de la figure 95a. Ensuite, lors de la formation réelle des boites quanti-
ques, les conditions de dépdts n'ont pas réussi a reproduire cette périodicité et nous obtenons
le dépdt désordonné de la figure 95b. Cependant, cette hypothese est valable seulement si
nous parvenons a expliquer la différence d'intensité entre les pics du substrat vierge et les pics
du premier dépot. La différence de densité €lectronique entre le silicium et le germanium est
certes relativement importante, mais un dépot d'environ 3A de Ge n'est pas suffisant pour
faire une couche de mouillage trés importante. Des simulations sont en fait nécessaires pour
voir si la texturation d'une couche aussi faible peu produire des pics aussi intenses.

Une autre hypothése pourrait étre la diffusion du Ge dans le silicium au niveau de chaque
dislocation. Le signal du silicium avant le dépdt pourrait en effet provenir de la différence de
densité électronique au niveau des dislocations. Cette différence, amplifiée par la présence de
germanium au ceeur des dislocations, pourrait alors produire les pics intenses de la figure 95a.
Le coefficient de diffusion de germanium au-dessous de 500° est cependant extrémement fai-
ble (<10 nm/s). Il pourrait cependant exister une amplification de cette diffusion due a la
présence du champ de contrainte des dislocations. Dans cette hypothese, il faut aussi vérifier
que le saut de densité électronique engendré et le volume de mati¢re mis en jeu sont suffisants
pour produire des pics aussi importants.

Quoiqu'il en soit, ces résultats prouvent que le dépot sur la surface de ces films ultra-minces
de silicium réagit a la présence des dislocations vis sous jacentes et reproduit leur périodicité.

Il faut maintenant trouver les conditions opératoires adéquates pour réaliser de maniére repro-
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ductible la nucléation de boites quantiques organisées et les observer en AFM, en STM ou

avec une autre technique de microscopie adaptée.

Nous avons donc réussi a organiser le dépot de nanocristaux de silicium. Pour l'instant cette
organisation a été mise en évidence seulement sur des substrats ou l'angle de torsion est de
5°. Seules les dislocations de flexion sont alors suffisamment espacées pour provogquer une
modulation importante. Mais, au vu des résultats obtenus lors des recuits sous vide avec les
substrats faiblement auto-organisant, il est envisageable d'utiliser les dislocations vis pour
I'organisation de ces nanocristaux de silicium. Lors du dépdt de germanium sur un substrat
auto-organisant qui ne présente que des dislocations vis, le spectre de G.1.S.A.X. a claire-
ment montré I'apparition d'une structure périodique a la surface du film ultra-mince de sili-
cium. Quelle que soit l'origine de cette structure, elle apparait seulement lors du dépét de
germanium et possede la symétrie et la périodicité du réseau de dislocations vis. Nous avons
donc mis en évidence que les dislocations vis pouvaient influencer le dépdt d'un autre maté-
riau a la surface de nos substrats auto-organisant. Il est donc tout a fait envisageable d'es-
pérer pouvoir maitriser prochainement leur champ de contraintes pour I'organisation bidirec-

tionnelle du dépot de nanostructures.

D. Conclusion

Ces différentes techniques de caractérisation nous ont permis d'obtenir des informations a
différentes échelles sur ces substrats auto-organisant. Nous avons tout d'abord pu vérifier la
qualit¢ de l'interface de collage avec la présence des réseaux de dislocations attendus, 1'ab-
sence de précipités aux angles de torsion qui nous intéressent dans cette étude (y <6°) et la
possibilité d'obtenir une interface de collage dépourvue de dislocations mixtes tout en ayant
une excellente maitrise des angles de torsion. Nous avons trouvé des solutions a un certain
nombre de problémes comme la non-rectitude des dislocations de flexion ainsi qu'aux mou-
vements du joint de grains constatés aprés un amincissement par oxydation sacrificielle. Nous
obtenons en effet des films ultra-minces de silicium dont I'épaisseur est trés bien contrdlée et
inférieure a 10nm avec une interface de collage intacte quels que soient les angles de torsion

et de flexion.
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Nous avons pu, d'ores et déja avec certains substrats auto-organisant, mettre en évidence 1'in-
fluence des dislocations a la surface des films ultra-minces de silicium. Nous avons en effet
montré que la surface de ces substrats auto-organisant pouvait se texturer en reflétant non
seulement la périodicité des dislocations mixtes mais aussi celle des dislocations vis.

Pour les dislocations mixtes, nous avons méme montré la possibilité de les utiliser pour 1'or-
ganisation du dépot de nanocristaux de silicium. Et, en ce qui concerne 1'utilisation des dislo-
cations vis, une premicre expérience de croissance de boites quantiques de germanium semble
prouver que ces dislocations ont une influence sur le déroulement du dép6t en faisant apparai-
tre un ordre périodique a la surface des substrats auto-organisant. D'autres expériences doi-
vent étre effectuées pour savoir si cet ordre provient effectivement de 1'organisation de boites
quantiques et en particulier définir les conditions optimales de dépots. Mais il est clair que
nous disposons maintenant de deux types différents de substrats : des substrats a 5° si nous
voulons utiliser les dislocations mixtes ou des substrats sans flexion dont la torsion est entre 0
et 1° pour n'utiliser que les dislocations vis.

Différentes études doivent aussi €tre poursuivies. Les simulations des spectres de diffraction
des rayons X en incidence rasante le long de qx/q, sont en effet trés intéressantes pour déter-
miner l'allure et l'intensité précise des champs de contrainte développés par les différents ty-
pes de dislocations.

Toutes les techniques de caractérisation que nous avons utilisées sont indispensables a 1'étude
et a la fabrication de ce nouveau type de substrat. Mais, si I'auto-organisation des nanostructu-
res s'avere efficace, un autre domaine de caractérisation devra étre abordé si nous souhaitons
réaliser des dispositifs électroniques fonctionnels : la caractérisation électrique. Il faudra en
effet s'assurer que le réseau de dislocations enterrées ne constitue pas un obstacle majeur au

fonctionnement des dispositifs que nous aurons auto-organisé€s.
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Annexe Ill .1 : La M.E.T.

La microscopie électronique a transmission (MET) est la technique de choix pour I'é¢tude de
ce type de substrat auto-organisant. Sa résolution lui permet en effet de visualiser directement
les réseaux de dislocations de l'interface de collage. Il est ainsi possible de caractériser tres
facilement leur pas, leur direction et la régularit¢ de l'espacement entre dislocations. C'est
aussi une technique qui peut donner la structure de chaque dislocation et renseigner sur la
présence et la nature de précipités ou d'impuretés. Il est également possible d'avoir une bonne
idée de la qualité cristalline des films ultra-minces et de leur épaisseur réelle. La MET fournit
une caractérisation de l'interface de collage, certes extrémement locale (de 100nm” a quelques
um?), mais surtout, extrémement riche, précise et visuelle. Cette étude MET a été réalisée en
collaboration étroite avec Karine Rousseau dans le laboratoire ME (Microscopie Electroni-
que) du Département de Recherche Fondamentale sur la Matiére Condensée du CEA de Gre-
noble. Cette collaboration a permis la réalisation d'échantillons pertinents grace auxquels nous
avons pu caractériser ces nouveaux substrats auto-organisant au cours des différentes étapes
de leur fabrication et en fonction de différents paramétres tels que les angles de collage, le
type de silicium utilis¢ (CZ ou FZ), etc...

Nous n'aborderons que tres succinctement la théorie de la MET et la préparation des échantil-
lons d'observation qui sont décrites de fagon plus exhaustive par Rousseau [ROU 2001] ou

dans des ouvrages généraux de MET [CNR 1981].

Le principe :

Le principe de la microscopie électronique consiste a observer un matériau avec un faisceau
d'¢lectrons. L'énergie de ces derniers (100-400keV) fait que leur longueur d'onde est extré-
mement courte (0,0037nm pour 300keV) et, si les caractéristiques optiques du microscope
sont adéquates, cette technique permet alors de "voir"” les colonnes atomiques avec une réso-
lution de l'ordre de 0,2nm. Elle est donc tres bien adaptée a la visualisation des défauts cristal-
lins que sont les dislocations.

Les ¢lectrons sont produits par un filament chauffé et sont accélérés par une tension de quel-
ques centaines de kilovolts a l'intérieur de la colonne du microscope. L'optique électronique
est "similaire" a l'optique lumineuse. En effet, le microscope possede des lentilles condenseur
qui permettent de focaliser les €lectrons sur l'objet a analyser, une lentille objectif qui permet

de faire une premiere image et des lentilles de projection qui permettent 1'agrandissement de
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cette image. On peut ainsi obtenir une image mais aussi un diagramme de diffraction suivant
les réglages de cette optique €lectronique. Avec l'utilisation des diaphragmes de contraste, des
diaphragmes de sélection d'aire, et la possibilité d'inclinaison du faisceau d'é¢lectron, la MET
présente d'immenses possibilités pour déterminer la structure cristalline des échantillons ainsi
que leurs défauts.

I1 est naturellement nécessaire que les €lectrons traversent le matériau que 1'on souhaite ob-
server. Mis a part les problémes de stabilit¢ du matériau sous cette irradiation, c'est une des
principales contraintes de cette microscopie. La diffusion inélastique des électrons limite en
effet trés fortement 1'épaisseur de la zone observée (environ 100nm pour les éléments lourds
et Ium pour les éléments 1égers). Il est donc nécessaire d'amincir les échantillons pour obtenir

une zone d'observation compatible avec cette transmission €lectronique tres faible.

Préparation des échantillons :

Les deux types d'observation les plus couramment utilisées sont les vues planes, ou 'axe d'ob-
servation est perpendiculaire a l'interface observée, et les vues en coupe, ou l'axe est parallele

a l'interface.

Les vues planes :

Les échantillons se présentent sous la forme de plaquettes de silicium de 520um d'épaisseur,
recouvertes d'un film de seulement 10-100nm. Etant donnée 1'épaisseur de ce film, il n'est pas
nécessaire de développer une technique spéciale de préparation des vues planes. Des carrés
d'un centimétre de c6té sont découpés dans les plaquettes, ils sont polis jusqu'a une €épaisseur
de 100-150um et une carotteuse en préléve un disque de 3mm de diametre que 1'on désoxyde
avec une solution de HF. Ce disque est alors coll¢ avec de la cire sur un support pour protéger
la face avant (coté film mince) et une partie de la face arricre. Une attaque chimique
HNOs3/HF permet ensuite de percer dans le disque de silicium un petit trou de moins d'un mil-

limétre. Le bord de ce trou est alors assez fin pour étre transparent au faisceau d'é¢lectrons.

Les vues en coupe :

La premicere étape de préparation, pour une vue en coupe de ce type d'échantillon, consiste a
orienter grossierement et a découper dans les plaquettes des substrats auto-organisant deux
lamelles de moins d'un millimetre de large et de 3mm de long suivant l'axe cristallographique
voulu. Une fois collées face a face, ces deux lamelles, polies suivant leur largeur jusqu'a une

¢épaisseur d'environ 50-30um, forment une fine lame qui est alors collée sur une rondelle.
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Cette rondelle s'insérera ensuite dans le porte échantillon du microscope. L'amincissement
final est réalisé par un faisceau d'ions argon accélérés a quelques keV. Ce faisceau abrase la
lame mince en son centre jusqu'a ce qu'elle soit percée et c'est sur le bord de ce trou que se
fera 1'observation. Si les deux lamelles qui constituent la lame mince proviennent de deux
¢échantillons différents, il est alors possible de faire deux observations avec une seule prépara-

tion d'échantillon.

Formation des images :

Les techniques d'imagerie d'un matériau dépendent en général de son état cristallographique.
Pour un matériau amorphe, seule la différence de phase subie par les €lectrons au travers de
I'échantillon va permettre de créer une image. Le "contraste de phase"” de cette image dépend
alors de la variation d'indice de réfraction des matériaux traversés. Dans le cas d'un matériau
cristallin, c'est le phénomene de diffraction du faisceau cohérent d'électrons sur les plans cris-
tallographiques qui va en général étre utilisé pour former I'image. Les directions des faisceaux
diffractés sont données par la loi de Bragg : | =2dsin(q) ou | est la longueur d'onde des élec-
trons, d, la distance interréticulaire, et ( 1'angle de Bragg. Nous allons maintenant introduire

deux modes d'imagerie que nous utiliserons pour caractériser les substrats auto-organisant.

Le mode "deux ondes"

C'est le mode le plus couramment utilisé en microscopie conventionnelle. Il consiste a placer
I'échantillon de facon a ce qu'une seule famille de plans cristallographiques soit en position de
Bragg. On est alors en condition dynamique a deux ondes car seul le faisceau transmis et le
faisceau diffracté ont une intensité significative. Pour former une image, il faut sélectionner, a
l'aide d'un diaphragme, I'un des deux faisceaux. Si c'est le faisceau transmis qui est utilisé, les
zones claires de 1'image proviennent des électrons qui n'ont pas interagi avec le cristal alors
que les zones sombres correspondent a des plans qui ont diffracté le faisceau d'électrons. On
travaille alors en "champ clair". Une image en "champ sombre" est obtenue en sélectionnant

le faisceau diffracté et le contraste de 1'image est alors inversé.

Le mode "faisceau faible"

Cette technique d'observation est presque identique a la précédente. Mais, au lieu de placer le
cristal en position de Bragg pour un des vecteurs du réseau réciproque (habituellement nom-

mé g), il est légerement écarté de la position de diffraction choisie. Le faisceau d'électrons

diffracte donc non plus sur les plans réticulaires choisis, mais sur une portion déformée de ces
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plans. Cette technique permet de visualiser trés finement la déformation des plans cristallins
et donc les défauts cristallographiques comme par exemple les dislocations. Cependant, le
volume diffractant étant relativement faible, l'intensité du faisceau diffracté est trés faible.
Une image en champ clair sera ainsi tres intense avec des zones sombres tres peu contrastées
et trés peu étendues. Ce mode est donc presque exclusivement utilisé en champ sombre ou le
contraste des défauts cristallins est alors maximum. En effet, sur un fond noir, des zones lu-
mineuse, méme peu contrastées, se détachent plus nettement que des zones sombres sur un
fond clair et intense. Appliqué a nos substrats auto-organisant, le mode "deux ondes" classi-
que permet de visualiser tres facilement les dislocations d'interface. Cependant, leur largeur
apparente est alors extrémement importante (parfois supérieure & 20nm). Le champ de défor-
mation ¢lastique s'étend en effet treés loin du cceur de la dislocation. C'est pour cela qu'il est
nécessaire d'utiliser le mode "faisceau faible", en champ sombre, pour ne sélectionner qu'une
partie des plans déformés, proches du cceur de la dislocation. L'image de cette derniére s'af-

fine alors et le contraste obtenu montre précisément la position du défaut cristallin.

La microscopie a haute résolution

La microscopie électronique a haute résolution permet de faire une image de la structure des
matériaux a 1'échelle atomique. Le principe de cette méthode est fondamentalement différent
des techniques de microscopie conventionnelle, I'échantillon est en effet orienté¢ de maniére a
ce qu'une direction cristallographique simple du cristal soit paralleéle au faisceau d'électrons
incidents. Dans ce cas, le diagramme de diffraction comprend alors un ensemble de faisceaux
diffractés et c'est I'interférence entre les faisceaux sélectionnés, par le diaphragme d'objectif,
qui donne a l'image a haute résolution le contraste "point noir / point blanc". De ce contraste
nous pouvons déduire les positions atomiques de la structure cristalline du matériau observé

en effectuant les simulations d'images adéquates.

Application aux substrats auto-organisant :

Avec ces différents modes d'imagerie, il est possible de visualiser les dislocations de l'inter-
face de collage. En choisissant le vecteur du réseau réciproque ( g ) autour duquel seront sé-
lectionnés les €lectrons diffractés, il est méme possible de faire apparaitre les différents types
de dislocations en méme temps ou séparément (cf. figure 96) suivant les conditions d'extinc-

tion qui dépendent du vecteur du réseau réciproque choisi et du vecteur de Burgers des

dislocations observées [BEN 1996, ROU 2001].
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figure 96 : Observation d'un méme échantillon en changeant les conditions d'imagerie (la tache de diffrac-
tion sélectionnée). 1l est possible de visualiser, a), seulement une famille de dislocations vis ou b), les deux
familles de dislocations vis en méme temps. Nous pouvons remarquer que les dislocations mixtes sont tou-
Jjours visibles a cause du décalage qu'elles imposent a chaque dislocation vis et parce qu'il n'y a pas de condi-
tion d'extinction pour les vecteurs de diffraction choisis ici. L'angle de torsion est ici d'environ 3°.

La microscopie a haute résolution, quant a elle, permet de regarder la structure méme des
films ultra-minces de silicium et de l'interface de collage. C'est avec cette technique d'image-
rie que sont faites, en général, toutes les vues en coupe de ce manuscrit comme celle de la
figure 97 ou nous pouvons nettement distinguer les différentes colonnes atomiques du film
ultra-mince et du substrat ce qui témoigne de la bonne cristallinité¢ du film et de la parfaite
reconstruction de l'interface. Nous distinguons aussi la structure des dislocations vis disso-

ciées de ce substrat auto-organisant dont I'angle de torsion est égal a 0,44°.

. Colonnes atomiques

St AN | ultra—mlncewxjﬁ’%ﬁf s
Snm s

Dislocations vis dissociées Substrat

figure 97 : Vue en coupe utilisant la microscopie électronique a haute résolution d'un substrat auto-
organisant ou l'angle de torsion est de 0,44°. Nous voyons trés clairement les différentes colonnes atomiques
du film ultra-mince, du substrat et la structure des dislocations vis dissociées séparées d'environ 50nm.
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Annexe IIl .2 : Les rayons X en réflectivite

Nous avons utilis¢ différentes techniques de rayons X pour caractériser ce nouveau type de
substrat auto-organisant. Comme pour la microscopie électronique, les rayons X ont en effet
une longueur d'onde suffisamment petite pour pouvoir détecter le champ de déplacement in-
duit par la présence des réseaux de dislocations ou pour nous donner des renseignements
(épaisseur, rugosité, cristallinité...) sur ces films dont 1'épaisseur est extrémement faible.
Contrairement a la MET, cette méthode de caractérisation n'est pas locale. Elle fournit des
informations globales sur les réseaux de dislocations comme leur forme, leur étendue et leur
régularité sur une grande échelle, ce qui est trés intéressant pour caractériser I'homogénéité de
l'interface de collage.

Pour cette étude, nous avons utilisé deux techniques différentes. La premicre utilise le prin-
cipe de réflexions multiples et d'interférences constructives ou destructives des faisceaux ré-
fléchis sur les différentes couches des échantillons, c'est la technique de réflectivité (XRR, X-
ray Reflectivity). La deuxieme technique utilise, comme la microscopie €lectronique, le phé-
nomene de diffraction et analyse les intensités diffractées autour des pics de Bragg choisis,
c'est la technique G.I.X.R.D. (Grazing Incidence X-ray Diffraction) qui n'est pas décrite dans
cette annexe mais au paragraphe A.5.1 du chapitre III. Ces deux techniques utilisent une
configuration tres particuliere : "l'incidence rasante", ce qui leur permet d'étre sensibles au

film ultra mince ou a la surface de ce film.

L'incidence rasante :

Cette configuration particuliere en incidence rasante permet d'augmenter le rapport entre 1'in-
tensité venant de la couche de surface et l'intensité venant du substrat. En géométrie tres ra-
sante, le faisceau de rayons X ne pénétre en effet que sur quelques couches atomiques a l'inté-
rieur du matériau, c'est donc la configuration idéale pour I'étude des films minces ou des sur-
faces. La longueur de pénétration des rayons X a l'intérieur d'un matériau, définie comme
¢tant la longueur a laquelle 'intensité du faisceau incident, I, est atténuée d'un facteur 1/e par

rapport a sa valeur initial I, est donnée par la formule [GIB 1999] :

=%(¢¢az-zd)z+4bz-a2+zd)“

| est la longueur d'onde des rayons X, a l'angle d'incidence du faisceau et d, b les parties réelles et
imaginaires de l'indice du matériau (n= 1-d+ib).
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figure 98 : Longueur de pénétration dans le silicium pour un rayonnement CuKa (1 =0,154nm;
E=8keV). L'indice du silicium est : n=1-7,601.1 0%+ *1,727.1 0. L 'angle critique a. est de 0,223°.

Du fait de la valeur de I'indice des matériaux tres 1égerement inférieur a 1, il apparait a l'inter-
face air-matériau un angle critique en dessous duquel les rayons X pénétrent extrémement peu
dans le matériau. Ainsi en utilisant la configuration en incidence rasante, l'intensité des fais-
ceaux de rayons X provient principalement du film ou de la surface sans étre noyée par le
signal du substrat. En travaillant autour de cet angle critique, il est possible d'avoir des infor-
mations provenant de régions plus ou moins €loignées de la surface. Dans le cas du silicium

(cf. figure 98), cet angle critique vaut 0,223° (a 8keV | =0,154nm).

La réflectivité X :

La réflectivité utilise le principe de réflexions multiples et d'interférences constructives ou
destructives des faisceaux réfléchis sur les différentes couches présentes a la surface des subs-
trats. Comme décrit par Daillant et Gibaud [GIB 1999], avec les mémes considérations qu'en
optique classique, il est possible de calculer le coefficient de réflexion en fonction de 1'inci-
dence du faisceau incident. Dans le cas d'une couche sur un substrat, avec les équations de
Maxwell et les relations de Fresnel, on obtient l'expression suivante pour la réflectivité

R(k,)=I/Iy (en négligeant I'absorption) :

R(k ):L_ 7”02,1+7’1?2+2’”(),1’”1,2C05(2k22,1t)
I, 1+’”02,1’”1,22+2”0,1’”1,2COS(2kzz,lt)

1 est l'intensité réfléchie, I, l'intensité incidente (cf. figure 99), ry,; est le coefficient de réflexion de la
surface, r;;, le coefficient de réflexion de l'interface, k, la projection du vecteur d'onde incident (k)
sur l'axe 7 (k=ksin(a)), k,; la projection du vecteur d'onde 1 (k;) sur l'axe z (k,;=ksin(a,) et t
l'épaisseur du film.
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I1 est possible de généraliser cette formule pour n couches dans le cadre de la théorie cinéma-
tique. Les hypothéses de cette théorie sont de négliger les réflexions multiples a l'intérieur de
I'échantillon, l'effet de réfraction (a;=a) et de considérer que les coefficients de réflexion sont
proportionnels a la différence de densité €lectronique des deux matériaux adjacents.

2
R(kz):IL:M

TR

4 -ik:Z .,
a(rj+l'rj)e 7
j=0

I l'intensité réfléchie, 1, l'intensité incidente, r, est le rayon classique de l'électron, k, la projection
du vecteur d'onde sur l'axe z, 1 ; la densité électronique de la couche j et Z; la cote de l'interface j
(Z;11-Z; représente l'épaisseur de la couche j+1).

La présence des termes en cosinus ou en exponentielle complexe montre que la courbe de
réflectivité va présenter des oscillations dont la période va dépendre de I'angle d'incidence, de
I'épaisseur du film, de la longueur d'onde du faisceau de rayons X et des indices des matériaux
traversés (les coefficients de réflexion en dépendent). En simulant les courbes expérimentales
ou seul I'angle d'incidence varie, nous pouvons donc calculer 1'épaisseur du film de la struc-
ture. En fait, en utilisant un formalisme de matrice de transfert (ce qui revient a utiliser la
théorie dynamique des rayons X), il est aussi possible de tenir compte de la rugosité de cha-
que interface dans la simulation des courbes expérimentales. Les avantages de ces simulations
plus complétes ont été illustrés dans les articles d'Eymery et al. [EYM 1999, EYM 2001] dans
le cadre du collage hydrophobe et hydrophile de deux cristaux de silicium. Afin de reproduire
correctement les courbes expérimentales relatives aux films de silicium des substrats auto-
organisant, nous avons dii modéliser la structure mesurée par un empilement de trois cou-
ches : une couche d'interface, un film de silicium et une couche d'oxyde natif (cf. figure 69).
Cette couche d'interface représente le changement de densité électronique, par rapport au sili-
cium, induit par l'interface de collage. Ce changement résulte a la fois des défauts d'interface,
s'ils existent, et de la présence méme des dislocations. C'est grace a cette couche que nous
pouvons avoir des informations sur le film de silicium. Sans elle, il n'y aurait pas de diffé-
rence d'indice optique entre le film et son substrat, donc, pas d'interface sur laquelle le fais-
ceau puisse se réfléchir et provoquer des interférences avec 1'onde incidente. Sa présence va
donc déterminer la modulation ou non du signal réfléchi et, en conséquence, la possibilité
d'extraire ou non des informations (d'épaisseur et d'indice) sur le film transféré. Pour simuler
les courbes expérimentales, nous avons utilisé¢ la formule suivante [EYM 1999] avec un mo-

dele a 3 couches sur un substrat :
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2
4 p 0) rz, +2r ., Dr Siazcos(kzt&.oz)- 4r Sl,ozDr a-sin(kztci/2)sin(sz)+e(kz)]

Si0,

R(le)=——2L

oit, T=tg g, +,, D =0 =T, D =rg -1, k=4psin(@)/l et

e(k:)=Dr 2,, +4Dr  sin(k.t, /2)Dr  sin(k:t, /2)- Dr o sin(k(t, +1, /2))]

" représente la couche d'interface, T est l'épaisseur totale des couches; pour le reste ce sont les
mémes abréviations que précédemment.

Cette formulation ne tient pas compte de la rugosité, mais elle présente I'avantage de bien
séparer les différents termes qui vont influencer la courbe de réflectivité. Le premier terme en
r sio2 est constant et va donner une décroissance générale du signal avec le terme en k,*. Dans
les représentations graphiques, on multiplie d'ailleurs souvent R(k,)=I/I, par k,* pour éliminer
cette décroissance générale et ainsi permettre de visualiser plus facilement les modulations de
R(kz). Le deuxieme terme correspond a une modulation avec grande période de la courbe de
réflectivité correspondant a une épaisseur tres faible de la couche d'oxyde. C'est seulement
dans le troisiéme terme qu'intervient 1'épaisseur du film de silicium au travers de 1'épaisseur
totale T. Il est d'ailleurs tres intéressant de noter que 1'amplitude des modulations de ce troi-
sieéme terme est pondérée par la différence de densité entre le silicium et la couche d'interface
grace a Dr gsin(k,t.i/2). Cette pondération est d'ailleurs périodique avec une longueur d'onde
qui dépend de t.; (4p/t.i). Donc, si Dr . est nulle, la courbe de réflectivité ne présentera pas

d'oscillation provoquée par le film de silicium.

I Air ou vide

Couche \/{ .1 io litt

11,2

Substrat

figure 99 : Schéma de principe de la réflectivité. Le
faisceau de rayons X est en incidence rasante par rap-
port a la surface (les angles sont trés exagérés par
rapport a la situation expérimentale).
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Annexe Ill .3 : Le S.T.M.

Le STM (Scanning Tunneling Microscopy) est une technique de microscopie dite a champ
proche. Comme beaucoup de ces techniques de microscopie, elle est basée sur le balayage
sans contact d'une pointe extrémement fine au-dessus d'une surface. En premiere approxima-
tion, elle permet de visualiser la topographie des surfaces balayées. L'originalité de cette tech-
nique repose sur la mesure et le contréle d'un courant tunnel entre la pointe et la surface. Pour
sa mise en ceuvre, il est nécessaire de disposer d'une pointe métallique avec un rayon de cour-
bure suffisamment faible (entre 20 et 100nm). Le courant tunnel peut ainsi se localiser en un
seul endroit de la pointe. Il est aussi nécessaire que la surface soit conductrice pour que le
courant puisse s'établir. Lorsque la pointe est trés proche la surface, nous avons alors deux
matériaux conducteurs séparés par une barriere de potentiel formée par 1'air ou le vide qui les
sépare (cf. figure 100a et b). Avec l'application d'une tension, un courant tunnel peut alors
traverser la barriere en transportant des charges d'une surface conductrice a 1'autre comme

nous pouvons le voir sur la figure 100d.

Conduction E; de la pointe
_ tunnel Pa%
Erde la surface E¢ de la pointe
E; de la surface )Y
Barriére de Barriére de
potentiel potentiel
a) DV=0 c) DIt 0
Pointe Pointe
Conduction
tunnel
Surface Surface
b) DV=0 d) DI 0

figure 100 : Schéma de principe du STM. a) et b), la pointe et la surface sont au méme potentiel. Les énergie
de Fermi (Ey sont au méme niveau de part et d'autre de la barriére de potentiel et il n'y a pas de courant
tunnel. c) et d), on applique un potentiel DV entre la pointe et la surface (potentiel négatif a la pointe), les
énergies de Fermi se décalent. Si la barriére est suffisamment fine, un courant tunnel peut alors s'établir
entre la pointe et la surface.



162 Chapitre Il : Etude structurale des substrats auto-organisant

Une fois établi, ce courant tunnel va étre un outil de contrdle extrémement précis de la dis-
tance pointe-surface. Son intensité varie en effet exponentiellement avec 1'épaisseur de la bar-

riere de potentiel :

22m i sH 2

I»eDVT st po 7 2

ot m et e sont la masse et la charge de l'électron, DV le potentiel appliqué entre la pointe et la sur-
face, 1 s et 1 , les densités d'états de la surface et de la pointe, | ; et | , les travaux de sortie pour les
électrons de la surface et de la pointe et 7 la distance pointe-surface ( ou l'épaisseur de la barriére).
Cette formule est valable si on suppose les densités d'états constantes autour de l'énergie de Fermi, et
si le produit |eDV) est trés inférieur aux travaux de sortie | et ] ,.

La mesure des variations du courant, & DV fix¢, nous renseigne sur les variations de la dis-
tance pointe-surface lors du balayage de cette dernicre. Si la pointe est a une altitude cons-
tante, nous aurons alors acces a la topographie de la surface. Cependant, pour ne pas perdre le
courant tunnel ou ne pas toucher la surface avec la pointe, il faut garder la distance pointe-
surface constante. En chaque point du balayage, cette distance est alors ajustée pour revenir a
une valeur de consigne et ainsi garder l'intensité du courant tunnel constante. Ce sont les en-
registrements de ces déplacements verticaux de la pointe pendant le balayage qui vont donner
les variations de hauteur de la surface. Il est ainsi possible de reconstruire, point par point,
l'image de la topographie de la surface balayée. Toutefois, ce n'est pas exactement la topogra-
phie de la surface que nous allons mesurer ainsi. En effet, d'apres la formule ci-dessus, les
variations de courant ne dépendent que des variations de la distance pointe-surface a condition
que les travaux de sortie de la pointe et de la surface soient constants. Si la densité électroni-
que de surface change avec la présence d'un défaut, d'un précipité ou d'un atome de dopant
par exemple, le travail de sortie va étre localement modifié et l'intensité du courant va changer
bien que la distance pointe-surface soit restée constante. Les images a différentes tensions
peuvent permettent de déconvoluer les contributions électroniques et topographiques mais,
pour ce cas, il est souvent intéressant de vérifier la topographie par une autre méthode de mi-

croscopie en champs proche comme I'AFM (Atomic Force Microscopy) (cf. annexe III .4 ).
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Annexe III .4 : L'A.F.M.

Pour cette technique de microscopies en champ proche, c'est la force entre les atomes d'une
pointe, la plus fine possible, et les atomes d'une surface qui va servir de sonde locale pour
caractériser cette derni¢re. Cette force peut avoir diverses origines. La plus couramment utili-
sée est la force de Van Der Waals. C'est en effet une force qui apparait toujours entre deux
atomes quels qu'ils soient. Elle trouve son origine dans 1'auto-polarisation (la déformation) des
nuages ¢lectroniques des deux atomes lorsqu'ils se rapprochent. Cette polarisation induite
génere deux dipoles électrostatiques de sens opposés qui se repoussent et qui créent ainsi la
force de Van Der Waals. Il est aussi possible d'utiliser une force magnétique comme sonde
locale. En effet, si la pointe est aimantée ou constituée d'un matériau magnétique, les champs
magnétiques locaux d'une surface vont créer une force mesurable (c'est la technique MFM,
microscopie a force magnétique). La pointe peut également &tre métallisée pour étudier la
résistance d'une surface ou faire des mesures de capacité. Dans ces deux derniers cas, cela
reste de I'AFM en ce qui concerne le guidage vertical de la pointe et & la mesure topographi-
que vient simplement s'ajouter une mesure é€lectrique. Dans tous les cas, il faut mesurer la
force qui existe entre la pointe et la surface a étudier. Pour cela, la pointe est solidaire d'un

cantilever (cf. figure 101).

Photodiode

Diode laser

Cantilever avec
| sa pointe

¥~ Echantillon
Céramiques (x,y,z)
piézoélectrique

Y

figure 101 : Schéma de principe de 'AFM. La déflexion du cantilever est détec-
tée par les photodiodes et une boucle de rétroaction agit sur les céramiques pie-
zoélectriques pour revenir a une distance pointe-surface nominale.

Lors d'un balayage, les forces entre la pointe et la surface modifient la déflexion du cantilever
ou son amplitude d'oscillation suivant le type d'imagerie utilisé. Ce sont donc ces variations
de déflexion ou d'amplitude d'oscillation qu'il faut détecter. En pratique, un faisceau laser est
focalis¢ au-dessus de la pointe sur le cantilever, la lumicre réfléchie est détectée au niveau
d'une photodiode divisée en deux cadrans identiques A et B (cf. figure 101). Suivant la dé-

flexion du cantilever, la différence entre les signaux détectés A et B sera caractéristique de la
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variation en hauteur de la surface a observer. Une boucle de rétroaction agit alors en consé-
quence en modifiant la hauteur de la surface ou de la pointe pour revenir a une déflexion ou
une amplitude d'oscillation du cantilever nominale.

Lors du balayage de 1'échantillon, si I'on détecte la déflexion du cantilever, on dit que I'AFM
travaille en mode "Contact”. Ce mode est le plus simple & mettre en ceuvre mais il présente
deux inconvénients. Premiérement, la pointe étant en général trés proche de la surface, de
nombreux contacts I'endommagent trés rapidement. Il est aussi trés difficile, avec le mode
contact, de voir des structures qui sont peu liées a la surface. En effet, lorsque la pointe appro-
che de ces derniéres, il arrive qu'elle les déplace jusqu'au bord de la zone de balayage. Pour
s'affranchir de ces inconvénients, il est possible d'utiliser le mode "tapping”. Dans ce mode, le
cantilever oscille en permanence a une certaine fréquence (environ 300kHz) fixée au départ
en fonction de la fréquence de résonance du cantilever. Ce sont les variations d'amplitude des
oscillations de la pointe, lorsque celle-ci approche de la surface, qui sont utilisées pour contrd-
ler la distance pointe-surface. Ce mode de travail permet de maintenir la pointe plus loin de la
surface que dans le mode contact et de limiter 1'influence du balayage sur la position de struc-
tures faiblement accrochées a la surface. Nous avons choisi d'utiliser ce mode de travail pour
perturber le moins possible les surfaces a caractériser.

Dans notre cas, 1'échantillon est monté sur un porte échantillon qui peut étre déplacé en x, y et
z par des céramiques pi€zo-¢lectriques. Au cours d'un balayage en x et y, en chaque point de
la surface (512 points en x et 512 points en y), on mesure le signal et on approche ou ¢loigne
la surface en conséquence pour revenir a une déflexion ou une oscillation de consigne. Le
déplacement vertical qui a été nécessaire est alors enregistré et, point par point, on peut re-
construire 1'image de la topographie de la surface. En fait, en chaque point, on a acces a deux
informations. La premiere est la tension que 1'on applique a la céramique piézoélectrique pour
garder la distance pointe-surface constante car elle est directement liée a la hauteur de la sur-
face par rapport a un plan quelconque de référence. L'image obtenue est alors appelée "image
en hauteur". L'autre information est la variation de la tension que 1'on doit appliquer pour gar-
der la distance constante. L'image que I'on obtient avec cette mesure est en faite la dérivée de
I'image précédente. Elle est appelée "image en amplitude”. En pratique, ces deux images se
ressemblent beaucoup mais la deuxiéme permet, par exemple, de s'affranchir des hauteurs
relatives de différentes parties d'une surface pour mieux faire ressortir les variations de hau-
teur a l'intérieur de chaque domaine. Dans notre étude, les images en "amplitude" n'apportent
pas beaucoup de renseignements supplémentaires, nous nous contenterons donc de présenter

des images en "hauteur".
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Annexe Ill .5 : Le G.1.S.A.X..

Le G.I.S.A.X.S. (Grazing Incidence Small Angle X-ray Scattering) permet de caractériser, a
1'échelle mésoscopique, la morphologie de la surface des films ultra-minces aprés un traite-
ment thermique ou lors d'un dépo6t de nanostructures. Cette technique consiste a étudier les
rayons X diffusés par des hétérogénéités de surface autour du faisceau direct réfléchi. Ces
hétérogénéités sont en fait des variations de la densité électronique de la surface (rugosité,
dépot, précipités). L'analyse de cette diffusion donne des informations sur les caractéristiques
et la morphologie de ces centres diffuseurs. En effet, si ces centres ont une certaine homogé-
néité de taille, une forme particuliere ou, par exemple, une répartition spatiale périodique, la
répartition de l'intensité diffusée présentera des structures particulieres. La figure 102 montre
le parcours des rayons X quand l'angle d'incidence est égal a I'angle critique a.. L'angle de
réfraction est alors nul et le faisceau réfracté se propage parallélement a la surface de I'échan-
tillon tandis que l'intensité transmise I; est augmentée de fagon significative. Cette propaga-
tion trés particuliere des rayons X lorsque l'incidence est a l'angle critique est détaillée par

Daillant et Gibaud [GIB 1999] ou par Dabonneau [DAB 1992].

Substrat

figure 102 : Parcours typique du faisceau de rayons X dans une expérience de GISAXS ou l'angle d'incidence
est égal a l'angle critique. Sur le détecteur bidimensionnel, a titre d'exemple, nous avons représenté le spectre
de diffusion d'une particule sphérique déposée sur une surface plane.

A titre d'exemple (cf. figure 102), dans le plan d'enregistrement d'un détecteur bidimensionnel
yz, nous avons représenté une tache circulaire qui rend compte de la diffusion isotrope d'une
seule particule sphérique. R est I'impact du faisceau réfléchi I; et O celui du faisceau transmis
I;; O est donc l'origine angulaire de la figure de diffusion. Il est également intéressant de noter

que seule la moitié supérieure de la figure de diffusion est mesurable. La moiti¢ inférieure est
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en effet masquée par le substrat. Il ne faut pas oublier non plus qu'un cache doit étre placé
selon l'axe z'z de fagon a masquer les faisceaux directs et transmis ainsi que la réflexion im-
portante donnée par le faisceau réfléchi en R. Plus concrétement, dans le cas d'un dépot de
boites quantiques, (cf. figure 103), il n'y a plus une diffusion isotrope du faisceau de rayons X
mais un signal caractéristique du dépot avec la présence de pics de diffusion, plus ou moins

larges, plus ou moins nombreux....

figure 103 : a) Diffusion d'un ensemble désordonné de boites quantiques sur une surface plane. b) spectre
GISAXS de ce dépot. Les caractéristiques moyennes des boites (h, d), de l'épaisseur moyenne de la couche de
mouillage du dépot (H) et de la distance moyenne entre boites peuvent étre facilement extraits du spectre
GISAXS. Par ailleurs, les deux pics de diffusion relativement larges témoignent d'une répartition aléatoire
des nanostructures sur la surface

D'une facon générale, ces pics de diffusion vont nous donner un trés grand nombre d'informa-
tions. La position du pic principal, par exemple, donne la distance moyenne, D, entre boites,
alors que la finesse et les éventuels autres ordres de diffusion caractérisent la distribution sta-
tistique de cette distance inter-boites. La hauteur des nanostructures, h, est obtenue par la me-
sure de la décroissance du pic principal le long de q,. Il est aussi possible d'obtenir le rayon
moyen, d, des ilots et la direction de leurs facettes éventuelles... Nous ne donnerons pas plus
de détails sur la théorie du GISAXS dans ce manuscrit mais, de plus amples informations sur
cette technique relativement récente et encore peu utilisée dans les laboratoires sont rappor-
tées par Badonneau [DAB 1992] ou par Rauscher et al. [RAU 1999] premiers a introduire
l'approximation DWBA (Distorted Wave Born Approximation) dans le traitement des spec-
tres de GISAXS. En résumé, il s'agit d'une technique trés performante pour 1'étude statistique
de la morphologie d'une surface, dun dépot ou méme de la précipitation d'agrégats dans une
couche mince et ceci sur une surface relativement grande (plusieurs mm?). Cette technique est
donc parfaitement adaptée a 1'é¢tude de l'auto-organisation de dépdts de nanostructures sur nos

substrats auto-organisant.
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Le but de cette étude est de réaliser un substrat incorporant un réseau périodique de disloca-
tions enterrées sous un film superficiel pour permettre la nucléation préférentielle de nanos-
tructures a la surface de ce film. Ces sites de nucléation préférentiels, devant induire une auto-

organisation latérale de la croissance et créés par le champ de contraintes des dislocations,

doivent posséder la méme symétrie et la méme période que le réseau enterré de dislocations.

Pour la réalisation de ces nouveaux substrats, appel€s substrats auto-organisant, nous avons
mis au point un procédé permettant de coller, par adhésion moléculaire hydrophobe, des
structures SOI de 100mm de diamétre sur des plaquettes de silicium de méme diamétre sans
défaut macroscopique de collage. Aprés un recuit de stabilisation a haute température et le
retrait de la face arriere du SOI, 1'amincissement du film superficiel de silicium permet d'ob-
tenir un film ultra-mince avec une épaisseur inférieure a 10nm. Le procédé de fabrication que
nous avons développé nous permet d'atteindre les spécificités requises pour modifier nota-
blement 1’énergie de surface. Cette technique de fabrication permet d'obtenir des substrats
auto-organisant présentant une bonne rugosité de surface, compatible avec le dépdt de nanos-
tructures (que ce soit avec un amincissement thermique ou chimique), et possédant une bonne
homogénéité d'épaisseur de film (£3,5nm sur 90% de la surface avec des variations tres lentes
de hauteur de 'ordre de 0,02nm/mm).

Un point clé de la réussite de cette étude a €té la maitrise des réseaux de dislocations. Les
principaux problemes qui ont été résolus sont: le contrdle de l'interface de collage et le
controle des angles de désorientation, indispensable pour pouvoir sélectionner des valeurs
intéressantes des pas des réseaux de dislocations. Nous avons ainsi démontré qu'il était possi-
ble d'obtenir une interface de collage trés bien reconstruite avec des dislocations trés rectili-
gnes et tres périodiques en jouant sur la température de stabilisation du collage moléculaire.
Nous avons aussi développé deux techniques originales de contrdle des angles de désaligne-
ment dont une qui permet d'atteindre une précision d'au moins 1/100°. Par cette méthode, il
est possible, en utilisant les symétries de la maille cristalline de surface, de réaliser des joints
de grains composés de dislocations vis, de dislocations mixtes ou présentant les deux réseaux
de dislocations. Cette méthode permet ainsi de ne sélectionner qu'un seul type de dislocations

et d'obtenir des champs de contraintes trés réguliers et non perturbés.
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A partir de ces substrats bien orientés nous avons pu étudier la stabilité des différents types de
joints de grains lors de traitements thermiques. Par exemple, pour des réseaux de pas impor-
tant (>20nm), nous nous sommes apercus que les dislocations "bougeaient" apres un amincis-
sement du film de silicium par oxydation sacrificielle. Nous avons montré que ce mouvement
était activé thermiquement et n'apparaissait qu'au-dela de la température de transition duc-
tile/fragile du silicium comprise entre 500 et 600°C. Pour éviter ce mouvement des joints de
grains possédant une tres faible désorientation cristalline, nous avons alors développé une
méthode d'amincissement chimique qui permet de préserver totalement l'intégrité du réseau.
D'autre part, nous avons aussi démontré qu'un réseau de dislocations vis était stabilisé par la
présence d'un réseau de dislocations mixtes et réciproquement. La compréhension des méca-
nismes a 1’origine de l'instabilité des joints de grains, principalement avec des films de sili-
cium trés minces, est tout de méme trés importante pour garantir I'innocuité des traitements
standard de la microélectronique sur ces substrats.

Pour étudier finement ce nouveau type de substrats, nous avons utilisé divers outils de carac-
térisation des champs de contraintes de l'interface de collage et de leur propagation au sein et
en surface du film ultra-mince. Des simulations sont en cours pour bien comprendre ces pre-
micres mesures. De plus avec la maitrise acquise dans le contrdle des épaisseurs et des angles
de collage, 1'utilisation de ces outils, en particulier la cartographie de 1'espace réciproque par
la diffraction X en incidence rasante, devrait €tre tres intéressante pour déterminer la portée
des champs de contraintes d'une famille spécifique de dislocations et pour étudier plus préci-
sément les interactions entre les différents types de dislocations.

Par ailleurs, nous avons établi que la surface réagissait a la présence des dislocations mixtes et
vis sous-jacentes lors d'un traitement thermique sous vide, ou la diffusion de surface est affec-
tée par leur champ de contraintes. De méme, la croissance d'un oxyde ultra-mince provoque
I'apparition de marches atomiques uniquement a I'aplomb des dislocations de flexion. Cette
derniére "texturation” a d'ailleurs permis l'auto-organisation latérale de nanocristaux de sili-
cium déposés sur cet oxyde ultra-mince.

Les premiers essais de dépdt, par épitaxie, de germanium montrent également l'influence du
champ de contraintes des dislocations a la surface du film de silicium. Des centres diffuseurs,
observés en G.I.S.A.X.S., ayant une période et une symétrie identiques a celles du réseau de
dislocations vis sous-jacentes, apparaissent en surface aprés le dépot de Ge. Ceci montre que
les dislocations vis sont aptes a influencer le déroulement du dépdt de maticre a la surface du

film ultra-mince de ces substrats auto-organisant.
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Un certain nombre de problémes reste cependant a résoudre. Par exemple, 1'amincissement
chimique, permet d'atteindre n'importe quelle épaisseur sans que les dislocations ne bougent,
mais la rugosité des surfaces obtenues est encore trop importante et son amélioration est né-
cessaire. Dans 1'optique d'une utilisation industrielle de ce nouveau type de substrats, il serait
aussi tres intéressant de trouver la cause des défauts microscopiques qui apparaissent sur cer-
tains échantillons. Une étude approfondie du collage moléculaire hydrophobe pourrait fournir
des ¢léments de réponse. En outre, elle devrait permettre d'abaisser la température de stabili-
sation et ainsi diminuer le budget thermique nécessaire a la formation de ces interfaces enter-

rées et donc diminuer le colit des substrats.

Le travail de thése va principalement se poursuivre sur le dépot des nanostructures en utilisant
des substrats auto-organisant sans désorientation de flexion. L'enjeu est de prouver que les
dislocations vis, dont nous contrdlons le pas au 1/100°, sont capables de provoquer l'auto-
organisation latérale bidimensionnelle de la croissance épitaxiale de nanostructures et les ré-
sultats préliminaires obtenus pour le dépot de Ge vont dans ce sens.

La mise en ceuvre d'une auto-organisation latérale de nanostructures est en effet trés intéres-
sante pour la réalisation de dispositifs tels que, par exemple, des mémoires non volatiles a
base de boites quantiques. L'auto-organisation latérale des boites quantiques doit permettre
d'obtenir des tailles homogenes, une densité constante et un positionnement controlés des na-
nostructures. Ces phénomenes doivent étre par ailleurs d'autant plus marqués que la symétrie
du "moteur" de l'organisation est grande. Ces trois parameétres, tailles, densité et localisation
sont trés importants puisque, ainsi, toutes les nanostructures peuvent stocker le méme nombre
de charges sous un potentiel identique et que le nombre de nanostructures par unité de mé-
moire est constant et bien défini. Ainsi, ces types de mémoires se chargeraient sous un méme
potentiel et stockeraient la méme quantité de charges ce qui rendraient leur utilisation repro-
ductible d'un composant a un autre.

Une autre spécificité de ces nouveaux substrats consiste a utiliser les dislocations, elles-
mémes, comme des centres de nucléation d'¢léments métalliques ou magnétiques pour cons-
truire, a quelques nanometres sous une surface, des réseaux de fils ou de boites conducteurs
ou magnétiques, par exemple pour la fabrication de mémoires magnétiques a trés haute densi-
té. Il est en effet connu que 1'on peut décorer les dislocations avec des métaux et d'autres ma-
tériaux devraient aussi étre sensibles a ces pieges cristallins périodiques et trés bien ordonnés.

Nous avons également montré que nous pouvions faire apparaitre une modulation topogra-

phique périodique de la surface. Cette texturation peut aussi étre trés intéressante pour fonc-
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tionnaliser une surface de silicium pour la microélectronique moléculaire avec le greffage de
molécule biologique par exemple ou le dépot, localis¢, de marqueurs protéiniques spécifiques.
Enfin, la qualité des interfaces, le contrdle précis des angles de collage et du type de disloca-
tions présentes dans le joint de grains permettront aussi d'étudier, avec une bonne maitrise des
parametres expérimentaux, la fabrication de substrats dits "compliants" permettant, lors d’une
hétéro-¢épitaxie, de relaxer les contraintes par déformation du film mince plutdt que par géné-
ration de dislocations. En repoussant ainsi la limite de la transition élastique/plastique, ces
substrats pourraient €tre utilisés pour la croissance de film de SiGe trés riche en germanium et

exempts de défauts structuraux.
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Brevets déposés lors de cette étude

Trois Brevets sur le contréle des désorientations cristallines entre deux matériaux.

Deux Brevets sur l'auto-organisation.



Réalisation par adhésion moléculaire d'un substrat induisant I'auto-organisation late-
rale et controlée du dépot de nanostructures.
Les nanostructures de semiconducteurs sont des objets tres intéressants pour de nombreuses
applications en microélectronique ou en optoélectronique. Néanmoins, pour pouvoir les utili-
ser, il est nécessaire de contrdler leur taille, leur densité et leur répartition spatiale. C'est pour-
quoi de nombreux travaux de recherche ont été consacrés ces derniéres années a la maitrise de
ces parametres. La majorité des études porte sur la mise au point d’une méthode de croissance
collective auto-organisée des nanostructures. Dans notre travail, nous avons choisi d'élaborer
un substrat fonctionnel apte a provoquer l'auto-organisation latérale des nanostructures. Le
moteur de l'organisation est le champ de contraintes induit en surface par un réseau de dislo-
cations enterrées, obtenues par le collage et le transfert d'un film ultra-mince de silicium sur
une plaque de silicium. Pour ce faire, nous avons mis au point des méthodes originales de
contrdle des angles de collage. En menant de front procédé de réalisation et études structura-
les, nous avons démontré que ces substrats organisent latéralement le dépdt de boites quanti-
ques de silicium. Ces substrats pourraient donc €tre utilis€s pour fabriquer de nouveaux com-
posants pour la microélectronique ou l'optoélectronique tels que par exemple des nouveaux

types de mémoires non volatiles.

Realization by wafer bonding of a substrate inducing the controlled lateral self-
organization of the deposit of nanostructures.
Semiconductor nanostructures are interesting objects for many microelectronic and optoelec-
tronic applications. Nevertheless, to use them, it is necessary to control their size, their density
and their in-plane distribution. Therefore an important work in research has been done for
some years to control these parameters. Most of these researches try to find out a self-
organized collective growth method of nanostructures. In our work, we have chosen to elabo-
rate a functional substrate inducing a lateral self-organization of nanostructures. The organiza-
tion driving force is the strain field induced on the surface by a buried dislocations network.
This network is obtained by the molecular bonding and the transfer of a silicon ultra-thin film
onto a silicon wafer. In order to do this, we have developed original methods for controlling
the bonding angles. Performing simultaneously the realization process and structural studies,
we demonstrate that these substrates organize laterally the nanostructures deposit of Si quan-
tum dots. These substrates could then be used to manufacture new microelectronic or optoe-

lectronic components such as, for instance new non-volatile memory types.



