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Introduction générale

Les nanotechnologies et les nanostructures1 font l’objet d’un intérêt croissant dans bien

des domaines (voir le Portail NanoSciences du Ministère délégué à la Recherche [1] et les

références citées). Un événement crucial à l’origine de cet engouement a sans doute été

le discours, intitulé There’s plenty of room at the bottom, que prononça Richard Feynman

[2] (prix Nobel de physique en 1965) en décembre 1959 lors de la conférence annuelle de

l’American Physical Society. Dans ce discours il envisageait ce qui est maintenant la réalité

des nanosciences et des nanotechnologies.

Les nanostructures ont notamment de nombreuses applications en micro-électronique,

en opto-électronique et en photonique. Ainsi, des nanostructures 3D de semiconducteurs

pourraient constituer les briques de base de futurs transistors de dimensions nanométriques

(la surface moyenne d’un transistor est actuellement de 1 µm2). Plus leurs dimensions seront

réduites et plus il sera possible d’en intégrer un grand nombre sur un seul circuit intégré,

en vue d’augmenter la puissance de calcul des ordinateurs, par exemple. Outre la forte

densité d’intégration que permettraient les nanostructures, leur taille extrêmement réduite

leur confère de nouvelles propriétés ou des propriétés exacerbées par rapport à celles du

même matériau utilisé à une échelle macroscopique. Tout particulièrement, le confinement

des porteurs de charge à l’intérieur de nanostructures cristallines (selon la ou les dimensions

nanométriques de ces dernières) peut induire une quantification des niveaux d’énergie de ces

porteurs. Les nanostructures sont alors soit des puits quantiques, soit des fils quantiques,

soit des boîtes quantiques (BQs), selon que les porteurs sont confinés selon une, deux ou

trois directions.

A cause de ce caractère quantique, les nanostructures peuvent posséder des propriétés

optiques intéressantes (notamment les nanostructures de semiconducteurs III-V 2). Ainsi,

1Par nanostructures, nous entendons des structures dont au moins l’une des trois dimensions est inférieure

à 100 nm. Selon que les nanostructures ont une, deux ou trois dimensions nanométriques, nous parlerons de

nanostructures uni-, bi- ou tri-dimensionnelles (1D, 2D ou 3D).
2De nombreux semiconducteurs constitués d’éléments des colonnes III et V du tableau périodique de

Mendeleïev (GaAs, InGaAs, InP, . . . ) ont une bande interdite directe – propriété qui permet la création

d’un photon lors de la recombinaison d’un électron de la bande de conduction avec un trou de la bande de
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Introduction générale

une relaxation énergétique d’un porteur «placé» sur un niveau d’énergie quantifiée vers un

niveau quantifié de plus basse énergie peut donner lieu à l’émission d’un photon d’énergie

également quantifiée. Dans le cas particulier des BQs, cette propriété pourrait être mise

à profit pour réaliser des lasers à faible courant de seuil, avec un bon comportement en

température [3,4], appliqués notamment aux télécommunications optiques (voir la référence

5 et les références qui y sont citées pour une revue des progrès réalisés) ou des émetteurs de

photons uniques pour l’information quantique fortement sécurisée [6].

A l’heure actuelle, beaucoup de composants optiques pour les télécommunications sont

réalisés par croissance cristalline (épitaxie3) sur substrat de phosphure d’indium (InP). Ce-

pendant ce substrat présente des limitations en termes de coûts et de performances4. En

comparaison, l’emploi de matériaux épitaxiés sur substrat d’arséniure de gallium (GaAs)

permettrait de pallier ces limitations.

Plusieurs méthodes sont utilisées pour fabriquer des nanostructures. Nous pouvons

d’abord citer la lithographie qui est ce que l’on appelle une approche descendante ou «top-

down». L’avantage le plus notable de cette technique est la très grande variété de structures

qu’elle permet de définir. Cependant, les nanostructures réalisées par lithographie optique

sont plutôt larges à cause de la limite imposée par la diffraction (la résolution approche la

centaine de nanomètres). La lithographie par faisceau d’électrons atteint quant à elle une

résolution de 20 nm. Contrairement à la lithographie optique lors de laquelle une résine

photo-sensible masquée est insolée en une seule fois sur toute la surface d’un échantillon,

la lithographie électronique est une méthode séquentielle : le faisceau d’électrons balaye la

surface de la résine à irradier et les nanostructures sont définies les unes après les autres. Elle

ne permet donc pas la définition de nanostructures sur toute la surface d’une plaquette de

substrat en un temps raisonnable. Grâce à un microscope à effet tunnel (Scanning Tunnel-

ling Microscope en terminologie anglo-saxonne : STM ) à basse température, il est possible

de construire des nanostructures atome par atome [8] (c’est ce que l’on appelle une approche

ascendante ou «bottom-up»). C’est la méthode ultime en termes de taille de nanostructures

et de résolution, mais elle présente également l’inconvénient d’être très lente : généralement

plusieurs heures sont nécessaires pour écrire quelques caractères.

Une alternative particulièrement intéressante pour l’élaboration de petites nanostruc-

tures 3D (notamment sur substrat de GaAs) est l’auto-assemblage. Il s’agit de la formation

valence. Pour des matériaux à bande interdite indirecte, une telle émission de photon n’est pas impossible,

mais est très peu probable.
3L’épitaxie désigne d’une manière générale la croissance sur support monocristallin (substrat) d’un autre

monocristal ; l’orientation de ce dernier est imposée par celle du substrat. Si les deux orientations sont

identiques, on parle d’épitaxie cohérente ; dans le cas contraire, on parle d’épitaxie semi-cohérente.
4Pour une description détaillée de ces limitations, voir par exemple l’introduction de la thèse de doctorat

de Guillaume Saint-Girons [7].
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spontanée de nanostructures 3D lors de la croissance cristalline d’un matériau sur un sub-

strat plan (ou sur une couche) constitué d’un matériau cristallin de paramètre de maille

différent. Ces nanostructures permettent de relaxer la contrainte accumulée dans le ma-

tériau épitaxié à cause du désaccord de paramètre de maille. C’est une méthode efficace

car elle permet de former instantanément un grand nombre de nanostructures sur toute la

surface d’un échantillon sans endommager cette dernière. De plus, elle ne nécessite aucune

étape préalable de définition de motifs sur un masque. Malgré ces avantages, on peut vou-

loir la parfaire. Tout d’abord, lorsque les nanostructures se forment ainsi sur une surface

non structurée, leur distribution spatiale est bien souvent aléatoire et ne présente tout au

plus qu’un ordre à courte distance car les interactions entre nanostructures via le substrat

sont faibles, tout comme les différences énergétiques entre les différents arrangements pos-

sibles [9]. D’autre part, (i) leur densité n’est pas extrêmement facile à maîtriser, (ii) leur

distributions en taille et (iii) en composition peuvent être relativement larges et (iv) elles

peuvent avoir différentes formes. Dans bien des cas, une répartition contrôlée de ces nano-

structures en surface peut être préférable afin de pouvoir les adresser avec précision, par

exemple pour des applications au stockage de l’information. De même, une maîtrise de leur

densité permettrait d’en isoler quelques unes ; c’est notamment une condition nécessaire à

la réalisation d’émetteurs à un photon. A l’inverse une telle maîtrise permettrait également

d’augmenter le nombre de nanostructures présentes dans un composant : par exemple, la

faible densité des BQs d’InGaAs auto-assemblées déposées par épitaxie en phase vapeur aux

organo-métalliques (EPVOM5) est un facteur limitant la réalisation, par cette technique, de

lasers à BQs émettant à la «longueur d’onde télécom» de 1,3 µm (le minimum de dispersion

chromatique dans les fibres optiques) [7]. Enfin, des distribution en taille et en composi-

tion étroites, ainsi qu’une unique forme pour les nanostructures peuvent être souhaitables

car ces caractéristiques influencent les propriétés de ces dernières, notamment les niveaux

d’énergie des états électroniques. Ainsi, la formation d’un seul type de nanostructures avec

une taille donnée permettrait d’avoir une distribution étroite des niveaux d’énergies occupés

par les porteurs de charge dans les nanostructures et donc d’avoir des lasers émettant à une

longueur d’onde bien précise, par exemple.

Différentes solutions ont été envisagées pour contrôler à la fois la répartition spatiale

à longue distance, la densité, la distribution en taille et la forme des nanostructures auto-

assemblées (notamment sur substrat de GaAs). Le sujet de cette thèse a été de développer

celle que nous estimons être la plus prometteuse, à savoir : l’organisation spatiale à longue

distance, grâce aux champs de contraintes et de déformations induits en surface par un

réseau de dislocations (RD) périodique faiblement enterré, de nanostructures 3D de semi-

conducteurs III-V auto-assemblées sur substrat de GaAs (de tels RDs peuvent être obtenus

5Voir l’annexe A (page 135) pour une brève description de cette technique d’épitaxie.
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par la technique du collage épitaxial qui sera ici décrite en détail). Ce manuscrit qui en

décrit les résultats6 est organisé en deux parties.

Dans la première partie, nous expliquerons pourquoi nous avons voulu organiser des na-

nostructures 3D grâce à des défauts (les dislocations). Dans le premier chapitre de cette par-

tie, nous décrirons les mécanismes de l’auto-assemblage. Il nous sera alors aisé de comprendre

au deuxième chapitre les différentes solutions envisagées pour passer de l’auto-assemblage

«classique» à l’organisation à longue distance de nanostructures auto-assemblées ; c’est ce

que nous avons appelé l’auto-organisation. A la fin de ce chapitre, nous expliciterons les

avantages de l’organisation grâce à un RD faiblement enterré.

La deuxième partie est consacrée à l’étude des RDs faiblement enterrés que nous avons

réalisés et aux croissances sur les RDs les plus adaptés à l’organisation spatiale à longue

distance de nanostructures de semiconduceurs III-V auto-assemblées. Dans le premier cha-

pitre de cette partie nous rappellerons quelques notions sur les dislocations qui nous serons

utiles par la suite (notamment sur les champs élastiques dont elles sont à l’origine). Le

deuxième chapitre sera consacré à une étude théorique de RDs simples. En particulier, nous

montrerons pourquoi nous nous attendons à ce que les nanostructures formées en surface

reproduisent la géométrie du RD sous-jacent. Dans le troisième chapitre, nous décrirons

la méthode que nous avons retenue pour obtenir des RDs faiblement enterrés, à savoir, le

collage épitaxial ; nous parlerons également de l’optimisation que nous en avons faite. Dans

le quatrième chapitre, nous décrirons l’étude de nos RDs réels que nous avons menée par

microscopie électronique en transmission (MET) (voir l’annexe B, page 137, pour une brève

description de cette technique), notamment avant la croissance de nanostructures. Enfin, le

cinquième et dernier chapitre est consacré aux observations après croissances. Nous y dé-

montrerons l’organisation latérale 2D de nanostructures de GaAs et d’InGaAs induite par

les champs élastiques de RDs faiblement enterrés.

6Résultats basés sur environ 110 collages, 90 substrats composites (substrats à RDs enterrés) et 10

croissances.
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Pourquoi choisir d’ordonner des

nanostructures avec des dislocations
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Chapitre 1. L’auto-assemblage de nanostructures tridimensionnelles

1.1 Introduction

Comme nous l’avons vu en dans l’introduction générale (page 2), lorsqu’un matériau est

épitaxié, il reproduit la structure cristalline du substrat sans discontinuité au niveau de leur

interface (on parle d’homoépitaxie si le matériau épitaxié et le matériau support sont iden-

tiques et d’hétéroépitaxie dans le cas contraire). Pour que cela soit possible, deux conditions

doivent être vérifiées. Il faut que le matériau déposé et le substrat cristallisent dans la même

structure ou dans des structures voisines (par exemple, les composés binaires III-V que nous

allons étudier ici cristallisent tous dans la structure blende de zinc : Fig. 1). De plus, ils

MC

a

Fig. 1. Maille blende de zinc (chacun des deux niveaux de gris repré-

sente un atome différent). Le paramètre de maille est a. Nous appelons

monocouche (MC) la distance entre deux plans d’atomes identiques : ici
a
2 .

doivent posséder des paramètres de maille proches. Dans le cas où le désaccord de paramètre

de maille est strictement nul, il est théoriquement possible d’épitaxier une épaisseur infinie

de matériau sans que des dislocations n’apparaissent7 (la croissance est alors cohérente).

Par contre s’il est non nul, le matériau déposé est contraint et subit une déformation élas-

tique lors de la croissance, de sorte que son paramètre de maille dans le plan de l’interface

soit identique à celui du substrat ; on parle alors de croissance pseudomorphique cohérente.

7Les dislocations sont des défauts linéaires et étendus qui permettent une déformation plastique du cristal

lorsqu’elles se déplacent (cette déformation permet une relaxation de la contrainte élastique accumulée dans

le cristal). Elles seront longuement décrites dans la deuxième partie (page 37 et suivantes). La présence

de dislocations est généralement néfaste aux propriétés d’émissions des dispositifs optiques car ce sont des

pièges de recombinaison radiative parasite et non radiative pour les porteurs de charge.
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1.2. Les différents modes de croissance cristalline - considérations thermodynamiques

Cette déformation est quadratique (Fig. 2). Cependant, l’énergie élastique accumulée dans

Matériau épitaxié

Substrat

Fig. 2. Déformation quadratique d’un matériau contraint en compression

sur un substrat. La déformation du matériau épitaxié dans la direction

orthogonale à la surface est due à la déformation dans le plan de la surface

et est appelée effet Poisson. C’est le même effet qui impose à un élastique

de s’amincir quand on tire dessus.

le système constitué du substrat et du matériau épitaxié croît linéairement avec la quantité

de matière déposée et doit être relaxée. Ce sont les différents modes de croissance permet-

tant cette relaxation (parmi lesquels la formation de nanostructures 3D auto-assemblées)

qui sont décrits dans ce chapitre.

1.2 Les différents modes de croissance cristalline - considéra-

tions thermodynamiques

1.2.1 Considérations d’énergie de surface

Aux tous premiers instants de la croissance épitaxiale, le rapport entre la surface du

matériau épitaxié et son volume est très grand. Des considérations relatives aux énergies de

surface prévalent donc sur celles relatives à l’énergie élastique emmagasinée en volume.

Soient γs l’énergie de surface du substrat S, γm l’énergie de surface du matériau épitaxié

M et γi leur énergie d’interface. Les énergies de surface dépendent de l’orientation cristalline

(car elles dépendent, en première approximation du moins, du nombre de liaisons pendantes),

de l’état de contrainte et des reconstructions de surface (voir page 22 pour une description

de cette dernière notion). L’énergie d’interface est liée au recouvrement du substrat par

le matériau épitaxié. Les matériaux appariés sont souvent voisins chimiquement : ils ont

fréquemment un élément en commun (par exemple, l’arsenic est commun au GaAs et à

l’InAs). C’est pourquoi cette énergie d’interface est alors bien moindre que γm.

Si γs > γm + γi, l’augmentation de la surface libre du matériau épitaxié constitue une

diminution de l’énergie du système. C’est pourquoi le matériau M va «mouiller» la surface

et croître de manière 2D : une nouvelle couche atomique ne se forme que lorsque la pré-

9



Chapitre 1. L’auto-assemblage de nanostructures tridimensionnelles

cédente est complète. C’est le mode de croissance Frank-van der Merwe. A ce stade de la

croissance, l’énergie élastique emmagasinée n’est pas suffisante pour former des dislocations

(assez coûteuses en énergie) ; la croissance est donc cohérente.

Si en revanche γs < γm + γi, l’augmentation de la surface libre du matériau épitaxié

constitue une augmentation de l’énergie du système et ce dernier va donc tenter de maintenir

la surface libre du substrat aussi grande que possible : il se formera des îlots 3D cohérents (ils

peuvent ne pas demeurer cohérents si la croissance se poursuit). C’est le mode de croissance

Volmer-Weber .

En l’absence de désaccord de paramètre de maille entre M et S (c’est à dire dans le cas

d’une homoépitaxie), les modes de croissance 2D et 3D cohérents sont les seules morphologies

que peut adopter le matériau M.

Dans la suite, nous allons nous intéresser tout particulièrement à l’hétéroépitaxie avec

comme condition de départ γs > γm + γi : cas où le matériau M commence par mouiller la

surface ; c’est la condition vérifiée par le mode de croissance des îlots auto-assemblés. Pour

décrire les modes de croissance qui opèrent quand la quantité de matériau déposé augmente,

de simples considérations de surfaces ne suffisent plus : il faut également prendre en compte

l’énergie emmagasinée en volume.

1.2.2 Considérations d’énergie emmagasinée en volume lors d’une crois-

sance initialement bidimensionnelle

1.2.2.1 Une énergie d’origine élastique

L’énergie emmagasinée dans le volume du matériau déposé est due à la contrainte que

subit ce dernier. Cette contrainte a deux origines : thermique et élastique.

La contrainte d’origine thermique est due à la différence de coefficient de dilatation

thermique entre le substrat S et le matériau épitaxié M. De cette différence de coefficient de

dilatation résulte une différence de déformation au cours d’un changement de température

∆T. Entre le GaAs et l’InAs par exemple, cette différence de déformation est de l’ordre

de 0,7 pour mille pour un ∆T de 600◦C, alors que le désaccord de maille entre le GaAs et

l’InAs est de l’ordre de 7%. C’est pourquoi dans la suite on négligera la contrainte d’origine

thermique par rapport à la contrainte élastique due au désaccord de paramètre de maille.

Selon la théorie de l’élasticité linéaire (voir page 47 et suivantes et la référence 10),

l’énergie élastique Eél accumulée par unité de surface dans une couche épitaxiée 2D cohérente

est donnée par :

Eél = M

(

∆a

a

)2

h , (1)

où M est le module d’Young du matériau épitaxié quand il est soumis à une contrainte

biaxiale (en l’occurrence : dans un plan parallèle à la surface du substrat, pour que le

10



1.2. Les différents modes de croissance cristalline - considérations thermodynamiques

désaccord de maille soit nul dans ce plan), ∆a
a est le désaccord de maille du substrat par

rapport à la couche et h est l’épaisseur de cette dernière. M dépend du matériau épitaxié et

de son orientation cristalline (car il se déforme de manière différente selon le plan dans lequel

s’exerce la contrainte biaxiale). Pour une couche 2D cohérente, l’énergie totale accumulée

dans la couche par unité de surface est donc :

Etot = M

(

∆a

a

)2

h + γm + γi . (2)

Elle croît avec h et la simple croissance 2D cohérente n’est rapidement plus suffisante pour

relaxer la contrainte à l’origine de cette énergie. Le système peut alors évoluer soit vers un

mode de croissance par lequel la contrainte est relaxée de manière plastique par formation

de dislocations, soit vers un autre mode de croissance par lequel la contrainte est relaxée de

manière élastique par formation d’îlots cohérents.

1.2.2.2 Relaxation de l’énergie élastique par formation de dislocations

Le premier mode de croissance est le plus souvent adopté par des systèmes pour lesquels

le désaccord de maille est très faible : de quelques pour mille. La croissance demeure 2D

cohérente et pseudomorphique jusqu’à une certaine épaisseur. Au-delà il devient préférable

pour le système de former des dislocations (organisées en un réseau 2D carré, dans le cas

d’une orientation (100)) à l’interface entre le matériau déposé et le substrat pour relaxer la

contrainte élastique accumulée. Le matériau déposé reprend alors son propre paramètre de

maille.

1.2.2.3 Relaxation de l’énergie élastique par formation d’îlots tridimensionnels

auto-assemblés – croissance Stranski-Krastanow

L’autre mode de croissance qui permet la relaxation d’un matériau qui commence par

croître de manière 2D est généralement adopté par des systèmes dont le désaccord de maille

est de quelques pour cent8. Après formation d’une fine couche 2D pseudomorphique (dite

«couche de mouillage»), la contrainte accumulée est relaxée par les faces libres d’îlots cohé-

rents qui se forment en surface : comme on peut le voir sur le schéma de la figure 3, au niveau

de ces faces libres, le matériau épitaxié tend à reprendre son propre paramètre de maille et

la contrainte élastique est ainsi diminuée. C’est le mode de croissance Stranski-Krastanow

(SK). La relaxation de l’énergie élastique ainsi permise sera d’autant plus efficace que l’îlot

sera haut. Mais cela va de pair avec une augmentation de sa surface libre et par consé-

quent de son énergie de surface. C’est donc cette compétition entre la relaxation de l’énergie
8Mais, on le verra plus loin, le mode de croissance choisi par le système ne dépend pas de ce seul désaccord :

à même désaccord, un système de matériaux peut relaxer la contrainte par formation de dislocations, tandis

qu’un autre la relaxe élastiquement par formation d’îlots cohérents.
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îlot SK

substratsubstrat

couche de mouillagecouche de mouillage

Fig. 3. Représentation schématique d’un îlot formé selon le mode de

croissance Stranski-Krastanow.

élastique et l’augmentation de l’énergie de surface qui conditionne la croissance SK. D’autre

part, si la croissance du matériau contraint se poursuit, les îlots atteignent une taille au-delà

de laquelle la relaxation élastique ne suffit plus et des dislocations apparaissent en leur sein,

tandis qu’ils adoptent le paramètre de maille du matériau libre.

En 1985, 47 ans après que le mode de croissance SK a été proposé par Stranski et

Krastanow, Goldstein et al. observèrent pour la première fois des îlots SK cohérents (en

l’occurrence, des îlots d’InAs) formés lors d’une croissance par épitaxie par jets moléculaires

(EJM9) d’InAs sur GaAS (InAs/GaAs) [12]. Après recouvrement de ces îlots par du GaAs,

les auteurs ont pu démontrer, grâce à des spectres de photoluminescence10, les bonnes pro-

priétés d’émission optique de ces îlots. Ceux-ci n’étaient autres que des BQs, pour lesquelles

les porteurs de charge étaient donc confinés dans les trois directions de l’espace. Depuis, ces

îlots cohérents ont suscité un intérêt croissant car ils peuvent être très petits et donc imposer

un fort confinement 3D des porteurs11 (des dimensions latérales de 10 nm sont communes ;

voir Fig. 4) et car ils se forment de manière spontanée (d’où leur nom : îlots auto-assemblés).

D’autre part, en plus d’être spontanée, la formation de ces îlots est très soudaine : pour un

dépôt d’InAs sur GaAs par exemple, leur densité passe de zéro à environ 1010 cm−2 quand

l’épaisseur nominale d’InAs déposé passe de 1,5 à 1,7 MC [14].

9Pour une brève description de cette technique, le lecteur pourra se reporter par exemple à la page web

de la société Veecor indiquée en référence 11.
10La photoluminescence est le rayonnement optique émis par un échantillon soumis à une excitation op-

tique. Les photons d’énergie supérieure à l’énergie de bande interdite sont absorbés et créent des paires

électron-trou . L’équilibre peut se rétablir par des processus non radiatifs ou radiatifs. Dans ce dernier cas,

les électrons de la bande de conduction rejoignent la bande de valence pour se recombiner avec un trou en

émettant un photon d’énergie proche de l’énergie de bande interdite du matériau – c’est la photolumines-

cence.
11Gérard et al. ont démontré en 1996 [13] que grâce à ce fort confinement, les BQs présentent une faible

sensibilité optique vis à vis de centres de recombinaison non radiative situés à proximité, tels que des

dislocations (à condition bien sûr que ces îlots ne soient pas eux-mêmes relaxés plastiquement).
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(a)(a)

(b)(b)

Fig. 4. (a) Vue plane et (b) coupe transverse de MET montrant des

îlots auto-assemblés d’InGaAs sur GaAs formés par EPVOM. Sur la

coupe transverse, la fine couche blanche reliant les îlots est la couche de

mouillage ; les îlots sont recouverts d’un couche sombre d’InGaAs à plus

faible concentration en indium que ces derniers.

A l’équilibre thermodynamique (c’est-à-dire lorsque la croissance est interrompue et les

paramètres de croissance tels que la température sont maintenus constants), il est souvent

observé que certains îlots grossissent au dépend de plus petits îlots qui se «dissolvent» afin

de réduire la surface totale et donc de réduire l’énergie du système (ce phénomène est connu

sous le nom de maturation d’Ostwald ou Ostwald ripening) ; au-delà d’une certaine taille, des

dislocations apparaissent au sein de ces gros îlots. Ce mécanisme est à l’origine de la large

distribution en taille, à l’équilibre thermodynamique, des îlots auto-assemblés. Pourtant,

Bimberg et al. ont rapporté dès 1995 la formation, sous certaines conditions de croissance

d’EJM, de plans denses de petits îlots d’InAs/GaAs auto-assemblés, homogènes en taille12

(dimensions latérales : 12±1 nm ; hauteur : 4-6 nm) et qui restent stables quand la croissance

12Ils ont atteint une dispersion des dimensions latérales d’environ 10% alors qu’elle est de l’ordre de

20-30% en générale.
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est interrompue [9] (Fig. 5(a)). De plus, à petite échelle, ces îlots sont grossièrement ordonnés

en un réseau carré (la figure 5(b) met en évidence une organisation préférentielle des îlots

selon les directions <100>) alors que généralement la répartition spatiale de tels îlots est

aléatoire. Pour un plan dense d’îlots, les interactions élastiques entre îlots voisins deviennent

(a)

(b)

Fig. 5. Organisation à courte distance d’îlots auto-assemblé d’InAs sur

GaAs déposés par EJM. (a) Vue plane de MET ; (b) histogramme des

directions définies par les îlots plus proches voisins. (Bimberg et al. [9]).

essentielles. Comme l’ont fait remarquer Shchukin et al. [15], des études théoriques (telles

celle de Marchenko [16]) ont montré qu’un tel système de domaines élastiques minimise
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son énergie de contrainte en imposant à ces domaines (les îlots) une organisation spatiale

périodique. Shchukin et al. [15,17] ont montré par des considération thermodynamiques que

(i) les îlots SK peuvent, sous certaines conditions de croissance, posséder une taille optimale

(qui dépend des propriétés élastiques des matériaux) et (ii) qu’un organisation en réseau

carré est (ou est très proche de) la configuration d’énergie minimale pour des îlots denses.

Cependant, les différences en énergie entre les différentes organisations spatiales possibles

étant faibles, il n’est pas étonnant de n’observer qu’un ordre à courte distance (Fig. 5).

Enfin, grâce à une étude expérimentale approfondie, Ledentsov et al. [18] ont montré que les

îlots d’InAs/GaAs homogènes en taille et ordonnés qu’ils formaient (ainsi que ceux formés

par Bimberg et al. [9]) résultaient bien d’un équilibre thermodynamique (que ceux-ci soient

formés par EJM ou par EPVOM).

1.2.2.4 Modèle unifié de la croissance initialement bidimensionnelle

Tinjod a récemment proposé un modèle à l’équilibre thermodynamique qui décrit les

différents modes de croissance d’un matériaux qui commence par mouiller la surface du

substrat [19]. Ce modèle a le mérite de prendre en compte non seulement le désaccord

de maille et le module d’Young biaxial M , mais aussi (contrairement à des modèles plus

anciens [20,21]) d’autres paramètres qui influencent également la croissance : la proportion

α d’énergie élastique relaxée par les îlots (par rapport à l’énergie élastique relaxée à la fois

par les îlots et par la couche de mouillage ; elle dépend notamment de la forme des îlots),

le surcoût d’énergie de surface ∆γ dû à la formation des îlots (qui dépend fortement des

conditions de croissance), l’énergie Ec−MD de formation d’une dislocation de désaccord de

maille et la distance minimale d0 entre dislocations telle que toute la contrainte soit relaxée

plastiquement. L’auteur est parvenu à exprimer l’énergie totale (par unité de surface) du

matériau déposé en fonction de la seule variable h (l’épaisseur moyenne du matériau épitaxié)

pour les quatre modes de croissance que sont la croissance 2D, la croissance SK, la croissance

2D avec formation de dislocations (2D-MD, pour Misfit Dislocations) et la croissance SK

avec formation de dislocations (SK-MD) :

E2D(h) = M(∆a/a)2h + γ2D (3a)

avec γ2D = γm + γi ,

ESK(h) = (1 − α)M(∆a/a)2h + γ2D + ∆γ , (3b)

E2D−MD(h) =
−E2

c−MD(h)

d2
0M(∆a/a)2h

+
2

d0
Ed(h) + γ2D , (3c)

ESK−MD(h) =
−E2

c−MD(h)

(1 − α)d2
0M(∆a/a)2h

+
2

d0
Ed(h) + γ2D + ∆γ , (3d)
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avec

Ec−MD(h) =
µib

2(1 − ν cos2 θ)

4π(1 − ν)

(

ln
h

b
+ 1

)

, (4)

où µi est le module de cisaillement à l’interface entre le matériau M et le substrat, b est le

module du vecteur de Burgers (voir page 39) de la dislocation formée, ν est le coefficient

de Poisson du matériau M et θ est l’angle que forme le vecteur de Burgers avec la ligne

de dislocation. Précisons que E2D−MD et ESK−MD sont définies pour des épaisseurs h

supérieures respectivement à des épaisseurs critiques h2D−MD
c et hSK−MD

c de formation du

réseau de dislocations [19]. Pour une épaisseur h donnée, le mode de croissance effectif sera

celui d’énergie minimale. Ce modèle a permis à l’auteur de rendre compte par exemple de la

transition SK à 1,7 MC observée par Gérard [22] lors de la croissance par EJM d’InAs sur

GaAs-(001) en conditions riches arsenic13 (Fig. 6). Ainsi, d’après le modèle, la croissance doit

Fig. 6. Energie totale d’une couche d’InAs épitaxiée sur GaAs-(001) en

conditions riches élément V (As), en fonction de l’épaisseur nominale

d’InAs déposé. Les différentes courbes correspondent aux différents modes

de croissance. A une épaisseur donnée, le système adoptera le mode de

croissance qui permet l’énergie totale la plus faible. (Tinjod [19]).

tout d’abord être 2D puis lorsque 1,7 MC d’InAs ont été déposées, des îlots SK cohérents

13La croissance des arséniures (alliages à base d’arsenic) se fait en conditions riches arsenic car autrement

les éléments III de l’alliage forment des gouttelettes, à cause de la désorption des atomes d’arsenic [17].
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devraient se former et enfin, au-delà de 9,5 MC des dislocations de désaccord de maille

devraient apparaître dans ces îlots.

L’auteur a également dégagé le paramètre clé qui conditionne le mode de relaxation de

la contrainte élastique. Il s’agit du rapport

η =
h2D−MD

c

hSK
c

=
αE2D−MD

c |∆a/a|
beff∆γ

, (5)

où beff est la composante efficace du vecteur de Burgers pour l’accommodation du désaccord

de maille par les dislocations. En effet, si η < 1, alors h2D−MD
c < hSK

c et la relaxation

plastique a donc lieu (dans le cas contraire, c’est la relaxation élastique SK).

Enfin, l’auteur a établi un diagramme de phase qualitatif décrivant les différents modes

de croissance avec la condition initiale de mouillage, en fonction de η et de l’épaisseur h

(Fig. 7).

Fig. 7. Diagramme de phase qualitatif des modes de croissance avec la

condition initiale de mouillage (Tinjod [19]). Les deux flèches horizontales

représentent des épitaxies pour lesquelles les conditions de croissance ne

changent pas (l’une avec η < 1 et l’autre avec η > 1), tandis que la

flèche verticale représente, lors d’une interruption de croissance (puisque

l’épaisseur h reste constante) un changement notoire des conditions «de

croissance», de sorte que le surcoût ∆γ d’énergie de surface soit abaissé

et que donc le rapport η redevienne favorable à la transition SK.

En somme, ce modèle permet d’avoir une vision globale et plus poussée que les modèles

précédents des modes de croissance pouvant survenir lors de la croissance d’un matériau

contraint, après mouillage de la surface du substrat. De plus, l’auteur a vérifié qu’il décrivait

correctement les observations expérimentales de quelques équipes. Néanmoins, comme tout

modèle, et l’auteur le reconnaît lui-même, il possède des limitations liées aux hypothèses

17



Chapitre 1. L’auto-assemblage de nanostructures tridimensionnelles

faites. La plus restrictive est sans aucun doute l’hypothèse d’équilibre thermodynamique

(hypothèse commune à toutes les considérations faites jusqu’à présent dans ce chapitre) car

l’épitaxie d’un matériau se fait rarement dans des conditions où cet équilibre est réalisé.

De plus, les paramètres d’ordre thermodynamique tels que ceux évoqués jusqu’à présent ne

sont pas les seuls à influencer la croissance.

Dans la section suivante, nous complétons notre description de la croissance des îlots

auto-assemblés par des considérations cinétiques. En effet, de nombreuses études ont montré

que des paramètres d’ordre cinétique tels que la vitesse de croissance ou la température ont

une action non négligeable sur l’épaisseur critique de transition 2D-3D [23], sur la nucléation

des îlots SK [24,25] et sur leur densité [25–27]. D’ailleurs, intuitivement, on peut pressentir

que la cinétique a une influence sur la formation des îlots puisque ceux-ci se forment après

seulement de l’ordre de deux à dix secondes de dépôt d’InAs (dans le cas d’îlots d’InAs formés

sur GaAs, dans les conditions usuelles de croissance, que ce soit en EJM ou en EPVOM).

Notre ambition n’est pas de décrire la croissance avec exactitude (cela peut d’ailleurs sembler

illusoire vu le nombre de paramètres à prendre en compte), mais simplement de mettre en

évidence les phénomènes cinétiques qui peuvent l’influencer.

1.3 Cinétique de la croissance des îlots tridimensionnels auto-

assemblés

1.3.1 Formation de la couche de mouillage

Lors de la croissance du matériau contraint, les atomes déposés ne se fixent pas tout de

suite à la surface. Ils sont tout d’abord physisorbés14 (on les appelle alors adatomes) avant

d’être chimisorbés définitivement15. Ce phénomène de diffusion est activé thermiquement :

pour qu’un atome puisse quitter un site cristallographique de surface et en rejoindre un autre

par diffusion, il doit d’abord franchir une barrière énergétique qui dépend essentiellement de

l’énergie des liaisons covalentes qu’il partage avec ses premiers voisins. La distance moyenne

Ldiff sur laquelle un atome peut diffuser dépend essentiellement de :

– la température – Ldiff augmente avec cette dernière car l’échappement des atomes

adsorbés hors des sites cristallographiques est thermiquement activé ;

– la vitesse de croissance – Ldiff augmente quand cette dernière diminue car les sites

de surface sont occupés moins vite (il y a plus de sites disponibles pour accueillir les

atomes qui diffusent) ;

14L’interaction attractive qui les lie à la surface n’est pas chimique, elle est essentiellement due aux forces

de van der Waals.
15L’interaction attractive qui les lie à la surface est alors chimique – plus précisément, dans le cas des

semiconducteurs III-V, des liaisons iono-covalentes se forment.
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– la rugosité de la surface – Ldiff augmente quand cette dernière diminue car les accidents

de surface sont des sites favorables à la chimisorbtion des atomes.

Les atomes déposés en surface vont se fixer de manière préférentielle sur des marches

atomiques [28, 29], des inhomogénéités de contrainte et de déformation [30] ou certaines

impuretés [31] à condition que leur longueur de diffusion soit suffisante pour les atteindre

(ils forment des noyaux de hauteur mono-atomique sur ces sites de fixation préférentielle).

Dans le cas contraire, ils vont se rencontrer et former également des noyaux 2D. Ces noyaux

2D vont ensuite s’étendre à la surface car leurs flans constituent des sites de fixation préfé-

rentielle pour les adatomes.

Ce processus de nucléation est donc aléatoire. Néanmoins, comme l’ont fait remarquer

Voigtländer et al. [25], la distribution des aires des noyaux présente un pic. Les auteurs ont

attribué cela à un phénomène cinétique (indépendant de considérations thermodynamiques

telles celles de Shchukin et al. [15, 17] évoquées en page 15) : la saturation de la nucléation
16. Lorsque la distance entre noyaux adjacents devient égale à Ldiff, l’incorporation d’un

atome sur les flans d’un noyau devient plus probable que la formation d’un nouveau noyau

– il en résulte une homogénéisation de la taille de ces derniers. On passe alors de la phase de

nucléation à la phase de croissance des noyaux (croissance 2D dans le cas présent) pendant

laquelle plus aucun nouveau noyau ne se forme (la densité de ces derniers est donc déterminée

par Ldiff).

La croissance de ces noyaux va ensuite se poursuivre jusqu’à leur coalescence et ensuite

la formation d’un couche 2D complète.

L’ensemble des processus décrits dans cette sous-section se répète pour chacune des

couches atomiques constitutives de la couche de mouillage.

1.3.2 Formation des îlots tridimensionnels auto-assemblés

Pour les îlots SK, la croissance démarre sur la couche de mouillage de la même manière

que celle décrite précédemment. Des noyaux 2D se forment puis s’étendent. Au-delà d’une

certaine taille critique, à cause de la contrainte accumulée dans ces noyaux, il leur devient

énergétiquement favorable de croître de manière 3D [32] – c’est l’apparition des îlots SK.

La densité de ces îlots est donc identique à celle des noyaux 2D (elle-même imposée par la

longueur de diffusion des atomes déposés). De même que pour les noyaux 2D, la répartition

spatiale de ces îlots est aléatoire (c’est une autre raison qui explique que Bimberg et al. [9]

n’ont observé qu’un ordre à courte distance de leurs îlots denses lorsqu’ils laissaient le temps

au système d’atteindre l’équilibre thermodynamique).

L’incorporation des atomes sur les îlots étant énergétiquement plus favorable, ceux-ci

16On entend par nucléation, la formation des noyaux.
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Chapitre 1. L’auto-assemblage de nanostructures tridimensionnelles

vont croître (aussi bien en dimensions latérales qu’en hauteur) tandis que l’épaisseur de la

couche de mouillage va rester constante. Cependant, au cours de cette croissance, une forte

contrainte se développe en périphérie des îlots [32]. L’expansion latérale de ces derniers

est ainsi limitée. C’est sans doute un phénomène qui est à l’origine de la relativement

bonne homogénéité en taille des îlots SK. Mais cette caractéristique est très dépendante

des paramètres de croissance [33] et il n’est pas toujours aisé de concilier l’homogénéité en

taille avec d’autres propriétés attendues de ces îlots, telles qu’une émission optique à une

longueur d’onde de 1,3 µm [34].

Si la croissance se poursuit, les îlots coalescent (éventuellement après avoir relaxé plasti-

quement si le désaccord de maille entre les îlots et le substrat est trop important pour qu’ils

restent cohérents) pour former une couche 2D rugueuse.

1.4 Synthèse

En résumé, l’auto-assemblage d’îlots est un mécanisme qui permet de réaliser des nano-

structures 3D cohérentes de manière simple puisque leur formation est spontanée et de plus,

de dimensions suffisamment petites pour que les porteurs de charge y soient confinés dans

les trois directions de l’espace – de tels îlots sont des BQs. Néanmoins, comme nous l’avons

déjà souligné dans l’introduction générale, ce type de nanostructures possède quelques limi-

tations pour un certain nombre d’applications. En effet, leur positionnement en surface est

aléatoire ou ne présente tout au plus qu’un ordre à courte distance. Leur densité est imposée

par les matériaux et par les paramètres de croissance – paramètres sur lesquels la marge

de manœuvre est bien souvent réduite et qui ne permettent donc pas toujours d’obtenir

la densité désirée. Enfin une homogénéité en taille encore meilleure serait profitable. Dans

le chapitre suivant, nous allons voir quelques unes des méthodes qui ont été envisagées et

expérimentées pour surmonter ces limitations et nous nous attacherons aux avantages de

celle que nous avons retenue.
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L’auto-organisation de nanostructures
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2.1 Introduction

Notre objectif est de tirer parti des avantages de l’auto-assemblage sur substrat de GaAs

et d’en surmonter la plupart des limitations. Il va donc s’agir de controller l’organisation

spatiale et la dispersion en taille et en forme des îlots auto-assemblés sur GaAs17 ; en d’autres

termes, on veut passer de l’auto-assemblage à l’auto-organisation à grande échelle de nano-

structures 3D, c’est à dire à la formation spontanée de nanostructures ordonnées sur toute

la surface d’un échantillon. Il faut donc que les sites de nucléation préférentielle de ces îlots

soient ordonnés. Comme nous l’avons vu au chapitre précédent, ces sites sont des irrégula-

rités de la morphologie de surface, des irrégularités de contrainte et de déformation ou des

impuretés. Il faudrait donc disposer d’un moyen d’ordonner au moins l’un de ces trois types

de sites. Dans ce chapitre, nous allons présenter quelques unes des méthodes qui ont été

envisagées pour y parvenir, en terminant par celle que nous avons retenue. Nous discuterons

17Ce n’a pas été un objectif de cette thèse de pallier à une autre limitation de l’auto-assemblage qu’est la

large distribution en composition des nanostructures.
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les avantages et les inconvénients de chacune d’entre elles. Cette présentation ne se veut pas

exhaustive, mais simplement représentative sinon de toutes les méthodes envisagées, tout au

moins des idées qui leur sont sous-jacentes. Nous parlerons d’abord de méthodes basées sur

l’organisation d’irrégularités de surface, puis d’autres basées sur l’organisation de variations

spatiales de contrainte et de déformation accompagnées éventuellement de modifications de

la morphologie de surface et/ou d’inclusions d’impuretés.

2.2 Organisations de nanostructures grâce à des motifs de sur-

face organisés

2.2.1 Organisations sur des surfaces structurées naturellement

Nous l’avons dit, les marches atomiques sont des sites de nucléation préférentielle pour les

îlots auto-assemblés. De plus, lorsque la surface est faiblement désorientée par rapport à une

surface de faibles indices de Miller (elle est alors dite «vicinale»), des marches atomiques pé-

riodiques et orientées perpendiculairement à la plus grande pente de la surface (par rapport

au plan de faibles indices) se forment. Ces marchent séparent des terrasses orientées selon le

plan de faibles indices de Miller et leur périodicité Λf est géométriquement imposée par la

désorientation : Λf = hm

tan θf
, où hm est la hauteur des marches et θf est l’angle de désorien-

tation. Avec de telles marches périodiques il est alors possible d’organiser les îlots [35] (Fig.

8). D’autre part, il est possible de profiter du phénomène d’accumulation de marches («step

bunching»18) pour imposer une barrière énergétique plus importante aux atomes déposés et

ainsi favoriser encore plus une nucléation organisée des îlots [35, 37, 38](Fig. 9). Cependant

il est difficile de découper un substrat de sorte que ses marches soit bien rectilignes et régu-

lièrement espacées sur toute la surface (et ce d’autant plus si celle-ci est grande). En outre,

cette méthode ne permet qu’une organisation 1D des îlots.

Une autre structure qui peut être exploitée pour l’organisation d’îlots est la recons-

truction de surface. Il s’agit d’une structuration de la surface qui résulte de l’organisation

périodique des atomes différente de celle qu’ils ont dans le matériau massif, afin de minimi-

ser le nombre de liaisons pendantes. Ce mécanisme est illustré par la figure 10(a), pour le

cas particulier d’une surface d’or (111) [39]. Sur des surfaces reconstruites, certains types de

sites peuvent être plus favorables que d’autre à la nucléation d’îlots et il en résulte donc une

organisation périodique de ces derniers (Fig. 10(b)) [39–41]. Cependant, comme l’on fait re-

marquer Repain et al. [41] pour des surfaces d’or (111) reconstruites en 22×
√

3 (Fig. 10(c)),

les reconstructions de deux zones adjacentes de la surface séparées par une marche atomique

18Pour une description de ce mécanisme, le lecteur pourra se reporter par exemple à la thèse de doctorat

de M. Sussiau [36].
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Fig. 8. Image STM (500× 500 nm) montrant l’alignement d’îlots 3D de

germanium sur les marches atomiques d’une surface de silicium désorienté

de 2◦ par rapport au plan (001). L’insert est une image STM (50×50 nm)

montrant la surface avant épitaxie. (Patella et al. [35]).

peuvent ne pas être corrélées entre elles, de sorte que la périodicité des reconstructions est

rompue (ce phénomène existe également pour des surfaces de GaAs [43]). Ils en ont conclu

qu’une organisation régulière à grande distance ne peut pas être réalisée sur une grande

surface d’or (111) (la limite est de l’ordre de 100 × 100 µm). Pour pallier ce problème, ils

ont utilisé une surface d’or (788), qui combine à la fois des reconstructions de surface et des

marches périodiquement ordonnées à grande échelle, pour ordonner des îlots de cobalt (Fig.

11). Néanmoins, il subsiste toujours deux inconvénients liés à l’organisation d’îlots grâce à

des surfaces reconstruites. Dans les conditions de croissance usuelles, les atomes déposés ne

sont pas forcément très sensibles à l’influence des reconstructions de surface. D’autre part,

la périodicité de ces reconstructions est fixée par le substrat et ne peut pas être contrôlée.

2.2.2 Organisations sur des surfaces structurées de manière artificielle

Plutôt que d’utiliser la structuration naturelle d’un substrat, on peut structurer ce der-

nier de manière artificielle par lithographie.

Ainsi, Jin et al. [44–46] ont fait croître des îlots cohérents de germanium sur des me-

sas de silicium formés par épitaxie sélective dans les ouvertures périodiques (définies par

lithographie optique) d’une couche de silice formée en surface par oxydation thermique d’un

substrat de silicium (Fig. 12). En fonction des paramètres de croissance (quantité de ger-

manium déposé et température), un ou plusieurs îlots sont formés sur chaque mesa. Chaque
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Fig. 9. Images de microscopie à force atomique (AFM : atomic force

microscopy ; voir annexe C, page 141) montrant des alignements d’îlots 3D

d’InAs sur les accumulations de marches de surfaces de GaAs désorientées

de 2◦ par rapport au plan (001), pour des épaisseurs nominales d’InAs de

(a) 2, (b) 2,2, (c) 2,3 et (d) 2,4 MC. (Kim et al. [38]).

mesa d’un même échantillon possède le même nombre d’îlots. De plus, les auteurs ont mon-

tré que dans bien des cas, ils sont ordonnés de la même manière sur chaque mesa (comme

on peut le voir pour le cas particulier illustré par la figure 12).

Lee et al. [47] ont exploré une méthode similaire pour des îlots d’InAs sur GaAs. Ils

ont fait croître ces îlots par épitaxie sélective dans les ouvertures périodiques (définies par

lithographie optique interférométrique) d’une couche de silice déposée préalablement sur

le substrat de GaAs. Différents diamètres d’ouvertures ont été étudiés (de 50 à 200 nm),

malheureusement des gros îlots relaxés plastiquement sont systématiquement formés avec

parfois des îlots cohérents.

Enfin, Zhong et al. [48,49] ont ordonné des îlots de germanium sur une surface structurée

de silicium sans avoir recours à l’épitaxie sélective. Ils ont défini par lithographie hologra-

phique des réseaux 2D de cuvettes (de 500, 400 ou 370 nm de dimensions latérales et de

profondeur inférieure à 20 nm) sur des substrats de silicium. Ils ont ensuite épitaxié une

couche tampon de silicium qui reproduit cette structure (Fig 13(a)). Finalement le germa-

nium est déposé et forme des îlots cohérents auto-assemblés ; un îlot apparaît dans chaque

cuvette (et pas ailleurs)(Figs. 13(b) et 13(c)).

24



2.2. Organisations de nanostructures grâce à des motifs de surface organisés

(c)

Fig. 10. Images STM. (a) Reconstruction d’une surface d’or (111)

(Chambliss et al. [39]). Les zigzags clairs sont des crêtes d’environ 0,2

Å de haut. (b) Organisation d’îlots de nickel (les motifs blancs) sur ce type

de surface. (Chambliss et al. [39]). Ces surfaces d’or (111) présentent une

reconstruction 22×
√

3 : les vecteurs de base a’ et b’ de la maille élémen-

taire (le rectangle noir de l’image (c) ; Rousset et al. [42]) de la surface

reconstruite vérifient les conditions ‖a’‖ = 22‖a‖ et ‖b’‖ =
√

3‖b‖, où a

et b sont les vecteurs de base de la maille élémentaire de la surface non

reconstruite (tout au long de ce manuscrit, les vecteurs apparaissent en ca-

ractères gras, sans flèche) – on peut reconstituer cette maille en joignant

les atomes (les points blancs) plus proches voisins.

Fig. 11. Image STM montrant l’organisation d’îlots de cobalt sur une

surface d’or (788). (Repain et al. [41]).
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Fig. 12. Images AFM d’îlots cohérents de germanium (les points blancs)

auto-assemblés sur des mesas de silicium (les zones grises). (Jin et al.

[45]).

Fig. 13. Images AFM (a) d’un substrat de silicium structuré, après crois-

sance de la couche tampon de silicium ; (b) après dépôt de 4 MC de ger-

manium qui forment des îlots auto-assemblés ; (c) zoom sur un îlot de

germanium. (Zhong et al. [49]).

Il est donc possible d’organiser des îlots auto-assemblés ayant une bonne homogénéité

en taille [49] sur des surfaces structurées par lithographie. Néanmoins, comme nous l’avons

déjà signalé, il n’est pas possible grâce aux techniques de lithographie optique d’atteindre

de forte densités d’îlots et la lithographie électronique (qui, elle, le permet) est trop lente

pour envisager une organisation d’îlots sur une grande surface.
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2.3 Organisation de nanostructures grâce à des variations spa-

tiales et organisées de la contrainte et de la déformation

de surface

Nous l’avons dit plus haut (page 19), les îlots peuvent nucléer sur des inhomogénéités

de contrainte et de déformation localisées en surface, où l’énergie de déformation élastique

emmagasinée dans les îlots est minimisée.

Des variations spatiales de la contrainte et de la déformation de surface peuvent sim-

plement être créées par la déformation due à un plan d’îlots enterrés sous une fine couche

du même matériau que le substrat (on nomme une telle couche espaceur) : chaque îlot en-

terré va déformer localement cette couche. La répartition spatiale des îlots déposés sur cette

couche sera corrélée à celle des îlots sous-jacents si la contrainte ou la déformation induite

par ces derniers à la surface est suffisante. Ainsi il est courant d’observer un alignement ver-

tical d’îlots lors de la croissance de multi-couches d’îlots [12, 30]. De plus, en 1996, Tersoff

et al. [50] ont montré par des données expérimentales (confirmées par un modèle théorique

simple à deux dimensions) l’apparition d’une organisation latérale à longue distance d’îlots

ainsi qu’une homogénéisation de leurs volumes lors de l’empilement de plans d’îlots faible-

ment espacés (îlots de SiGe sur Si, en l’occurrence). Ce genre d’organisation latérale a été

confirmée plus tard par d’autres groupes pour des îlots de germanium sur silicium [51] et

pour des îlots de d’InGaAs sur GaAs [52]. Cependant la régularité à longue distance de

ces organisations reste faible. Springholz et al. [53, 54] sont parvenus à obtenir une bonne

organisation latérale et verticale de nanostructures 3D de PbSe sur PbEuTe (Fig. 14(a)) au

delà de 30 plans de nanostructures empilés (séparés par des espaceurs de PbEuTe d’épais-

seur égale ; plusieurs échantillons ont été étudiés avec des épaisseurs variant de 30 à 70 nm).

Ces îlots sont organisés en un réseau 3D cubique à faces centrées (cfc) compressé de 18%

selon la grande diagonale, dont le paramètre de maille L peut être modifié continuement

sur une plage de quelques dizaines de nanomètres en faisant varier l’épaisseur DSL des es-

paceurs (Fig. 14(b)) ; en effet, le rapport DSL

L est constant : il a été mesuré égal à 0,704.

On le voit, cette fois-ci les îlots de deux plans successifs ne sont pas alignés verticalement.

Les auteurs ont attribué cela ainsi que la bonne organisation latérale à la forte anisotropie

élastique caractéristique des matériaux IV-VI. Mais d’après une étude théorique de Liu et

al. [55], il est également possible d’obtenir une organisation 3D à longue distance d’îlots

avec des empilements de matériaux à plus faible anisotropie. Cette assertion n’a pas encore

(à notre connaissance) été confirmée expérimentalement. Il est bien sûr possible de combi-

ner l’organisation latérale d’un premier plan d’îlots par structuration ex-situ (lithographie

ou microscope de champ proche) du substrat avec la croissance ultérieure d’autres plans
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(a) (b)

Fig. 14. (a) Image AFM montrant l’organisation latérale à longue dis-

tance d’îlots de PbSe sur un empilement de 60 plans d’îlots séparés par

des couches de PbEuTe. En insert, le spectre de puissance met en évi-

dence l’organisation périodique à longue distance des îlots. (b) Schéma de

l’organisation 3D des îlots. (Springholz et al. [53]).

d’îlots, pour avoir une organisation 3D [48, 56–60]. Cependant, de telles méthodes restent

limitées par leur lenteur ou par les faibles densités qu’elles permettent d’atteindre (dues à

leurs faibles résolutions spatiales).

Il est également possible de créer ex-situ des inhomogénéités de contrainte et de défor-

mation. Ainsi, Kammler et al. [61] ont utilisé le bombardement focalisé d’ions Ga+ sur une

surface de silicium pour induire la nucléation préférentielle d’îlots de germanium ; celle-ci

s’expliquant soit par des contraintes et déformations locales dues aux inclusions des ions

dans la maille de silicium soit par un effet surfactant19 des ions. Malheureusement, cette

méthode ne permet pas une résolution inférieure à 100 nm et, de plus, elle est séquentielle.

Omi et al. [62, 63] ont quant à eux implanté (à travers un masque) un substrat de silicium

avec de l’oxygène. L’oxygène implanté induit une contrainte et une déformation en surface

et modifie la morphologie de cette dernière ; les sites de nucléation d’îlots de germanium

sont ainsi contrôlés. Cette technique n’est pas séquentielle mais sa résolution spatiale reste

limitée.

Les dislocations sont d’autres sources de contraintes et de déformations [64] qui peuvent

influencer les sites de nucléation des îlots. Bien que ces défauts soient des sites de recombi-

naison radiative parasite et non radiative pour les porteurs de charge, leur utilisation peut

19Surfactant : qui augmente les propriétés mouillantes d’une substance en abaissant la tension superficielle

de celle-ci.
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être envisagée, car comme nous l’avons déjà signalé (page 12), si les porteurs sont fortement

confinés dans les îlots (c’est-à-dire si ces derniers sont des BQs), ils présentent une faible

sensibilité optique vis à vis de dislocations situées à proximité. Grâce aux travaux de Fafard

et al. [65], on peut avoir un ordre de grandeur de la distance devant séparer une BQ d’une

dislocation pour que ses propriétés d’émission optique ne soient pas altérées. Les auteurs ont

démontré par l’expérience le couplage entre les niveaux d’énergie de BQs d’InAs alignées

verticalement, lorsque l’épaisseur de l’espaceur est inférieure à 15 nm (cela n’a pas lieu dans

le cas contraire ; un modèle en bon accord avec ces résultats a été conçu plus tard par Szafran

et al. [66]). Cela veut dire que les fonctions d’ondes des porteurs de charge confinés dans

ces BQs ne s’étendent pas de plus de la moitié de cette valeur en dehors des boîtes, selon la

direction de croisssance : 7,5 nm. Donc ces fonctions d’ondes ne peuvent pas se coupler avec

des défauts distants de plus de 7,5 nm des boîtes selon cette direction. Par conséquent, on

peut envisager d’ordonner des BQs d’InAs grâce à des dislocations enterrées à plus de 7,5 nm

sous le plan de BQs. Ces BQs ont des dimensions et une forme similaires aux BQs d’InGaAs

formées au Laboratoire de Photonique et de Nanostructures par EPVOM (la technique qui a

été employée pour nos croissances) ; cette valeur est donc certainement aussi un bon ordre de

grandeur pour nos propres systèmes. Cependant, tous les problèmes ne seront peut-être pas

résolus si les dislocations sont enterrées à plus de 7,5 nm car il est probable que les porteurs

créés hors des BQs à proximité des dislocations soient presque tous consommés pour des

recombinaisons sur ces dernières. On peut certainement s’affranchir de cela en empilant des

plans de BQs sur un premier plan ordonner par des dislocations enterrées (avec des espa-

ceurs suffisamment minces pour que les BQs déposées soient ordonnées par le plan de BQs

sous-jacent) ; les porteurs générés à proximité des plans de BQs les plus éloignés des disloca-

tions ne seront que peu sensibles à ces dernières. D’autre part, il arrive que des dislocations

s’ordonnent en réseaux périodiques. Ainsi, comme nous l’avons déjà évoqué (page 11), les

dislocations qui se forment, à l’interface entre deux couches déposées désaccordées en maille,

pour relaxer la contrainte élastique ont tendance à s’organiser en un réseau 2D périodique

lorsqu’elles sont suffisamment mobiles et proches les unes des autres pour pouvoir interagir.

Enfin, Romanov et al. [67], ainsi que Bourret [68] ont montré par des considérations thermo-

dynamiques (c’est-à-dire par des critères de minimisation d’énergie du matériau déposé) que

des RDs périodiques faiblement enterrés peuvent imposer une organisation périodique à des

îlots auto-assemblés formés en surface. Cela a été confirmé expérimentalement pour des îlots

auto-assemblés sur des couches épitaxiées au-delà de leur épaisseur critique de relaxation

plastique [69–71] (Fig. 15) ; le RD 2D enterré qui se forme alors est responsable de l’or-

ganisation périodique des îlots. Cependant l’utilisation de couches relaxées plastiquement

présente des inconvénients car la formation du RD s’accompagne de la formation de nom-
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Fig. 15. Image STM montrant l’organisation périodique d’îlots de fer

grâce à un RD faiblement enterré sous une couche relaxée de cuivre déposée

sur un substrat de plomb (111). (Brune et al. [70]).

breuses dislocations résiduelles20 (dites traversantes) qui dégradent ces couches puisqu’elles

les traversent de part en part et émergent en surface, pouvant ainsi être en contact avec

les îlots et piéger les porteurs de charge qui y étaient confinés. En outre, les dislocations de

ces RDs ne sont réellement périodiques que si elles sont suffisamment mobiles et proches les

unes des autres (autrement, la distance entre deux dislocations voisines varie autour de la

périodicité moyenne). Enfin, cete périodicité moyenne est fixée par le désaccord de maille

entre la couche relaxée et la couche ou le substrat sous-jacent (voir page 56). Elle peut être

modifiée en changeant la composition de la couche relaxée, mais la marge de manœuvre est

limitée.

Il existe cependant une méthode qui permet de former des RDs faiblement enterrés sans

formation de dislocations traversantes et avec une périodicité variable sur une grande plage :

il s’agit de ce que nous avons appelé le «collage épitaxial». C’est un procédé par lequel on

transfère à haute température une couche cristalline mince sur un substrat (la jonction se fait

par l’intermédiaire de liaisons covalentes). Pour accommoder la désorientation cristalline que

l’on impose entre ces deux cristaux, un RD se forme à l’interface de collage. La périodicité

de ce RD est géométriquement liée à la désorientation et peut donc être choisie. Si les deux

20Résiduelles car bien qu’elles n’appartiennent pas au RD, elles sont liées à sa formation.
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cristaux mis en contact ont le même coefficient de dilatation thermique, une fois le recuit

terminé, ils ne sont pas macroscopiquement contraints ; c’est pourquoi les dislocations du

RD restent confinées à l’interface de collage – aucune dislocation traversante ne se forme [74].

Patriarche et al. [75] ont montré que cela peut rester vrai si les matériaux collés n’ont pas le

même coefficient de dilatation thermique : ils ont montré dans le cas particulier du collage

épitaxial GaAs/InP qu’un réseau secondaire de dislocations se forme pour accommoder cette

différence, mais ce réseau est situé à proximité de l’interface de collage. Cette technique a

été explorée par Leroy et al. pour une structure (que nous appelons «substrat composite»)

constituée d’une fine couche de silicium collée sur un substrat de silicium, sur laquelle des

îlots auto-assemblés de germanium ont été déposés [72]21. Avant croissance des îlots, la

surface présente des ondulations 1D (Fig. 16) que les auteurs ont attribué à un RD 1D

accommodant une flexion22 entre les deux cristaux collés, ainsi que des ondulations 2D plus

petites, à période plus courte, que les auteurs ont attribué à un RD 2D accommodant une

torsion23. Après la formation des îlots auto-assemblés de germanium, aucune corrélation

Fig. 16. (a) Image STM d’un substrat composite Si/Si. (b) Schéma de la

morphologie de surface : des ondulations 1D et 2D dues aux RDs enterrés

sont visibles. La période des ondulations 2D est de 36 ± 2 nm avec une

amplitude de 0,2 ± 0,05 nm. (Leroy et al. [72]).

21La faisabilité d’un joint de grains à grande échelle avait auparavant été démontrée par M. Benamara

(entre autres) [73].
22Une flexion est une désorientation angulaire entre les directions cristallines des cristaux collés, dont l’axe

de rotation est contenu dans l’interface de collage ; elle est due à la «vicinalité» d’au moins l’un des cristaux,

c’est-à-dire la désorientation de sa surface par rapport à un plan de faibles indices de Miller.
23Une torsion est une désorientation angulaire entre les directions cristallines des cristaux collés, dont

l’axe de rotation est normal à l’interface de collage.
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spatiale entre ces derniers n’est visible : seule apparaît de nouveau l’ondulation 1D. Après

un recuit de 10 minutes à 450◦C, la transformée de Fourier (insert inférieur de la figure 17(b))

des images de microscopie à effet tunnel (Fig. 17(a)) met en évidence un ordre latéral de

symétrie d’ordre quatre. Sur l’auto-corrélation (Fig. 17(b)) de la figure 17(a), on peut voir

Fig. 17. (a) Image STM d’îlots auto-assemblés de germanium sur un

substrat composite Si/Si après un recuit de 10 min à 450◦C. (b) Auto-

corrélation de (a) ; insert supérieur : détail de la zone centrale ; insert

inférieur : transformée de Fourier de (a). (Leroy et al. [72]).

deux structures : une structure 1D due à l’ondulation initiale de la surface de silicium et une

structure 2D (au centre) que les auteurs ont attribuée à une corrélation à courte distance

entre les îlots (la longueur de corrélation est de 18 ± 1 nm : la moitié de la période des

dislocations accommodant la torsion). D’après les auteurs, cette organisation spatiale est

due à une migration des atomes de germanium au cours du recuit, dirigée à la fois par le

champ de déformations des dislocations enterrées et par des interactions élastiques entre

îlots voisins.

Afin d’obtenir une organisation latérale plus prononcée des îlots auto-assemblés, les

mêmes auteurs ont récemment exploré une méthode légèrement différente [76]. En effet,

ils ont utilisé des substrats composites Si/Si qu’ils ont gravés avec une solution chimique

sensible à la contrainte pour former en surface une nano-structuration reproduisant l’orga-

nisation spatiale du RD. Sur ces surfaces structurées, ils ont épitaxié des nanostructures de

germanium qui reproduisent la nano-structuration (Fig. 18).
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Fig. 18. Image STM montrant des nanostructures de germanium épi-

taxiées sur un substrat composite Si/Si gravé par une solution chimique

sensible à la contrainte. (Leroy et al. [76]).

2.4 Synthèse

En résumé, les RDs faiblement enterrés obtenus par collage épitaxial influencent l’orga-

nisation spatiale d’îlots auto-assemblés sur la surface. Cette méthode présente de nombreux

avantages par rapport aux autres énoncées tout au long de ce chapitre. Il est possible de faire

varier sur une grande plage la périodicité de l’organisation – qui peut être inférieure à celle

permise par une structuration de surface par lithographie électronique. Sa mise en œuvre est

rapide puisque la structure «organisante» n’est pas définie de manière séquentielle. Enfin,

la surface n’est pas détériorée par des émergences de dislocations traversantes. Les résultats

obtenus grâce à cette méthode (sans gravure de la surface) n’ont encore mis en évidence

qu’un ordre à courte distance des îlots, certainement parce que l’influence en surface du

RD était trop faible. Néanmoins, c’est cette méthode que nous avons retenu car comme on

le verra dans la suite (page 65), toutes les dislocations ne sont pas équivalentes : certaines

génèrent en surface des champs de contraintes et de déformations plus intenses. Il était donc

possible au début de cette thèse d’espérer organiser à longue distance des nanostructures 3D

auto-assemblées grâce à des RDs faiblement enterrés. La variante récemment explorée par

Leroy et al., à savoir la gravure chimique sélective de substrats composites est intéressante

également et pourrait être une perspective pour nos travaux de recherche. Pour l’appliquer

aux substrats composites GaAs/GaAs, il faudra au préalable rechercher et optimiser une

solution chimique fortement sensible à la contrainte pour ce matériau et avec une vitesse de

gravure lente (pour qu’elle soit sélective).
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1.1 Introduction

Dans ce chapitre, nous allons définir ce qu’est une dislocation. Nous allons présenter les

différents types de dislocations en nous intéressant tout particulièrement au cas des cris-

taux à structure blende de zinc car les semiconducteurs binaires que nous avons étudiés

cristallisent dans ce système. Nous présenterons également quelques propriétés des disloca-

tions qui nous seront utiles dans la suite de ce manuscrit. Après un rappel de la théorie

de l’élasticité, nous présenterons les champs élastiques de déplacements, de déformations et

de contraintes, ainsi que l’énergie de déformation élastique, produits par les dislocations.

Pour de plus amples détails sur les dislocations, le lecteur pourra se reporter à l’ouvrage

de J. et Julia R. Weertmann pour une première approche [77] ou, pour une approche plus

approfondie, à celui de J. P. Hirth et J. Lothe [64] ou encore à celui édité par F. R. N.

Nabarro [78].

1.2 Généralités

Les dislocations sont des défauts linéaires du réseau cristallin qui permettent une défor-

mation plastique du matériau lorsqu’elles se déplacent. Elles résultent d’un glissement ou

d’un cisaillement localisé d’une partie du cristal par rapport à une autre. Ceci est illustré

par la figure 19 pour une dislocation coin (définie dans la suite : page 43) de ligne normale à

la feuille. Dans ce cas, le vecteur de déplacement des atomes (symbolisé par la flèche) appelé

vecteur de Burgers (voir page 39) est perpendiculaire à la ligne de dislocation.

D

Fig. 19. Modèle simple de formation d’une dislocation coin D. Un glis-

sement a eu lieu dans le sens de la flèche, dans le demi-plan matérialisé

par la ligne pointillée.
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1.2.1 Le vecteur de Burgers d’une dislocation

Le vecteur de Burgers b d’une dislocation caractérise le déplacement subi par les atomes

à cause de cette dernière. Il est défini par la procédure suggérée par Frank (voir la référence

64 et les références qui y sont citées) qui est illustrée dans la figure 20 pour une dislocation

coin. Le sens de b dépend du sens choisi pour la ligne de dislocation. Il s’agit d’un choix

1 2

3

FI

b

(b)

D

1 2

3F

I

(a)

Fig. 20. (a) Circuit de Burgers I-1-2-3-F autour d’une dislocation coin D

de ligne normale à la feuille. (b) Le même circuit dans un cristal parfait.

arbitraire ; ici nous avons choisi le sens positif pointant vers la feuille. Pour déterminer b,

il faut ensuite décrire un chemin fermé I-1-2-3-F, appelé circuit de Burgers, autour de la

dislocation, en passant par des atomes situés dans une zone du cristal exempte de défaut (Fig.

20(a)). On entend par zone exempte de défaut une zone où les déplacements des atomes par

rapport à leurs positions moyennes de référence ne sont perturbées que par des contraintes

élastiques et par des vibrations thermiques (autour de leurs positions de référence). Notons

que le sens de parcours du circuit dépend lui aussi de l’orientation de la ligne de dislocation.

La convention la plus commune et que nous choisirons systématiquement dorénavant est

celle de la «main droite»24. Ensuite, on décrit le même circuit dans un cristal parfait (Fig.

20(b)). Le vecteur requis pour fermer ce circuit (de l’atome final F à l’atome initial I) est le

vecteur de Burgers b.

Une dislocation ne peut se terminer abruptement dans le cristal. Elle peut soit se terminer

en surface, soit boucler sur elle-même, soit rencontrer une autre dislocation – leur jonction

est ce que l’on appelle un nœud. On peut aisément montrer que si toutes les dislocations

arrivant à un nœud sont orientées positivement en s’éloignant du nœud, la somme vectorielle

de leurs vecteurs de Burgers doit être nulle. C’est ce que l’on pourrait appeler la loi des nœuds

de dislocations (l’analogie avec la loi des nœuds de Kirchoff pour les courants électriques est

24En pointant le pouce de la main droite selon la direction de la dislocation (vers le sens positif), le sens de

la rotation est donné par la courbure des autres doigts de la main, orientée vers l’extrémité de ces derniers.

39



Chapitre 1. Les dislocations

évidente).

1.2.2 Les dislocations parfaites et les dislocations partielles

Les dislocations peuvent être soit parfaites soit partielles. Le vecteur de Burgers des

dislocations parfaites est un vecteur du réseau cristallin ; ce n’est pas le cas pour une dislo-

cation partielle. Par exemple, sur la figure 21, où l’on voit une dislocation partielle produite

en coupant le cristal selon (AB) et en déplaçant les deux côtés ainsi séparés, b est la moitié

d’un vecteur de base de la maille.

Fig. 21. Une dislocation imparfaite ou partielle.

Comme on peut le voir dans le cas particulier de la figure 21 (au niveau du plan (AB)), un

défaut d’empilement des atomes est associé avec toute dislocation partielle. Un tel défaut est

coûteux en énergie [64] et par conséquent, une dislocation partielle n’est stable que si en se

dissociant en plusieurs dislocations ou en se combinant avec une autre dislocation, l’énergie

totale du système ne peut pas être réduite (le critère gouvernant la stabilité des dislocations

est traité dans la sous-section suivante). Pour qu’une dislocation partielle subsiste dans un

cristal, il faut donc que l’énergie du défaut d’empilement qui lui est associé soit faible.

1.2.3 Critère énergétique de stabilité des dislocations (dit de Frank)

Nous venons de le voir, les dislocations partielles peuvent ne pas être stables à cause

du défaut d’empilement qui leur est associé, mais nous avons également laissé entendre

qu’une dislocation peut réduire l’énergie qui lui est associée en se combinant avec une autre

dislocation ou en se dissociant en plusieurs dislocations. L’énergie d’une dislocation est

proportionnelle à b2. De plus, Frank a montré (voir la référence 64 et les références qui y

sont citées) que la dépendance angulaire autour de la dislocation peut être négligée (cela

revient à considérer le milieu comme isotrope), de sorte que la seule valeur de b2 peut

être utilisée pour statuer sur la stabilité d’une dislocation. Ainsi, une dislocation parfaite

de vecteur de Burgers b1 peut se dissocier en deux dislocations parfaites de vecteurs de

Burgers b2 et b3 si

b2
1 > b2

2 + b2
3 ; (6)
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c’est ce que l’on appelle le critère de stabilité de Frank. Ce critère reste valable si les

dislocations de vecteurs de Burgers b2 et b3 sont partielles, mais il ne faut pas oublier

d’ajouter l’énergie du défaut d’empilement qui est associé à chacune d’elles.

Dans le GaAs, les dislocations ne sont que faiblement dissociées : la largeur de disso-

ciation entre deux dislocations partielles est de l’ordre de 5 Å. Au cours de notre étude,

nous n’avons eu à les considérer qu’à des échelles plus grandes (d’au moins un ordre de

grandeur), c’est pourquoi nous les considérerons parfaites. De plus, à cause du critère de

Frank, il apparaît que seules les dislocations parfaites dont le vecteur de Burgers est un

vecteur de base de la maille élémentaire sont stables (le ou les plus courts de ces vecteurs,

plus précisément). Ainsi, pour les cristaux ayant la structure blende de zinc, b est du type
a
2 < 110 > pour les dislocations parfaites stables (où a est le paramètre de maille) : c’est un

vecteur orienté selon une direction <110> et dont la norme est la moitié d’une arête de la

maille blende de zinc (a
2 ) projetée sur cette direction : a

√
2

2 .

1.2.4 Mouvements des dislocations

Les dislocations peuvent se déplacer soit par glissement, soit par montée. Nous allons ici

étudier ces deux types de déplacement.

Dans un plan atomique dense, le déplacement minimal des atomes redonnant une confi-

guration conforme au réseau est plus petit que dans un plan peu dense (Fig. 22). Il en va de

Fig. 22. Déplacements d’atomes selon un plan atomique dense (flèche

de gauche) et selon un plan peu dense (flèche de droite). Les plans sont

matérialisés par les lignes pointillées.

même pour un déplacement selon une direction dense par rapport à une direction peu dense.

Intuitivement, on peut supposer que les plans et directions denses sont respectivement les

plans et directions privilégiés de glissement des atomes et donc des dislocations. Notons que

les directions denses sont identiques à celles définies par les vecteurs de Burgers stables d’une

dislocation parfaite (l’hypothèse faite ici est donc cohérente avec la sous-section précédente).

Pour les cristaux à structure blende de zinc (comme nos échantillons par exemple), les plans

denses sont du type {111} et les directions denses du type <110>. Des considérations plus

rigoureuses [64] ainsi que l’expérience confirment qu’ils constituent le système de glissement
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de ces cristaux. Pour qu’une dislocation puisse glisser (on dit qu’elle est «glissile»), il faut

à la fois que sa ligne et son vecteur de Burgers appartiennent à un plan de glissement ; si

tel n’est pas le cas, la dislocation est dite «sessile».

Le mécanisme de montée est activé par le mouvement de lacunes situées au voisinage de

la ligne de dislocation – il est donc d’autant plus probable que la température est élevée.

La montée d’une dislocation coin est illustrée de manière schématique par la figure 23. Si

des lacunes sont créées sous la dislocation, c’est le mécanisme inverse qui a lieu (on pourrait

parler de «descente»).

D

(a)

D

(b)

D

(c)

Fig. 23. Représentation schématique de la montée d’une dislocation coin

D, induite par le mouvement d’une lacune (représentée par le carré).

1.2.5 Une vue schématique et synthétique du système de glissement des

cristaux cfc ou à structure blende de zinc : le tétraèdre de Thomp-

son

Une représentation schématique permet de synthétiser le système de glissement des cris-

taux cfc ou à structure blende de zinc ; il s’agit du tétraèdre de Thompson. Il se forme en

joignant les quatre nœuds plus proches voisins de la maille (Fig. 24). Les arêtes du tétraèdre

correspondent aux six directions de glissement (12 si l’on différencie orientation négative et

positive). Ces arêtes sont également les six vecteurs de Burgers des dislocations parfaites

(12 si l’on différencie les deux orientations). Quant aux faces, elles correspondent aux quatre

plans de glissement.

1.2.6 Les différents types de dislocations

Nous avons maintenant présenté toutes les notions nécessaires à la description, dans

cette sous-section, des différents types de dislocations qui peuvent être présentes dans un

cristal.
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x

y

z

A

B

C

D

(a)

A

B

C D

(b)

Fig. 24. Le tétraèdre de Thompson selon deux points de vue. Les directions

(Dx), (Dy) et (Dz) sont du type <001> et les arêtes du cube ont pour

longueur a
2 .

1.2.6.1 Les dislocations coin

La dislocation coin peut être représentée par l’insertion d’un demi-plan supplémentaire

dans le cristal (Fig. 20(a), page 39). Elle est représentée par le symbole ⊥, où le trait vertical

représente le demi-plan supplémentaire. Le cœur de la dislocation est localisé à l’extrémité

de ce demi-plan et définit donc une ligne. A proximité de ce cœur, le réseau cristallin est

très déformé.

Le vecteur de Burgers d’une dislocation coin est perpendiculaire à sa ligne (d’où son

nom). Dans le cas d’une dislocation coin parfaite dans un cristal à structure blende de zinc,

pour laquelle le vecteur de Burgers b est donc de type a
2 <110>, la ligne de dislocation

est orientée selon la direction <110> normale à b. La ligne et le vecteur de Burgers ap-

partiennent donc à un plan {001}. Or ce type de plan n’est pas un plan de glissement des

cristaux à structure blende de zinc. C’est pourquoi les dislocations coin parfaites de ces cris-

taux sont immobiles par glissement (sessiles) ; elles peuvent uniquement bouger par montée

(ou «descente»).

1.2.6.2 Les dislocations vis

La dislocation vis résulte du décalage d’une distance inter-atomique d’une partie du

cristal par rapport à l’autre (Fig. 25). Elle est la manifestation d’un cisaillement.

Elle porte ce nom car si on décrit un circuit de Burgers autour de la dislocation, on

monte ou descend d’un niveau atomique, à la manière du filet d’une vis. Si l’on monte d’un

niveau (comme sur la figure 25), la dislocation vis est dite droite tandis que si l’on descend
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D

b
I 1

23

4
F

Fig. 25. Circuit de Burgers I-1-2-3-F autour d’une dislocation vis D

orientée positivement vers le haut de la page.

d’un niveau, elle est dite gauche.

D’autre part, il apparaît que son vecteur de Burgers est parallèle à sa ligne. Donc une dis-

location vis parfaite dans un cristal à structure blende de zinc est orientée selon une direction

<110> ; par conséquent elle peut glisser selon les deux plans {111} qui la contiennent.

1.2.6.3 Les dislocations mixtes

Une dislocation mixte possède à la fois un caractère coin et un caractère vis : son vecteur

de Burgers a une composante parallèle et une autre perpendiculaire à la ligne de dislocation.

Ainsi, sur la figure 26, la dislocation est de type vis à l’extrémité gauche, coin à l’extrémité

droite et mixte entre les deux. Notons que la définition même du vecteur de Burgers indique

qu’il est invariant le long de la ligne de dislocation, même si la ligne change d’orientation.

Enfin, une dislocation mixte peut glisser localement si à la fois son vecteur de Burgers et sa

ligne sont contenus dans un plan de glissement.

Dislocation 

mixte

b

Fig. 26. Une dislocation mixte.

44



1.2. Généralités

1.2.6.4 Une dislocation mixte parfaite particulière : la dislocation 60 ◦

60°

D
islocation

b

[-110]

[001]

[010]

[100]

Fig. 27. Une dislocation mixte 60 ◦ (les arêtes du cube ont pour longueur
a
2 , où a est le paramètre de maille).

D’après le paragraphe précédent, on peut définir une dislocation mixte parfaite particu-

lière d’un cristal à structure blende de zinc, pour laquelle la ligne de dislocation appartient

à la fois à deux plans de glissement (Fig. 27). Dans ce cas la dislocation forme un angle de

60 ◦ avec le vecteur de Burgers, d’où son nom. Ce type de dislocations est très couramment

observé dans les cristaux à structure blende de zinc tels que le GaAs.

1.2.7 Interactions entre dislocations qui se croisent – cas des cristaux cfc

ou à structure blende de zinc

Lorsque des dislocations se rencontrent en un nœud, elles vont avoir tendance à réagir afin

de minimiser l’énergie du système (par l’intermédiaire des déformations élastiques qu’elles

engendrent autour de leurs lignes).

Afin de décrire ces réactions, nous allons utiliser une notation basée sur le tétraèdre de

Thompson (Fig. 24(b), page 43) qui permet d’orienter facilement les vecteurs de Burgers

des dislocations dans les cristaux cfc ou à structure blende de zinc. Les deux lettres du

tétraèdre définissant le vecteur de Burgers25 sont placées de part et d’autre de la dislocation

(Fig. 28) de sorte que le vecteur se lit dans le bon ordre lorsque l’on regarde la dislocation

selon la direction positive : lorsque la flèche orientant la ligne s’éloigne de nous. Ainsi les

deux représentations de la figure 28 sont équivalentes. De plus, pour la représentation (a),

le vecteur de Burgers est CB et non BC ; on aurait pu omettre de spécifier l’orientation de

la dislocation, dans ce cas le vecteur de Burgers est soit CB, soit BC selon l’orientation

choisie (c’est-à-dire selon que l’on regarde la dislocation dans un sens ou dans l’autre).

25Dans cette sous-section, tous les vecteurs de Burgers seront référencés par rapport au tétraèdre de
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C

B

(a)

b

(b)

Fig. 28. Une dislocation et son vecteur de Burgers (a) en notation com-

pacte (référencée par rapport au tétraèdre de Thompson de la figure 24(b),

page 43) et (b) non compacte.

Considérons maintenant le cas particulier de deux dislocations qui se croisent à angle

droit.

Premièrement, deux dislocations vis (Fig. 29). Les quatre zones limitées par les dislo-

cations sont chacune «partagées» par deux lettres. D’après Amelinckx [79], dans ce cas,

aucune réaction n’est observée ni attendue.

C

D

A B

(a)

C

D

A B

A B

C

D

(b)

Fig. 29. (a) Deux dislocations vis qui se croisent à angle droit. (b) Les

mêmes dislocations avec les vecteurs de Burgers reportés sur les quatre

segments de dislocations.

Le cas d’une dislocation vis DC croisant à angle droit une dislocation 60 ◦ CA est illustré

par la figure 30. Cette fois-ci, l’une des zones contient uniquement la lettre C (Fig. 30(a)).

Donc, d’après Amelinckx [79], les deux dislocations vont pouvoir réagir pour minimiser

l’énergie du nœud de sorte que ce dernier va se séparer en deux nœuds connectés par une

dislocation mixte 60◦ DA (Fig. 30(b)). L’un des nouveaux nœuds doit être de type K : avec

une seule lettre dans chaque zone entourant le nœud ; tandis que l’autre doit être de type

P : avec deux lettres dans chaque zone entourant le nœud. Afin d’équi-répartir l’énergie de

déformation élastique sur les différents segments de dislocations arrivant sur les nœuds, ces

segments vont avoir tendance à se ré-orienter de sorte qu’ils forment entre eux un angle de

120◦ (Fig. 30(c)).

Thompson de la figure 24(b).
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C

D

D
A

(c)

Fig. 30. (a) Une dislocation vis DC croisant une dislocation 60◦ CA. (b)

Réaction entre ces dislocations par formation d’un nouveau segment de

dislocation 60◦ DA. (c) Réorientation des segments de dislocations pour

équi-répartir l’énergie de déformation élastique.

1.3 Rappel de la théorie de l’élasticité

Pour une description plus détaillée de cette théorie, le lecteur pourra se reporter par

exemple à l’ouvrage de Landau et Lifchitz [10].

1.3.1 Définitions

1.3.1.1 Le champ de déplacements

Considérons un solide initialement non contraint. Soient (x, y, z) les coordonnées carté-

siennes d’un atome quelconque du solide. Lorsque l’on applique des contraintes, la position

de l’atome considéré change et les nouvelles coordonnées sont : (x+u, y+v, z+w). Les quan-

tités u, v et w sont donc les déplacements de l’atome en question selon les axes (Ox), (Oy)

et (Oz) du repère respectivement (où O est l’origine du repère) et le champ de déplacements

est le vecteur de coordonnées (u, v, w).

1.3.1.2 Le champ de déformations

Le champ de déformations d’un élément de volume (Fig. 31) peut être exprimé au moyen

de six termes. Il s’agit de trois termes de dilatation ou de compression (suivant qu’ils sont

positifs ou négatifs) εii selon l’axe (Oi) (avec i = x, y ou z) et de six termes de cisaillement

εij (où i 6= j)26 dans un plan parallèle à l’axe (Ok) (où k 6= i et j). Ces déformations sont

26εij est identique à εji.
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liés aux déplacements que subissent les atomes :

εxx = ∂u/∂x, (7a)

εyy = ∂v/∂y, (7b)

εzz = ∂w/∂z, (7c)

εxy =
1

2
(∂u/∂y + ∂v/∂x) , (7d)

εxz =
1

2
(∂u/∂z + ∂w/∂x) , (7e)

εyz =
1

2
(∂v/∂z + ∂w/∂y) . (7f)

Fig. 31. Un petit élément de volume d’un solide.

1.3.1.3 Le champ de contraintes

De même, le champ de contraintes (qui n’est autre qu’une force par unité de surface)

d’un élément de volume peut être exprimé au moyen de neuf termes : trois termes de

dilatation-compression σii et six termes de cisaillement σij (où i 6= j) (Fig. 32). Les six

termes de cisaillement ne sont pas indépendants : ils doivent s’ajouter de sorte qu’aucun

couple n’agisse sur l’élément de volume. S’il existait un tel couple, l’élément de volume

tournerait de plus en plus vite. Cela impose σxy = σyx, σxz = σzx et σyz = σzy.

xx xy

xz

yy

zx zy

zz

yz

y

z

x

yxyx

Fig. 32. Les composantes d’un champ de contraintes agissant sur un

élément de volume.
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1.3.1.4 L’énergie de déformation élastique

Un milieu élastique contraint emmagasine de l’énergie. Cette énergie élastique W de

déformation exprimée par unité de volume est donnée par :

W =
1

2

∑

i,j

σijεij . (8)

1.3.2 Théorie de l’élasticité linéaire

Si le champ de contraintes appliqué au solide considéré est faible et si la température

est assez basse pour que les effets de fluage soient négligeables, il est relié aux déformations

par la loi linéaire de Hooke qui s’écrit (en notation matricielle) comme suit :
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, (9)

où les Cij sont les constantes dites élastiques.

Ces constantes ne sont pas indépendantes. Cependant, pas moins de 21 d’entre elles sont

nécessaires pour un matériau anisotrope. Si l’on se limite aux corps isotropes, le nombre de

constantes indépendantes est considérablement réduit. Dans ce cas, la loi de Hooke peut

s’exprimer à l’aide des seuls coefficients de Lamé µ et λ :
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, (10)

où µ est le module de cisaillement du matériau et λ est défini par :

λ =
2νµ

1 − 2ν
, (11)

où ν est le coefficient de Poisson du matériau.
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1.4 Application de la théorie de l’élasticité linéaire aux dislo-

cations

Les dislocations imposent des déformations et des contraintes au cristal. Nous ne rappel-

lerons ici que leurs expressions pour les différents types de dislocations rectilignes (qui sont

celles qui nous intéressent). Pour une démonstration de ces expressions, le lecteur pourra se

reporter à l’ouvrage de Hirth et Lothe [64].

Le cristal sera considéré être un milieu infini, continu, élastique et isotrope dans lequel

la théorie de l’élasticité linéaire s’applique. Les résultats exposés dans la suite seront donc

seulement valable suffisamment loin du cœur de la dislocation considérée car ce dernier est

loin d’être une zone continue et exempte de déformations plastiques.

1.4.1 Cas des dislocations vis

Nous considérons une dislocation vis dont la ligne est orientée positivement comme l’axe

(Oz) et dont le vecteur de Burgers est défini par : b = −b z, où z est le vecteur unitaire de

l’axe (Oz).

Son champ de déplacements est défini par :

w =
b

2π
arctan

y

x
, (12)

les déplacements selon les axes (Ox) et (Oy) étant nuls. Les déformations élastiques autour

de cette dislocation sont :

εxz =
1

2

(

∂u

∂z
+

∂w

∂x

)

= − b

2π

y

x2 + y2
, (13a)

εyz =
1

2

(

∂v

∂z
+

∂w

∂y

)

=
b

2π

x

x2 + y2
, (13b)

εxx = εyy = εzz = εxy = 0 , (13c)

et donc les contraintes sont :

σxz = −µb

2π

y

x2 + y2
, (14a)

σyz =
µb

2π

x

x2 + y2
, (14b)

σxx = σyy =, σzz = σxy = 0 . (14c)

Dans les équations (13) et (14), on peut voir que contraintes et déformations deviennent

infinies quand la distance r (= x2 + y2) par rapport à la ligne de dislocation tend vers

zéro. Puisque la théorie linéaire de l’élasticité est fondée sur l’hypothèse que contraintes et

déformations sont petites, il apparaît à nouveau que cette analyse n’est pas valable dans les
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régions proches de la ligne de dislocation. On limite souvent l’utilisation de ces expressions

à des distances r supérieures au rayon du cœur r0. Ce dernier est parfois choisi égal à cinq

fois le module du vecteur de Burgers.

L’énergie de déformation élastique par unité de longueur de la ligne de dislocation quant

à elle (on parle d’énergie interne pour une dislocation) s’exprime de la sorte :

ξ =

∫ R

r0

µb2

π

(

1

2r
− r

R2

)2

rdr =
µb2

4π
ln

R

r0
, (15)

où r0 est le rayon du cœur et R la dimension du cristal ou du grain cristallin pour les poly-

cristaux. L’énergie interne totale de la dislocation inclut également l’énergie emmagasinée

à l’intérieur du rayon r0 où la théorie linéaire des milieux continus n’est plus applicable.

Cependant la plus grande partie de l’énergie de déformation due à la dislocation est em-

magasinée dans les régions éloignées du cœur. Par conséquent, l’équation (15) donne une

bonne approximation de l’énergie interne totale.

1.4.2 Cas des dislocations coin

Nous considérons une dislocation coin dont la ligne est orientée positivement comme

l’axe (Oz) et dont le vecteur de Burgers est : b = b x, où x est le vecteur unitaire de l’axe

(Ox).

Sont champ de déplacements est défini par :

u =
b

2π

[

arctan
y

x
+

1

2(1 − ν)

xy

r2

]

, (16a)

v = − b

2π

[

1 − 2ν

2(1 − ν)
ln r +

x2

2r2(1 − ν)

]

, (16b)

w = 0 , (16c)

son champ de déformations par :

εxx = − by

4π

3x2 + y2 − 2νr

r2(ν − 1)
, (17a)

εyy = − by

4π

[y2(2ν − 1) + x2(2ν + 1)]

r2(ν − 1)
, (17b)

εxy =
bx

4π

x2 − y2

r2(1 − ν)
, (17c)

εzz = εxz = εyz = 0 , (17d)
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et son champ de contraintes par :

σxx = − µ b

2π(1 − ν)

y(3x2 + y2)

r2
, (18a)

σyy =
µ b

2π(1 − ν)

y(x2 − y2)

r2
, (18b)

σxy =
µ b

2π(1 − ν)

x(x2 − y2)

r2
, (18c)

σxz = σyz = 0 . (18d)

(18e)

Enfin, son énergie de déformation s’écrit :

ξ =
µ b2

4π(1 − ν)
ln

R

r0
. (19)

1.4.3 Cas des dislocations mixtes

Le vecteur de Burgers d’une dislocation mixte rectiligne fait un angle arbitraire avec

la ligne de dislocation. Si nous faisons à nouveau coïncider l’axe (Oz) avec la ligne de

dislocation et plaçons l’axe (Ox) dans le plan de glissement de la dislocation, on peut écrire

le vecteur de Burgers : b = bx x + bz z, où bx et bz désignent les composantes du vecteur

de Burgers selon les axes (Ox)et (Oz). Ces composantes ne sont autre que les composantes

coin et vis (respectivement) du vecteur de Burgers.

Le champ de déplacements d’une ligne de dislocation est alors la somme du champ de

déplacement d’une dislocation coin pure de vecteur de Burgers bx x et d’un dislocation vis

pure de vecteur de Burgers by y. Les champs de déformations et de contraintes ainsi que

l’énergie de déformation élastique s’obtiennent par des sommes analogues.

1.5 Synthèse

En résumé, les dislocations sont à l’origine de champs élastiques de déplacements, de

déformations et de contraintes, ainsi que d’une énergie de déformation élastique. Intuitive-

ment, on peut donc penser que la présence de dislocations à proximité de la surface d’un

cristal va influencer la croissance et notamment la croissance d’îlots. Si de plus les disloca-

tions sont organisées en réseaux, on peut s’attendre à ce que les îlots reproduisent la même

organisation.
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2.2 Les différents types de réseaux de dislocations . . . . . . . 54

2.3 Champs et énergie élastiques produits par des réseaux de

dislocations faiblement enterrés . . . . . . . . . . . . . . . . 57

2.3.1 Choix des expressions des champs élastiques . . . . . . . . . . 58

2.3.2 Champs et énergie élastiques produits en surface par un réseau

de dislocations faiblement enterré accommodant une flexion . 59

2.3.3 Champs et énergie élastiques produits en surface par un réseau

de dislocations faiblement enterré accommodant une torsion . 64

2.3.4 Champs et énergie élastiques produits en surface par un réseau

de dislocations faiblement enterré accommodant à la fois une

flexion et une torsion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 67

2.4 Synthèse . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 68

2.1 Introduction

L’interface entre deux grains cristallins ayant des orientations ou des paramètres de

maille différents est appelée joint de grains. Dans notre cas, les grains en question sont le

substrat et la couche cristalline mis en contact lors du collage épitaxial. En général, un

joint de grains peut être une interface quelconque, mais à l’équilibre thermique il est plan

afin de minimiser sa surface et donc de minimiser l’énergie d’interface. Il est constitué d’un

RD qui permet d’accommoder la discontinuité cristalline entre les deux grains. Dans ce
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chapitre, nous allons étudier l’énergie et les champs élastiques produits en surface par des

RDs faiblement enterrés à géométrie simple. Les RDs réels ont une géométrie souvent plus

complexe. Néanmoins, nous parviendrons à la conclusion que pour de tels réseaux également,

l’énergie et les champs élastiques reproduisent en surface leur organisation.

2.2 Les différents types de réseaux de dislocations

Les RDs se formant au niveau d’un joint de grains peuvent être dus à une flexion entre

les deux grains, une torsion ou un désaccord de maille (Fig. 33). On parle alors de joints

de flexion, de torsion ou de désaccord de maille. Une flexion est une rotation entre les

(a)

θ
t

(b)

(c)

Fig. 33. (a) Une flexion d’angle θf entre deux cristaux. La ligne poin-

tillée représente le joint de grains. De part et d’autre de cette ligne, les

lignes parallèles représentent des plans cristallins des deux cristaux (vus

en coupe transverse). Les dislocations sont symbolisées par les ⊥. (b) Une

torsion d’angle θt entre deux cristaux dont les plans cristallins sont sup-

posés parallèles aux faces (le RD 2D est symbolisé par le quadrillage). (c)

Un désaccord de maille entre deux cristaux vu en coupe transverse (seul

l’un des sous RDs est visible).

plans cristallins des deux cristaux liés dont l’axe est contenu dans le plan de la jonction.

L’accommodation de cette désorientation requiert un RD dont une des composantes du

54



2.2. Les différents types de réseaux de dislocations

vecteur de Burgers moyen27 est normale au joint de grains ; il peut s’agir d’un réseau 1D

ou 2D de dislocations coin [64]. Dans la réalité on observe un réseau 1D de dislocations

mixtes orientées (tout comme l’axe de flexion) perpendiculairement à la bissectrice des plus

grandes pentes des surfaces en contact [75] (Fig. 34), dont le vecteur de Burgers moyen n’est

Fig. 34. Schéma des marches atomiques de deux surfaces vicinales en

contact (en trait continu et discontinu). L’orientation des plus grandes

pentes de ces surfaces est indiquée par les flèches fines. L’axe de flexion

ainsi que les dislocations mixtes sont normales à leur bissectrice (flèche

épaisse) et sont contenues dans le plan de l’interface.

pas contenu dans le plan de l’interface (seule sa composante normale à l’interface permet

l’accommodation de la flexion). Pour les cristaux III-V, ce vecteur est de type a
2 < 110 > (a

est le paramètre de maille) ; quatre des huit vecteurs possibles sont illustrés dans la figure

35 (les quatre autres sont identiques à ceux-là au signe près). Si les composantes normales

à l’interface des vecteurs de Burgers sont toutes orientées dans le même sens, la norme

de la composante efficace pour l’accommodation d’une flexion vaut a
2 . D’autre part, si les

dislocations sont orientées selon une direction [011> (nous supposons que les surfaces à la

jonction desquelles se forme le joint de grains sont faiblement désorientées par rapport au

plan (100)), ce sont des dislocations 60◦ (Fig. 35) : les lignes de dislocations forment un

angle de 60◦ avec leurs vecteurs de Burgers.

Une torsion est une rotation entre les plans cristallins des deux cristaux liés, mais dont

l’axe est perpendiculaire au plan de la jonction. Cette désorientation est accommodée par un

réseau 2D carré de dislocations vis (Fig. 33(b)) orientées selon des directions [011>. Cette

fois-ci, c’est la composante vis du vecteur de Burgers moyen qui permet l’accommodation de

27Vecteur moyen aussi bien en norme qu’en direction et sens ; dans nos cristaux à structure blende de

zinc, les RDs sont essentiellement constitués de dislocations parfaites dont les vecteurs de Burgers ont donc

la même norme, mais pour lesquels les directions et les sens peuvent être différents.
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[010]

[001]

[100]

a/2

a/2

[1
1

0
]

[101]

[1
01

]

[1
10

]

(100)

Fig. 35. Quatre des huit vecteurs de Burgers possibles (les flèches en trait

continu) pour des dislocations mixtes accommodant une flexion dont l’axe

est contenu dans le plan (100) (pour des cristaux cfc ou à structure blende

de zinc). Des dislocations ayant des vecteurs de Burgers dans le plan (100)

(les flèches en trait pointillé) ne permettent pas d’accommoder une telle

flexion.

la torsion ; si, pour chaque réseau 1D constituant le réseau 2D, tous les vecteurs de Burgers

sont orientés dans le même sens, la norme de cette composante vaut a√
2
).

Pour ces désorientations (flexion et torsion), la périodicité D des RDs est géométri-

quement liée à l’angle de rotation et à la norme de la composante du vecteur de Burgers

permettant l’accommodation de la désorientation par la formule dite de Frank :

D =
beff

2 sin θ/2
, (20)

où beff est la norme de la composante du vecteur de Burgers efficace pour accommoder la

discontinuité cristalline au niveau du joint et θ est l’angle de rotation. En ce qui concerne les

joints de flexion, cette expression est strictement vraie uniquement pour les joints de flexion

symétriques (comme celui de la figure 33(a)), c’est-à-dire ceux pour lesquels les plans cris-

tallins homologues des deux cristaux en contact sont orientés symétriquement par rapport à

l’interface. Cependant, lorsque le joint de flexion est quasi-symétrique28, l’équation (20) est

une bonne approximation de la période des dislocations [64]. Pour les deux désorientations,

D est représenté en Fig. 36 en fonction de θ. Puisque l’on veut que les cellules de disloca-

28C’est le cas pour nos substrats composites car les cristaux que nous avons collés étaient toujours des

cristaux vicinaux de même désorientation.
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Fig. 36. Période des RDs accommodant une flexion ou une torsion en

fonction de l’angle de désorientation.

tions soient plus grandes que les dimensions latérales des BQs usuellement épitaxiées par

EPVOM (au minimum 10 nm), on voit qu’il faut des angles de désorientation inférieurs à

1◦.

Enfin, un désaccord de maille entre les deux cristaux joints est accommodé par un

réseau 2D carré de dislocations coin (Fig. 33(c) ; le cristal du dessus a un paramètre de

maille supérieur à celui du dessous).

2.3 Champs et énergie élastiques produits en surface par des

réseaux de dislocations faiblement enterrés

Intéressons nous maintenant à l’influence d’un RD faiblement enterré et parallèle à la

surface sur les propriétés élastiques de cette surface. L’objectif de cette prospection est de

tenter de prévoir comment un matériau épitaxié réagit quand il est déposé sur une surface

dont les caractéristiques élastiques (énergie et champs) subissent une modulation.

Pour répondre à cette interrogation, Romanov et al. [67] ainsi que Bourret [68] ont

considéré des critères de minimisation d’énergie élastique pour prédire le positionnement

des îlots induit par le RD sous-jacent. Une autre manière d’aborder le problème est de

considérer plutôt les déformations et contraintes en surface car elles influencent la cinétique

et la fixation des adatomes. Dans la suite de ce chapitre, nous allons à la fois nous intéresser

aux distributions spatiales en surface de la densité volumique d’énergie élastique et des

champs élastiques produits par différents RDs.
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2.3.1 Choix des expressions des champs élastiques

Bonnet et Verger-Gaugry [80] ont déterminé, dans le cas de matériaux élastiquement

isotropes, les expressions des composantes du champ de déplacements associé à un réseau

1D infini de dislocations faiblement enterrées de même vecteur de Burgers en sommant en

séries de Fourier les contributions des dislocations (voir page 50 et suivantes) du réseau et

en prenant en compte les conditions de convergence et d’équilibre des solutions obtenues et

les conditions aux limites, à savoir : (i) la finitude de l’énergie élastique stockée par unité

de surface dans le cristal épais (c’est-à-dire pour x2 < 0 ; voir Fig. 37) et la convergence

x
2

x
1x

3

h D

O

Fig. 37. Schéma d’un réseau 1D de dislocations faiblement enterrées de

vecteur de Burgers identique. D est la période du réseau et h l’épaisseur

de la couche supérieure.

vers zéro des contraintes dans ce même cristal, loin du joint ; (ii) la nullité de la résultante

et du moment des forces agissant sur un cylindre de matière renfermant une dislocation ;

(iii) la planéité du joint de grains et la périodicité des dislocations ainsi que du champs de

déplacements qu’elles engendrent ; (iv) la continuité des forces au travers du joint ; et (v)

l’annulation des contraintes à la surface libre. En se basant sur ces expressions, Bourret a

exprimé les composantes non nulles du champs de contraintes induits en surface par des

réseau 1D simples de dislocations faiblement enterrés, dans le cas où un seul et même

matériau est situé de part et d’autre des RDs [68]. Plus précisément, il a considéré des

réseaux de dislocations vis et des réseaux de dislocations coin de deux types : (i) avec des

vecteurs de Burgers contenus dans le plan du joint et (ii) avec des vecteurs de Burgers

normaux à ce plan. Pour notre étude théorique des champs et énergie élastiques produits

par un RD situé à l’interface entre deux cristaux de GaAs, nous nous baserons sur ses

expressions. Les expressions des champs de déformations et de déplacements peuvent, elles,

être obtenues grâce aux équations (7) (page 48) et (10) (page 49) respectivement. Enfin, la

densité volumique d’énergie élastique stockée en surface est obtenue grâce à l’équation (8)
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(page 49). D’autre part, toutes les expressions dont nous avons parlé dans ce paragraphe

sont définies dans le cadre de la théorie de l’élasticité linéaire ; donc les champs élastiques et

la densité volumique d’énergie élastique produits par des RDs composés de plusieurs réseaux

1D de dislocations sont obtenus en sommant les contributions de ces derniers.

Dans la suite de cette étude, nous ne nous intéresserons qu’aux joints de flexion, de

torsion et plus généralement aux joints de grains accommodant à la fois une flexion et

une torsion29. Dans ce dernier cas, on parlera de joints mixtes. Le matériau considéré sera

le GaAs. Nous supposerons les dislocations orientées selon des directions [011>. Il s’agit

d’une orientation naturelle pour les lignes de dislocations vis dans les matériaux III-V. En

revanche, en règle générale, les dislocations mixtes ont une orientation quelconque, mais pour

nos études expérimentales nous nous sommes fréquemment placé dans une configuration

pour laquelle les lignes des dislocations mixtes sont orientées selon une direction [011>.

Enfin, nous supposerons les dislocations stables ; leurs vecteurs de Burgers sont donc de

type a
2 <011> (par conséquent, les dislocations mixtes sont en fait de type 60◦ à cause de

l’orientation que nous venons de choisir pour leurs lignes).

2.3.2 Champs et énergie élastiques produits en surface par un réseau de

dislocations faiblement enterré accommodant une flexion

Considérons d’abord un joint de flexion. Nous supposons que les dislocations du réseau

1D (de période D) sont parallèles à l’axe (Ox3) d’un repère orthonormé direct (Ox1x2x3)

(x1, x2 et x3 sont les vecteurs de base de ce repère) ; cet axe est confondu avec l’une des

dislocations (Fig. 37). La configuration la plus favorable énergétiquement pour accommo-

der une flexion est obtenue lorsque les composantes normales à l’interface des vecteurs de

Burgers des dislocations mixtes sont toutes orientées dans le même sens. C’est d’ailleurs

très certainement ce qui se passe dans la réalité car autrement les périodicités des dislo-

cations observées en MET seraient différentes de celles attendues et calculées d’après la

formule de Frank (équation (20), page 56) avec cette hypothèse. C’est pourquoi nous impo-

sons arbitrairement aux vecteurs de Burgers des dislocations mixtes d’avoir une composante

positive selon l’axe (Ox2) ; ceux-ci sont donc à choisir parmi les quatre vecteurs suivants :

b = ± a
2
√

2
x1 + a

2 x2 +± a
2
√

2
x3. De plus, pour que les matériaux joints soient à l’équilibre,

il faut que les composantes vis et coin résiduelles dans le plan du joint de grains soient

nulles. Les vecteurs de Burgers de ces dislocations doivent donc être choisis de sorte que

cette condition soit vérifiée. Pour ce faire, nous nous sommes placés dans le cas particulier

d’une alternance périodique entre les quatre vecteurs possibles. La périodicité réelle du RD

est donc 4D.

29Nous n’avons pas étudié expérimentalement les joints de désaccord de maille.
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Afin de simplifier le problème, Bourret avait modélisé le champ de contraintes en surface

d’un joint de flexion en considérant qu’il était composé d’un réseau 1D de dislocations

coin dont les vecteurs de Burgers étaient normaux au joint de grains avec une norme égale à
a
2 [68]. Pour modéliser la configuration que nous avons choisie au paragraphe précédent (plus

proche de la réalité), nous n’avons donc pas utilisé son expression du champ de contraintes

d’un joint de flexion. Puisque ses calculs (tout comme ceux de Bonnet et Verger-Gaugry)

ont été effectués dans le cadre de la théorie de l’élasticité linéaire, l’expression du champ

de contraintes en surface pour notre configuration est obtenue simplement en sommant

les contributions des différentes composantes des vecteurs de Burgers des dislocations : la

composante vis de chaque dislocation et leurs deux composantes coin ((i) dans le plan du

joint de grains et (ii) normale à ce plan). La contribution des composantes vis est donnée

par l’expression de Bourret [68] du champ de contraintes en surface d’un réseau 1D de

dislocations vis (dont la norme des vecteurs de Burgers doit être choisie égale à a
2
√

2
), tandis

que les contributions des composantes coin sont données par ses expressions du champ

de contraintes en surface d’un réseau 1D de dislocations coin (i) de vecteurs de Burgers

contenus dans le plan de l’interface (de norme a
2
√

2
) et (ii) de vecteurs de Burgers normaux

à ce plan (de norme a
2 ) ; rappelons également que nous avons pris soin d’alterner de manière

périodique les quatre vecteurs de Burgers que nous avons retenus au paragraphe précédent.

Pour un RD, de 25 nm de période (donc de période réelle égale à 100 nm) enterré à 20

nm de profondeur (valeur que nous avons imposée à nos échantillons ; ce choix est justifié

par des résultats expérimentaux : voir page 71), les composantes non nulles des champ de

contraintes et de déformations sont représentées en figure 38(a) et 38(b) respectivement ; les

vecteurs de Burgers des dislocations y sont spécifiés. Ce réseau permet d’accommoder une

flexion de 0, 65◦ autour de l’axe (Ox3). Chacune des composantes de dilatation/compression

de ces champs élastiques (σ11, σ33, ε11 et ε22) est due à la fois aux deux composantes coin

(selon (Ox1) et selon (Ox2)) du vecteur de Burgers de chaque dislocation. Considérées

conjointement, la périodicité de ces composantes est de 100 nm (c’est à dire la périodicité

réelle des dislocations ; Fig. 38), c’est pourquoi la périodicité des composantes de dilata-

tion/compression des champs est elle aussi de 100 nm. Les composantes de cisaillement

σ13 et ε13 sont, elles, uniquement dues aux composantes vis des vecteurs de Burgers des

dislocations, dont la période est de 50 nm (c’est à dire la moitié de la périodicité réelle

des dislocations ; Fig. 38) ; c’est pourquoi leur périodicité est aussi de 50 nm. Donc les di-

verses composantes des champs élastiques de contraintes et de déformations reproduisent

bien (comme attendu) les périodicités des composantes des vecteurs de Burgers qui les

produisent.

En figure 39 sont représentées les amplitudes crête-à-crête maximales des champs de
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Fig. 38. Composantes non nulles des champs de contraintes et de défor-

mations induits en surface par un réseau 1D de dislocations 60◦ parallèles

à l’axe (Ox3) (D=25 nm, h=20 nm). Les champs sont invariants selon

l’axe (Ox3). Par commodité, les dislocations ont été symbolisées par les ⊥
(bien que ce symbole soit en général réservé aux dislocations coin). Leurs

vecteurs de Burgers sont de quatre types : b1 = a
2
√

2
x1 + a

2x2 + a
2
√

2
x3,

b2 = − a
2
√

2
x1 + a

2x2 + a
2
√

2
x3, b3 = − a

2
√

2
x1 + a

2x2 − a
2
√

2
x3 et b4 =

+ a
2
√

2
x1 + a

2x2 − a
2
√

2
x3.

contraintes et de déformations en surface30, en fonction de l’épaisseur h (pour D = 25

nm). On constate que pour une période D fixée, les amplitudes maximales des champs de

déformations et de contraintes en surface augmentent exponentiellement quand l’épaisseur

h diminue ; cela a été vérifié pour d’autres périodes D. Comme on s’y attendait, l’influence

du RD en surface augmente donc quand cette dernière s’en «approche».

En figure 40 sont représentées les amplitudes crête-à-crête maximales des champs de

contraintes et de déformations en surface, en fonction de la période D (pour h = 20

nm). On constate que les amplitudes maximales des composantes non nulles de dilata-

tion/compression de chaque champ élastique tendent vers un palier pour les grandes pé-

riodes après être passées par un maximum pour D ≃ h
2 , puis par un minimum local pour

D ≃ 3
2h (cela est également vrai pour d’autres épaisseurs h car dans le cadre de l’élas-

ticité linéaire, seul le rapport h
D est pertinent). La composante non nulle de cisaillement

de chaque champ élastique tend également vers un palier, mais de manière monotone (elle

l’atteint pour D ≃ h). Ces paliers correspondent aux amplitudes crête-à-crête maximales

30C’est à dire, la différence entre le maximum absolu et le minimum absolu du champ de contraintes en

surface (ou de déformations, selon le cas considéré).
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Fig. 39. Amplitude crête-à-crête maximale des composantes non nulles

des champs (a) de contraintes et (b) de déformations induits en surface

par un réseau 1D de dislocations 60◦ en fonction de l’épaisseur h de la

couche recouvrant les dislocations (pour D=25 nm).
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Fig. 40. Amplitude crête-à-crête maximale des composantes non nulles

des champs (a) de contraintes et (b) de déformations induits en surface

par un réseau 1D de dislocations 60◦ en fonction de la période D (pour

h=20 nm).

des champs de contraintes et de déformations produits en surface par une dislocation isolée

enterrée à une profondeur h. Lorsque D tend vers zéro, les amplitudes de chaque compo-

sante des champs de contraintes et de déformations décroissent brutalement à cause d’un

phénomène d’écrantage des champs élastiques des dislocations. Pour que l’effet en surface

de ces champs soit notable, il ne faut donc pas que le rapport h
D soit trop grand. D’autre
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2.3. Champs et énergie élastiques produits par des réseaux de dislocations faiblement enterrés

part, on constate sur les figures 39 et 40 (comme en figure 38) que pour chaque champ,

les modulations de la composante non nulle de dilatation/compression parallèle au plan du

joint de grains (σ11 ou ε11) sont plus importantes que pour les autres composantes.

Enfin, la densité volumique d’énergie élastique stockée en surface due à un réseau 1D

de dislocations 60◦ (avec D = 25 nm et h = 20 nm) est considérée en figure 41. D’après

0 50 100 150 200

0

1

2

3

4

5
E

n
e

rg
ie

 v
o
lu

m
iq

u
e

 (
m

e
V

.n
m

-3
)

x
1
 (nm)

b
1

b
2

b
3

b
4

b
1

b
1

b
2

b
3

b
4

(a)

D = 25 nm

0 10 20 30 40 50

0

200

400

600

800

1000

1200

1400

E
n
e
rg

ie
 v

o
lu

m
iq

u
e
 (

m
e
V

.n
m

-3
)

h (nm)

(b)

0 50 100 150 200

0

2

4

6

8

10

 

D (nm)

E
n

e
rg

ie
 v

o
lu

m
iq

u
e
 (

m
e

V
.n

m
-3
)

h = 20 nm

(c)

Fig. 41. (a) Densité volumique d’énergie élastique stockée en surface

due à un réseau 1D de dislocations 60◦ parallèles à l’axe (Ox3) (D=25

nm, h=20 nm) ; elle est invariante selon l’axe (Ox3). Les dislocations

sont identiques à celles de la figure 38. (b) et (c) Amplitude crête-à-crête

maximale de cette densité volumique (b) en fonction de l’épaisseur h (pour

D=25 nm) et (c) en fonction de la période D (pour h=20 nm).

la figure 41(a), la périodicité des modulations de cette densité est identique à celle du

RD ; sur la figure 41(b), on constate que son amplitude crête-à-crête maximale à période

D constante décroît exponentiellement quand l’épaisseur h augmente ; et sur la 41(c), on

63



Chapitre 2. Etude théorique de réseaux de dislocations simples

x
1

(nm)

x
3

(nm)

Fig. 42. Composante non nulle du champ de contraintes (σ31 ; en Pa)

induit en surface par un réseau carré de dislocations vis (D=25 nm, h=20

nm). Les dislocations sont en coordonnées xi = 0, xi = 25 et xi = 50

(avec i = 1 ou 3).

voit que son amplitude crête-à-crête maximale à épaisseur h constante atteint un palier aux

grandes périodes après, partant de zéro, être passée par un maximum pour D ≃ h
2 puis par

un minimum local pour D ≃ 3
2h (comme les composantes de dilatation/compression des

champs de contraintes et de déformations).

2.3.3 Champs et énergie élastiques produits en surface par un réseau de

dislocations faiblement enterré accommodant une torsion

Considérons maintenant un joint de torsion. Ce type de joint est composé d’un réseau 2D

carré de dislocations vis ; dans chaque sous-réseau 1D, nous considérons que les dislocations

ont le même vecteur de Burgers (c’est la configuration la plus favorable à l’accommodation

de la torsion). Nous avons utilisé l’expression de Bourret [68] du champ de contraintes induit

en surface par un réseau 1D de dislocations vis faiblement enterré (pour obtenir le champ

de contraintes du réseau 2D, nous avons sommé les contributions des deux réseaux 1D).

Cette fois-ci, les seules composantes non nulles des champs de déformations et de con-

traintes sont respectivement les composantes de cisaillement ε31 et σ31. Les variations en

surface de σ31 sont représentées en figure 42 pour un RD de 25 nm de période, enterré

à 20 nm de profondeur ; les variations de ε31 sont identiques au facteur 1
2µ près (µ est le
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module de cisaillement31) ; un tel réseau permet d’accommoder une torsion de 0, 92◦. Les

extrema de ces champs sont logiquement situé à l’aplomb des dislocations ; au centre des

cellules définies par ces dernières les contraintes et déformations sont nulles. De plus, les

modulations en surface de ces deux champs élastiques sont bien plus faibles que pour le

réseau de dislocations 60◦ de même périodicité enterré à la même profondeur (Fig. 38).

La densité volumique d’énergie élastique stockée en surface est, elle, représentée en figure

43. Là aussi les modulations sont plus faibles que pour le réseau 1D de dislocations mixtes

x
1

(nm)

x
3

(nm)

Fig. 43. Densité volumique d’énergie élastique stockée en surface due à

un réseau 2D carré de dislocations vis (D=25 nm, h=20 nm) ; elle est

exprimée en meV.nm−3. Les dislocations sont orientées comme pour la

figure 42.

considéré à la sous-section précédente (Fig. 41(a)). Ces modulations (tout comme celles des

champs de contraintes et de déformations) reproduisent la périodicité du RD.

Nous avons constaté que les amplitudes crête-à-crête maximales de σ31 et ε31, à période

D constante, décroissent elles aussi exponentiellement quand l’épaisseur h augmente (il en va

de même pour la densité volumique d’énergie élastique stockée en surface). Les amplitudes

crête-à-crête maximales de ces deux composantes en fonction de la période D (pour h = 20

nm) sont, elles, représentées en figure 44. Tout comme les composantes de cisaillement des

réseaux 1D de dislocations mixtes (Fig. 40), elles tendent de manière monotone vers un

palier. Pour σ31 (respectivement, ε31), tant que D est inférieure à environ 5
2h (respective-

ment, D environ inférieure à 3h) son amplitude crête-à-crête maximale est inférieure à celles

31µ = 53, 7 × 10
9 Pa pour le GaAs.
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Fig. 44. Amplitude crête-à-crête maximale des composantes non nulles

des champs (a) de contraintes et (b) de déformations induits en surface

par un réseau 2D de dislocations vis en fonction de la période D (pour

h=20 nm).

de toutes les composantes du champ de contraintes (respectivement, de déformations) d’un

réseau 1D de dislocations mixtes enterré à la même profondeur h ; au-delà, seule la compo-

sante σ11 (respectivement ε11) de ce dernier RD la surpasse. Donc lorsque la période D est

inférieure à ces valeurs, à même épaisseur h, les champs élastiques induits en surface par

un joint de flexion sont plus favorables que ceux d’un joint de torsion pour l’organisation

de la croissance. Au-delà, il peut en être autrement si les composantes de cisaillement σ31

et ε31 ont plus d’influence sur la croissance que les composantes de dilatation/compression

σ11 et ε11. Néanmoins, comme on veut tendre vers l’organisation de BQs d’InGaAs, dont

le paramètre de maille est supérieur à celui du GaAs, il semble avantageux d’organiser en

surface des zones de dilatation ; il est donc probable qu’un joint de flexion soit plus favorable

à l’organisation de la croissance qu’un joint de torsion quelle que soit la période D (à condi-

tion que pour les conditions de croissance utilisées, il soit plus pertinent de considérer les

champs élastiques plutôt que la densité volumique d’énergie élastique stockée en surface).

D’autre part, la plage de périodes D intéressantes vis à vis des modulations des champs

élastiques (pour le joint de torsion) est comprise entre deux et cinq fois l’épaisseur h (Fig.

44) ; au-delà les champs de contraintes et de déformations varient peu. En d’autre termes,

un rapport h
D petit est avantageux pour avoir de fortes variations des champs élastiques

induits en surface par un réseau carré de dislocations vis. Enfin, l’amplitude maximale de

la densité volumique d’énergie élastique stockée en surface en fonction de D, pour h = 20

nm, est représentée en figure 45. Elle tend elle aussi vers un palier de manière monotone.

Le niveau de ce palier est plus élevé que celui atteint pour un réseau 1D de dislocations
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Fig. 45. Amplitude crête-à-crête maximale de la densité volumique d’éner-

gie élastique stockée en surface due à un réseau 2D de dislocations vis en

fonction de la période D (pour h=20 nm).

mixtes enterré à la même profondeur (Fig. 41(c)) : pour des périodes supérieures à environ

4h les modulations de la densité volumique de l’énergie élastique stockée en surface due au

réseau carré de dislocations vis sont plus fortes que celles dues à un réseau 1D de dislo-

cations mixtes. Donc si dans les conditions de croissance utilisées, il est plus pertinent de

considérer l’énergie plutôt que les champs élastiques en surface, pour des périodes vérifiant

cette condition, un joint de torsion sera plus favorable à l’organisation de la croissance.

2.3.4 Champs et énergie élastiques produits en surface par un réseau de

dislocations faiblement enterré accommodant à la fois une flexion

et une torsion

Nous venons d’étudier les deux cas simples d’un RD accommodant soit une flexion

pure soit une torsion pure. Dans la réalité, le RD est bien souvent un joint mixte qui doit

accommoder à la fois une flexion et une torsion ; on s’attend alors à ce qu’il soit composé d’un

réseau 1D de dislocations mixtes accommodant la flexion et d’un réseau 2D de dislocations

vis accommodant la torsion32. Comme nous l’avons vu en page 45, les dislocations mixtes

réagissent avec les dislocations vis lorsqu’elles les rencontrent. La configuration résultant de

cette réaction dépend notamment de l’angle entre ces deux types de dislocations. Néanmoins

les champs élastiques de ce joint résultent toujours de la somme des champs élastiques

des dislocations (il en va de même pour la densité volumique d’énergie élastique stockée

en surface). C’est pourquoi l’énergie et les champs élastiques en surface d’un joint mixte

reproduisent également les périodicités des réseaux qui le composent. Les configurations

32Nous le verrons au chapitre 4, un joint mixte peut aussi avoir une géométrie plus simple.
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optimales seront celles pour lesquelles à la fois les dislocations vis et les dislocations mixtes

génèrent en surface d’importantes modulations de ces propriétés élastiques.

2.4 Synthèse

L’énergie et les champs élastiques en surface reproduisent l’organisation des dislocations

faiblement enterrées. Leurs modulations sont d’autant plus fortes que l’épaisseur de la couche

collée est faible. Il ne faudra donc pas que cette dernière soit trop importante (nous l’avons

dit, nous avons retenu une épaisseur de 20 nm). La technique du collage épitaxial que nous

allons décrire en détail au chapitre suivant permet de satisfaire cette condition : grâce à elle

on colle une très fine couche cristalline sur un substrat (à l’interface desquels se forme le RD

accommodant la flexion et la torsion). D’autre part, pour une épaisseur donnée, en fonction

de la périodicité des dislocations et des conditions de croissance, ce sera soit un joint de

flexion, soit un joint de torsion qui sera plus favorable à l’organisation de nanostructures

auto-assemblées. Cependant, il est préférable de privilégier ce dernier type de joint car il

est susceptible d’induire une organisation 2D (on ne s’attend qu’à une organisation 1D avec

un joint de flexion). Malheureusement, il est quasiment illusoire de coller deux cristaux

sans flexion car ils sont toujours légèrement vicinaux. Des joints mixtes devraient donc

systématiquement se former au sein de nos substrats composites. Pour ces joints, on s’attend

à ce que la répartition des dislocations ne soit pas périodique selon les deux directions du

plan de l’interface à cause de la présence simultanée des réseaux de dislocations mixtes et

de dislocations vis. Nous montrerons au chapitre 4 de cette partie qu’il est en fait possible

de profiter des interactions entre ces différentes dislocations pour obtenir un joint de grains

mixte à organisation périodique 2D. L’organisation 2D de nanostructures grâce à de tels

joints sera démontrée au chapitre 5 de cette partie.
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Chapitre 3. Le collage épitaxial pour obtenir des réseaux de dislocations faiblement enterrés

3.1 Introduction

La technique du collage épitaxial a été développée au début des années 90 pour permettre

le report, sur un substrat, de couches épaisses fortement désaccordées par rapport à ce

dernier, avec une faible densité de dislocations traversantes [74]. Elle consiste à établir une

liaison entre deux cristaux sans l’apport d’une matière extérieure : des liaisons covalentes

se forment entre les deux cristaux lors d’un recuit à haute température. Depuis 1997 [81],

elle est également utilisée pour mettre en œuvre le concept de substrat «compliant» (ou

complaisant) introduit par Lo en 1991 [82] (il s’agit de substrats permettant d’augmenter

l’épaisseur critique de relaxation plastique des matériaux hétéroépitaxiés).

Contrairement à l’hétéroépitaxie, lors du recuit, les deux cristaux mis en contact ne sont

pas contraints. Aucun d’eux n’est forcé à adopter le paramètre de maille de l’autre : ils

conservent chacun le leur. Il n’y a donc pas de processus de relaxation à mettre en œuvre

comme lors de l’épitaxie de matériaux désaccordés. Seul va apparaître à l’interface un joint

de grains afin d’accommoder une éventuelle discontinuité cristalline. De plus, l’absence de

contrainte fait que les dislocations qui composent ce joint n’ont aucune raison de se propager

dans l’un ou l’autre des cristaux, de sorte que ceux-ci ne sont pas dégradés.

Dans notre étude, nous avons utilisé cette technique pour coller une couche mince de

GaAs sur un substrat de GaAs en contrôlant les désorientations cristallines entre eux et

obtenir un joint de grains au niveau de l’interface. Notons que pour que ce joint puisse se

former, il faut que le contact entre la couche et le substrat soit aussi parfait que possible.

Il faut donc que les surfaces mises en contact soient planes et exemptes de défauts ou

d’impuretés.

D’autre part, il faut que le contact soit «cristallin» : aucun RD ne se forme à la jonction

entre deux matériaux amorphes. C’est pourquoi il faut que les surfaces soient parfaitement

désoxydées. En outre, la température du recuit doit être choisie judicieusement. Il faut

évidemment qu’elle soit bien au-dessous de la température de fusion du GaAs, mais il faut

néanmoins que les atomes de gallium et d’arsenic soient suffisamment mobiles pour que

l’interface se forme. Or c’est entre 600 et 700◦C que s’effectue classiquement l’épitaxie de

couches de GaAs de bonne qualité cristalline ; dans cette gamme de températures, la mobilité

des atomes de surface est donc suffisante. Cependant il ne faut pas oublier, comme nous

l’avons déjà signalé en page 16, que de telles croissances se font en conditions riches arsenic

afin de limiter la désorption de ces atomes et la formation de gouttelettes de gallium. C’est

pourquoi Patriarche et al. dès le début de leur étude sur les substrats compliants GaAs/GaAs

[83–88] ont travaillé avec des températures situées au bas de la gamme sus-citée, entre 550
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3.2. Limitations du collage épitaxial de deux cristaux de GaAs

et 600◦C (car la température limite d’évaporation non-congruente du GaAs est de 590◦C

sous vide ; elle est légèrement plus élevée sous atmosphère) ; d’autant qu’ils n’ont observé

aucune amélioration de l’interface de collage pour des températures supérieures à 600◦C

(jusqu’à 730◦C) [83]. Nous avons choisi quant à nous une température de recuit de 600◦C,

sous atmosphère d’azote (atmosphère inerte non oxydante).

Pour que les champs élastiques des dislocations des joints de grains soient sensibles en

surface, nous avons travaillé avec des couches collées minces de 20 nm. Nous n’avons pas

choisi des couches encore plus minces car Patriarche et al. [83] ont observé pour de telles

couches des disparitions locales (sur plusieurs dizaines de nm2) du joint de grains ; ils ont

imputé ces disparitions à la montée en température précédant les reprises de croissance par

EJM sur leurs substrats compliants, qui avait pour but de désorber les oxydes de surface33.

Des couches aussi minces sont bien sûr trop fragiles pour être manipulées. C’est pourquoi la

couche mince à coller doit être épitaxiée sur un substrat sacrificiel en GaAs (Fig. 46), lequel

est éliminé après collage. On le voit sur la figure 46, deux couches d’AlGaAs sont également

Substrat sacrificiel de GaAs

Couche tampon de GaAs

Couches d’AlGaAs

Couche mince de GaAs à transférer

Fig. 46. Représentation schématique de la structure épitaxiée sur un sub-

strat sacrificiel (ce schéma n’est pas à l’échelle).

épitaxiées ; ces couches serviront de couches d’arrêt pour la gravure chimique sélective hu-

mide permettant l’élimination du substrat sacrificiel (après collage et après amincissement

du substrat sacrificiel par polissage).

3.2 Limitations du collage épitaxial de deux cristaux de GaAs

Le collage épitaxial de deux cristaux de GaAs présente certaines limitations inhérentes

au matériau lui-même. Ainsi, contrairement au silicium, deux plaquettes de GaAs, aussi

planes et désoxydées soient elles, n’adhèrent pas à température ambiante (seule une adhésion

temporaire est parfois observée). Il est donc nécessaire d’appliquer une pression grâce à une

33De tels phénomènes d’instabilité des RDs ont également été étudiés par MET pour des collage de silicium

sur silicium [90].
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Chapitre 3. Le collage épitaxial pour obtenir des réseaux de dislocations faiblement enterrés

presse pour que les cristaux demeurent en contact lors du recuit.

Pour que le collage soit effectif sur toute la surface de contact, cette pression doit être

répartie de manière homogène. Malheureusement, cela est difficile à réaliser sur de grandes

surfaces : nos plaquettes de GaAs de 2 pouces de diamètre doivent donc être clivées ou sciées

en des rectangles de dimensions plus petites. Cette dernière procédure est risquée car les

débris de clivage ou de sciage peuvent endommager les surfaces et être à l’origine de zones

non collées à l’interface. Une superficie réduite des échantillons est également une limitation

pour les caractérisations et les croissances post-collage. En effet, pour préparer une lame

mince pour des vues planes au MET, une surface d’au moins 3×3 mm avec peu de zones

non collées est souhaitable (les grilles de MET font environ 3 mm de diamètre) ; si on veut

de plus préparer également des coupes transverses selon deux directions, la surface restante

de l’échantillon peut rapidement devenir très réduite, de sorte qu’une seule épitaxie (tout au

plus) est possible sur ce qu’il reste de l’échantillon. Comme nous allons le voir maintenant,

des échantillons trop petits sont également problématiques pour la croissance. Les croissances

épitaxiales que nous avons réalisées l’ont été par EPVOM. Le porte-échantillon (appelé

«suscepteur») du bâti d’EPVOM tourne à 1 400 tours/min ; les échantillons y sont maintenus

sans substance adhésive, simplement grâce à une empreinte à peine plus grande qu’eux.

L’empreinte la plus petite dont nous disposons est un carré d’un centimètre de côté. Par

conséquent, un échantillon sur lequel on veut faire une croissance ne peut raisonnablement

pas être beaucoup plus petit que cela, sous peine de le voir s’envoler lors de la rotation du

suscepteur. Enfin, une utilisation ultérieure de ces croissances pour des composants nécessite

des surfaces assez grandes : au moins un quart de plaque de 2”.

D’autre part, le contrôle de l’angle de torsion peut aussi être perturbé par la pression

appliquée : il n’est pas impossible que les deux cristaux superposés bougent légèrement entre

eux à cause de cette dernière. Par conséquent, il peut sembler illusoire d’espérer un contrôle

de l’angle de torsion avec une précision meilleure que 0, 1◦.

Dans la suite, nous allons décrire en détail toute la procure expérimentale du collage

épitaxial ainsi que la manière dont nous nous sommes accommodés des limitations que nous

venons de décrire dans cette section.

3.3 Les presses de collage

3.3.1 La presse à petits échantillons

La première presse que nous avons utilisée (Fig. 47) permet d’obtenir des substrats

composites d’environ 1 cm2. Il s’agit d’une presse constituée de trois pièces en graphite (le

graphite est un matériau réfractaire : sa température de fusion est de 3 527◦C) : (i) une
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Fig. 47. Représentation schématique de la presse en graphite permet-

tant de coller des échantillons d’environ 1 cm2. Elle est constituée d’une

coque (1), d’un couvercle coulissant (2) dans lequel vient se visser une vis

(3)(tous trois en graphite). A l’intérieur de cette presse on empile une cale

en silicium (4), les deux échantillons à coller (5 et 6 ; leurs faces polies

sont en contact), une cale en graphite (7) et une cale en tungstène (8).

On immobilise ensuite cet empilement grâce à la vis.

«coque» (numérotée 1 sur la figure 47) à l’intérieur de laquelle sont déposés les échantillons,

(ii) un couvercle coulissant percé d’un trou circulaire dans les flancs duquel a été défini

un pas de vis (n◦ 2) et (iii) une vis introduite dans ce trou (n◦ 3). Sur le fond plat de la

coque, est disposé un morceau carré d’un substrat de silicium de 500 µm d’épaisseur (n◦ 4)

afin de disposer d’une surface parfaitement plane sur laquelle sont empilés les échantillons

à coller (le silicium est inerte chimiquement à 600◦C : sa température de fusion (1 412◦C)

est supérieure à celle du GaAs (1 240◦C)) ; la face non polie du substrat de silicium est

dirigée vers le haut pour qu’il ne soit pas collé aux échantillons de GaAs lors du recuit.

Sur les échantillons est superposée une cale en graphite de 3 mm d’épaisseur (n◦ 7) et une

autre en tungstène (matériau réfractaire dont la température de fusion est de 3 695◦C et

qui se dilate fortement – voir Tab. 1) de 500 µm d’épaisseur (n◦ 8). La vis en graphite vient

ensuite immobiliser cet empilement et exercer dessus une première pression. Lors du recuit,

une pression supplémentaire va s’exercer dans l’axe de l’empilement parce que le graphite a
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Chapitre 3. Le collage épitaxial pour obtenir des réseaux de dislocations faiblement enterrés

un coefficient de dilatation thermique inférieur à ceux des autres matériaux de l’empilement

(Tab. 1). Cette pression permet de maintenir les échantillons à coller correctement en contact

et de réduire les interstices entre les différentes pièces (n◦ 4-8) de l’empilement.

Connaissant les coefficients de dilatation thermique, les modules d’Young et les épais-

seurs de ces pièces parallélépipèdique de matériaux différents (Tab. 1), nous pouvons calculer

C W GaAs Si

E (GPa) 4,8 410 85,5 47

α (×10−6 K−1) 1,18 4,5 6,86 2,6

e (mm) 3,0000 0,5000 1,0000 0,5000

eT=600◦C (mm) 3,0020 0,5013 1,0040 0,5007

Tab. 1. Quelques caractéristiques des pièces empilées dans la presse de

collage à petits échantillons : modules d’Young E, coefficients de dilatation

thermique α, épaisseurs e des pièces à température ambiante et épaisseurs

eT=600◦C à la température du recuit : 600◦C.

la pression PT exercée, à une température T donnée, à cause des différences de dilatation

thermique, dans l’hypothèse d’un contact parfait entre les pièces34. Pour résoudre ce pro-

blème, nous assimilons la presse (coque + couvercle + vis) à une cavité dont les flancs

inférieurs et supérieurs sont en contact parfait avec les pièces inférieures et supérieures de

l’empilement – nous négligeons donc la flèche possible des pièces empilées due au contact

quasi ponctuel de la vis avec la pièce n◦ 8. La hauteur initiale H de cette cavité est la

somme des épaisseurs ei (i variant de 4 à 8 et désignant respectivement les pièces n◦ 4 à 8)

des pièces à température ambiante, c’est-à-dire 5 mm. La hauteur HT de cette cavité à la

température T du recuit est donnée par HT = H(1+∆T ·αC), où ∆T est la différence entre

la température T et la température ambiante (20◦C), et αC est le coefficient de dilatation

thermique du graphite ; soit HT = 5, 0034 mm, pour T = 600◦C. De la même manière, on

peut calculer les hauteurs qu’auraient les pièces de l’empilement à la même température si

elles n’étaient pas compressées dans la presse : ces valeurs sont indiquées dans le tableau

1. La somme de ces hauteurs est supérieure à HT ; c’est ce qui est à l’origine de la pres-

sion PT . La différence entre cette somme et HT vaut 4,6 µm, ce qui veut dire que pour

que les interstices entre les différentes pièces de l’empilement soient réduits, il faut que la

somme des hauteurs des interstices soit inférieure à cette valeur ; d’où l’importance de la

planéité des faces de ces pièces et de leur parallélisme. La presse étant bien plus massive

34Si le contact n’est pas parfait (et c’est le cas car les pièces de l’empilement ne peuvent pas être parfai-

tement planes), la pression réellement exercée sera bien sûr plus faible. La valeur que nous donnons dans la

suite pour PT est donc à prendre comme une borne supérieure de la pression réelle subie par les échantillons.
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que les pièces de l’empilement, nous considérons qu’elle n’est pas déformée par la dilatation

de ces dernières pendant le recuit et par conséquent que c’est elle qui impose la hauteur

HT de la cavité. Chaque pièce de l’empilement subit donc une compression ∆ei selon l’axe

de l’empilement, reliée à la pression PT par la loi de Hooke : ∆ei = PT ·ei

Ei
. Finalement, la

pression PT vérifie la relation suivante :
∑

i ei − ∆ei = HT . On trouve PT ∼ 7 MPa. Cette

valeur peut être comparée à la cission à la limite élastique du GaAs qui est la contrainte

minimale qu’il faut appliquer pour déformer plastiquement le matériau (par glissement de

dislocations) : à 600◦C, elle est de l’ordre de 2-3 MPa pour du GaAs non dopé [89] (comme

nos échantillons). Pour mener à bien la comparaison, il faut d’abord ramener la pression PT

au système de glissement du GaAs en la multipliant par le facteur de Schmidt égal à 0,41

pour une compression selon la direction [100] (comme c’est le cas ici) ; la pression P ′
T ainsi

modifiée vaut environ 3 MPa (rappelons que la pression réelle est plus faible à cause des

interstices entre les pièces de l’empilement). Cette pression est donc au plus de l’ordre de

la cission à la limite élastique ; il est donc fort probable que les échantillons collés ne soient

pas déformés plastiquement lors du recuit.

3.3.2 La presse à grands échantillons

Pour s’affranchir des problèmes liés aux petits substrats composites (voir page 72), nous

avons conçu une presse permettant de coller des échantillons d’environ 2, 2 × 2, 2 cm (près

d’un cinquième de plaque de 2” ; Fig. 48). Cette presse n’est pas un simple agrandissement

de la précédente (bien que le principe d’application de la pression soit le même) : elle est

constituée de quatre parties indépendantes (n ◦ 1a, 1b, 1c et 1d sur la figure 48) usinées

séparément afin de contrôler au mieux la planéité des faces qui seront en contact avec l’em-

pilement (les échantillons et les cales) ; ces quatre parties définissent une cavité. Elles sont

assemblées grâce à des tenons introduits dans des mortaises (indiquées en trait discontinu

sur le schéma). Ces tenons sont constitués d’un graphite qui se dilate légèrement plus que

celui de la presse (lui-même identique à celui du «tiroir» n◦ 2, présenté plus loin) de sorte

que la cohésion de l’assemblage est renforcée lors du recuit. Le «plafond» de la cavité est

horizontal, tandis que le «plancher» est incliné de 5◦ par rapport à l’horizontale. A l’inté-

rieur de cette cavité, on introduit un «tiroir» (n ◦ 2) dont les faces planes inférieures et

supérieures forment entre elles un angle de 5◦, de sorte qu’une fois le tiroir introduit, le

plancher et le plafond de la cavité qui subsiste sont tous deux horizontaux ; c’est à l’inté-

rieur de cette cavité (donc sur le tiroir) que sont introduits des cales et les échantillons à

coller. En introduisant plus ou moins le tiroir, on fait varier la hauteur de la cavité, tout en

maintenant horizontaux son plancher et son plafond ; cela permet de coller des échantillons

d’épaisseur variable ou de faire varier l’épaisseur des cales. Ces dernières (n◦ 5a et 5b) font
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223a3a

3b3b

1b1b

1c1c

1d1d
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5a5a

5b5b

6a6a

6b6b

Fig. 48. Représentation schématique de la presse en graphite permettant

de coller des échantillons d’environ 4 cm2. Elle est constituée de quatre

blocs de graphite (1a, 1b, 1c et 1d) assemblés grâce à des tenons insérés

dans des mortaises (en trait discontinu). Ces quatre blocs définissent une

cavité à l’intérieur de laquelle est introduit un tiroir (2) sur lequel sont

empilés deux cales en MACORr (5a et 5b) et les deux échantillons à coller

(6a et 6b). Pour éviter l’expulsion du tiroir lors du recuit, une plaque en

laiton (4) est vissée devant ce dernier grâce à des vis également en laiton

(3a et 3b).

5 mm d’épaisseur et 3 cm de côté ; entre elles sont insérés les échantillons. Cette fois-ci,

les cales sont en MACORr, une céramique (constituée de fluor et d’oxydes de silicium,

manganèse, aluminium, potassium et bore) qui se dilate fortement (coefficient de dilatation

thermique : αMACOR = 11, 4× 10−6 K−1), pour laquelle le fabricant garantit une tempéra-

ture maximale d’utilisation de 800◦C et qui est plus facile à usiner que le tungstène sur de

grandes surfaces. Une fois les échantillons et les cales superposés sur le tiroir, nous faisons

coulisser ce dernier dans la presse jusqu’à la butée, de sorte que l’empilement est immobilisé

par un contact qui n’est plus ponctuel comme avec la vis de l’autre presse, mais réparti sur

toute la surface de la cale supérieure. Cela garantit une pression plus homogène et, de plus,

sur une grande surface. Pour éviter l’expulsion des cales, des échantillons et du tiroir lors du

recuit (à cause de la dilatation des cales), une plaque en laiton (n◦ 4) est vissée (grâce aux

vis n◦ 3a et n◦ 3b en laiton également) devant le tiroir. A une température de 600◦C, l’em-

pilement non contraint est de 31,8 µm plus haut que la cavité de la presse (dans l’hypothèse

d’échantillons de 500 µm d’épaisseur). Cette valeur est, comme voulu, bien plus grande que
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pour l’autre presse : comme il est d’autant plus difficile d’usiner des pièces aux faces planes

et parallèles que celles-ci sont grandes35, les interstices à combler sont plus grands pour la

presse ici considérée que pour la précédente.

De même que précédemment, nous pouvons calculer la pression exercée sur l’empilement

lors du recuit, dans l’hypothèse d’un contact parfait entre les pièces (le module d’Young du

MACORr est EMACOR = 63, 8 GPa) ; on trouve à 600◦C : PT=600◦C ∼ 188 MPa.

Nous l’avons dit, avec cette presse, nous parvenons à coller des échantillons sur toute

la surface de contact (au moins 4 cm2 ; une vingtaine de tests ont été effectués avec cette

presse) : le collage résiste à l’amincissement par polissage mécanique (jusqu’à environ 20-

30 µm) du substrat sacrificiel (voir page 85) ; de plus, même en clivant les échantillons

collés, ceux-ci ne se séparent pas. Pourtant nous ne sommes pas parvenus à fabriquer des

substrats composites de bonne qualité avec cette presse : après élimination des couches

d’arrêt de gravure (voir page 86), seule une faible partie de la fine couche de GaAs à

transférer subsiste. Des problèmes de pollution du four peuvent être invoquées pour expliquer

cela36 : la sélectivité des solutions de gravure chimique permettant l’élimination du substrat

sacrificiel est très sensible au dopage. Néanmoins, la cause principale de la mauvaise qualité

des substrats composites est certainement la pression appliquée : même après application du

facteur de Schmidt la valeur que nous en avons calculé reste très supérieure à la cission à la

limite élastique (on trouve P ′
T ∼ 78 MPa). Il est donc fort probable que les échantillons collés

subissent des déformations plastiques par des cisaillements selon les plans de glissements. La

structure d’un substrat composite ainsi déformé, considérée au cours de la gravure chimique

sélective de la couche tampon de GaAs (après élimination du substrat sacrificiel et de la

première couche d’AlGaAs ; Fig. 46), est illustrée par la figure 49(a). Pendant cette gravure,

après l’élimination totale de la couche tampon, la couche d’AlGaAs est légèrement gravée

(mais beaucoup moins rapidement que le GaAs grâce à la sélectivité de la solution de

gravure), de sorte que la fine couche collée de GaAs sous-jacent peut être localement gravée

à un endroit où à eu lieu un cisaillement (Fig. 49(b)). Si les déformations plastiques sont

nombreuses, cela peut expliquer le mauvais état de surface des substrats composites obtenus

avec la grande presse. Il semblerait donc que la pression appliquée avec cette presse soit trop

forte. Cependant on n’est peut-être pas très au-dessus de la limite de déformation plastique

car il suffit que l’on tourne l’une des cales en MACORr d’un quart de tour par rapport

à la configuration habituelle pour que les cristaux ne se collent plus ou simplement sur

une faible portion de leur surface : dans cette configuration, les interstices entre les pièces

35Nous en avons fait l’expérience car nous avons plusieurs fois repris la planéité et le parallélisme des faces

des cales en MACORr avant d’obtenir des collages effectifs sur toute la surface de contact des échantillons.
36En effet, la grande presse étant trop volumineuse pour être introduite dans le four dédié au collage

épitaxial, utilisé avec la petite presse, nous avons été obligés d’utiliser un four à usage plus général.
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(a) (b)

Fig. 49. (a) Un substrat composite déformé plastiquement par un ci-

saillement, considéré pendant la gravure chimique sélective de la couche

tampon de GaAs. En partant du bas, on voit le substrat hôte de GaAs, la

fine couche collée de GaAs, une couche d’arrêt de gravure d’AlGaAs (en

noir) et la couche tampon de GaAs en cours de gravure. (b) Le même sub-

strat pendant la même gravure, peu de temps après : la couche d’AlGaAs

a été légèrement gravée et la solution de gravure commence a attaquer lo-

calement (au niveau de la flèche blanche) la fine couche collée de GaAs

sous-jacente.

de l’empilement sont donc trop hauts pour pouvoir être réduits par l’application de la

pression. On peut espérer éviter la déformation plastique des échantillons en reprenant la

configuration d’empilement permettant le collage sur toute la surface de contact, mais en

réduisant la température afin de réduire la pression appliquée ; de plus, à température plus

basse, il sera moins probable de dépasser la cission à la limite élastique car elle est alors

plus forte. Ainsi, pour une température de collage de 500◦C par exemple, la pression PT

calculée vaut environ 155 MPa (cette valeur permet de réduire des interstices d’une épaisseur

totale égale au maximum à 26,3 µm) ; après application du facteur de Schmidt, on obtient

P ′
T ∼ 64 MPa. A cette température, la cission à la limite élastique du GaAs est de l’ordre

de 5 MPa [89]. Il faut donc espérer que la pression réelle appliquée soit inférieure à cette

valeur. Si des échantillons collés à cette température sont toujours déformés plastiquement,

il faudra réduire l’épaisseur d’au moins l’une des cales en MACORr.

3.4 Contrôle des angles de flexion et de torsion

Nous l’avons vu en page 56, le contrôle des périodes des réseaux de dislocations doit

passer par le contrôle des désorientations entre les deux cristaux collés, flexion et torsion.

Le contrôle de la flexion est assuré par le contrôle de la vicinalité des substrats que notre

fournisseur certifie à 0, 1◦ près. Cette vicinalité est imposée par rapport au plan (100) vers la

direction [010]. L’angle de flexion dépend de la vicinalité des deux cristaux en contact et de

l’angle 2α que forment entre elles les plus grandes pentes de leurs surfaces (Fig. 50). L’axe
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de la flexion est la direction du plan de l’interface qui est normale à la bissectrice des plus

grandes pentes sus-citées. L’angle de flexion est la somme des vicinalités des deux surfaces

α
Fig. 50. Représentation schématique des marches atomiques de deux sur-

faces vicinales en contact (en trait continu et discontinu). L’orientation

des plus grandes pentes de ces surfaces est indiquée par les flèches fines.

L’axe de flexion est normal à leur bissectrice (flèche épaisse) et est contenu

dans le plan de l’interface.

en contact considérées dans le plan normal à l’interface et bissecteur des plus grandes pentes

des surfaces (plan hachuré de la figure 51). La vicinalité du cristal supérieur de la figure 51

dans ce plan est θ′ = arctan(cosα tan θ), où θ est sa vicinalité selon sa plus grande pente.

Dans le cas d’un joint de grains symétrique (c’est-à-dire lorsque les deux cristaux ont des

angles de vicinalité θ identiques), l’angle de flexion θflexion vaut deux fois cette valeur :

θflexion = 2arctan(cosα tan θ) . (21)

Le contrôle de l’angle de torsion est assuré en superposant et en alignant les côtés de

deux cristaux : au préalable, l’un d’eux a simplement été clivé selon les directions naturelles

[011> de clivage, tandis que les côtés de l’autre ont été définis par sciage selon des directions

désorientées de l’angle de torsion voulu par rapport aux directions [011>. Cette méthode

nous a permis d’obtenir une précision de 0,1◦.

3.5 Description détaillée et optimisation de la procédure ex-

périmentale

3.5.1 Structure épitaxiée sur un substrat sacrificiel

La première étape de la procédure consiste à faire croître par EPVOM sur le substrat

sacrificiel les couches d’arrêt de gravure et la couche de GaAs à transférer (Fig. 46, page 71).
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Fig. 51. Représentation schématique de l’interface (plan 2, en gris clair)

entre deux cristaux dont les surfaces en contact sont vicinales par rapport à

(100). De part et d’autre de cette interface, sont représentés un plan (100)

de chaque cristal (plan 1 en blanc et plan 3 en gris sombre). Le cristal

supérieur possède une vicinalité d’angle θ autour de l’axe pointillé épais

et l’orientation de sa plus grande pente est signifiée par le trait discontinu

épais. La bissectrice des plus grandes pentes des surfaces en contact est

signifiée par le trait épais continu ; elle forme un angle α avec chacune

des plus grandes pentes. Les points M et N appartiennent respectivement

aux plans 1 et 2. Le plan normal à l’interface coupant cette dernière selon

la bissectrice sus-citée est hachuré. La vicinalité du cristal supérieur selon

ce plan est θ′.

Nous l’avons dit (page 71), cette dernière fait 20 nm d’épaisseur. Les couches d’AlxGa1−xAs

font environ 300 nm d’épaisseur et la couche tampon de GaAs qui les sépare, environ 480 nm.

Après différents tests avec des couches d’AlGaAs de différentes compositions en aluminium,

nous avons retenu une concentration x élevée pour avoir une bonne sélectivité de gravure

chimique du GaAs par rapport à l’AlGaAs [91], 90% (valeur mesurée par diffraction de

rayons X).

3.5.2 Clivage ou sciage des échantillons à coller

Si l’on veut que l’angle de torsion soit contrôlé, il faut ensuite scier l’un des cristaux à

coller. Au préalable, la surface de ce cristal doit être protégée contre les éclats du sciage.
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Pour cela, plusieurs solutions ont été expérimentées.

Nous avons d’abord tenté de protéger la surface avec de la cire «Sticky Wax» rouge.

Une fois la cire étalée sur l’échantillon de test, celui-ci a été scié grâce à une scie ESECr

Dicing Saw 8003 qui permet un contrôle en angle - nous avons repéré les angles à imposer

par rapport à un bord clivé. Mais le résultat escompté n’était pas au rendez-vous : d’une

part, des éclats de substrat ont tout de même endommagé la surface et d’autre part, comme

on le verra plus loin (page 87), nous nous sommes aperçu que la cire laisse des dépôts que

l’on ne parvient pas à éliminer malgré un nettoyage très poussé (Fig. 52).

4.31 nm

0.00 Å

46.87 nm

Fig. 52. Image AFM (4 × 4 µm) après sciage et retrait de la cire Sticky

Wax protectrice. Les zones noires sont des trous de plusieurs nanomètres

de profondeur dus à des éclats de sciage et les zones blanches sont des

restes de cire.

Nous avons alors voulu protéger la surface de nos cristaux grâce à de la résine AZ521437.

Celle-ci a été étalée sur l’échantillon de test de manière homogène grâce à une tournette

et a été durcie par un recuit d’une minute à 120◦C. On voit sur la figure 53 que la résine

permet effectivement de protéger la surface des substrats contre les débris causés par la scie :

après sciage, retrait de la résine et nettoyage, on ne voit aucun trou en surface. Cependant

il subsiste quelques dépôts localisés de résine (les points blanchâtres) malgré une procédure

de nettoyage méticuleuse – ces dépôts sont tout de même moins gros que ceux subsistant

après une protection de surface avec la Sticky Wax : la rugosité RMS (voir l’annexe C, page

141) n’est que de 0,38 nm alors qu’elle était initialement de 0,24 nm. Un autre problème est

37Il s’agit d’une résine photosensible couramment utilisée pour la technologie des semiconducteurs – pro-

priété qui évidemment n’est d’aucune utilité ici.
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le changement de la morphologie de surface : sur l’image (a) on voit des marches atomiques

alors que sur l’image (b) on ne les voit plus et la surface est devenue plus rugueuse. Il est

peu probable que ce soit un dépôt homogène de résine vu que cette dernière est couramment

utilisée dans la technologie des semiconducteurs. Il semblerait donc que la résine rugosifie

légèrement une surface de GaAs. D’autre part, nous avons constaté que ces résultats ne sont

pas modifiés si la résine n’est pas recuite.

2.67 nm

0.00 Å

(a)

4.85 nm

0.00 Å

(b)

Fig. 53. Images AFM (1 × 1 µm) d’un même substrat (a) avant et (b)

après sciage et retrait de la résine protectrice AZ5214. Sur l’image (a), la

rugosité RMS est de 0,24 nm et sur l’image (b), elle est de 0,38 nm.

Enfin, nous avons tenté de protéger la surface de nos cristaux grâce à un dépôt de 300 nm

de nitrure de silicium Si3N4 amorphe. Comme on peut le voir sur la figure 54, après sciage

et élimination du nitrure pendant dix minutes dans un bain d’acide fluorhydrique à 2%,

on retrouve l’état de surface initial avec quelques rares dépôts localisés de dimensions bien

inférieures à ceux laissés avec les autres méthodes de protection de surface. L’échantillon

de cette figure est un substrat vicinal sur lequel ont été déposées les couches d’arrêt de

gravure chimique sélective et la couche de GaAs à coller. On voit que sa surface possède

des ondulations à grande échelle (qui apparaissent sous la forme d’une légère rugosité au

microscope optique). Ces ondulations n’existent pas sur le substrat d’origine et apparaissent

donc au cours de la croissance des couches d’arrêt, peut être à cause d’un problème de

désorption de l’oxyde de surface lors de la montée en température précédant l’épitaxie. Ce

problème n’a pas pu être éliminé, mais nous sommes tout de même parvenus à en limiter

82



3.5. Description détaillée et optimisation de la procédure expérimentale

4.31 nm

0.00 Å

(a)

4.88 nm

0.00 Å

(b)

Fig. 54. Images AFM (1 × 1 µm) d’un même substrat (a) avant et (b)

après sciage et retrait du nitrure de silicium protecteur.

l’ampleur grâce à un recuit plus long avant l’épitaxie (10 minutes à 720◦ au lieu de 7) de sorte

que nous sommes passés d’une rugosité RMS supérieure à 2 nm à une rugosité inférieure à

0,8 nm. Néanmoins, dans tous les cas, la rugosité des surfaces de nos substrats composites

n’empêche pas le collage : à la température de collage, le transport de matière semble être

suffisant pour que la jonction entre les deux cristaux à coller se fasse sur la majeure partie

de leur interface. Toutefois, à cause de cette rugosité, des interstices sont présents entre deux

substrats mis en contact pour être collés. Lors du recuit, nous l’avons dit, un transport de

matière s’opère pour former la jonction entre les cristaux ; grâce à ce transport de matière,

les interstices se regroupent en cavités. La plupart de ces cavités sont nanométriques. On

voit ces petites cavités sur des images de MET des interfaces de collage (voir page 92 et

suivantes) ; elles sont de forme grossièrement sphérique avec souvent un diamètre inférieur

à 40 nm (la plupart d’entre elles ne perce pas la fine couche de GaAs collée). Des cavités

macroscopique qui, elles, sont visibles au microscope optique et qui percent la fine couche

collée se forment également (Fig. 55).

Pour ce qui est de la procédure de clivage, nous avons pris des précautions toutes particu-

lières afin de limiter les éclats créés et les dégâts dont ils sont responsables sur les surfaces.

Comme on peut le voir sur la figure 55, cette opération est critique pour la qualité des

substrats composites. Après amélioration de la procédure de clivage et de nettoyage (lequel

favorise notamment l’élimination des éclats de clivage ; voir la sous-section 3.5.3), l’état de
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(a) (b)

Fig. 55. Images de microscopie optique de deux substrats composites après

élimination du substrat sacrificiel et des couches d’arrêt de gravure (on

voit au centre la couche mince collée de forme rectangulaire et autour

les contours du substrat hôte) : l’un avant (à gauche) et l’autre après

(à droite) amélioration de la procédure de clivage et de nettoyage. Pour

chaque substrat composite, les deux cristaux collés ont été clivés et non

sciés ; les défauts de surface que l’on voit sont des zones où la couche

mince n’a pas collé à cause des dégâts occasionnés par le clivage ou de

cavités résultant d’interstices piégés à l’interface de collage. Ces substrats

font environ 1 cm de côté.

surface des substrats composites dont les cristaux collés ont été clivés est devenu similaire

à ceux dont les cristaux, protégés avec du nitrure de silicium, ont été sciés.

3.5.3 Nettoyage des cristaux à coller

Après que les cristaux ont été sciés et/ou clivés aux dimensions imposées par la presse

(voir page 72), on passe au nettoyage des cristaux à coller. Nous venons de le dire, cette

étape est critique car elle permet notamment de se débarasser au mieux des éclats de clivage.

La procédure que nous avons retenue, après plusieurs tests, est décrite dans la suite.

Les deux cristaux passent trois minutes dans trois bains de trichloréthylène : un premier

avec ultra-sons, un deuxième chauffé à environ 100◦ et un dernier à température ambiante.

Suivent deux bains d’acétone, deux bains d’isopropanol et un bain à remous d’eau désionisée

(de trois minutes chacun). Les cristaux passent dans cet ordre-là dans les solvants et l’eau car

le trichloréthylène est miscible dans l’acétone, l’acétone dans l’isopropanol et l’isopropanol

dans l’eau.
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3.5.4 Désoxydation des cristaux à coller

Les surfaces sont ensuite désoxydées grâce à une solution d’acide chlorhydrique à 5%

pendant 2,5 minutes, rincées dans un bain à remous d’eau désionisée pendant 10 secondes

et séchés. Cette durée de désoxydation est suffisante pour que les surfaces deviennent hy-

drophobes, prouvant ainsi qu’elles ont bien été désoxydées. D’autre part, Song et al. [92] ont

montré qu’un rinçage aussi court suffit et qu’en revanche, pour des durées plus longues, les

surfaces de GaAs s’oxydent à nouveau. Enfin nous n’avons pas retenu des solutions d’acide

chlorhydrique plus concentrées car elles gravent légèrement le GaAs – suffisamment pour

faire disparaître la couche mince que l’ont veut coller (comme nous l’ont montré des coupes

transverses de MET).

3.5.5 Superposition des cristaux dans la presse et recuit

Après la désoxydation, les cristaux sont plongés dans un bain de méthanol afin de limiter

la ré-oxydation de leurs surfaces, mais aussi de faciliter leur superposition. En effet, lorsque

l’on essaye de les superposer juste après la désoxydation, leurs surfaces glissent l’une sur

l’autre et il est impossible de bien aligner leurs bords : le moindre mouvement (lors de

l’empilement des cales par exemple) les fait bouger. En revanche, si un liquide (tel que le

méthanol) est présent à leur interface, ils demeurent empilés l’un sur l’autre grâce à la force

de tension de surface du liquide et une fois que l’alignement de leurs bords est réalisé (contre

une pièce à face verticale plane), une simple pression avec une pince suffit à les immobiliser

l’un par rapport à l’autre tant que le liquide à l’interface ne s’est pas entièrement évaporé.

L’adhésion dure un temps suffisant pour que l’on puisse empiler les cales et introduire le

tout dans la presse sans risquer de perturber l’alignement entre les cristaux. Nous avons

choisi le méthanol car c’est un solvant très volatile qui disparaît donc très rapidement dans

le four.

La presse est ensuite introduite dans un four balayé par un flux d’azote. L’enceinte

du four est d’abord maintenue à température ambiante pendant 15 minutes pour évacuer le

méthanol et l’air introduit lors de l’ouverture. Suit une montée en température de 40◦C/min

jusqu’à 600◦C, puis le recuit proprement dit à cette même température pendant une heure

et la descente en température par refroidissement naturel du four.

3.5.6 Elimination du substrat sacrificiel et des couches d’arrêt de gravure

3.5.6.1 Amincissement par polissage

Après le recuit, le substrat sacrificiel est tout d’abord aminci par polissage mécanique

jusqu’à une épaisseur d’environ 30 µm. Pour les échantillons d’environ 1 cm2, les substrats
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sacrificiels (collés à la cire sur un support plan) étaient amincis manuellement sur un papier

abrasif humidifié avec de l’eau. Sur ces échantillons, nous parvenions à des amincissements

homogènes : l’écart maximal d’épaisseur sur une distance d’un centimètre était de l’ordre de

5 µm. Quand nous avons voulu passer à des échantillons plus grands (environ 4 cm2), il est

tout de suite apparu que nous ne pourrions pas obtenir des amincissements suffisamment

homogènes sur d’aussi grandes surfaces avec le même dispositif (en particulier à cause de

la surface limitée du support et d’effets d’amincissement plus important sur les bords).

C’est pourquoi nous avons utilisé une polisseuse mécanique Presir P320 avec une solution

de poudre d’alumine 3 µm diluée dans de l’eau en guise de matériau abrasif. Les écarts

maximaux d’épaisseur sur les substrats sacrificiels amincis de la sorte sont similaires à ceux

de la précédente méthode, mais sur des distances allant jusqu’à 3 cm.

3.5.6.2 Gravure chimique sélective

Pour graver le reste du substrat sacrificiel de GaAs on utilise une solution obtenue

par dissolution de 50 grammes d’acide citrique en poudre dans 50 ml d’eau désionisée et

ajout de 20 ml d’eau oxygénée (H2O2) ; elle est de plus homogénéisée grâce à un barreau

magnétique tournant (car très visqueuse) et chauffée à environ 50◦C. Il s’agit d’une solution

de gravure sélective du GaAs par rapport à l’AlGaAs38, dont la vitesse de gravure est de

l’ordre de 30 microns par heure. Ensuite, l’échantillon est rincé dans un bain à remous

d’eau désionisée pendant 10 minutes (à cause de la viscosité de la solution de gravure, un

temps de rinçage aussi long est nécessaire pour bien l’éliminer). Puis, la couche d’AlGaAs

mise à nu est éliminée par une solution d’acide fluorhydrique à environ 5% (sélective par

rapport au GaAs), dans laquelle l’échantillon trempe 4 minutes. Suit un bref rinçage à l’eau

désionisée. Les mêmes opérations sont répétées pour éliminer la couche tampon de GaAs et

l’autre couche d’AlGaAs, de sorte qu’il ne subsiste que la couche mince de GaAs, de 20 nm

d’épaisseur, collée sur le substrat hôte. Pour terminer, l’échantillon est séché.

Nous collions à la cire Sticky Wax fondue nos premiers échantillons sur une lamelle

de verre pour les tremper dans les différents bains que nous venons de décrire (la lamelle

n’était que faiblement attaquée lors du trempage dans le bain d’acide fluorhydrique). La cire

était ensuite dissoute dans plusieurs bains de trichloroéthylène. Nous pensions l’avoir ainsi

totalement éliminée et en effet, des observations au microscope optique ne montraient aucun

résidu. Pourtant nous avons observé en AFM des bosses sur les surfaces qui résistaient à tous

les nettoyages. Nous avons pu attribuer ces bosses à des redépôts de cire, laquelle se trouvait

pourtant sur l’autre face de l’échantillon (côté non poli) : en figure 56, on voit une image AFM

d’un substrat de GaAs n’ayant subi aucun traitement (56(a)) et une autre d’un substrat de
38Les proportions de ses constituants résultent de l’expertise de Cristelle Mériadec et de Gilles Patriarche

acquise lors de leur étude sur les substrats compliants.
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GaAs collé à la cire sur une lamelle de verre, puis décollé et nettoyé précautionneusement ; on

voit clairement qu’il subsiste des dépôts de plusieurs nanomètres de hauteur. C’est pourquoi

2.40 nm

0.00 Å

(a)

26.74 nm

0.00 Å

(b)

Fig. 56. Images AFM (4 × 4 µm) (a) d’un substrat de GaAs n’ayant

subi aucun traitement et (b) d’un substrat de GaAs collé à la cire sur une

lamelle de verre, puis décollé et nettoyé précautionneusement. Les points

blancs sont des résidus de cire.

nous nous passons dorénavant de cire : nous utilisons des nacelles à la place (en verre pour les

gravures dans les solutions à l’acide citrique et en polypropylène pour les gravures à l’acide

fluorhydrique). Nous parvenons ainsi à obtenir des substrats composites dont les surfaces

sont de qualité comparable à celles de substrats de GaAs standards : la rugosité RMS du

substrat composite imagé en figure 57 est de 0,28 nm alors que celle du substrat de GaAs

de la figure 56 par exemple est de 0,22 nm.

3.6 Synthèse

En résumé, après optimisation des conditions expérimentales de préparation des échan-

tillons à coller et d’élimination du substrat sacrificiel, nous parvenons à obtenir des substrats

composites dont les surfaces sont de bonne qualité pour des reprises de croissance. Dans la

suite, nous allons d’abord étudier les joints de grains de ces substrats composites, puis

finalement les reprises de croissance.
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400 nm400 nm

3.82 nm

0.00 Å

Fig. 57. Image AFM de la surface d’un substrat composite (après élimi-

nation du substrat sacrificiel et des couches d’arrêt de gravure chimique

sélective).
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4.1 Introduction

Après avoir vu en détail la procédure de collage épitaxial, nous allons maintenant étudier

par MET les RDs que nous avons obtenus. Nous mettrons en évidence dans ce chapitre

que les RDs réels peuvent présenter des différences notables par rapport aux RDs idéaux

présentés au chapitre 2 de cette partie (page 53 et suivantes).
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Chapitre 4. Etude de réseaux de dislocations réels

4.2 Mesure de l’angle de torsion sur un cliché de diffraction

électronique

Avant de nous intéresser à la description de nos joints de grains réels, il est utile de savoir

comment il est possible de mesurer l’angle de torsion entre deux cristaux collés en utilisant

un cliché de diffraction électronique.

La figure 58 présente un portion d’un cliché de diffraction pris en axe de zone [100], d’un

substrat composite. Chacun des deux cristaux de GaAs collés diffracte le faisceau d’électrons

2,5°

Fig. 58. Cliché de diffraction électronique en axe de zone [100] d’un

substrat composite. On y mesure un angle de torsion de 2,5◦. L’insert de

gauche est un agrandissement du groupe de taches encadrées. Une tache

004 de diffraction simple de chacun des deux cristaux collés y est pointée ;

les autres taches sont dues à la double diffraction.

incident. Il n’y a aucun désaccord de maille entre ces cristaux ; donc si de plus il n’y avait

aucune désorientation entre eux, leurs taches de diffraction respectives se superposeraient

sur le cliché. Mais ce n’est pas le cas. Le faisceau d’électrons incident est quasiment normal

à l’interface de collage, dans les conditions de diffraction de la figure 58. Or l’angle de flexion

est faible car la vicinalité des cristaux collés est faible. C’est pourquoi cette désorientation

n’engendre pas un décalage suffisant des taches de diffraction dans le plan focal (plan où

est pris le cliché de diffraction et qui est aussi normal au faisceau incident d’électrons) pour

pouvoir être observé. En revanche, la torsion entre les deux cristaux peut donner lieu à un

décalage observable car son axe est normal (ou quasiment normal) au plan focal. C’est la cas

ici : on observe deux réseaux carrés de taches désorientés l’un par rapport à l’autre, autour

du faisceau transmis (entouré en trait pointillé blanc sur la figure 58), de l’angle de torsion.

Des taches dues à la double diffraction (c’est-à-dire la diffraction successive des électrons
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sur les deux cristaux) sont également visibles. A cause de ce phénomène, des réseaux carrés

secondaires de taches (de même période que celle des taches de diffraction simple, car elle

est imposée par le paramètre de maille) apparaissent ; les origines de ces réseaux sont non

plus le faisceau transmis, mais chacune des taches de diffraction simple du premier cristal

traversé par les électrons transmis – il en résulte des taches organisées en un réseau carré

de petite période à proximité de chaque groupe de taches de diffraction simple. On peut

facilement identifier les différentes taches observées sur un cliché de diffraction électronique

et ainsi mesurer l’angle de torsion (Fig. 58).

4.3 Première approche pour la description des réseaux de dis-

locations réels

Comme nous l’avons déjà remarqué, nos joints de grains faiblement enterrés accom-

modent à la fois une torsion et une flexion entre les deux cristaux collés (voir page 67).

On pourrait s’attendre à ce que ces joints soient une simple superposition des RDs idéaux

que nous avons décrit en page 54 et suivantes : un réseau 2D carré de dislocations vis pour

l’accommodation de la torsion et un réseau 1D de dislocations mixtes pour l’accommodation

de la flexion.

C’est bien ce que l’on observe de prime abord pour de nombreux échantillons. Ainsi, les

images de la figure 59 montrent les différents réseaux de dislocations d’un même échantillon

pour lequel l’angle de flexion θflexion est très inférieur à l’angle de torsion θtorsion (les

échantillons qui vérifient cette dernière relation appartiennent à ce que nous appellerons

le type 1 ; nous nommerons cet échantillon 1-a) ; des cavités d’interface ou des précipités

résultant respectivement de la non planéité des surfaces mises en contact ou de la présence

d’impuretés sont également visibles (dans la suite, nous désignerons ces «objets» par le seul

terme cavités, puisque dans les deux cas il s’agit de cavités qui sont ou non remplies). Des

vues planes de MET en conditions de deux ondes 022 nous ont montré que, sur l’ensemble

de nos substrats composites, seul un maximum de 5% de ces cavités émergent parfois en

surface. Elles ne devraient donc que très peu perturber la croissance.

Les images (a) et (b) (prises avec deux vecteurs de diffraction g orthogonaux39) mettent

en évidence respectivement les deux réseaux 1D formant le réseau carré de dislocations vis.

Le contraste engendré par des défauts tels que les dislocations, observé sur des images de

MET (en particulier en faisceau faible 022), est dû à des déformations locales du cristal et

donc à des changements des conditions de diffraction de Bragg. C’est pourquoi le contraste

des dislocations vis est d’autant plus fort que le produit vectoriel g .b est fort [93] (on se

39k et k’ étant les vecteurs d’ondes des ondes incidente et diffractée respectivement, g est un vecteur du

réseau réciproque défini par g = k′
− k.
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g // [022>g // [022>

100 nm100 nm

(a)

g // [022>g // [022>

100 nm100 nm

(b)

500 nm500 nm

g // [022>g // [022>

(c)

Fig. 59. Vues planes de MET de l’échantillon 1-a (de type 1). Les lignes

blanches sur les images (a) et (b) (faisceau faible 022 ; voir l’annexe B,

page 137) sont des dislocations vis. Sur la figure (c) (deux ondes 022,

champ sombre ; voir l’annexe B), les lignes sinueuses blanches sont des

dislocations mixtes et les fines lignes noires parallèles à g sont des franges

de moiré résultant de la torsion entre les deux cristaux collés. Une cavité

ou précipité d’interface est encadré sur chacune des images.

souvient que le vecteur de Burgers caractérise la déformation locale du cristal induite par

une dislocation). Ceci explique pourquoi les dislocations vis parallèles à g apparaissent sur

chacune des images (a) et (b) ; elles sont donc orientées selon des directions [011> comme

attendu. Ce réseau 2D de dislocations vis accommode une torsion de 2,5◦. Cet angle a été

mesuré sur des clichés de diffraction électronique (sur celui de la figure 58 en particulier)

et confirmé grâce à la formule de Frank (équation (20), page 56) d’après la période des

dislocations vis (9 nm). D’autre part, on voit que dans la plupart des cavités imagées sur
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les images (a) et (b), des franges de moiré sont visibles. Ces franges apparaissent à cause

de la torsion entre les deux cristaux collés et résultent de l’interférence entre les faisceaux

diffractés de même indice des cristaux – plus précisément, les deux faisceaux sélectionnés

pour former les images. Les franges de moiré sont perpendiculaires au vecteur joignant

ces deux faisceaux (c’est-à-dire parallèles à g). Leur périodicité Dmoiré est donnée par la

relation géométrique : Dmoiré = d0mn

2 sin(θtorsion/2) , où d0mn est la distance réticulaire des plans

atomiques {0mn} dont les taches de diffraction ont été sélectionnées pour former l’image

considérée, et θtorsion est l’angle de torsion (ce n’est autre que la formule de Frank, page 56,

dans laquelle beff est remplacé par d0mn). Pour les images (a) et (b), des taches 022 ont été

sélectionnées ; d022 = a
√

2
4 ≃ 2 Å(où a est le paramètre de maille du GaAs), c’est-à-dire la

moitié de la composante efficace du vecteur de Burgers pour l’accommodation de la torsion.

C’est pourquoi les franges de moiré ont une périodicité deux fois plus faible que de celle des

dislocations vis : 4,5 nm. Sur les images (a) et (b), les franges de moiré ne sont quasiment

observées qu’à l’intérieur des cavités car les faisceaux diffractés sélectionnés sont de faible

intensité et dans cette condition, le contraste dû aux dislocations est bien plus fort que celui

des franges qui ne sont visibles qu’à des endroits où les plans cristallins sont déformés et où

les conditions de diffraction peuvent donc être plus favorable à leur apparition.

Sur l’image (c), on voit un réseau 1D de dislocations mixtes (de période 275 nm) qui

accommode une flexion de 0,06◦ (valeur calculée d’après la formule de Frank). Ces disloca-

tions apparaissent plus sinueuses que les dislocations vis car étant plus espacées les unes des

autres, elles interagissent moins et ont donc plus de latitude pour «onduler» autour de leur

direction moyenne. Elles forment un angle d’environ 18◦ par rapport à l’un des réseaux 1D

de dislocations vis (et donc par rapport à l’une des directions [011>). On voit également

des franges de moiré sur l’image (c) (les fines lignes noires parallèles à g). Ces franges appa-

raissent plus distinctement que sur les images (a) et (b) et qui plus est sur toute la surface

de l’image car en condition d’imagerie de deux ondes (comme sur l’image (c)), les faisceaux

diffractés sont de forte intensité.

Pour décrire avec précision les joints de grains d’échantillons pour lesquels les dislocations

mixtes sont faiblement désorientés par rapport à une direction [011>, une approche plus

fine est nécessaire car ces dislocations perturbent alors de manière visible la géométrie des

dislocations vis, de sorte que ces dernières ne sont plus organisées selon un réseau 2D carré

comme attendu. Nous allons illustrer cela dans la suite grâce à l’étude approfondie d’un

joint de grains d’un échantillon de type 2 : type pour lequel l’angle de flexion est inférieur à

l’angle de torsion et les dislocations mixtes sont faiblement désorientées par rapport à une

direction [011>.
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4.4 Des interactions entre dislocations

4.4.1 Présentation du joint de grains considéré

Le joint de grains de l’échantillon 2-a (de type 2) que nous allons étudier ici résulte

du collage de deux cristaux de GaAs dont les surfaces sont désorientées de 0,5±0, 1◦ par

rapport au plan (100) autour de [001], vers [010]. Le collage a été réalisé de sorte que les

plus grandes pentes des surfaces en contact forment un angle de 90◦ environ. Comme nous

l’avons vu en page 80, l’axe de flexion tout comme les dislocations mixtes sont normaux à

la bissectrice de ces plus grandes pentes – ils sont donc selon une direction [011>. Un petit

angle de torsion a également été imposé, en plus des 90◦, de manière non contrôlée ; c’est

ce petit angle qui est réellement l’angle de torsion car aucune dislocation n’est nécessaire à

l’accommodation d’une torsion de 90◦.

En figure 60 nous montrons deux vues planes de MET (prises avec deux vecteurs de

diffraction orthogonaux) du joint de grains. De nouveau on peut voir un réseau 2D de

dislocations vis et un réseau 1D de dislocations mixtes. Sur l’image (a), les dislocations

vis sont plus contrastées que les dislocations mixtes car le contraste créé par ces dernières

est proportionnel au produit scalaire g .b ∧ u [93] (où u est le vecteur unitaire unitaire

orientant chaque dislocation), lequel est inférieur au produit scalaire g .b des dislocations

vis. La structure globale du joint de grains est schématisée en figure 60(c). A chaque fois

qu’une dislocation vis croise une dislocation mixte, le réseau auquel elle appartient subit un

décalage d’une demi-période. Ce décalage ainsi que l’aspect en dents de scie des dislocations

mixtes résultent d’interactions de minimisation d’énergie (voir page 45). Il n’est pas étonnant

de ne pas voir clairement de tels décalages sur les images (a) et (b) de l’échantillon 1-a (Fig.

59) car la période des dislocations vis y est bien plus petite que celle des dislocations mixtes

et il est donc fort probable que les zones imagées soient exemptes de ces décalages.

Comme attendu, pour l’échantillon 2-a, toutes les dislocations sont grossièrement orien-

tées selon des directions [011>. Nous n’avons observé aucune influence de la polarité des

substrat sur nos résultats, c’est pourquoi nous ne distinguerons pas les directions absolues

[011] et [011]. Nous avons attribué les orientations [011] et [011] aux dislocations des images

(a) et (b) respectivement ; les quantités relatives aux deux sous-réseaux de dislocations vis

seront indexées 1 et 2 respectivement, tandis que celles relatives aux dislocations mixtes por-

teront l’indice m. On le verra dans la suite, les dislocations ne sont pas exactement orientées

selon des directions [011>. Afin d’éviter toutes confusions, les désorientations des disloca-

tions par rapport à ces orientations seront notées avec la lettre ω et l’indice adéquat, tandis

que les désorientations des cristaux seront notées avec la lettre θ. Bien que les dislocations

ne soient pas exactement orientées selon des directions [011>, elles en reste très proches et

il est bon d’avoir en tête les modules des différentes composantes des vecteurs de Burgers de

94



4.4. Des interactions entre dislocations

g = 022g = 022
100 nm100 nm

(a)

g = 022g = 022
100 nm100 nm

(b)

[011]

[011]

D
2

D
m

D
1

(c)

Fig. 60. (a et b) Vues planes de MET (faisceau faible 022) de l’échantillon

2-a. Sur l’image (a), les flèches en trait continu et discontinu pointent sur

une dislocation vis et une dislocation mixte respectivement (les dislocations

vis sont plus contrastées). Sur l’image (b), seules des dislocations vis sont

visibles. (c) Schéma global du joint de grains. Les dislocations vis sont

en trait gras continu et les dislocations mixtes en pointillé. L’orientation

moyenne de ces dernières est signifiée par la ligne fine au bas du schéma.

dislocations vis parfaites et de dislocations mixtes orientées selon [011] (dislocations 60◦) ;

elles sont rappelées dans le tableau 2.

Les désorientations et périodes mesurées pour les différents RDs de l’échantillon 2-a sont

données dans le tableau 3. Notez que dans ce tableau, les chiffres après les signes ± ne sont

pas des barres d’erreur mais reflètent essentiellement les fluctuations locales des quantités
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dislocation Composante vis Composante coin Composante coin

dans le plan des RDs normale aux RDs

vis a
√

2
2 0 0

mixte 60◦ a
√

2
2

a
√

2
2

a
2

Tab. 2. Modules des composantes des vecteurs de Burgers des dislocations

vis et mixtes 60◦ dans les matériaux cfc ou à maille blende de zinc (a est

le paramètre de maille).

RD Indice j Direction [011> Désorientation ωj Période Dj

la plus proche (◦) (nm)

vis n◦ 1 1 [011] 2,8 ± 0,8 21,0 ± 0,6

vis n◦ 2 2 [011] 2,1 ± 1,7 15,0 ± 0,3

mixtes m [011] 27,9 ± 2,8

Tab. 3. Caractéristiques des RDs de l’échantillon 2-a.

mesurées. Ces dispersions peuvent être mesurées précisément sur les larges zones minces

observées en vues planes (en MET).

4.4.2 Un réseau rectangulaire de dislocations vis

Nous avons mis en évidence que les deux sous-réseaux de dislocations vis ont des pério-

dicités différentes D1 et D2 (Tab. 3), de sorte que le réseau de dislocations vis est rectan-

gulaire40 et non carré comme attendu. Nous formulons l’hypothèse que cette différence de

période est due à l’accommodation d’une partie de la torsion par les composantes vis des

dislocations mixtes. En raisonnant en première approximation sur des dislocations isolées et

rectilignes41, de telles composantes existent bien pour chaque dislocation mixte car la pro-

jection orthogonale du vecteur de Burgers dans le plan de l’interface de collage est selon une

direction [001>, tandis que sa ligne est proche de la direction [011]. De plus, ces composantes

vis sont orientées le long de cette même ligne et sont donc approximativement parallèles au

réseau de dislocations vis n◦ 1 (orienté selon [011]). Si elles s’ajoutent, moins de dislocations

vis orientées selon [011] (mais pas selon [011]) seront nécessaires pour l’accommodation de

la torsion et la période D1 (mais pas D2) devient plus grande que prévue.

Afin de vérifier cette hypothèse, nous avons d’abord mesuré sur un cliché de diffraction

électronique l’angle de torsion : θtorsion = 1, 65±0, 25◦. D’après la formule de Frank (équation

(20), page 56), le réseau carré idéal de dislocations vis devrait avoir une périodicité Dtorsion =

40De légères déviations par rapport à l’orthogonalité seront discutées plus loin.
41Les interactions entre dislocations seront considérées plus loin.
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14, 2 ± 2, 2 nm. Le tableau 3 montre en effet que D1 > Dtorsion tandis que D2 = Dtorsion

aux incertitudes de mesure et aux fluctuations locales près. Notre explication peut être

confirmée expérimentalement si la torsion totale accommodée par les composantes vis selon

les directions [011] et [011] des vecteurs de Burgers sont égales. Dans ce cas, on devrait avoir

la relation :

θt2 = θt1 + θtm = θtorsion , (22)

où les angles θt1, θt2 et θtm sont les torsions accommodées respectivement par les deux

sous-réseaux réels de dislocations vis et par les composante vis des dislocations mixtes.

D’après l’équation (20), on obtient |θti| = 2arcsin( a√
2Di

) et en utilisant les périodes données

dans le tableau 3, on obtient θt2 = 1, 53 ± 0, 04◦ et θt1 = 1, 09 ± 0, 04◦. Les dislocations

mixtes ont huit différents vecteurs de Burgers possibles et la torsion qu’ils accommodent

collectivement est |θtm| = 2 arcsin( |bmv |
2Dm

), où bmv est la projection moyenne de tous ces

vecteurs selon la direction des dislocations mixtes (c’est-à-dire la composante vis du vecteur

de Burgers moyen) et Dm est la périodicité de ces dislocations (Tab. 3). En supposant que

toutes leurs composantes normales à l’interface ont une orientation donnée (que l’on choisit

arbitrairement positive selon [100])42, les vecteurs de Burgers peuvent être orientés selon

les directions [110], [101], [101] ou [110] (voir la figure 35 page 56). Si l’on suppose de plus

qu’ils sont tous orientés soit (i) selon [110] ou [101], soit (ii) selon [101] ou [110], et dans

chaque cas en nombre égal, ils correspondent tous à une torsion du même signe car ils ont

une même projection selon [011]. Alors, puisque les dislocations mixtes sont en moyenne

très proches de la direction [011], |bmv| ≈ a
√

2
4 (Tab. 3) et θ = 0, 41 ± 0, 05◦, de sorte que

l’équation (22) est vérifiée.

Bien que notre hypothèse sur la sélection des vecteurs de Burgers soit largement jus-

tifiée, les incertitudes expérimentales laissent ouverte la possibilité qu’une faible fraction

de leurs composantes vis s’annulent mutuellement. Cela sera discuté plus loin. De plus, les

interactions entre dislocations nous mènent à compléter le raisonnement précédent. Nous

avons vu en effet, en page 45 et suivante, que lorsqu’une dislocation 60◦ interagit avec une

dislocation vis qu’elle croise, les vecteurs de Burgers de deux segments43 consécutifs de la

dislocation mixte sont différents ; cela est dû à la loi des nœuds de dislocations (page 39).

D’après cette loi, seules deux combinaisons sont possibles pour les vecteurs de Burgers des

dislocations mixtes : a
2 [110] et a

2 [101], ou a
2 [101] et a

2 [110] (Fig. 61). Etant donné que seul le

vecteur de Burgers moyen importe pour l’accommodation des désorientations des cristaux

et puisque, pour chaque paire de vecteurs de Burgers des dislocations mixtes, la composante

42Ce qui veut simplement dire que la densité de dislocations est le minimum requis pour l’accommodation

de la flexion.
43On appelle segment de dislocation mixte une portion de dislocation mixte qui s’étend entre deux nœuds

de dislocations consécutifs.
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110 110
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110

101

011 110

110110

101 110

011 110

Fig. 61. Représentation schématique de l’interaction entre une dislocation

mixte (en trait continu épais) et des dislocations vis du réseau n◦ 2 (en

traits continus fins). Les flèches indiquent les orientations des lignes. Les

vecteurs de Burgers sont spécifiés (le facteur a
2 est omis) ; pour la disloca-

tion mixte, les deux paires possibles apparaissent respectivement au-dessus

et au-dessous de sa direction moyenne (en trait discontinu).

vis est la même, la démonstration que nous avons faite au paragraphe précédent (concer-

nant l’accommodation d’une partie de la torsion par les dislocations mixtes) est confirmée ;

il suffit de spécifier que la seconde paire est bien moins fréquente que la première. Notez

également que l’interaction entre dislocations impose que les dislocations vis du réseau n◦ 2

aient le même vecteur de Burgers.

Nous concluons donc que les dislocations mixtes accommodent une partie de la torsion

par l’intermédiaire de leur composante vis projetée sur [011] et que cela induit une différence

de périodicité entre les deux sous-réseaux de dislocations vis. Cependant, ce phénomène n’est

pas observé lorsque D1 est très petite par rapport à Dm car les dislocations mixtes sont alors

trop peu nombreuses pour accommoder une part significative de la torsion. De même, il n’est

pas observé non plus lorsque les dislocations mixtes sont fortement désorientées par rapport

aux directions [011> car alors les composantes vis de leurs vecteurs de Burgers projetées

sur ces directions sont également trop faibles pour participer de manière significative à

l’accommodation de la torsion.

4.4.3 Désorientations des dislocations vis par rapport aux directions [011>

La géométrie rectangulaire du réseau de dislocations vis étudiée à la sous-section précé-

dente est la déviation la plus évidente par rapport au réseau idéal décrit en page 55. Nous

avons également observé des divergences plus subtiles. En particulier, chaque sous-réseau

de dislocations vis est très légèrement désorienté par rapport à la direction [011> la plus

proche (Tab. 3). Par conséquent, ces dislocations ne sont pas de parfaites dislocations vis.
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Ces désorientations imposent l’existence d’une petite composante coin bci dans le plan de

l’interface pour les vecteurs de Burgers des deux sous-réseaux i = 1 et i = 2. Puisque

ces composantes sont presque orthogonales, elles ne peuvent pas s’annuler mutuellement.

Il existe deux possibilités pour expliquer l’existence de ces composantes coin «mineures».

Elles peuvent (i) permettre l’accommodation d’un léger désaccord de maille entre les deux

cristaux collés ou (ii) être annulées par des composantes coin d’autres dislocations du joint

de grains. Nous allons examiner ces deux hypothèses en détail.

Le désaccord de maille qui serait accommodé par la composante coin moyenne bci des

vecteurs de Burgers des dislocations vis du réseau n◦i, désorienté de ωi, vaut :

fi =
bci

Di
=

a sinωi√
2Di

. (23)

Puisque chaque sous-réseau ne peut accommoder qu’un désaccord normal aux dislocations

qui de plus sont quasiment orientées selon des directions [011>, on devrait avoir sin ω1

D1
= sin ω2

D2

(ce qui n’est pas exclu par nos données ; voir Tab. 3) car pour qu’un désaccord de maille

puisse être accommodé par les dislocations vis, il faut que les composantes coin moyennes

bci selon les deux directions [011> du plan de l’interface soient égales. Par exemple, le sous-

réseau n◦ 1 (quasiment orienté selon [011]) devrait accommoder un désaccord de maille

fi = (9, 3 ± 2, 6) × 10−4 selon la direction [011].

La seule cause possible pour expliquer un désaccord entre les deux cristaux de GaAs

collés pourrait être un dopage différent. Cependant, nos deux substrats ont des dopages

identiques. D’ailleurs les désaccords de maille dus au dopage sont très petits par rapport à

la valeur mentionnée ci-dessus ; par exemple, d’après les résultats de Bassignana et al. [94],

il apparaît que le désaccord attendu entre nos substrats et du GaAs non dopé est inférieur

à 4× 10−5. Par conséquent, le dopage et plus généralement un désaccord de maille ne peut

pas expliquer les désorientations des dislocations vis observées.

Nous revenons donc à notre seconde hypothèse : les composantes coin des dislocations

vis annulent (ou sont annulées par) d’autres composantes coin. La seule source possible

pour ces composantes reste le réseau de dislocations mixtes. Puisque les composantes coin

des vecteurs de Burgers dans le plan de l’interface de chaque segment des dislocations

mixtes sont approximativement à 45◦ de la direction moyenne de ces dernières (et dans tous

les cas jamais parallèles aux segments) (Fig. 61), ces composantes existent réellement. La

composante coin résultante pour les dislocations mixtes dépend des importances relatives

des projections des sommes des vecteurs de Burgers parallèlement et perpendiculairement

à leurs segments de dislocation. Malheureusement, leurs faibles contrastes et leur sinuosité

empêchent une mesure précise de leur orientation moyenne (Fig. 60(a)). On peut néanmoins

affirmer que les dislocations mixtes sont désorientées (au maximum) de quelques degrés par

rapport à la direction [011]. Dans la section suivante, nous démontrons que nos données
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Chapitre 4. Etude de réseaux de dislocations réels

expérimentales confirment cette hypothèse et permettent une détermination précise des

paramètres impliqués.

4.4.4 Analyse globale des réseaux de dislocations

Les orientations des RDs de l’échantillon 2-a sont synthétisées par le schéma de la fi-

gure 62. Les orientations des dislocations (choisies arbitrairement) sont indiquées par des

110

010010

100

001 ω
1ω

2 ω
m

011

b
1

b
1b

2

vis n° 1

vis n° 2
mixte

Fig. 62. Orientations des RDs de l’échantillon 2-a. Toutes les directions

sont relatives à un seul des deux cristaux collés. Les directions cristallo-

graphiques sont en trait discontinu tandis que les dislocations sont en trait

continu ou pointillé. Le schéma est représenté dans le cas où ωm < 0 et les

vecteurs de Burgers des dislocations vis n◦1 et n◦2 sont b1 =
(

a√
2

)

u011

et b2 =
(

a√
2

)

u011.

flèches. Nous appelons uhkl le vecteur unitaire selon la direction [hkl]. Toutes les directions

sont indexées par rapport à l’un des deux cristaux (choisi arbitrairement). Nous appelons

respectivement ω1 et ω2 les désorientations des réseaux de dislocations vis n◦ 1 et n◦ 2 par

rapport à leur direction [011> la plus proche, tandis que ωm est la désorientation moyenne

des dislocations mixtes par rapport à [011]. Nos données montrent que tous ces angles sont

petits et que ω1 et ω2 sont du même signe (Tab. 3). Puisque la torsion est accommodée

essentiellement par les dislocations vis, les projections des vecteurs de Burgers des dislo-

cations des deux sous-réseaux sur leurs lignes respectives doivent être du même signe44.

Ces vecteurs de Burgers sont donc : b1 = ε
(

a√
2

)

u011 et b2 = ε
(

a√
2

)

u011 (Fig. 62), avec

44C’est la condition nécessaire pour que les cisaillements induits par les dislocations vis aboutissent à la

torsion.
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ε = ±1.

Une description complète du joint de grains devrait inclure, en plus des quantités mesu-

rées (périodes des différents réseaux, désorientations des dislocations vis, angle de torsion), la

détermination de l’angle de flexion θflexion, de la désorientation ωm des dislocations mixtes

et des probabilités relatives de leurs huit vecteurs de Burgers possibles bm. Pour résoudre ce

problème, nous ne faisons qu’une seule hypothèse : comme mentionné plus haut (page 97),

nous supposons que les composantes bm⊥ normales à l’interface des vecteurs de Burgers

des différentes dislocations mixtes ont toutes le même signe ; l’angle θflexion étant faible,

nous considérons que bm⊥ = εm
a
2u100, avec εm = ±1. Cette supposition est bien moins

restrictive que celle faite à la sous-section 4.4.2 (page 96 et suivantes) car nous permettons

les quatre vecteurs de Burgers possibles, à savoir soit (i)
(

a√
2

)

u110,
(

a√
2

)

u101,
(

a√
2

)

u110

et
(

a√
2

)

u101, soit (ii)
(

a√
2

)

u110,
(

a√
2

)

u101,
(

a√
2

)

u110 et
(

a√
2

)

u101, et ne faisons aucune

hypothèse sur leurs probabilités relatives que nous notons p10, p01, p10 et p01 respectivement

dans chaque cas. Ces probabilités doivent vérifier les relations suivantes :

0 ≤ pij ≤ 1 et p10 + p01 + p10 + p01 = 1 . (24)

A cause des interactions avec le sous-réseau n◦ 2 de dislocations vis, les vecteurs de Burgers

ne sont pas uniques le long de chaque dislocation mixte, mais alternent (voir la sous-section

4.4.2, page 96 et suivantes ainsi que la figure 61), de sorte que les probabilités doivent être

comprises comme des moyennes aussi bien le long des dislocations qu’entre dislocations.

La géométrie de toutes les combinaisons de RDs d’interface périodiques et rectilignes,

compatibles avec une désorientation et un désaccord de maille donnés est décrite par la

formule de Frank [64] qui stipule que si un vecteur donné V de l’un des cristaux se transforme

dans l’autre cristal en un vecteur V’ (ayant les même coordonnées cristallographiques), le

«défaut de fermeture» B(V) = V − V’ vérifie :

B(V) =
∑

p

cp(V)bp . (25)

Dans l’équation (25), la somme s’étend sur tous les RDs p dont les dislocations ont un vecteur

de Burgers bp et cp(V) est le nombre de ces dislocations intersectant V ; en nommant n

le vecteur normal à l’interface pointant vers le cristal contenant V’, cp(V) est positif si

V∧n a une composante positive le long de la ligne de dislocation orientée (nous choisissons

arbitrairement n orienté positivement selon [100]45). En appliquant l’équation (25) aux deux

vecteurs unitaires non colinéaires u011 et u011 et aux trois RDs (vis n◦ 1, n◦ 2 et mixtes),

et en ignorant pour le moment que les dislocations mixtes ne sont pas rectilignes, nous

45Nous pouvons faire ce choix car nous n’avons pas spécifié lequel des deux cristaux est situé au-dessus

du plan de la figure 62.
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obtenons facilement :

B(u011) = −sinω1

D1

εa√
2
u011 −

cos ω2

D2

εa√
2
u011 −

sinωm

Dm

[

a
√

2

4
(αu011 + βu011) +

εma

2
u100

]

,

(26a)

B(u011) =
cos ω1

D1

εa√
2
u011 −

sinω2

D2

εa√
2
u011 +

cosωm

Dm

[

a
√

2

4
(αu011 + βu011) +

εma

2
u100

]

,

(26b)

où

α = p10 − p10 + p01 − p01 , (27a)

β = p10 − p10 + p01 − p01 . (27b)

Les coefficients α et β caractérisent la projection sur le plan du joint de grains du vecteur

de Burgers moyen bm des dislocations mixtes :

bm =
a
√

2

4
(αu011 + βu011) +

εma

2
u100 . (28)

Puisque les angles ω1, ω2, ωm, θtorsion et θflexion sont petits, dans la suite, nous ne re-

tiendrons que les termes de premier ordre en angle. Bien que non nécessaire, cette restriction

simplifie considérablement la discussion.

Par ailleurs, les défauts de fermeture B(u011) et B(u011) peuvent être retrouvés autre-

ment par des considérations géométriques. Ce sont les sommes des défauts de fermeture in-

duits séparément par la torsion et la flexion. Ceux induits par la torsion sont −θtorsionu011

et θtorsionu011 pour B(u011) et B(u011) respectivement (nous avons choisi arbitrairement

θtorsion > 0). Pour trouver les défauts de fermeture induits par la flexion, on peut s’appuyer

sur la figure 63. Celle-ci représente la transformation par la flexion d’angle θflexion d’unθ fl
e
x
io

nθ fl
e
x
io

n

ω
m

ω
m

V

V’ axe de 
flexion

V┴
V’┴BB

V
⁄

☎V
⁄

☎
Fig. 63. Illustration du défaut de fermeture B dû à une flexion θflexion

pour un vecteur V désorienté de ωm par rapport à l’axe de flexion (qui

dans notre cas est presque selon [011]).

vecteur V de l’un des cristaux en un vecteur V’ de l’autre cristal ; nous nous plaçons dans

le cas particulier où V = u011. L’axe de flexion n’est autre que l’orientation des dislocations
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mixtes (désorientées de ωm par rapport à V). Les vecteurs V⊥ et V’⊥ sont les composantes

normales à cet axe des vecteurs V et V’ respectivement ; V// = V’// sont leurs composantes

parallèles à l’axe (elles sont orientées dans le sens positif de l’axe ; Fig. 63). B est le défaut

de fermeture. On a :

||V⊥|| = ||V’⊥|| ≈ ωm et ||V//|| = ||V’//|| ≈ 1 . (29)

C’est la composante V⊥ qui «tourne» de θflexion pour se transformer en V’⊥. De plus, nous

choisissons grâce à la «convention de la main droite» θflexion tournant dans le sens positif

autour de l’axe de flexion orienté. Par conséquent, B = ωmθflexionu100 et :

B(u011) = −θtorsionu011 + ωmθflexionu100 . (30)

En revanche, pour un vecteur V = u011,

||V⊥|| = ||V’⊥|| ≈ 1 et ||V//|| = ||V’//|| ≈ ωm . (31)

C’est toujours V⊥ qui tourne. Donc le défaut de fermeture dû à la flexion pour V = u011

est −θflexionu100 et

B(u011) = θtorsionu011 − θflexionu100 . (32)

En projetant les équations (26a) et (26b) sur [100], [011] et [011] et en posant d0 = a√
2
, on

obtient :

θflexion = − εma

2Dm
, (33)

αωm = −2εω1
Dm

D1
, (34)

βωm = −2Dm

(

ε

D2
− θtorsion

d0

)

, (35)

α = −2Dm

(

ε

D1
− θtorsion

d0

)

, (36)

β = 2εω2
Dm

D2
. (37)

L’équation (33) obtenue deux fois par projection sur [100] n’est autre que l’équation (20)

(page 56) pour les petits angles de flexion. Le fait que Dm ne dépende que de l’angle de

flexion signifie simplement que les dislocations vis ne peuvent pas accommoder une partie

de cette désorientation. Numériquement, θflexion = (−1, 02±0, 10)×10−2 rad, ou θflexion =

−0, 58±0, 06◦ (en accord avec la valeur −0, 71±0, 14◦ calculée d’après la vicinalité nominale

du substrat (voir page 79) : 0, 5 ± 0, 1◦.

A partir des équations (34)-(37) ont veut extraire les trois inconnues ωm, α et β. D’un

point de vue pratique, nous notons que les périodes des RDs sont plus précisément mesurées
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que les désorientations (Tab. 3). C’est pourquoi nous commençons par calculer une valeur

affinée de θtorsion plutôt que d’utiliser notre mesure directe sur le cliché de diffraction.

D’après les équations (34)-(37), nous obtenons :

ωm =
ω1

1 − εθtorsion
D1

d0

= −
1 − εθtorsion

D2

d0

ω2
. (38)

Par conséquent, θtorsion vérifie :

D1D2θ
2
torsion − εd0(D1 + D2)θtorsion + (1 + ω1ω2)d

2
0 = 0 . (39)

Les deux solutions possibles de cette dernière équation sont :

θ±torsion =
εd0

[

D1 + D2 ∓
√

(D1 − D2)2 − 4D1D2ω1ω2

]

2D1D2
,

=
εd0

[

D1 + D2 ∓ (D1 − D2)
√

1 − 4D1D2ω1ω2

(D1−D2)2

]

2D1D2
. (40a)

Or
4D1D2ω1ω2

(D1 − D2)2
= (6, 3 ± 8, 7) × 10−2 ≪ 1 (41)

(d’après les données du tableau 3), donc en effectuant un développement limité à l’ordre le

plus bas de l’expression sous la racine, on obtient :

θ−torsion = εd0

(

1

D2
− ω1ω2

D1 − D2

)

et θ+
torsion = εd0

(

1

D1
+

ω1ω2

D1 − D2

)

. (42)

Ces valeurs dépendent peu de ω1 et ω2 car uniquement par l’intermédiaire du produit de

ces deux angles et également car D1 et D2 sont notablement différentes. En effet, les don-

nées du tableau 3 donnent les plages suivantes : θ−torsion = ±(2, 65 ± 0, 07) × 10−2 rad et

θ+
torsion = ±(1, 92 ± 0, 07) × 10−2 rad. Tandis que cette dernière valeur est incompatible

avec notre détermination expérimentale (voir page 96), la première est pleinement en ac-

cord avec nos données expérimentales, ce qui conforte notre raisonnement. Par conséquent

θtorsion = θ−torsion et notre valeur affinée est θtorsion = ±(2, 65 ± 0, 07) × 10−2 rad, ou

θtorsion = ±1, 52 ± 0, 04◦.

En insérant cette valeur et les valeurs expérimentales de D1 et Dm dans l’équation (36),

on obtient l’inégalité suivante : 0, 78 ≤ εα ≤ 1, 34. Cependant, les équations (27a), (27b)

et (24) indiquent que −1 ≤ εα ≤ 1 et −1 ≤ β ≤ 1. Finalement : 0, 78 ≤ εα ≤ 1. D’après

l’équation (37) et les données expérimentales de D2, Dm et ω2, on obtient : 0, 023 ≤ εβ ≤
0, 277. En notant que d’après les équations (27a), (27b) et (24) :

p10 + p01 =
1 + α

2
, (43a)

p10 + p01 =
1 + β

2
, (43b)
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nous obtenons finalement le jeu de contraintes suivant sur les probabilités des vecteurs de

Burgers :

si ε > 0 :



























0, 89 ≤ p10 + p01 ≤ 1

0, 40 ≤ p01 ≤ 0, 64

0, 25 ≤ p10 ≤ 0, 60

0 ≤ p10 + p01 ≤ 0, 11

; (44)

si ε < 0 :



























0 ≤ p10 + p01 ≤ 0, 11

0, 51 ≤ p01 ≤ 0, 62

0, 38 ≤ p10 ≤ 0, 49

0, 89 ≤ p10 + p01 ≤ 1

. (45)

Cela spécifie les déviations par rapport à l’hypothèse simple adoptée à la sous-section 4.4.2

(page 96)46 que permettent les incertitudes de mesure.

D’autre part, l’équation (38) donne désormais la désorientation moyenne du réseau de

dislocations mixtes. On trouve ωm = (−13, 6±6, 2)×10−2 rad, ou ωm = −7, 9±3, 5◦. Donc

ωm est non nul et est de sens opposé à ω1 et ω2.

Un examen détaillé de la géométrie du joint de grains montre que ces résultats ne sont

pas modifiés si le caractère sinueux des dislocations mixtes (Fig. 61) est pris en compte.

4.4.5 Synthèse de la section 4.4

Notre analyse quantitative globale de l’échantillon 2-a confirme donc et raffine les conclu-

sions de l’analyse simplifiée menée aux sous-sections 4.4.2 et 4.4.3.

En conclusion, les joints de grains des échantillons de type 2 (pour lesquels θflexion <

θtorsion et les dislocations mixtes sont grossièrement orientées selon une direction [011>)

sont constitués d’un réseau 2D de dislocations «quasi-vis» qui accommode essentiellement

la torsion. Cependant, ce réseau n’est ni carré ni (parfois) parfaitement orienté selon des

directions [011>. La flexion est accommodée par un réseau 1D de dislocations mixtes dont

les projections sur le plan (100) des vecteurs de Burgers individuels peuvent avoir à priori

quatre orientations possibles. Plus précisément, le vecteur de Burgers moyen a une im-

portante composante α selon [011] de sorte que les dislocations mixtes ont également une

importante composante vis et accommodent une part significative de la torsion, permet-

tant ainsi une réduction du nombre des dislocations vis orientées quasiment selon [011].

Le moteur de cette sélection des vecteurs de Burgers est certainement une minimisation

de l’énergie d’interface induite par la réduction du nombre des dislocations sus-citées. La

désorientation des dislocations mixtes par rapport à la direction [011] et la composante β de

46Qui correspond à p10 = p01 = 0, 5 et p
10

= p
01

= 0 si ε > 0, ou p
10

= p
01

= 0, 5 et p10 = p01 = 0 si

ε < 0.
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leurs vecteurs de Burgers selon [011] peut créer une composante coin. Cette composante est

annulée par la petite composante coin créée par une légère désorientation des dislocations

vis par rapport à leurs plus proches directions [011> respectives.

4.5 Création de joints de grains à géométrie bidimensionnelle

simple et périodique

4.5.1 Idée de base

A la vue des conclusions que nous venons de formuler, on peut se demander si dans une

configuration similaire (avec un RD mixtes parallèle au sous-RD vis n◦ 1) la réduction du

nombre de dislocations vis du sous-réseau n◦ 1 ne pourrait pas aller jusqu’à leur disparition,

dans le cas limite où les dislocations mixtes seraient suffisamment nombreuses par rapport

aux dislocations vis pour accommoder entièrement la moitié de la torsion à la place du

sous-réseau n◦ 1 de dislocations vis. Cela donnerait un joint de grains composé simplement

d’un réseau 1D de dislocations vis et d’un réseau 1D orthogonal de dislocations mixtes qui

accommoderait à la fois la flexion et la moitié de la torsion. D’autre part, les cellules définies

par ces dislocations auraient cette fois-ci toutes la même taille : pour les échantillons de type

2, ce n’était pas le cas à cause de «l’intrication» des dislocations mixtes et des dislocations vis

du sous-réseau n◦ 1. On pourrait ainsi espérer organiser à deux dimensions, sur l’ensemble

de la surface de nos substrats composites, des nanostructures ayant des tailles identiques et

réparties de manière périodique selon les deux directions de la surface.

4.5.2 Etude de la structure du joint de grains d’un échantillon de type 3

Nous avons décidé de confronter cette hypothèse à l’expérience avec l’échantillon 3-a, de

type 3, catégorie d’échantillons pour lesquels θflexion > θtorsion et la direction moyenne des

dislocations mixtes est proche d’une direction [011>. Ce substrat composite a été obtenu

par collage de deux cristaux de GaAs (un substrat hôte et une couche mince d’environ 20

nm d’épaisseur) désorientés de 0,3±0,1◦ par rapport au plan (100) autour de [001], vers

[010]. De plus, comme pour l’échantillon 2-a, un angle d’environ 90◦ a été imposé entre leurs

plus grandes pentes, de sorte que l’on s’attend à la formation d’un réseau 1D de dislocations

mixtes de période 45±15 nm (d’après la flexion réelle entre les deux cristaux, calculée

d’après la formule (21) page 79), orienté selon une direction [011>, pour l’accommodation

de la flexion. Un faible angle de torsion de 0, 1 ± 0, 1◦ a également été imposé (en plus des

90◦).

La figure 64(a) est une vue plane de MET en faisceau faible 022 de l’échantillon 3-a (le

vecteur g a été indexé arbitrairement de sorte que les dislocations mixtes de cet échantillon
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200 nm200 nmg=022g=022

(a)

ℓ
(b)

Fig. 64. (a) Vue plane de MET (faisceau faible 022) de l’échantillon

3-a. Une cavité d’interface est entourée d’un carré. (b) Représentation

schématique de (a) : les lignes pointillées sont les dislocations mixtes et

les lignes continues sont les dislocations vis. La largeur des cellules est

nommée ℓ.

soient orientées comme celles de l’échantillon n◦ 2 – afin de faciliter la discussion qui va

suivre). Les dislocations vérifiant les conditions de «visibilité» (voir pages 91 et 94) sont

imagées, ainsi que les cavités d’interface ; bien que de nombreuses d’entre elles semblent

dévier et fixer les dislocations, leur distribution est aléatoire et homogène (en particulier, elle

n’est pas reliée aux périodicités des RDs). D’autre part, des images en faisceau faible prises

avec un vecteur de diffraction g orthogonal ne font pas apparaître d’autres dislocations.

L’ensemble du joint de grains semble donc être imagé sur la figure 64(a) et ses cellules sont

grossièrement de forme hexagonale.

Bien qu’elles puissent apparaître à première vue différentes et mis à part l’absence ap-

parente de l’un des deux sous-réseaux habituels de dislocations vis, les dislocations visibles

dans ce cliché ont approximativement la même organisation (schématisée par la figure 64(b))

que celles de l’échantillon 2-a : on observe un réseau 1D de dislocations mixtes dont la direc-

tion moyenne est grossièrement orientée selon [011] et des petits segments de dislocations vis

orientés selon la direction [011] (sous-réseau n◦ 2 de dislocations vis47). Ces segments ainsi

que l’aspect en dents de scie des dislocations mixtes résultent de nouveau de phénomènes

d’interaction ; en particulier, le décalage d’environ une demi-période des dislocations vis

quand elles rencontrent une dislocation mixte. Par rapport à l’échantillon 2-a, les périodes

des RDs sont plus grandes car les désorientations des cristaux sont plus petites : la période

des dislocations mixtes est de Dm = 44, 5 ± 1, 5 nm (en accord avec celle attendue) et celle

47On reprend une numérotation identique à celle choisie pour l’échantillon 2-a.
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des dislocations vis de D1 = 164± 22 nm ; d’après la formule de Frank (équation (20), page

56), cette dernière période correspond à une torsion de 0, 14±0, 02◦, en accord avec la valeur

de 0, 1 ± 0, 1◦ attendue48.

La différence majeure de l’échantillon 3-a par rapport à l’échantillon 2-a est donc l’ab-

sence apparente du sous-réseau de dislocations vis n◦ 1 orienté selon [011] (ce qui va parfai-

tement dans le sens de l’hypothèse émise à la sous-section 4.5.1). Bien que la présence de

quelques rares dislocations vis orientées de la sorte ne puisse pas être totalement exclue, à

la lumière de l’étude du joint de grains de l’échantillon 2-a, une absence totale est vraissem-

blable. Pour comprendre pourquoi, nous devons considérer attentivement les interactions

entre dislocations. La figure 65 montre la maille élémentaire du joint de grains hexagonal

de la figure 64 ; elle contient un segment de dislocation vis au centre et quatre autres aux
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Fig. 65. Représentation schématique de la maille élémentaire du joint de

grains de l’échantillon 3-a. L’insert donne les directions cristallines (choi-

sies arbitrairement). Les flèches larges indiquent l’orientation des lignes de

dislocation. A côté de chaque segment sont indiqués les vecteurs de Burgers

possibles (le facteur a
2 est omis) et la décomposition de leur projections sur

le plan du joint de grains en composantes coin et vis (flèches étroites). Les

ellipses en trait continu (respectivement discontinu) indiquent les segments

fortement contrastés sur les images de MET en champ sombre formées

avec g = 020 (respectivement g = 002).

coins, des portions de deux dislocations mixtes m1 et m2 et deux nœuds non équivalents

N1 et N2. Le seul choix arbitraire que nous faisons (à part celui de l’orientation des lignes

de dislocations) est celui du signe des vecteur des Burgers des dislocations vis, que nous

choisissons unique ; ici, afin de faciliter la comparaison avec les images de MET, ce vecteur

48Un angle de torsion aussi petit ne peut pas être mesuré sur un cliché de diffraction électronique car les

taches diffractées des deux cristaux collés sont trop proches pour pouvoir être distinguées.
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4.5. Création de joints de grains à géométrie bidimensionnelle simple et périodique

est choisi a
2011 (c’est-à-dire le choix opposé à celui fait pour la figure 61, page 98). La sé-

quence des vecteurs de Burgers de tous les segments de toute dislocation mixte peut être

entièrement déterminée une fois que l’un d’eux est connu : pour m1, elle est soit de type

110-N1-101 (type a1), soit de type 101-N1-110 (type b1) et pour m2, 101-N2-110 (type a2)

ou 110-N2-101 (type b2) ; comme pour la figure 61, les séquences de type ‘a’ et ‘b’ sont

représentées respectivement au-dessus et au-dessous des dislocations mixtes. En outre, les

séquences correspondant à m1 et m2 peuvent à priori être choisies indépendamment. D’après

la figure 65 qui montre également la composante coin (dans le plan du joint de grains) et la

composante vis de chaque vecteur de Burgers possible, deux conclusions peuvent être for-

mulées. Tout d’abord, si les segments consécutifs de chaque dislocation mixte sont de même

longueur, leurs composantes coin s’annulent. D’autre part, une séquence de type ‘b’ produit

de grandes composantes vis ; la somme de deux telles composantes consécutives est selon

[011] et correspond donc à une torsion dans le même sens de rotation que le sous-réseau

de dislocations vis n◦ 2 ; en revanche, une séquence de type ‘a’ produit des composantes

vis plus petites et une torsion dans la direction opposée. Ces deux types de composantes

vis sont respectivement plus grandes et plus petites que la composante vis de dislocations

mixtes 60◦ (donc alignées selon une directions <011>), qui est elle-même deux fois moins

efficace qu’une dislocation vis pour accommoder une torsion (voir tableau 2, page 96). Il

est maintenant facile de comprendre pourquoi le sous-réseau de dislocations n◦ 1 peut être

totalement absent. Pour que cela arrive, il suffit que les séquences de type ‘b’ soient plus

fréquentes et que la répartition entre segments ‘a’ et ‘b’ produise exactement la même tor-

sion que le sous-réseau n◦ 2 de dislocations vis. D’après la discussion ci-dessus, cela peut

avoir lieu dès que le rapport entre les densités de dislocations mixtes et de dislocations vis

est supérieur à 2. Puisque, pour l’échantillon considéré ici, ce rapport est de l’ordre de 4,

ce mécanisme a très certainement lieu. En réalité, il s’agit du même mécanisme responsable

du réseau rectangulaire de dislocations vis de l’échantillon 2-a, mais cette fois-ci, comme

nous l’avions prévu, le «remplacement» d’une partie des dislocations du sous-réseau n◦ 1

par les composantes vis des dislocations mixtes est poussé à sa limite : la disparition totale

du sous-réseau n◦ 1. Il semble en effet favorable vis à vis de l’énergie d’interface d’éliminer

totalement une moitié du réseau 2D standard de dislocations vis. La géométrie complète

du joint de grains de l’échantillon 3-a est donc bien déterminée par les dislocations imagées

sur la figure 64(a) qui forment des cellules hexagonales aplaties ; la grande dimension de ces

cellules (selon [011]) est exactement la période D2 des dislocations vis et la petite dimension

est ℓ = 67 ± 25 nm (voir la figure 64(b)). Cependant, ces cellules sont quelque peu irrégu-

lières (i) parce que les segments de dislocations mixtes ne sont pas rectilignes, (ii) parce que

le décalage des dislocations vis varie et (iii) à cause de la présence des cavités d’interface.

Ces considérations sont confirmées par des images de MET en champ sombre formées
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Chapitre 4. Etude de réseaux de dislocations réels

avec des vecteurs de diffraction g de type 020 et 002 (Fig. 66). D’après la condition de

PP
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Fig. 66. (a) et (c) : vues planes de MET (deux ondes 020 et 002 respecti-

vement, champ sombre) du joint de grains de l’échantillon 3-a. Les crans

m et m′ y sont indiqués et quelques cellules hexagonales y sont surlignées :

les segments de dislocations fortement et faiblement contrastés en trait

continu et pointillé respectivement. Sur l’image (a), le jeu d’hexagones

non standard autour de P (voir le texte) est aussi indiqué. (b) et (d) :

représentations schématiques des segments de dislocations vis et mixtes

fortement contrastés (lignes continues) et faiblement contrastées (lignes

discontinues) pour g = 020 et g = 002 respectivement. Les directions et

types de séquences sont identiques à ceux de la figure 65. Les lignes poin-

tillées représentent l’orientation moyenne des lignes sombres visibles sur

les images. Les échelles sont différentes pour les schémas et les images.

visibilité des dislocations et la figure 65, tous les segments de dislocations vis et un segment

sur deux de chaque dislocation mixte devraient être fortement contrastés pour g = 020,
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4.5. Création de joints de grains à géométrie bidimensionnelle simple et périodique

tandis que les mêmes segments de dislocations vis et le reste des segments de dislocations

mixtes devraient être fortement contrastés pour g = 002 ; dans chaque cas, l’autre moitié

des segments de dislocations mixtes devrait être faiblement contrastée. En rassemblant les

résultats sur l’accommodation de la torsion et sur le contraste des dislocations, nous trou-

vons que, dans le cas de la figure 65, le vecteur de Burgers des segments de dislocations

mixtes en contraste pour g = 020 est a
2 [110] s’ils appartiennent aux séquences dominantes

de type ‘b’, alors qu’il est a
2 [110] s’ils appartiennent aux séquences minoritaires de type ‘a’.

Par conséquent, le vecteur de Burgers des segments en contraste pour g = 002 est a
2 [101]

s’ils appartiennent aux séquences majoritaires de type ‘b’ et a
2 [101] s’ils appartiennent aux

séquences de type ‘a’. De plus, quand on passe d’une dislocation mixte à la suivante (de

m1 à m2), le motif de segments fortement et faiblement contrastés se décalent latéralement

(d’environ une demi-période du réseau de dislocations vis) si les séquences des deux disloca-

tions mixtes sont du même type, tandis qu’il ne se décale pas si elles ne le sont pas. Sur les

figures 66(a) et 66(c), on observe des lignes fortement contrastées parallèles et équidistantes.

Chaque ligne possède des crans (comme m et m′) et tous les crans déplacent les lignes dans

la même direction. La figure 66(a) peut maintenant être interprétée de la manière suivante

(voir la figure 66(b)). Une portion de ligne fortement contrastée située entre deux crans est

composée de segments mixtes de type ‘b’ séparés par de courts segments de dislocations vis

(ici presque verticaux et à peine visibles). Un cran est dû à l’absence de déplacement laté-

ral entre les segments en contraste de deux dislocations mixtes consécutives et correspond

donc à l’insertion d’un segment de type ‘a’ entre deux séries de segments de type ‘b’. La

fréquence des crans dépend des valeurs respectives de la torsion et de la flexion : plus la

torsion est grande, moins les crans sont fréquents (sur la figure 66(a), un cran est visible tous

les quatre segments de type ‘b’ environ49). A l’inverse, la figure 66(c) (formée avec un vec-

teur de diffraction g orthogonal : g = 002) montre des lignes brisées fortement contrastées

(blanches) orientées approximativement selon le jeu complémentaire de segments de disloca-

tions mixtes. D’après cette interprétation, les lignes fortement contrastées des figures 66(a)

et 66(c) devraient être parallèles et équidistantes, et leurs crans devraient être corrélées, de

sorte que deux hexagones ayant un motif de contraste non standard (h1 et h2 sur la figure

66(b)) soient situés entre des crans appartenant à deux lignes voisines. Le premier point est

toujours vérifié et le second est vérifié dans la plupart des cas, bien que l’on trouve aussi des

décalages donnant lieu au regroupement de quatre hexagones de contraste non standard (par

exemple, autour de P sur la figure 66(a)). Cela peut être dû à l’interruption des séquences

de dislocations mixtes par des cavités ou à l’absence d’un segment de dislocation vis.

49C’est également le cas pour la figure 66(c).
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Chapitre 4. Etude de réseaux de dislocations réels

4.5.3 Synthèse de la section 4.5

Comme nous l’avions prévu au début de cette section, il est possible de former des joints

de grains accommodant à la fois une flexion et une torsion constitués d’un réseau 1D de

dislocations mixtes et uniquement d’un réseau 1D de dislocations vis (et pas du réseau 2D

carré attendu) ; cela peut avoir lieu dès que le rapport entre les densités de dislocations

mixtes et de dislocations vis est supérieur à deux. Dans le cas idéal où les dislocations de

chaque réseau sont régulièrement espacées et où leurs segments sont rectilignes, un tel joint

de grains simple possède l’énorme avantage de former une organisation de cellules périodique

selon les deux directions du plan (comme nous l’avons déjà signalé à la page 106, ce n’est

pas le cas de joints de grains composés d’un réseau 1D de dislocations vis et d’un réseau

2D de dislocations vis). Dans la réalité, comme nous l’avons vu avec l’échantillon 3-a, la

régularité des réseaux peut être perturbée par les cavités d’interface ou par «l’ondulation»

des dislocations mixtes autour de leur direction moyenne (en particulier lorsque celle-ci sont

relativement éloignées les unes des autres).

4.6 Synthèse du chapitre

Pour conclure, nous avons montré que les réseaux de dislocations formés pour accom-

moder à la fois une flexion et une torsion entre deux cristaux peuvent interagir pour donner

lieu à des configurations géométriques différentes de celles attendues (voir page 54 et sui-

vantes). En particulier, lorsque le réseau 1D de dislocations mixtes est faiblement désorienté

par rapport à une direction [011>, il peut légèrement désorienter les dislocations vis de leur

plus proche direction [011> (celles-ci n’ont donc plus un caractère parfaitement vis). Mais

surtout, les dislocations mixtes peuvent participer à l’accommodation de la torsion par l’in-

termédiaire des composantes vis, selon leur plus proche direction [011>, de leurs vecteurs

de Burgers. Il en résulte une augmentation de la période des dislocations vis orientées selon

(ou faiblement désorientées par rapport à) cette direction [011>. Cette augmentation de

période peut aller jusqu’à la disparition de ces dislocations vis si les dislocations mixtes sont

suffisamment nombreuses pour accommoder la torsion à leur place, de sorte que le joint de

grains est alors simplement constitué d’un réseau 1D de dislocations mixtes accommodant

la flexion et une partie de la torsion et d’un réseau 1D de dislocations vis accommodant le

reste de la torsion, le tout formant des cellules hexagonales. Les échantillons de type 3 (voir

page 106) dont les cellules ont une telle géométrie appartiennent à une sous-catégorie que

nous nommons le type 3hexa ; l’échantillon 3-a en fait partie, nous pouvons donc le nommer

également 3hexa-a. Cette configuration géométrique simple peut donner lieu à la formation

de cellules de tailles plus faiblement dispersées et mieux ordonnées que dans la configura-
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tion attendue car il n’y a plus d’intercalage des dislocations mixtes entre les dislocations vis.

C’est pourquoi c’est certainement la configuration idéale pour l’organisation périodique 2D

de nanostructures faiblement dispersées en taille. Pour que cette configuration soit obtenue,

il faut que la période des dislocations vis existantes soit au moins deux fois supérieure50 à

celle des dislocations mixtes (qui elles doivent être faiblement désorientées par rapport à une

direction [011>). D’après la formule de Frank (équation (20), page 56) et en faisant l’ap-

proximation des petits angles (nous avons choisi des angles de flexion et de torsion inférieurs

à 1◦ ; voir page 57), cette condition est équivalente à la suivante : θtorsion <
√

2
2 θflexion.

50La valeur exacte dépend de la proportion entre séquences de type ‘a’ et séquences de type ‘b’.
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Organisations de nanostructures

III-V grâce aux réseaux de

dislocations faiblement enterrés
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5.1 Introduction

Dans ce chapitre, nous allons mettre en évidence l’organisation latérale 2D de nanostruc-

tures III-V auto-assemblées grâce à un joint de grains faiblement enterré dans du GaAs. Les

croissances de ces nanostructures ont été réalisées sur des substrats composites de type

3hexa (voir page 112). Nous venons de montrer que c’est certainement la configuration la

plus appropriée pour l’organisation périodique 2D de nanostructures homogènes en taille.
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5.2 Démonstration de l’organisation de nanostructures III-V

5.2.1 Formation des nanostructures

Afin d’étudier l’influence en surface d’un joint de grains faiblement enterré, nous avons

fait croître par EPVOM (après une montée en température à 650◦C pour désorber l’oxyde

de surface), sur nos substrats composites, des séquences GaAs/InAs/In0,15Ga0,85As/GaAs

qui donnent lieu à la formation de BQs d’InGaAs sur substrat standard [95]. Nous allons

nous intéresser ici à une croissance réalisée à une température de 470◦ sur un substrat

composite de type 3hexa ; il s’agit de l’échantillon 3hexa-b qui résulte du collage de deux

cristaux vicinaux désorientés de 0, 3 ± 0, 1◦ par rapport au plan (100) (identiques à ceux

de l’échantillon 3-a ; voir page 106), empilés de sorte que leurs marches atomiques forment

un angle de 90, 1 ± 0, 1◦ (la torsion contrôlée est donc de 0, 1 ± 0, 1◦) – par conséquent,

on s’attend à ce que les dislocations mixtes soient orientées comme pour l’échantillon 3-a

selon une direction [011>. Les dislocations de son joint de grains sont imagées sur la figure

67(a) ; on reconnaît l’organisation caractéristique des échantillons de type 3hexa : les cellules

hexagonales allongées selon une direction [011> (voir page 107 et suivantes). La période des

dislocations vis est de D1 = 261± 61 nm (Fig. 67(b)), ce qui correspond d’après la formule

de Frank à une torsion de 0, 093 ± 0, 022◦, en accord avec la valeur attendue ; celle des

dislocations mixtes est de Dm = 50 ± 15 nm (en accord avec la valeur attendue de 45 ± 15

nm ; voir page 106) ; et la largeur ℓ des cellules vaut 88±32 nm. La structure de l’échantillon

200 nm200 nmg=022g=022

(a)

ℓ
D

m

D
1

(b)

Fig. 67. (a) Vue plane de MET (faisceau faible 022) de l’échantillon

3hexa-b. L’orientation absolue du vecteur de diffraction g a été choisie de

manière arbitraire pour que les dislocations mixtes et vis soient orientées

comme celles de l’échantillon 3-a. (b) Représentation schématique de (a).

après croissance est imagée sur une coupe en section transverse observée au MET (Fig. 68).
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En partant du bas de l’image, on voit le substrat hôte (n◦ 1) et la couche collée de GaAs (n◦

50 nm50 nm

n° 1 : substrat hôte de GaAs

n° 2 : couche collée de GaAs

n° 3 : couche épitaxiée de GaAs

n° 4 : couche épitaxiée d’InGaAs

n°5 : couche épitaxiée de GaAs

5
0

 n
m

5
0

 n
m

valléevallée crêtecrête

colle araldite

Fig. 68. Coupe transverse de MET (deux ondes 200, champ sombre)

d’un substrat composite après croissance (échantillon 3hexa-b). L’ellipse et

le rectangle entourent respectivement une dislocation et une cavité d’inter-

face. Notez les différentes échelles horizontales et verticales choisies pour

mettre en évidence les ondulations des couches n◦ 3 et 4. Le contraste dif-

fus au-dessus de la couche blanche de GaAs n◦ 5 est due à la colle araldite

utilisée pour préparer l’échantillon en coupe.

2). Leur interface est le joint de grains, où les larges tâches noires résultent des déformations

induites par les dislocations et les plus petites, des cavités. Comme on s’y attendait (voir

page 70), les dislocations sont restées confinées à l’interface de collage (cela s’est confirmé

sur l’ensemble de la lame mince et pas seulement sur cette petite zone en particulier). Les

couches épitaxiées sont empilées au-dessus de la couche n◦ 2. Aucune BQ n’a été observée

sur cet échantillon. Cependant, la couche tampon de GaAs (n◦ 3) et la couche d’InxGa1−xAs

(n◦ 4 ; résultant de l’interdiffusion entre les couches nominales d’InAs et d’In0,15Ga0,85As)

présentent toutes deux des modulations d’épaisseur que nous allons détailler. Finalement,

une fine couche de GaAs (n◦ 5) recouvre la structure (le contraste diffus au-dessus de cette

dernière est due à la colle araldite utilisée pour préparer l’échantillon en coupe). Patriarche et

al. [96] ont étalonné le contraste de coupes transverses de MET (réalisées dans des conditions

d’imagerie identiques à celles de la figure 68) de puits quantiques d’InGaAs contraints dans

du GaAs en fonction de leurs concentrations en indium (par contraste, il faut ici comprendre

le rapport d’intensité entre l’InGaAs et le GaAs). D’après leur courbe expérimentale et

notre rapport α = 0, 62 ± 0, 04 de l’intensité provenant de la couche n◦ 4 par rapport à

celle provenant du GaAs environnant, nous avons déterminé la composition moyenne de
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notre couche d’InxGa1−xAs : x = 0, 31 ± 0, 02. La présence de la ligne sombre entre les

deux couches de GaAs n◦ 2 et 3 peut surprendre, mais il ne faut pas oublier que cette

interface résulte d’une reprise d’épitaxie sur la surface du substrat composite obtenue après

élimination des couches d’arrêt de gravure d’AlGaAs (voir page 85) et qu’elle ne peut donc

pas avoir la qualité d’une interface avec un substrat «epi-ready» désoxydé. De plus, des

expériences de spectroscopie de masse d’ions secondaires montrent que des concentrations

d’impuretés aussi faibles que 1018 cm−3 peuvent produire ce contraste.

D’après ces images, il apparaît déjà que les modulations d’épaisseur de la couche tampon

de GaAs et de la couche d’InGaAs ne sont pas distribuées de manière aléatoire. En effet,

on constate qu’une épaisseur plus importante d’InGaAs a crû dans les vallées de la couche

de GaAs (Fig. 68). De plus, puisque, comme on peut le voir sur la figure 68, les dimen-

sions latérales de ces modulations sont de quelques dizaines de nanomètres tandis que leurs

amplitudes sont de quelques nanomètres, ce sont véritablement des nanostructures de ma-

tériaux III-V. Ces nanostructures résultent clairement de l’effet du joint de grains pendant

la croissance et ne sont pas dues à une éventuelle ondulation initiale de la surface puisque,

comme nous l’avons vu en page 87, après retrait des couches d’arrêt, les surfaces des sub-

strats composites présentent une rugosité non ordonnée et de plus négligeable ; d’ailleurs,

l’interface de reprise d’épitaxie couche n◦ 2 / couche n◦ 3 apparaît parfaitement plane (Fig.

68). Cependant, des coupes transverses ne permettent ni une étude de l’organisation spatiale

des nanostructures, ni une étude de leur relation avec les dislocations. Dans la suite, nous

allons démontrer la corrélation des nanostructures avec le joint de grains et nous discuterons

de l’origine de cette corrélation.

5.2.2 Corrélations entre les réseaux de dislocations et les nanostructures

Seules des vues planes permettent d’apporter la preuve de la corrélation entre les nano-

structures et les dislocations. En figure 69 on voit deux vues planes de MET de l’échantillon

3hexa-b prises avec des vecteurs g orthogonaux de type 020. Sur ces deux images appa-

raissent des lignes fortement contrastées. Bien que le contraste soit légèrement perturbé par

les nanostructures épitaxiées, on y reconnaît aisément les lignes brisées fortement contrastées

dont nous avons discuté en page 110 et suivantes pour l’échantillon 3-a (Fig. 66) ; ici un cran

est intercalé tous les deux segments de dislocations mixtes environ. Les cellules hexagonales

formées par les dislocations peuvent être reconstituées : quelques unes sont surlignées sur la

figure 69(b).

Sur les images de la figure 69, on voit également, à l’intérieur des cellules de dislocations,

des zones claires séparées par des «valées» sombres. Trois points cruciaux sont à noter à ce

sujet :
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200 nm200 nmg = 002g = 002

(a)

200 nm200 nmg = 020g = 020

(b)

Fig. 69. Vues planes de MET (deux ondes 020, champ sombre) de l’échan-

tillon 3hexa-b : (a) g = 002 ; (b) g = 020. Quelques cellules de dislocations

sont surlignées sur l’image (b)

(a) ce motif de zones claires est similaire bien qu’observé sur des images prises avec des

réflexions orthogonales (Fig. 69) ;

(b) les zones claires ont les mêmes périodicités que les RDs sous-jacent et leur orientation

est proche de celle des cellules du joint de grains ;

(c) ces motifs ne sont pas observés avant croissance : chaque cellule hexagonale de l’échan-

tillon 3-a (Fig. 66 page 110), sur lequel aucune croissance n’a été réalisée, possède

un contraste gris uniforme (les légères variations de contraste observées à plus grande

échelle sont dues à des changements dans les conditions de diffraction liés à la courbure

de la lame mince de MET).

Le point (a) prouve que le motif n’est pas un contraste de déformation mais une cartographie

des variations locales du facteur de structure (intégré sur l’épaisseur de la lame mince). Ces

variations ne peuvent pas être dues à de fortes variations de composition de la couche

d’alliage InGaAs car rien de tel n’a été observé sur les coupes transverses de MET (Fig.

68). Elles doivent certainement résulter des variations d’épaisseur des couches de GaAs

et d’InGaAs déjà observées sur les images en coupe. En effet, puisque la réflexion 020 a

une grande longueur d’extinction (∼ 860 nm dans le GaAs) alors que les lames de MET

sont minces (environ 100 nm) et puisque des alliages d’InxGa1−xAs avec x ∼ 0, 3 ont

approximativement le même facteur de structure 020 que le GaAs [96], une région plus

claire correspond à une épaisseur locale plus importante du GaAs et/ou de l’InGaAs [93].

Cependant, puisque l’épaisseur de la couche tampon de GaAs est plusieurs fois supérieure à

celle de l’alliage, le motif de contraste est dominé par la contribution du GaAs. Finalement,

le point (c) prouve que la corrélation entre les modulations d’épaisseur (point (b)) et le
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Chapitre 5. Organisations de nanostructures III-V grâce aux réseaux de dislocations enterrés

joint de grains a été induite, lors de la croissance, par ce dernier. Nos observations de MET

démontrent donc que nous sommes parvenus à ordonner des nanostructures de GaAs et/ou

d’InGaAs grâce au champ de déformation des RDs sous-jacent. Ces nanostructures résultent

de modulations d’épaisseur de la couche d’InGaAs superposées aux modulations de la couche

de GaAs épitaxié.

Une autre preuve de la présence en surface de nanostructures ordonnées est donnée par

des images AFM (Fig. 70) qui révèlent les ondulations de surface résultant de la superposi-

200 nm
200 nm

10 nm

]110[
]011[

Fig. 70. Image AFM de l’échantillon 3hexa-b montrant l’ondulation de

surface due aux nanostructures organisées.

tion des nanostructures d’InGaAs et de GaAs ; l’amplitude moyenne de ces ondulations est

de 2, 0 ± 0, 1 nm. De plus, des profils de hauteur selon les deux directions [011> montrent

que ces ondulations de surface ont des dimensions latérales et des orientations identiques (à

la résolution latérale de l’AFM et à la dispersion des mesures près) à celles des cellules du

joint de grains (Fig. 67, page 117) observées sur les vues planes de MET. Comme l’épaisseur

de la couche ondulée de GaAs est plus importante que celle d’InGaAs, les ondulations de

surface sont certainement dues essentiellement à la première. Ce jeu d’observations cohé-

rentes prouve donc amplement que le champ de déformation du joint de grains enterré est

à l’origine de l’organisation spatiale des nanostructures.

5.2.3 Interprétation

Pour comprendre comment les nanostructures sont ordonnées par le joint de grains, nous

devons revenir à la structure de ce dernier. Nous avons observé précédemment (page 108

et suivantes) que les composantes coin de deux segments consécutifs de chaque dislocation

mixte ont des sens opposés. Cela implique que la déformation élastique induite d’un côté
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5.2. Démonstration de l’organisation de nanostructures III-V

donné de l’interface par de telles paires alterne également entre dilatation et compression ;

cela est indiqué par les signes ‘+’ et ‘−’ sur la figure 71 sur laquelle sont représentées

schématiquement plusieurs cellules hexagonales du joint de grains. Notez que la composante

coin, dans le plan de l’interface, d’un segment donné de dislocation mixte est orientée dans

un sens indépendant de la séquence (‘a’ ou ‘b’) à laquelle il appartient (Fig. 65). Il en résulte

que, en faisant abstraction de la dispersion en taille des cellules de dislocations, le motif de

déformations de surface est périodique selon les deux directions du plan ; en particulier,

il n’est pas perturbé par la présence des crans décrits en pages 111 et suivantes. Nous

supposerons que le signe ‘+’ correspond à une dilatation locale dans le cristal «supérieur»,

qui contient les couches épitaxiées. Pour des raisons de symétrie, la déformation élastique

+

+

+++

+

+

+ + +

+

+

-

- - -

- -

--

-

-

--

Fig. 71. Représentation schématique des déformations élastiques (‘+’ : di-

latation ; et ‘−’ : compression) induites dans le cristal «supérieur» par un

joint de grains mixte formant des cellules hexagonales (de type 3hexa). Les

ellipses en trait continu (respectivement discontinu) indiquent les régions

où le GaAs (respectivement l’InGaAs) croît de manière préférentielle.

doit s’annuler aux centres des hexagones. Quand la couche tampon de GaAs est déposée, elle

va croître préférentiellement sur des zones où le paramètre de maille de surface est proche

du sien, c’est-à-dire sur les régions centrales de chaque hexagone (Fig. 71). Cela explique

pourquoi l’épaisseur de cette couche n’est pas uniforme (Fig. 68 page 117) et également

pourquoi les zones épaisses devraient coïncider avec ces régions, comme démontré à la sous-

section précédente. D’après le même mécanisme, on s’attend à ce que la couche d’alliage

croisse là où la surface est dilatée (Fig. 71) puisqu’elle a un paramètre de maille supérieur à

celui du GaAs. Cela explique pourquoi l’InGaAs a tendance à croître dans certaines vallées

de la couche tampon de GaAs (Fig. 68). L’aspect allongé des motifs observés en surface

(Fig. 70) résulte du fait que les nanostructures d’InGaAs doivent croître préférentiellement

dans une vallée sur deux de la couche tampon de GaAs n◦ 3, celles correspondant aux zones

en dilatation (Fig. 71).
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Chapitre 5. Organisations de nanostructures III-V grâce aux réseaux de dislocations enterrés

5.3 Influence des paramètres expérimentaux sur l’organisa-

tion des nanostructures

Nous avons modifié les conditions expérimentales pour vérifier que l’organisation des

nanostructures n’est pas réalisable que pour une configuration particulière. Nous allons ici

étudier l’échantillon 3hexa-c qui, tout comme l’échantillon 3hexa-b, résulte du collage de

deux cristaux vicinaux désorientés de 0, 3 ± 0, 1◦ par rapport au plan (100) et superposés

de sorte que leurs marches atomiques forment entre elles un angle de 90, 1 ± 0, 1◦. Sur

cet échantillon, la même séquence de croissance que sur l’échantillon 3hexa-b a été déposée

(voir page 116), mais à une température légèrement inférieure : 450◦C, contre 470◦C. Nous

espérions former des nanostructures moins plates et nous rapprocher ainsi de l’aspect de BQs

conventionnelles. En effet, quand la température est réduite, l’énergie thermique des atomes

déposés en surface est diminuée. Si un atome déposé dans l’une de ses zones de croissance

préférentielle (définies à la sous-section précédente) a une faible énergie thermique, il ne

peut pas s’en échapper et un mode de croissance 3D (comme pour les îlots SK) est favorisé.

Si l’énergie thermique des atomes est accrue, la plupart d’entre eux pourra s’échapper de

ces zones et la croissance sera plus homogène (2D).

La structure du joint de grains (Fig. 72) est bien celle d’un échantillon de type 3hexa. La

200 nm200 nmg=022g=022

Fig. 72. Vue plane de MET (faisceau faible 022) de l’échantillon 3hexa-c.

L’orientation absolue de g est choisie arbitrairement.

périodicité des dislocations vis (parallèles à g) est inférieure à celle de l’échantillon 3hexa-b :

128±20 nm (correspondant à une torsion de 0, 18±0, 03◦), bien que toujours en accord avec

la torsion de 0, 1 ± 0, 1◦ imposée. En revanche, celle des dislocations mixtes est identique

(49 ± 3 nm) comme attendu, puisque la vicinalité des cristaux collés était identique. Les

segments de dislocations vis sont également plus longs ; c’est pourquoi la largeur ℓ des cellules

est plus petite : ℓ = 63 ± 11 nm (Fig. 73) ; en conséquence, l’angle que forment entre eux
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deux segments consécutifs de dislocations mixtes est plus grand.

Fig. 73. Représentation schématique, à l’échelle, des cellules de dislo-

cations des échantillons 3hexa-b (en pointillé gras) et 3hexa-c (en trait

continu). Les deux lignes discontinues représentent l’orientation moyenne

des dislocations mixtes ; la distance qui sépare ces lignes est donc la pé-

riode de ces dislocations. Les distances indiquées par les flèches sont les

largeurs ℓ des cellules des deux échantillons.

De nouveau des nanostructures organisées ayant des dimensions latérales et des orienta-

tions identiques à celles des cellules du joint de grains sont formées en surface (Fig. 74). Ces

2 nm

100 nm100 nm

]110[ ]011[

Fig. 74. Image AFM de l’échantillon 3hexa-c montrant l’ondulation de

surface due aux nanostructures organisées.

nanostructures de surface ont une hauteur moyenne de 1, 1 ± 0, 1 nm – pour l’échantillon

3hexa-b elle était de 2, 0 ± 0, 1 nm51. Malgré cette valeur plus faible, les nanostructures de

51Cette hauteur moyenne plus faible pour l’échantillon 3hexa-c est probablement due à des modulations

plus faibles des champs élastiques en surface, à cause d’un phénomène d’écrantage entre dislocations voisines

(voir page 62) : en effet, pour l’échantillon 3hexa-b les dislocations vis sont plus proches les unes des autres.
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surfaces de l’échantillon 3hexa-c semblent moins plates. Afin de confirmer ce point, nous

avons assimilé les bases de ces nanostructures à des ellipses (puisqu’elles en ont l’aspect) et

avons calculé pour chaque nanostructure des figures 70 (échantillon 3hexa-b) et 74 (échan-

tillon 3hexa-c) le rapport entre leur hauteur et l’aire de leur base. Pour l’échantillon 3hexa-b,

la moyenne de ces rapports de forme vaut 1, 6 × 10−4 nm−1 tandis que pour l’échantillon

3hexa-c elle vaut 2, 6 × 10−4 nm−1, c’est-à-dire 1,6 fois celle de l’échantillon 3hexa-b. Donc

les nanostructures de surface de l’échantillon 3hexa-c sont bel et bien moins plates que celles

de l’échantillon 3hexa-b.

5.4 Synthèse

En résumé, grâce aux champs élastiques périodiques de joints de grains faiblement en-

terrés à géométrie simple (composés d’un réseau 1D de dislocations mixtes et d’un réseau

1D de dislocations vis organisés en cellules hexagonales), nous avons ordonné en surface des

nanostructures de semiconducteurs III-V selon les deux directions du plan de l’interface de

collage. Elles ont des dimensions latérales et des orientations identiques à celles des cellules

du joint de grains sous-jacent et sont donc bien la conséquence directe des modulations 2D

en surface des champs élastiques induites par les dislocations ordonnées faiblement enter-

rées. Leurs dispersions en taille sont de l’ordre des dispersions des dimensions des cellules

de dislocations :

– pour l’échantillon 3hexa-b : 23% pour la largeur des nanostructures (à comparer à la

largeur ℓ des cellules de dislocations dont la dispersion est de 35%) et 36% pour la

longueur (à comparer à la longueur des cellules, c’est-à-dire la période des dislocations

vis, dont la dispersion est de 25%) ;

– pour l’échantillon 3hexa-c : 17% pour la largeur (à comparer à la largeur des cellules

dont la dispersion est de 17%) et 16% pour la longueur (à comparer à la longueur des

cellules dont la dispersion est de 16%).

La dispersion des dimensions latérales de nos nanostructures est donc plus élevée que celle de

BQs auto-assemblées d’InAs sur GaAs qui peut être de seulement 10% [9]. Mais l’on voit que

pour l’échantillon 3hexa-c les dispersions sur les nanostructures sont plus faibles que pour

l’échantillon 3hexa-b car les dimensions des cellules de dislocations sont également moins

dispersées. Cela est normal car en réduisant la période des dislocations, la dispersion sur les

dimensions des cellules est aussi réduite (à cause d’interactions plus fortes entre dislocations

voisines). On pourrait donc former des nanostructures de tailles plus homogènes grâce à des

RDs de périodes plus faibles. D’autre part, il serait intéressant de comparer les densités des

nanostructures organisées d’InGaAs aux BQs d’InGaAs formées dans les mêmes conditions

de croissance. Malheureusement, sur les images AFM (Fig. 70 page 120 et 74 page 123), ainsi
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que sur les observations en MET en conditions de type 002 champ sombre (Fig. 69 page 119),

il est impossible de distinguer les nanostructures d’InGaAs des nanostructures de GaAs. On

peut tout de même estimer la densité maximale des nanostructures d’InGaAs en supposant

que l’organisation schématique de la figure 71 est rigoureusement vraie : en supposant que

des nanostructures d’InGaAs se forment dans toutes les zones de dilatation de surface. On

trouve : 7, 6×109 cm−2 pour l’échantillon 3hexa-b et 1, 6×1010 cm−2 pour l’échantillon 3hexa-

c, alors que la densité de BQs d’InGaAs formées dans les mêmes conditions de croissance est

de 3 × 1010 cm−2. Les densités de nanostructures sur substrat composite sont directement

liées aux densités des cellules de dislocations et devraient pouvoir être augmentées (jusqu’à

dépasser celle des BQs formées sur substrat standard) en diminuant les périodicités des RDs.

Par la même opération, les dimensions latérales des nanostructures ainsi que leur dispersion

en taille seront réduites ; on s’approchera alors de celles des BQs.
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Le but de cette étude était de contrôler à la fois la répartition spatiale à longue distance,

la densité, la distribution en taille et la forme de nanostructures auto-assemblées (telles que

les boîtes quantiques) sur substrat de GaAs pour de futures applications en opto-électronique

et en photonique. Pour ce faire, nous avons voulu tirer parti des champs élastiques produits

en surface par un réseau de dislocations (RD) périodique faiblement enterré.

Dans ce manuscrit, nous avons commencé par décrire les mécanismes de l’auto-assemblage.

Nous avons en particulier rappelé que les sites de nucléation préférentielle des nanostruc-

tures auto-assemblées peuvent être des variations localisées des contraintes et déformations

de surface. C’est pourquoi il semble judicieux de vouloir ordonner les nanostructures grâce

aux champs élastiques induits en surface par un RD périodique faiblement enterré.

Nous nous sommes ensuite intéressés aux méthodes envisagées pour pallier les limita-

tions de l’auto-assemblage, dont les RDs faiblement enterrés obtenus par collage épitaxial.

Par collage épitaxial, on entend l’adhésion entre deux cristaux (en l’occurrence, une couche

mince et un substrat hôte) par formation de liaisons covalentes à l’interface, lors d’un recuit

à haute température (l’interface est donc un joint de grains). Pour accommoder la ou les

désorientations cristallines entre ces cristaux (désorientations angulaires et/ou de désaccord

de maille), un RD se forme à leur interface. La ou les périodicités de ce RD sont géomé-

triquement liées aux désorientations et peuvent donc être choisies. La méthode du collage

épitaxial présente également l’avantage d’être rapide : le RD se forme sous toute la surface

d’un échantillon (appelé substrat composite : substrat hôte + couche collée) en une seule

étape, à savoir le recuit. Enfin, la formation de ce RD ne s’accompagne pas de la forma-

tion de dislocations traversantes (contrairement aux RDs formés lors d’une hétéroépitaxie

au-delà de la relaxation plastique). Les dislocations traversantes émergent en surface et se

propagent dans les couches épitaxiées. Or les dislocations sont des centres de recombinai-

son radiative (parasite) et non radiative pour les porteurs de charge et dégradent donc les

performances des dispositifs optiques.

Après avoir rappelé quelques notions utiles concernant les dislocations, nous nous sommes

ensuite intéressés aux champs et à l’énergie élastiques théoriques produits en surface par
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des RDs idéaux permettant l’accommodation soit d’une flexion (une rotation entre les di-

rections cristallines des deux cristaux collés dont l’axe est contenu dans leur interface), soit

une torsion (une rotation entre les directions cristallines des deux cristaux collés dont l’axe

est normal à leur interface), c’est-à-dire les deux désorientations angulaires que nous avons

imposées pour nos substrats composites. Pour l’accommodation d’une flexion, la formation

d’un réseau unidimensionnel (1D) de dislocations mixtes est attendue, tandis que pour l’ac-

commodation d’un torsion, c’est un réseau bidimensionnel (2D) carré de dislocations vis

orientées selon des directions <011> qui est attendu. Les champs et l’énergie élastiques

induits en surface par de tels réseaux devraient reproduire leur périodicité. Ils sont d’au-

tant plus forts en surface que les dislocations sont faiblement enterrées. D’autre part, pour

une épaisseur donnée, en fonction de la périodicité des dislocations et des conditions de

croissance, ce sera soit un joint de flexion, soit un joint de torsion qui sera plus favorable

à l’organisation de nanostructures auto-assemblées. Enfin, pour nos substrats composites, à

la fois une flexion et une torsion sont imposées. On s’attend donc à ce que les deux types de

RDs se forment à la fois (c’est un joint mixte). De même que les champs élastiques d’un RD

sont les sommes des contributions des dislocations qui le composent, les champs élastiques

de surface d’un joint mixte sont les sommes des contributions des RDs qui le composent.

Nous avons ensuite décrit en détail la fabrication de nos substrats composites, c’est à

dire le collage épitaxial d’une couche de GaAs de 20 nm d’épaisseur sur un substrat hôte de

GaAs. Pour pouvoir être manipulée, cette couche est initialement épitaxiée sur des couches

d’AlGaAs, elles mêmes épitaxiées sur un substrat sacrificiel de GaAs. Les couches d’AlGaAs

sont des couches d’arrêt de gravure chimique sélective permettant l’élimination du substrat

sacrificiel après le collage (ces couches sont également éliminées après le collage). Nous avons

optimisé les conditions expérimentales, de sorte que le nombre de zones non collées dues à des

impuretés emprisonnées à l’interface de collage ou à des dégâts causés aux surfaces initiales

des deux cristaux collés a été considérablement diminué et que la surface des substrats

composites à l’échelle du micron est à peine plus rugueuse que celle de substrats de GaAs

standards ; cette rugosité est de plus non ordonnée. Nos échantillons sont donc de qualité

suffisante pour que les croissances épitaxiales s’y fassent dans de bonnes conditions.

Nous avons ensuite mené une étude par microscopie électronique en transmission (MET)

des joints de grains de nos substrats composites. Comme nous l’avons dit plus haut, leurs

RDs doivent accommoder à la fois une flexion et une torsion. On pourrait donc s’attendre à

ce que les joints soient une simple superposition des RDs idéaux, accommodant séparément

les deux désorientations : un RD 1D de dislocations mixtes pour la flexion et un RD 2D

carré pour la torsion. C’est ce qui est observé pour des échantillons de type 1, pour lesquels

l’angle de flexion θflexion est très inférieur à l’angle de torsion θtorsion et les dislocations

mixtes forment un angle quelconque par rapport aux directions <011>. Pour les échan-
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tillons pour lesquels les dislocations mixtes sont faiblement désorientées par rapport à une

direction <011>, des différences notables par rapport à cette configuration sont visibles. En

effet, de telles dislocations mixtes peuvent légèrement désorienter les dislocations vis par

rapport à leurs orientations naturelles <011>. Mais surtout, les dislocations mixtes peuvent

participer à l’accommodation d’une partie de la torsion par l’intermédiaire des composantes

vis, projetées sur leur plus proche direction <011> du plan de l’interface de collage, de

leurs vecteurs de Burgers. Il en résulte une augmentation de la période des dislocations vis

orientées selon (ou faiblement désorientées par rapport à) cette direction <011> ; c’est ce

qui est observé pour les échantillons de type 2, pour lesquels θflexion < θtorsion et les dislo-

cations mixtes sont grossièrement orientées selon une direction <011>. Cette augmentation

de période peut aller jusqu’à la disparition des dislocations vis orientées selon cette direction

<011>, pour les échantillons de type 3 (pour lesquels θflexion > θtorsion et les dislocations

mixtes sont grossièrement orientées selon une direction <011>), si les dislocations mixtes

sont suffisamment nombreuses pour accommoder la torsion à leur place, de sorte que le joint

de grains est alors simplement constitué d’un réseau 1D de dislocations mixtes accommo-

dant la flexion et une partie de la torsion et d’un réseau 1D de dislocations vis accommodant

le reste de la torsion, le tout formant des cellules hexagonales (les échantillons possédant de

tels joints de grains appartiennent au type 3hexa). Cette configuration géométrique simple

peut donner lieu à la formation de cellules de taille plus faiblement dispersées et mieux

ordonnées que dans la configuration attendue car il n’y a plus d’intercalage des dislocations

mixtes entre les dislocations vis : dans le cas idéal, les dislocations sont réparties de manière

périodique selon les deux directions de l’interface de collage. C’est pourquoi elle est apparue

comme la configuration idéale pour l’organisation périodique 2D de nanostructures faible-

ment dispersées en taille. Pour que cette configuration soit obtenue, il faut que la période des

dislocations vis soit au moins deux fois supérieure à celle des dislocations mixtes (qui, elles,

doivent être faiblement désorientées par rapport à une direction <011>) ; cette condition

est équivalente à la suivante : θtorsion <
√

2
2 θflexion.

Nous avons tout naturellement retenu ces RDs hexagonaux pour nos tentatives d’or-

ganisation de nanostructures auto-assemblées. Nous avons fait croître sur nos substrats

composites, par épitaxie en phase vapeur aux organo-métalliques (EPVOM), des séquences

GaAs/InAs/In0,15Ga0,85As/GaAs qui donnent lieu à la formation de BQs d’InGaAs sur

substrat de GaAs standard. Des observations de MET en coupe transverse et en vue plane

nous ont permis de montrer que les dislocations des RDs n’ont pas migré vers la surface

(pour y disparaître) lors de la croissance comme cela a déjà été observé pour des couches

collées plus minces. De plus, comme attendu, aucune dislocation traversante n’est observée.

De même, aucune BQ n’est observée ; en revanche, les observations en coupe, montrent que

la couche tampon de GaAs (la première couche épitaxiée sur les substrats composites), ainsi
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que la couche d’InGaAs, résultant de l’interdiffusion entre les couches déposées d’InAs et

d’In0,15Ga0,85As, présentent des modulations d’épaisseur à l’échelle nanométrique – aussi

bien en hauteur qu’en dimensions latérales. Il s’agit donc de nanostructures 3D. Sur ces ob-

servations en coupe, on peut noter que ces nanostructures ne sont pas réparties de manière

aléatoire : l’épaisseur de la couche d’InGaAs est plus épaisse dans les vallées de la couche de

GaAs. Puisque les corrugations (négligeables) de surfaces des substrats composites, avant

croissance, ne sont pas ordonnées, ces nanostructures sont l’effet direct de l’influence en

surface des RDs faiblement enterrés. Des observations de MET en vue plane, de microscopie

à force atomique (AFM) et l’analyse des joints de grains que nous avons menée par MET

nous ont permis de montrer que ces nanostructures sont ordonnées par les RDs. A cause

des interactions entre dislocations mixtes et dislocations vis, un motif de dilatation et de

compression (de répartition spatiale liée à celle des dislocations enterrées) est créé en sur-

face. La couche tampon de GaAs épitaxiée croît de manière préférentielle là où la surface de

GaAs n’est ni dilatée ni compressée, tandis que la couche d’InGaAs croît là où la surface est

dilatée (puisque ce matériau a un paramètre de maille supérieur à celui du GaAs). Sur la

majeure partie de la surface des substrats composites de type 3hexa, les zones de croissance

préférentielle du GaAs sont situées au dessus du centre des cellules hexagonales, tandis que

celles de l’InGaAs sont situées au-dessus de deux des côtés des hexagones (ces deux côtés

sont des segments de dislocations mixtes). Nous sommes donc parvenus à ordonner selon

deux dimensions à la fois des nanostructures auto-assemblées de GaAs et d’InGaAs grâce

à des RDs faiblement enterrés : leur répartition spatiale à longue distance, leurs formes et

leurs dimensions sont imposés par ces derniers.
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Perspectives

Nous aurions aimé finir cette étude par des caractérisations des propriétés d’émission

optique de ces nanostructures ordonnées afin de voir notamment si les porteurs de charge

y sont suffisamment confinés pour qu’ils soient peu sensibles aux dislocations des joints de

grains. Malheureusement pendant les derniers mois de cette thèse, nous avons dû faire face

à des problèmes de pollution du bâti d’EPVOM. A cause de cela, les couches d’arrêt de

gravure chimique sélective d’AlGaAs étaient inopérantes et les couches d’AlGaAs destinées

à confiner les porteurs de charge au voisinage des nanostructures étaient peu efficaces. Nous

ne pouvions donc plus ni fabriquer des substrats composites, ni faire croître des structures

permettant des caractérisations optiques des nanostructures. Nous avons voulu contourner

le premier problème en faisant croître des couches d’arrêt de gravure par épitaxie par jets

moléculaires (EJM), mais celles-ci ne résistaient pas assez longtemps à notre solution de

gravure sélective. Pour la suite de cette étude, il faudra donc commencer par des caracté-

risations optiques puisque nos RDs faiblement enterrés sont destinés à ordonner des BQs

pour des applications en photonique et en opto-électronique.

Les nanostructures ordonnées que nous avons formées jusqu’à présent ont des dimensions

latérales plus grandes que celles de BQs d’InGaAs auto-assemblées car les cellules des RDs

hexagonaux étaient grandes. Pour que les porteurs de charge soient fortement confinés dans

les trois directions de l’espace dans ces nanostructures ordonnées et que celles-ci soient elles

aussi des BQs, il faut en réduire les dimensions latérales en réduisant la taille des cellules.

Pour cela, il faut imposer des désorientations angulaires plus importantes entre les cristaux

collés en se plaçant toujours dans des conditions de formation de RDs hexagonaux puisque

nous avons vu que c’est la configuration idéale pour une organisation 2D des nanostruc-

tures. De plus, il faudra tenter de faire en sorte que les dislocations mixtes ne soient pas

plus nombreuses que nécessaire pour l’obtention de cette configuration, afin d’obtenir une

organisation 2D périodique des nanostructures sur une surface aussi grande que possible. En

réduisant les dimensions des cellules, leurs tailles, leurs formes, ainsi que leurs périodicités

seront homogénéisées à cause d’interactions plus fortes entres dislocations voisines. Il en

résultera une meilleure organisation des nanostructures qui seront également plus denses.
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Toujours dans le but de réduire les irrégularités des cellules, il faudra réduire le nombre

et la taille des cavités nanométriques présentes à l’interface de collage car celles-ci ont

tendance à dévier localement les dislocations. Ces cavités résultent de la non planéité des

surfaces collées ou de la présence d’impuretés. Or nous avons vu que les surfaces obtenues

(avant collage) après la croissance des couches d’arrêt de gravure et de la couche de GaAs

à transférer présentent des ondulations à l’échelle du micron, certainement à cause de pro-

blèmes de désorption de l’oxyde de surface sur les substrats désorientés (dont les surfaces,

elles, ne sont pas ondulées). Il faut donc résoudre ce problème – éventuellement en faisant

croître la structure par EJM. Un premier test nous a permis de vérifier qu’il est ainsi possible

d’éliminer l’oxyde de surface et de faire croître une couche tampon de GaAs plane. Un autre

moyen de réduire le nombre de cavités d’interface est évidemment de tenter d’améliorer

encore la procédure de nettoyage pour éliminer aux maximum les impuretés emprisonnées

à l’interface de collage. Enfin, pour réduire davantage le nombre de cavités d’interface on

peut utiliser une procédure de collage un peu plus complexe à mettre en œuvre que la nôtre.

Deux procédure peuvent être envisagées. Il s’agit de deux procédures qui permettent de

coller sans pression des plaquettes de GaAs de diamètre allant jusqu’à 4” [97]. La première

comporte trois étapes : (i) les plaquettes à coller sont recuites sous atmosphère d’hydrogène

entre 580 et 620◦C afin d’éliminer les polluants volatiles et les divers oxydes de surface ; (ii)

sans sortir les plaquettes du four, le collage est initié par une brève et faible pression localisée

(le front de collage se propage instantanément sur toute la surface de contact) ; et (iii) un

recuit est réalisé à la même température pendant une à trois heures. La seconde méthode

se divise en quatre étapes : (i) les plaquettes sont introduites dans un système à ultra-vide

dans lequel la pression est maintenue inférieure à 5 × 10−11 Torr (leurs faces polies y sont

séparées d’une dizaine de millimètres) ; (ii) elles subissent ensuite un recuit à 400◦C ; (iii)

après que l’élimination de l’eau et des polluants a été confirmée grâce à un spectromètre

de masse (typiquement après 10 à 15 min), de l’hydrogène atomique produit par craquage

thermique est injecté dans l’ouverture entre les deux plaquettes à 400◦C, puis 500◦C (pen-

dant 30 min à chaque température) ; (iv) ces dernières sont ensuite mises en contact entre

500 et 150◦C. Ces deux méthodes permettent d’élimer les cavités d’interface dues à l’em-

prisonnement d’impuretés entre les cristaux. Des cavités dues à la non planéité des surfaces

mises en contact peuvent apparaître, mais d’après la même équipe, il est possible de les

éliminer par un recuit à 800◦C de plusieurs heures à l’air [98]. Outre la possibilité d’éliminer

les cavités d’interface, ces deux méthodes présentent l’énorme avantage de permettre de

coller des plaquettes entières. De plus, elles permettent de s’affranchir des éventuels dégâts

causés par l’application d’une pression mécanique pour maintenir les surfaces à coller en

contact. D’autre part, l’absence de pression permet certainement une meilleure évacuation

des produits gazeux à l’interface de collage. De plus, on peut avec ces méthodes espérer
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un contrôle de l’angle de torsion avec une précision inférieure à 0,1◦ puisque le risque de

faire bouger légèrement l’empilement lors de l’application de la pression mécanique est éli-

miné. Malheureusement ces méthodes sont très difficiles à mettre en œuvre surtout si l’on

veut contrôler l’angle de torsion. Il faudrait disposer de bras manipulateurs très précis. Des

directions cristallographiques pourraient être repérées sur les deux plaquettes par gravure

chimique anisotrope (voir la thèse de F. Fournel [99]) et, grâce à une caméra à infra-rouge,

l’angle de torsion désiré pourrait être imposé avec une précision dépendant de la précision

des bras manipulateurs.

Mise à part l’optimisation des joints de grains pour l’organisation de BQs, d’autres points

sont à explorer. Par exemple : (i) on pourrait observer nos échantillons par microscopie à

effet tunnel (scanning tunneling microscope : STM) pour avoir une idée plus précise de

la topologie de surface après croissance des nanostructures ; (ii) on pourrait faire croître

uniquement de l’InAs sur nos substrats composites afin d’étudier l’influence des RDs enterrés

sur ce seul matériau ; (iii) on pourrait tenter d’organiser des nanostructures épitaxiées par

EJM – des tentatives ont été réalisées au début de cette étude, mais nous nous sommes

ensuite focalisé sur l’EPVOM car cette technique permet de préparer plus facilement la

surface des substrat composites, avant la reprise d’épitaxie ; (iv) on pourrait essayer de

modéliser les champs élastiques induits en surface par des RDs enterrés hexagonaux – ce

problème n’est pas simple car le joint de grains est constitué de segments de dislocations et

non de lignes infinies ; (v) enfin, on pourrait tenter de développer une solution de gravure

chimique lente du GaAs sensible à la contrainte, afin de structurer la surface de nos substrats

composites et y ordonner des nanostructures (des résultats intéressants ont été obtenus pour

des substrats composites Si/Si [76]) – des premiers tests nous ont montré que l’utilisation

de la potasse caustique (KOH) fondue pourrait être une solution car elle ne détériore pas la

surface dans les zones faiblement contraintes.
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A

L’épitaxie en phase vapeur aux

organo-métalliques (EPVOM)

Les deux techniques d’épitaxie les plus couramment utilisées sont l’épitaxie en phase

vapeur aux organo-métalliques (EPVOM) et l’épitaxie par jets moléculaires (EJM) [11].

Bien que leur finalité soit la même, elles sont basées sur des mécanisme différents. Dans

le cas de l’EJM, la croissance du matériau repose sur l’interaction sous ultra-vide (entre

10−7 et 10−9 Torr) d’un jet moléculaire avec la surface du substrat chauffé. Dans le cas

de l’EPVOM, elle résulte de l’interaction entre un mélange gazeux et le substrat. C’est ce

dernier procédé que nous avons choisi pour réaliser nos croissances, c’est pourquoi nous le

décrivons ici brièvement (pour plus de détails, le lecteur pourra se reporter à l’ouvrage de

Stringfellow [100]).

La croissance épitaxiale par EPVOM résulte de l’incorporation sur le substrat chauffé52

d’espèces actives (radicaux libres, espèces atomiques) issues de la pyrolyse de molécules de

la phase gazeuse. Il faut donc que ces molécules contiennent des atomes des éléments III et

des éléments V que l’ont veut faire croître – de telles molécules sont appelées «précurseurs».

Ces précurseurs sont acheminés dans le réacteur par un gaz vecteur neutre (en l’occurrence,

le di-hydrogène), dont le rôle est d’orienter le flux gazeux vers l’échantillon et de maintenir

une pression constante dans le réacteur (60 Torr) pendant la croissance. Il s’agit de molé-

cules organo-métalliques pour les éléments III et d’organo-métalliques ou d’hydrures pour

les éléments V. Lors de nos croissances, nous avons déposé des atomes d’arsenic, de gallium,

d’aluminium et d’indium. Le précurseur de l’arsenic était de l’arsine pure (AsH3) injectée

directement sous forme gazeuse dans le réacteur ; pour le gallium et l’aluminium il s’agissait

52Seul le substrat et son support sont chauffés, le reste du réacteur est refroidi (le bâti dont nous disposons

est un EMCOREr D125 vertical à parois froides) afin d’éviter tout dépôt sur les parois, puis re-dépôt sur

l’échantillon – un dépôt parasite peut être une source non intentionnelle et non contrôlable de réactions

chimiques secondaires.
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Annexe A. L’épitaxie en phase vapeur aux organo-métalliques (EPVOM)

d’organo-métalliques liquides (le triméthylgallium et le triméthylaluminium) conditionnés

dans des bulleurs (Fig. 1(a)) ; et pour l’indium, un organo-métallique solide (le triméthy-

lindium) sous forme de poudre conditionnée dans un diffuseur (Fig. 1(b)). Dans le cas du

Organo-métallique

liquide

Organo-métallique

liquide

H2

H2 + 

organo-métallique

(a)

H2

H2 + 

organo-métallique

Organo-métallique

solide

Organo-métallique

solide

FrittéFritté

(b)

Fig. 1. Représentations schématiques (a) d’un bulleur et (b) d’un diffu-

seur d’EPVOM.

bulleur, le di-hydrogène barbote dans l’organo-métallique liquide, se charge en précurseur

et est ensuite injecté dans le bâti. Dans le cas du diffuseur, la phase gazeuse de l’organo-

métallique en équilibre avec sa phase liquide ou solide à la pression de vapeur saturante

diffuse à travers une paroi poreuse appelée fritté ; le gaz vecteur se charge en précurseur à

son contact au dessus du fritté.

Le processus de fabrication de la phase solide par EPVOM commence par la diffusion

des précurseurs contenus dans la pase gazeuse jusqu’à la surface du substrat chauffé où

ils subissent une pyrolyse. Les produits de cette pyrolyse sont les espèces actives (atomes,

radicaux libres) qui sont adsorbées (liées à la surface par des liaisons faibles), puis incorporées

définitivement au substrat (grâce à des liaisons covalentes), et divers composés du carbone

et de l’hydrogène qui, pour la plupart, restent en phase gazeuse.
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B

La microscopie électronique en

transmission (MET)

La microscopie électronique en transmission permet une caractérisation structurale des

cristaux, mais surtout, elle constitue la technique de choix pour l’observation des RDs ; c’est

pourquoi nous l’avons intensivement utilisée au cours de cette étude. Nous en faisons un

bref descriptif dans la suite, en nous attachant aux points utiles à la compréhension de

ce manuscrit (pour plus de détails, le lecteur pourra se reporter à l’ouvrage de Hirsch et

al. [93]).

B.1 Principe de fonctionnement

Un microscope électronique en transmission permet d’observer un échantillon avec une

résolution pouvant être de quelques angströms. Contrairement à un microscope optique,

ce n’est pas un faisceau lumineux qui est utilisé pour former les images, mais un faisceau

cohérent d’électrons accélérés par une haute tension. Pour nos observations sur le MET

Philipsr CM20 du LPN, la tension accélératrice était de 200 kV, ce qui correspond à une

longueur d’onde des électrons de 2,51 pm [93] (bien inférieure à celle des photons formant

une image optique). C’est pourquoi (par application du critère de Rayleigh) un MET pos-

sède un pouvoir séparateur (résolution) bien meilleur que celui d’un microscope optique.

D’autre part, pour agir sur le faisceau d’électrons, ce ne sont pas des lentilles en verre qui

sont utilisées, mais des lentilles électromagnétiques. Elles créent un champ magnétique à

l’intérieur du microscope qui agit directement sur la trajectoire des électrons. En changeant

le courant qui circule dans une lentille, on change le champ magnétique qu’elle induit, de

sorte qu’elle est plus ou moins focalisante. Un MET possède des lentilles de plusieurs sortes :

des lentilles condenseur qui permettent de focaliser les électrons sur l’objet à analyser, une
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lentille objectif qui permet de faire une première image et des lentilles de projection qui per-

mettent l’agrandissement de l’image. Les lois de l’optique géométrique utilisées en optique

photonique, peuvent s’appliquer en optique électronique. Les lentilles électromagnétiques

possèdent donc un plan image où se forme l’image de l’objet, et un plan focal où tous les

rayons parallèles arrivant sur la lentille se focalisent.

Les images étant formées grâce aux électrons transmis à travers l’échantillon étudié (ce

ne sont donc uniquement les atomes de surface de ce dernier qui contribuent à la formation

des images), il ne faut pas qu’il soit trop épais. La forte interaction électron-matière lui

impose une épaisseur maximale de l’ordre de la centaine de nanomètres ; par conséquent, il

est nécessaire de l’amincir.

B.2 Préparation des échantillons

B.2.1 Pour les vues planes

Pour les observations en vue plane, nos substrats composites sont tout d’abord collés à la

cire sur un support, pour être ensuite amincis par polissage mécanique (côté substrat hôte)

jusqu’à une épaisseur d’environ 30 µm. Puis, on perce un trou par une attaque chimique au

brome-méthanol ; ce sont les bords de ce trou qui seront observés car ils sont suffisamment

minces pour permettre la transmission des électrons. Une grille d’observation de 3 mm de

diamètre est ensuite collée sur la zone percée et une fois que la colle a séché, le pourtour

de la grille est gratté afin de l’isoler du reste de l’échantillon. Pour finir, on laisse reposer

le tout dans du trichloroéthylène pour éliminer la cire et récupérer la grille avec dessus la

lame mince à observer.

B.2.2 Pour les vues en coupe

Pour les observations en coupe, on commence par cliver une barrette d’environ 1 mm

de large. Cette barrette est ensuite amincie suivant la largeur par polissage mécanique,

jusqu’à une épaisseur d’environ 30 µm. La lame ainsi obtenue est collée sur une rondelle

d’observation de 3 mm de diamètre ; les portions de la lame dépassant de la rondelle sont

éliminées par clivage. L’amincissement final est réalisé par un faisceau d’ions argon accélérés

à quelques keV. Ce faisceau abrase la lame mince en son centre jusqu’à ce qu’elle soit percée ;

c’est sur le bord de ce trou que se fera l’observation.
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B.3. Formation des diagrammes de diffraction et des images

B.3 Formation des diagrammes de diffraction et des images

Un MET permet à la fois d’observer l’image de la zone illuminée et sa diffraction associée

simplement en changeant l’excitation de la lentille objectif, de manière à imager sur l’écran,

soit le plan focal de la lentille objectif où se situe le cliché de diffraction, soit le plan image

de la lentille objectif où se situe l’image de l’objet. Nous allons décrire dans la suite le mode

de diffraction et deux modes d’imagerie dite conventionnelle qui ont été utilisés pour les

observations de MET présentées dans ce manuscrit.

B.3.1 Diffraction en aire sélectionnée

Pour former nos diagrammes de diffraction, nous avons eu recours à la diffraction en

aire sélectionnée. Le faisceau d’électrons qui arrive sur l’objet est parallèle de sorte que

les différents faisceaux diffractés ou transmis sont focalisés dans le plan focal de l’objectif.

Un diaphragme situé dans le plan image de la lentille objectif permet de sélectionner la

partie de l’objet qui participe au diagramme de diffraction. Cette sélection s’effectuant en

mode image, on peut donc choisir la zone à étudier. Il est alors possible d’obtenir des

diagrammes provenant de domaines différents et donc d’avoir des renseignements sur une

région particulière du cristal.

B.3.2 Images en mode «deux ondes»

Pour ce mode d’imagerie, le cristal étudié est orienté par rapport au faisceau incident

d’électrons, de sorte que seule une famille de plans cristallographiques est en condition de

Bragg. Donc seuls le faisceau transmis et le faisceau diffracté par ces plans contribuent

majoritairement à la répartition d’intensité sur les images ; c’est pourquoi on parle d’images

en mode deux ondes. Ces images peuvent être soit en champ clair soit en champ sombre,

selon que grâce à un diaphragme placé dans le plan focal, on sélectionne respectivement soit

le faisceau transmis, soit le faisceau diffracté. Dans le premier cas, les zones ayant interagi

avec le faisceau incident d’électrons apparaîtront sombres sur un fond clair (car seul le

faisceau non diffracté contribue à l’intensité des images), tandis que pour le deuxième cas,

ce sera le contraire.

Pour les images en deux ondes présentées dans ce manuscrit, nous avons sélectionné

deux types de faisceaux diffractés : 022 ou 002. Pour le premier type, les modulations de

contraste des images sont essentiellement dues à des modulations de déformations, tandis

que pour le deuxième type, elles sont essentiellement dues à des modulations de composition

et/ou d’épaisseur (plus précisément, elles sont dues à des variations locales du facteur de

structure intégré sur l’épaisseur de la lame mince).
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B.3.3 Images en mode «faisceau faible»

En mode faisceau faible, on peut obtenir des images très fines des défauts contenus

dans les matériaux cristallins. Pour décrire cette méthode, nous allons nous baser sur le

cas particulier de nos images en faisceau faible. C’est une tache de diffraction de type

022 qui a été systématiquement sélectionnée pour les former (il s’agit donc d’images en

champ sombre) ; ainsi, ce sont les électrons diffractés par les plans {022} qui contribuent à

l’intensité des images. Cependant, ce ne sont pas ces plans qui étaient orientés en condition

de Bragg, mais des plans d’incides plus élevés {0nn} (où n est un entier) ; c’est pourquoi

on parle d’images en faisceau faible : l’intensité diffractée par les plans {022} est faible. Ce

n’est qu’à des endroits où ces plans sont fortement déformés par des défauts (tels que des

dislocations) qu’ils seront en condition de Bragg et que l’intensité diffractée sera forte. Dans

le cas de dislocations, c’est leur cœur (siège d’une forte déformation) qui sera imagé et pas

des zones déformées à plus longue distance comme en mode deux ondes ; c’est pourquoi le

mode faisceau faible est particulièrement adapté à l’observation des dislocations.
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C

La microscopie à force atomique

(AFM)

Nous avons souvent caractérisé par microscopie à force atomique (atomic force micro-

scopy : AFM) l’état de surface de nos échantillons, que ce soit après les différentes étapes de

nettoyage ou de gravure précédent le collage, après ce dernier ou après la croissance. Nous

en faisons un bref descriptif dans les quelques lignes qui suivent.

C.1 Principe de fonctionnement

Le principe de fonctionnement d’un AFM est relativement simple. Une pointe gravée

sous l’extrémité d’un micro-levier est approchée de la surface à imager et lorsqu’elle en

est suffisamment proche, elle interagit avec elle (Fig. 1). Il s’agit d’interactions de type

Faisc
eau la

ser
Photodétecteur

EchantillonEchantillon

Micro-levier

Fig. 1. Schéma de principe d’un AFM (voir description dans le texte).

forces de van der Waals entre dipôles électrostatiques. Il en résulte une flexion ∆z du levier,

proportionnelle au module F de la force s’exerçant entre l’extrémité de la pointe et la

surface de l’échantillon (via la loi de Hooke : ∆z = F
k où k est la constante de raideur

du levier) ; l’intensité de cette force est uniquement liée à la distance entre la pointe et la
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surface de l’échantillon (Fig. 2). Pour mesurer cette flexion, un faisceau laser est pointé sur

Mode tapping

F

z

Fig. 2. Module F de la force d’interaction entre l’extrémité d’une pointe

d’AFM et la surface imagée, en fonction de la distance z qui les sépare.

Si F est négatif (respectivement positive), la force est attractive (respecti-

vement répulsive). La zone d’utilisation du mode contact est surlignée en

trait continu épais, tandis que la zone d’utilisation du mode non-contact

est surlignée en trait épais discontinu.

l’extrémité du micro-levier de sorte que sa réflexion soit dirigée sur un photodétecteur (Fig.

1) ; la position du spot laser sur le détecteur est liée à celle du laser sur le levier et donc

à la flexion de ce dernier. D’autre part, des cristaux piézo-électriques x, y et z permettent

de déplacer le porte-échantillon dans les trois directions orthogonales de l’espace (x et y :

horizontales ; z verticale), tandis que le reste de l’instrument est maintenu immobile ; en

particulier, il est isolé des vibrations mécaniques grâce à une table à coussin d’air. Par

l’intermédiaire d’une boucle de rétroaction électronique contrôlant la tension appliquée au

«piézo» z et donc la distance entre la pointe et la surface de l’échantillon, on peut contrôler

la position du spot laser sur le photodétecteur et ainsi maintenir constante la flexion ou

l’amplitude d’oscillation (selon le mode de fonctionnement choisi – voir section suivante) du

levier. En déplaçant la pointe sur la surface de l’échantillon grâce aux piézos x et y, on peut

donc former une image de la topographie de de cette surface à partir de la tension appliquée

au piézo z, en fonction de la position en x et y de la pointe. Cette topographie est souvent

caractérisée par sa rugosité RMS (Root Mean Square) qui n’est autre que l’écart-type des

n hauteurs zi mesurées (i variant de 1 à n) :

RMS =

√

√

√

√

1

n

n
∑

i=1

(zi− < z >)2 , (1)

où < z > est la valeur moyenne des hauteurs. Plus sa valeur est faible, moins la surface est

rugueuse.
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C.2. Les différents modes de fonctionnement

C.2 Les différents modes de fonctionnement

Suivant la distance à laquelle l’extrémité de la pointe se trouve de la surface, il existe

plusieurs modes de fonctionnement de l’AFM qui sont, à distance z croissante : le mode

contact, le mode «tapping» (tapotant) et le mode «non-contact» (oscillant).

C.2.1 Mode contact

Comme son nom l’indique, lorsque ce mode est utilisé, la pointe est en contact permanent

avec la surface à imager. Le risque d’endommager la surface en y créant des sillons est donc

important. D’autre part, lorsque l’AFM opère à l’air libre (comme celui que nous avons

utilisé) et non sous vide, un ménisque d’eau se forme sous la pointe et induit une attraction

capillaire parasite.

C.2.2 Mode non-contact (ou oscillant)

Dans ce mode d’imagerie, le micro-levier est mis en vibration à environ 5 nm au-dessus

de l’échantillon (dans le régime attractif donc ; fig. 2). Les interactions entre la pointe et la

surface modifient l’amplitude des vibrations ; en enregistrant la tension appliquée au piézo z

pour maintenir cette amplitude constante la topographie de la surface peut être restituée. Ce

mode présente l’immense avantage de ne détériorer ni la pointe ni l’échantillon. Cependant,

à cause de la grande distance entre la pointe et la surface, la force d’interaction entre ces

dernières est faible et donc la résolution également. C’est pourquoi, le mode non contact est

en pratique peu utilisé et qu’on lui préfère le mode tapping.

C.2.3 Mode tapping (ou tapotant)

Il s’agit d’un compromis entre les modes oscillant et contact : comme pour le mode

oscillant, le micro-levier oscille mais plus près de la surface puisqu’il la tapote, ce qui permet

d’améliorer la résolution par rapport au mode oscillant tout en n’endommageant pas la

surface qui n’est qu’effleurée – par opposition au mode contact. Ce mode de fonctionnement,

moins éprouvant pour la pointe et la surface que le mode contact permet aussi de s’affranchir,

à l’air, de la pellicule d’eau adsorbée en surface. C’est ce qui en fait le meilleur compromis

pour un AFM à l’air ; c’est celui que nous avons retenu pour toutes nos observations.

C.3 Limitations de l’AFM

A cause du rayon de courbure de la pointe de l’AFM (variant entre 2 et 10 nm pour nos

observations), la topographie imagée n’est pas la topographie réelle de l’échantillon. En effet,
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une image d’AFM résulte de la convolution de la forme de la pointe avec la surface ; c’est

pourquoi la résolution latérale est de l’ordre du rayon de courbure de la pointe. Il en découle,

que les structures de surface imagées apparaissent plus larges que les structures réelles (Fig

3). A cause du même phénomène, si une aspérité de surface a un rayon de courbure inférieur

l

l
im

R

Fig. 3. Schéma d’un profil de hauteur obtenu par AFM (en trait discon-

tinu), résultant de la convolution de la forme de la pointe (de rayon de

courbure R) avec celle d’une structure de surface (de rayon de courbure

supérieur). La structure imagée a une largeur lim supérieure à la largeur

l de la structure réelle.

à celui de la pointe, c’est plutôt la pointe elle-même qui est imagée par l’aspérité et non le

contraire (Fig. 4).

Fig. 4. Schéma d’un profil de hauteur obtenu par AFM (en trait discon-

tinu), résultant de la convolution de la forme de la pointe avec celle d’une

structure de surface de rayon de courbure inférieur à celui de la pointe.

Dans ce cas c’est plutôt la structure qui image la pointe.
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and G. Patriarche, J. Phys. : Condens. Matter 16, 7941 (2004).

– Buried dislocation networks designed to organize the growth of III-V semiconductor
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Résumé

Les nanostructures auto-assemblées sont particulièrement intéressantes pour des applica-

tions en opto-électronique et en photonique, notamment sur substrat de GaAs. Néanmoins,

leur répartition spatiale à longue distance est aléatoire, leur densité est difficile à contrôler,

leur distribution en taille peut être large et leurs formes peuvent êtres différentes. En palliant

ces limitations, on devrait pouvoir améliorer les performances de dispositifs existants ou d’en

fabriquer de nouveaux. Ce travail étudie la possibilité d’organiser à longue distance des na-

nostructures auto-assemblées sur substrat de GaAs, grâce aux champs élastiques produits en

surface par des réseaux de dislocations (RDs) périodiques faiblement enterrés. Ces RDs se

forment à l’interface cristalline entre une fine couche de GaAs et un substrat de GaAs (joints

par «collage épitaxial») pour accommoder des désorientations entre leurs plans cristallins.

Nous avons montré par l’intermédiaire d’une étude de microscopie électronique en transmis-

sion que les désorientations peuvent être choisies de sorte que les dislocations forment un

réseau hexagonal périodique présentant des caractéristiques favorables à l’organisation bidi-

mensionnelle à longue distance de nanostructures. Nous avons démontré expérimentalement

une telle organisation pour des nanostructures auto-assemblées de GaAs et d’InGaAs.

Mots-clés: GaAs, nanostructures, réseaux de dislocations, collage épitaxial, MET.

Abstract

Self-assembled nanostructures are particularly interesting for optoelectronic and pho-

tonic applications, especially on GaAs substrate. Nevertheless, their long-range spatial dis-

tribution is random, their density is difficult to control, their size distribution can be large

and their shapes can be different. By overcoming these drawbacks, it should be possible to

improve the performances of existing devices or to fabricate new ones. This work studies

the possibility to order on a long-range self-assembled nanostructures on GaAs substrate,

by means of the elastic fields induced at the surface by shallowly buried periodic dislocation

networks (DNs). These DNs form at the crystalline interface between a thin GaAs layer

and a GaAs substrate (joined together by «epitaxial bonding») in order to accommodate

crystalline misorientations between their crystallographic planes. We showed by means of a

transmission electron microscopy study that the misorientations can be chosen so that the

dislocations form a periodic hexagonal network, which possesses characteristics favorable to

the two-dimensional long-range ordering of nanostructures. We demonstrated experimen-

tally such an ordering for GaAs and InGaAs self-assembled nanostructures.

Keywords: GaAs, nanostructures, dislocation network, epitaxial bonding, TEM.


