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Introduction Générale

Les matériaux sous forme de structures de faibles dimensions présentent des propriétés
physicochimiques différentes des propriétés de ces mémes matériaux a I’état massif. Par
exemple, des puits quantiques de matériaux semi-conducteurs peuvent émettre de la lumiére a
des longueurs d’onde controlées, des fils quantiques semi-conducteurs peuvent présenter des
propriétés électroniques différentes du matériau massif, et des agrégats d’or de petites tailles
peuvent avoir des effets catalytiques. Les puits quantiques peuvent étre considérés comme des
structures a deux dimensions, les fils quantiques comme des structures a une dimension, et les
agrégats de petites tailles comme des boites quantiques, c’est-a-dire des structures de
dimension zéro.

Les propriétés physico-chimiques de ces structures de faibles dimensions dépendent de leurs
tailles et de leurs formes. Pour un assemble de nanostructures, la distribution en taille induit
une distribution des propriétés physiques. Si on considere 1’émission de lumiere par une boite
quantique par exemple, une variation de taille des boites induit un étalement du spectre émis.
L’enjeu pour le développement de nouveaux composants a base de nanostructures est de
contrdler 1’¢laboration d’objet de trés faibles dimensions, en grande densité, et avec une tres
faible dispersion de taille. Ceci nous ameéne a nous intéresser a la problématique de
I’organisation des nanostructures. Différentes méthodes ont été proposées afin de réaliser la
croissance localisée. Nous reviendrons dans le premier chapitre sur les résultats présenté dans

la littérature.



A Grenoble, une méthode originale a été développée pour induire 1’organisation latérale de
nanostructures sur des substrats de silicium (001) : le collage moléculaire d’une couche mince
et monocristalline de silicium (001) sur un substrat massif de silicium (001). Cette technique
permet de créer une interface périodique : un réseau carré de dislocation vis est induit par la
rotation dans le plan de I’interface de collage, et un réseau linéaire de dislocations
accommode la désorientation de flexion entre les deux cristaux de Si collé. Depuis 1998, des
efforts importants ont été mis en place afin d’utiliser le réseau bidimensionnel de dislocations
vis pour organiser des nanostructures en surface.

Pour la premiére fois, cette étude est focalisée sur I’influence des dislocations de flexion sur la
croissance de nanostructures de germanium, car le systeme Ge/Si(001) est un systéme
modele, sujet de recherche de nombreux laboratoires, d’un grand intérét technologique

(transistors, détecteurs, émetteurs de lumicre), et compatible avec les technologies silicium.

Le premier chapitre passe en revue les concepts généraux la croissance cristalline afin de
comprendre la formation spontanée de nanostructures. Nous détaillerons le cas de la
croissance du germanium sur silicium. Par la suite, nous verrons différentes possibilités qui

ont été publiées pour organiser des nanostructures.

Le deuxiéme chapitre décrit les principales techniques expérimentales qui ont été utilisées
pour mener a bien ce travail : 1’épitaxie par jet moléculaire, la diffraction d’électrons en
incidence rasante ainsi que la diffraction de rayons X, enfin la microscopie a force atomique

et la microscopie électronique en transmission.

Le troisiéme chapitre sera consacré a description des joints de grains Si/Si étudiés au cours de
cette thése. Aprés un rappel de la théorie des déformations élastiques, nous verrons dans
quelles conditions un réseau de dislocations enterrées géneére un champ de contraintes
périodique a la surface des échantillons. La méthode de réalisation des joints de grains, le
collage moléculaire, sera ensuite présentée. Nous terminerons ce chapitre par une

détermination expérimentale des caractéristiques des joints de grains étudiés.

Dans le dernier chapitre, les résultats de croissances de nanostructures de Ge seront largement
commentés. Apreés avoir déterminé une méthode de préparation de surface adaptée a nos
échantillons, nous analyserons dans quelles conditions un réseau linéaire de dislocation induit

une croissance organisée de nanostructures de Ge. Différentes analyses par diffraction de
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rayons X ainsi que par microscopie €lectronique en transmission nous permettrons de mieux

comprendre les phénomenes physiques mis en jeu.
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Chapitre | :

Croitre et organiser des nanostructures

Nous allons voir succinctement les principes de la croissance cristalline afin de comprendre
comment 1’hétéroépitaxie peut conduire a I’¢laboration de nanostructures. Nous détaillerons
le cas particulier de I’épitaxie du germanium sur une surface de silicium (001), ce qui
correspond aux matériaux étudiés dans cette theése. Apres avoir démontré I’intérét d’organiser
ces nanostructures, nous verrons les principales méthodes de réalisation publiées a ce jour.

Ce chapitre consacré a la croissance cristalline et a 1’organisation de nanostructures nous

permettra de mieux comprendre 1’intérét, ainsi que les motivations, de ce travail.
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1.1 Epitaxie de nanostructures

Le mot épitaxie vient du grec epi qui signifie dessus, et taxi qui signifie ordre. Dans le
contexte de la physique des matériaux, 1’épitaxie consiste a élaborer, un matériau a partir
d’une surface cristalline, en respectant 1’ordre cristallin imposé par le substrat. L’intérét de
I'épitaxie par jets moléculaires (EJM ou MBE) est de pouvoir réaliser des couches d’épaisseur
aussi fine qu’un seul plan atomique, avec une gamme de matériaux assez large, et de garantir
une trés bonne qualité cristalline. Pour cela, il faut avoir une enceinte sous ultravide, de
’ordre de 10" a 107" mbar, et contréler avec précision l'évaporation des matériaux a

¢laborer.

[001] 4

>

Figure 1 : Maille Diamant du silicium. Le paramétre de maille est as; = 5.431 A.
Dans la direction de croissance [001], nous appelons monocouche (MC) un plan

(004), c'est-a-dire qu’'une MC a une épaisseur as; / 4.

1.1.1 Différents modes de croissance cristalline

On parle d’homoépitaxie lorsque le matériau épitaxié et le matériau support sont identiques et
d’hétéroépitaxie dans le cas contraire. Par exemple, 1’hétéroépitaxie du germanium sur
silicium permet de conserver la structure diamant du substrat, présentée Figure 1, dans la
couche ¢élaborée. Pour que la structure du substrat soit conservée, les deux matériaux doivent

avoir un parametre de maille proche I’un de I’autre. De plus, les propriétés physico-chimiques
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(coefficient de dilatation thermique, composition chimique, ...) des matériaux peuvent étre
différentes et influencer les propriétés structurales.

Quand le film et le substrat présentent un désaccord de maille non nul, les deux mailles
peuvent s'adapter pour accorder leurs paramétres cristallographiques dans le plan de

croissance : c'est une croissance pseudomorphique.

Film

Substrat

Accordé Contraint Relaxation plastique

Figure 2 : Structure d’hétéroépitaxie accordée en parameétre de maille, contrainte,

et relaxé plastiquement. L’ hétéroépitaxie accordée est similaire a [’homoépitaxie.

La croissance pseudomorphique est en général le mécanisme qui prévaut au début de la
croissance d'une couche contrainte. Ce phénomene a lieu entre des matériaux différents mais
cristallisant dans la méme structure cristallographique. Prés de l'interface, les premicres
couches du film s'adaptent a la maille du substrat.

Lorsque I'épaisseur de la couche contrainte augmente, 1’énergie élastique accumulée dans le
systéme augmente. La relaxation de cette énergie conduit a différents modes de croissance

que nous allons donc décrire.

Energie de surface
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Aux premiers stades de croissance, les énergies de surface et d’interface sont prédominantes
par rapport aux énergies de volume. Soient Yo Vg €Y, les énergies de surface du substrat, du

film et celle de I’interface film/substrat, respectivement. Considérons le bilan d’énergie de

2D
surface, Ay, entre un film bidimensionnel (2D) qui s’étendrait sur tout le substrat : y = vt

3D
Y, et un ensemble tridimensionnel d’ilots (3D) qui n’en couvriraient que la moiti¢ : vy =%

vty Tr):
3D 2D
Ay=y —v =70ty ) -0 v) =% 0-r-7)

Si Ay <0, le systeme matériau-substrat a intérét a former directement des ilots. La surface est
d’entrée cohérente et 3D; c’est le mode de croissance Volmer-Weber, voir Figure 3(a).

A D’inverse, si Ay > 0, la couche déposée va intégralement recouvrir le substrat afin d’abaisser
I’énergie de surface de I’ensemble. On parle alors de couche de mouillage. Si le désaccord de
parameétre de maille entre la couche et le substrat n’excéde pas typiquement dix pour-cent, le
tout premier stade de 1’épitaxie donne lieu a une croissance 2D-cohérente, dite aussi Frank-
van der Merwe [ 1], Figure 3.b.

Au fur et a mesure que le paramétre I’épaisseur de la couche élaborée va augmenter, 1’énergie
¢lastique accumulée dans celle-ci va augmenter. Deux types de relaxation existent en fonction
de la différence de parameétre de maille.

Lorsque le désaccord de maille est relativement faible (au maximum de I’ordre de 1 %), la
croissance 2D-cohérente se poursuit jusqu’a une relativement grande épaisseur au-dela de
laquelle se forment a I’interface des défauts linéaires, dislocations de désaccord ou de misfit
en anglais, qui permettent d’accommoder plastiquement une partie de la contrainte élastique
accumulée. C’est le cas par exemple du Ge répliquant I’orientation (001) d’un substrat de
GaAs puisque Aa/a est seulement de — 0,8%o, ou encore des alliages de Sip7Geo3/Si ou la
différence de parametre de maille est 1.2%. La relaxation plastique cause en général des
défauts qui se propagent de l’interface film - substrat jusqu’a la surface: on parle de
dislocations de « trainage » (threading dislocations). Ceci peut étre rédhibitoire pour la

réalisation de dispositifs (opto-)électroniques.

Croissance Stranski-Krastanow
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Pour un désaccord de maille de I’ordre de quelques % (typiquement entre 2 et 10%), le
précédent mode de relaxation plastique entre en concurrence avec un mode de relaxation
¢lastique. Il se caractérise non plus par la formation de défauts structuraux mais par

I’apparition d’ilots cohérents qui permettent de relaxer la contrainte par leurs faces libres.

& oo

mmm

a) b) ©)

Figure 3: Classification des différents mode croissance. (a) croissance 3D par la
formation d’tlots (Volmer—Weber) (b) croissance 2D couche par couche (Frank-

van der Merwe), et (c) croissance 2D puis 3D (Stranski—Krastanov).

Ce dernier mode de croissance est appelé Stranski-Krastanov (SK) [2], Figure 3.c. C’est, entre
autre, le mode de croissance observé pour le dépot de Ge sur un substrat Si(001), ou le
désaccord de parametre de maille est de 4%. La transition 2D-3D a lieu apres le dépdtde 3 a 5
monocouches de germanium, en fonction de la température de croissance.

La croissance SK peut donc se diviser en trois étapes. Aprés formation de la couche de
mouillage pseudomorphique (Figure 4.a), la contrainte accumulée est relaxée par les faces
libres d’ilots cohérents qui se forment en surface. Comme on peut le voir sur le schéma de la
Figure 4.b, au niveau de ces faces libres, le matériau épitaxié tend a reprendre son propre
paramétre de maille et la contrainte élastique est ainsi diminuée. La relaxation de 1’énergie
¢lastique ainsi induite sera d’autant plus efficace que 1’1lot sera haut. Mais cela va de pair avec

une augmentation de sa surface libre et par conséquent de I’énergie de surface.
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(a)

Il

1N}
]
|
1

(b)

(c) 0 H E

Figure 4 : lllustration des différentes étapes lors de la croissance SK dans le cas
ou le paramétre de maille du film épitaxié est legérement supérieur a celui du
substrat. (a) Croissance pseudomorphique de la couche de mouillage. (b)
Formation d’ilots 3D contraints et cohérents avec le substrat, (c) Introduction de

dislocation de misfit sous les ilots 3D.

C’est donc cette compétition entre la relaxation de 1’énergie élastique et 1’augmentation de
I’énergie de surface qui conditionne la croissance SK. D’autre part, si la croissance du
matériau contraint se poursuit, les ilots atteignent une taille au-dela de laquelle la relaxation
des dislocations apparaissent en leur sein : 1’énergie élastique accumulée devient supérieure a
I’énergie de formation des dislocations. Le matériau épitaxi¢ adopte donc le paramétre de

maille du matériau libre (Figure 4.c) : ¢’est la relaxation plastique.

1.1.2 Cas du Ge/Si

Surface de Si (001)

Les atomes de surface ont bien souvent, dans le cas des semi-conducteurs, une structure
cristalline différente de celle du volume du matériau massif. Les atomes de surface se
réarrangent afin de diminuer le nombre de liaisons pendantes. On parle alors de reconstruction

de surface. La reconstruction de surface du Si(001) est schématiquement représentée sur la

18



Figure 5. La surface non reconstruite présente deux liaisons pendantes par unité atomique
alors que la surface reconstruite (2x1) par la formation de diméres de Si ne présente qu’une
seule liaison pendante. Durant la croissance, les atomes de surface deviennent des atomes de
volume, pendant que les ad-atomes deviennent des atomes de surface. Ce remplacement de la
reconstruction de surface joue un réle important sur la morphologie de surface. La différence
de structure en bord de marche a des conséquences sur la morphologie a grande échelle. Le
bord de marche (S,) (Figure 5) est assez droit alors que le bord de marche (Sg) a une forme

beaucoup plus rugueuse [3].
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Figure 5 : Schéma de la reconstruction (2x1) de la surface (001) du silicium avec
terrasses. La terrasse supérieure (en haut a droite) est séparée de la marche
inférieure (a gauche) par les limites Sy et Sp. Une cellule rectangle unitaire est
représentée en gris sur chacune des terrasses. A cause de la symétrie diamant du

silicium, cette cellule est tournée de 90° entre les deux terrasses.

Le dépot de Ge sur une surface reconstruite de Si(001) donne lieu a une croissance de type
Stranski-Krastanow, avec tout d’abord la formation d’une couche de mouillage, avant la

formation d’flot 3D. Nous allons détailler ces différentes étapes.

Couche de mouillage

Lors de la croissance bidimensionnelle de la couche de mouillage, une reconstruction de type
(2xN) d’atomes manquants a été observée due a la contrainte emmagasinée dans la couche de
mouillage [4,5,6]. La création de cette reconstruction est une manicre de réduire la contrainte

en autorisant le déplacement des atomes de Ge se situant a proximité des atomes manquants.
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Cependant, une telle reconstruction entraine une augmentation de 1’énergie du film. Une
approche énergétique a été utilisée pour déterminer la périodicité de cette reconstruction (N)
en fonction de la quantité de Ge déposée et de ’interdiffusion de Si dans le film [7,8]. Une
mesure directe de la périodicité de la reconstruction, réalisée en cours de croissance par STM,
a ¢t¢ menée par Voigtlinder et al. [9]. Ces observations, en parfait accord avec la théorie,
imposent une interdiffusion de Si de 12 % dans la couche de mouillage de Ge [10]. L’origine
de cette interdiffusion est due a une incorporation par déplacements [10, 11] : I’atome de Ge
qui arrive a la surface n’est pas incorporé en bord de marche mais diffuse sous la surface,
pour échanger sa place avec un atome de Si qui vient alors s’incorporer en bord de marche.
Les atomes sont échangés de manicere aléatoire réduisant en conséquence la contrainte dans le
film (I’énergie due a la contrainte est nettement plus faible dans le cas des alliages Si;.xGex

que dans le cas de domaines de Ge déposés sur Si [11]).

Formation des ilots

Pour une quantité de Ge déposé supérieure a 4 ou 5 monocouches, on observe une transition
2D - 3D (mode de croissance SK). La forme des ilots de Ge est pyramidale a base
rectangulaire alignée suivant les directions [100] (Figure 6) [12]. Ces pyramides présentent
sur chacun des cotés des facettes {105} qui forment un angle de 11,3° avec la surface ; leurs
dimensions sont typiquement de 20 nm de coté et de 2 nm de hauteur. Ces facettes ont pu étre
¢galement mises en évidence sur les clichés de diffraction d’¢électrons en incidence rasante
(RHEED) par la présence de tiges de diffraction dans la direction [100] [13,14]. Comme le
montre une récente ¢tude STM, un critére cinétique permet d’expliquer le mécanisme de
formation de ces huttes a bases allongées [15]. Par ailleurs, des mesures de diffraction X ont
mis en évidence une inhomogénéité de la contrainte a I’intérieur des ilots « huttes » [10]. Les
ilots sont complétement contraints a la base et relaxés au sommet. La formation des facettes

{105} permet donc de relaxer les contraintes suivant la direction de croissance z.
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Figure 6 : Image d’ilots « huttes » obtenue aprés un dépot de 4,33 MC a 575°C

réalisée par B. Voigtlinder [16]. (a) Image STM (130 nm x 100 nm)’. (b) Vu en

coupe d’un ilot « hutte » suivant la ligne blanche définie sur ['image STM. L angle

des facettes est d’environ 11° ce qui correspond a des facettes {105}.

Lorsque la quantit¢ de Ge déposée augmente, les pyramides se transforment en déme en
créant de nouveaux types de facettes plus raides que les facettes {105}. Les facettes
couramment observées sont des facettes {113} qui présentent un angle de 25,2° par rapport a
la surface (001) et des facettes {518} [17]. Des facettes {15 3 23} (angle de 33,6°) ont aussi
¢été observées [18]. Finalement, une terrasse (001) se forme au sommet des ilots appelés
« domes ». Chaparo et al. [19] ont recensé un grand nombre de facettes observées sur les
domes. La taille des domes est généralement comprise entre 50 et 100 nm. La transition de
forme des ilots « pyramides » en « domes» a été étudiée et dépend des conditions
d’¢laboration, de la coalescence entre pyramides [20, 21] ou de la répulsion élastique entre
ilots [22]. Daruka et al. [23] ont montré que la transition de forme dépend au premier ordre de
la taille des ilots et de I’introduction discontinue de facettes de plus en plus raides au bord des
ilots. Sur la Figure 7, nous présentons I’évolution de forme des ilots d’alliage Si;Gex au
cours de la croissance [17, 18,24]. Cette transition de forme permet une réduction considérable
de I’état de contrainte. En effet, les calculs montrent que le Ge est relaxé de 20 % dans les

« huttes » alors qu’il peut I’étre jusqu’a plus de 50 % dans les « domes » [25].

" D’autres images STM sont présentées sur le site :

http://www.fz-juelich.de/zam/CompServ/software/video/voigtlaender/
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Figure 7 : lllustration de la transition de forme des ilots facettés durant la
croissance EJM d’alliage Si; .Ge, (avec 0,2<x<0,6) sur Si(001) avec augmentation
de la contrainte (de gauche a droite) : (a) vue de dessus et (b) vue en coupe suivant
la direction [110]. Au début, les ilots ont une forme pyramidale présentant des
facettes {105}. Avec ’augmentation de la contrainte, en plus de ces facettes {105},
des facettes plus raides telles que des facettes {113} et des paires de {15 3 23}
apparaissent, permettant ainsi aux ilots de croitre en hauteur. Ces ilots « multi-
facettés » ont une forme polygonale et sont couramment appelés « domes ». En
raison de la formation de terrasse (001) au sommet des ilots, ces derniers restent

assez plats comme on peut le voir en coupe.

Néanmoins, pour expliquer plus en détail 1’évolution de la morphologie de surface pendant la
croissance, un raisonnement énergétique n’est pas suffisant. Il faut tenir compte de criteres
cinétiques. Dans le cas idéal d’ad-atomes sur une surface plane, le paramétre important est la
longueur de diffusion des atomes (L), définie en fonction du coefficient de diffusion de
surface (D;) et de la vitesse de dépot (R) :
L ~ (D/R)"®

Le coefficient de diffusion s’écrit généralement en fonction de 1’énergie d’activation (E,) et
de la température de croissance (T) selon une loi de type Arrhenius :

Ds=Dy.exp(-E./kyT)
ou Dy est une constante et k;, représente la constante de Boltzman.
La longueur de diffusion des atomes dépend de la vitesse de croissance, de 1’énergie de
surface et de la température de croissance. La variation de 1I’un de ces parametres entraine une
variation de la longueur de diffusion des atomes (L) et, par conséquent, de la morphologie de
surface. Les grandes valeurs de L favorisent la croissance rugueuse tandis que des valeurs de

L faibles ralentissent la formation d’ilots et la croissance a tendance a étre 2D [26,27].
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1.1.3 Synthese

La croissance cristalline de Ge sur Si conduit a la formation d’ilots tridimensionnel, de faible
dimension (~ 100 nm). Leur formation, spontanée, s’explique par des phénoménes de
relaxation des contraintes, et de minimisation de 1’énergie du systéme. Bien que la formation
spontanée d’ilots 3D de Ge sur Si permette de réaliser des nanostructures avec une relative
simplicité, elle amene des problémes qui lui sont propres : la position des ilots est aléatoire, la

distribution en taille est assez large (voir Figure 8), il est difficile de contrdler la densité ...
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Figure 8 : Dispersion en taille d’tlots de Ge/Si élaborés a 450°C, pour différentes
quantités de Ge déposées [19].

Dans le but de réaliser des dispositifs fonctionnels a base de nanostructures 3D, ces
inconvénients sont rédhibitoires. Par conséquent, de nombreux efforts de recherche ont été
mis en place afin de proposer différentes solutions. Je vous propose dans le paragraphe

suivant une revue succincte des techniques d’organisation des nanostructures.
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1.2 Croissance ordonnée de nanostructures

Pour envisager I’utilisation de nanostructures dans des dispositifs électroniques, il est
nécessaire de controler leurs propriétés physiques. Le but de réaliser des nanostructures
ordonnées est de pouvoir controler la taille, la position, et la densité des objets élaborés.

On peut distinguer deux méthodes bien distinctes d’organisation de nanostructures : les
corrélations entre les objets sont verticales, ¢’est-a-dire le long de 1’axe de croissance, ou les

corrélations se font dans le plan de croissance.

.2.1 Organisation verticale

Une méthode pour obtenir une meilleure uniformité des assemblées d’ilots est de déposer des
multicouches d’ilots, séparées par un matériau espaceur. En effet, des calculs simplifiés
d’¢lasticité ont montré [28] que I’ensemble des contraintes induites par une couche d’ilots
enterrés avait pour effet d’uniformiser la croissance de la couche d’ilots supérieure. En
prenant pour hypothése que la nucléation se fait préférentiellement a 1I’endroit d’un minimum
de contrainte, alors non seulement la répartition géographique des ilots est plus homogene,
mais aussi la distribution des tailles s’affine. Ces résultats de simulation ont été confirmés en

faisant croitre des multicouches SiGe/Si [28, 29].

Figure 9 : Vue en coupe d’un empilement vertical d’ilots de Ge/Si (001) [30].
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Dans les systémes Ge/Si, de trés fortes corrélations verticales ont été observées dans les
multicouches, comme le montre la Figure 9. Cette étude a aussi montré que la taille moyenne
des ilots variait en fonction du nombre de multicouches déposées, et qu’il était possible, en
ajustant la quantité¢ de germanium déposé, d’obtenir des ilots réguliérement répartis dans le
plan. Pour ce type de dépdt, le diametre moyen des ilots est de 80 nm, pour une hauteur de 6

nm, et une distance moyenne inter-ilots d’environ 250 nm.

D’autre systémes de multicouches d’ilots ont été étudiés, comme InAs/GaAs [31] ou encore
AIN/GaN [32], ou les résultats sont qualitativement similaires, et montrent une forte
corrélation verticale des Tlots. Dans le systeme PbSe/Pb;_xEusTe [33, 34], Springholz et al. ont
montré que dans le cas de matériaux a forte anisotropie de parametres élastiques,
I’empilement des ilots pouvait étre en anti-phase, comme sur la Figure 10. La direction de
corrélation entre deux couches d’ilots peut étre inclinée par rapport a 1’axe de croissance, et

on obtient ainsi des super-réseaux tridimensionnels d’ilots.

150nm

Figure 10 : Cliché de microscopie électronique en transmission (vue en coupe)

d’un arrangement tridimensionnelle d’ilots de PbSe [34]

Il est donc possible, en utilisant des multicouches et en ajustant les paramétres comme
I’épaisseur de I’espaceur, d’obtenir des ilots en surface dont la distribution des tailles est
relativement fine, corrélés (ou anti-corrélés) verticalement. De plus, la répartition en surface
semble plus homogene, voire organisée, que le dépdt d’une monocouche d’ilots.

L’empilement de 20 couches successives constituées chacune d’un dépdt de 2,5 nm de
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Sip25Gep 75 et de 10 nm de Si, illustrée Figure 11, permet de réduire la dispersion en taille des
ilots (AlI) de 1,1 a 0,3 entre la premiére couche (Figure 11a) et la derni¢re(Figure 11c).
Néanmoins, cette méthode ne permet pas le controle de la densité et de la taille des ilots, et
nécessite un empilement d’un grand nombre de couches (environ vingt) pour que 1I’effet soit

notable.

Figure 11 : Image AFM lum x lum d’ilots de SiGe sur Si (001) : a) aprés une
seule couche d’ilots, (b) aprés la 2°™ couche d’ilots, ¢) aprés la 20°™ couche
d’tlots. La dispersion en taille diminue avec le nombre de multicouches SiGe/Si, de

méme qu'il apparait une organisation latérale des ilots [35].

1.2.2 Organisation latérale

Une des méthodes pour contrdler les sites de nucléation d’ilots est d’utiliser la lithographie
(optique ou électronique) et la gravure afin de préparer la surface avant la croissance. L’idée
sous-jacente est que la morphologie de surface modifie les phénomeénes de croissance, par
I’intermédiaire du potentiel chimique. La lithographie suivie d’une gravure permet de définir
des motifs a la surface d’un substrat, comme des plots (ou mesas) ou des lignes. Lee et al.
[36] ont gravé des mesas sur un substrat de GaAs, avec une périodicité de 250 x 250 nm. Ils
ont ensuite montré que suivant 1’orientation cristallographique du réseau de mesas et suivant
le type de couche tampon déposé, des ilots de InAs s’assemblent soit en haut des mesas soit
dans les creux. Dans le systéme Ge/Si, la croissance sur mesas est aussi étudiée [37]. Les ilots
de Ge déposés s’organisent en haut des mesas, avec des configurations variables selon la

quantité de matiere déposée et la température de dépot.
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La croissance sur des lignes ou des bandes procéde de la méme manicre. Les études portent
sur différents parametres [38, 39], comme la largeur des bandes lithographiées, leurs
orientations cristallographiques, 1’utilisation de couches tampon pour modifier I’état de
contrainte local en surface... Les tailles des objets considérés dépendent directement de la
résolution de la lithographie et de la gravure. Les bandes gravées ont des largeurs de 0,2 a 1
um, les 1lots ont des diamétres d’environ 0,1 pm. La Figure 12 ci-dessous illustre les résultats

obtenus par Z. Zhong et al, qui dans le meilleur des cas obtient une dispersion en taille de 4%.

Figure 12 : Topographie du substrat de Si (001) aprés croissance d’une couche
buffer de Si (a) ; aprés dépot de 4 monocouches de Ge (b) ; (c) : zoom sur un seul
tlot de Ge [40]

L’utilisation de la lithographie électronique permet de réduire les tailles des motifs, dans la
gamme de quelques dizaines de nanometres, mais la définition des motifs devient séquentielle

et prend beaucoup de temps.

L’utilisation de co-polymeéres permet la réalisation de masques de structures périodiques [41],
avec des ordres de grandeur de distances centre a centre de 40 nm. Le mélange biphasique de
deux polymeéres, le polystyréne et le poly-méthylméthacrylate (PMMA), est soumis & une
démixtion de phase en chauffant. Le PMMA s’organise spontanément en réseau hexagonal de
pores cylindriques de 20 nm de diameétre. La gravure sélective du PMMA par rapport au

polystyréne donne ainsi un masque microporeux, voir Figure 13. Ce masque peut ensuite étre
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transféré a une couche de SiO; pour servir de “masque dur”, et graver du Si sous-jacent pour

former des plots.

CHF,+ Ar
4L bl

Figure 13 : Transfert de motif d’un polymeére auto-organisé sur un film deSiO. (a)
forme du polystyréene (PS) poreux, (b) attaque ionique sélective de la couche
d’oxyde, (c) retrait du masque de PS. Image par microscopie électronique a

balayage (MEB) du masque de PS (d) et de la couche de SiO, apreés gravure (e)
[41].

Une autre technique a été proposée pour créer une morphologie spécifique : I’abrasion par
bombardement d’ions (voir [42] pour une revue détaillée, illustration Figure 14). Cette
technique peut étre appliquée a des amorphes, des cristaux semi-conducteurs (Si, Ge, GaAs,
diamant) et des métaux (Ag, Cu, Au, Pt). La surface est bombardée avec des ions Xe" ou Ar’,
a des ¢énergies de I’ordre de quelques keV. Il a été observé qu’en fonction de I’angle
d’incidence du faisceau d’ions et de la température du substrat, différentes morphologies
pouvaient é&tre obtenues : des surfaces rugueuses décorrélées, des surfaces ondulées
perpendiculairement ou parallélement a la direction du faisceau, ou des formes pyramidales a
bases carrées. L’avantage de ce type de technique est de créer a grande échelle des
morphologies de tailles réduites, mais en général, la périodicité des structures n’est pas
strictement définie. L’état de la surface peut étre affecté par le bombardement ionique

(amorphisation, défauts...).
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Figure 14 : Surface de Si aprés bombardement d’ion Ar” a une énergie de 1.2 keV
en incidence normale pendant 6 min (a) et 960 min (b). Les images
d’autocorrélation (c¢) et (d) de la topographie de la surface (a) et (b),

respectivement, révélent la périodicité de la surface [43]

Pour contréler la densité¢ d’ilots, un des moyens est de contrdler le placement individuel de
chaque ilot. Il a donc été proposé d’utiliser des défauts sous la surface pour piloter la
localisation des ilots. Avec un bombardement focalisé d’ions Ga” sur une surface de Si [44], il
est possible d’induire une nucléation préférentielle des ilots de Ge. L’influence sur la
nucléation s’explique, a faible dose, par une différence locale de contrainte ou un effet
surfactant de Ga. A forte dose, le bombardement induit un changement de morphologie. Le
diamétre du faisceau d’irradiation est d’environ 10 nm, ce qui fixe une limite basse a la
séparation des sites de nucléation. De plus, les sites sont créés un par un, ce qui limite
I’efficacité du processus. Une variante possible de cette technique consiste a utiliser un
masque et a implanter un substrat de silicium avec de I’oxygéne [45, 46]. Avec cette méthode,
I’oxygéne implanté forme des inclusions sous la surface aux endroits correspondants aux
ouvertures du masque. Ces inclusions induisent des champs de contrainte, qui modifient a la
fois 1’état de contrainte de la surface et sa morphologie. Des ilots de Ge déposés en épitaxie

par jets moléculaires peuvent ensuite Etre localisés sur ces défauts. Cette technique
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s’affranchit de 1’aspect séquentiel du bombardement focalis€, mais cette fois la résolution est

limitée par la résolution limite des techniques de masquage.

D’autres défauts enterrés susceptibles de déterminer les sites de nucléation lors de la
croissance de nanostructures, sont des réseaux de dislocations enterrées. L’influence
quantitative de défauts enterrés a été calculée dans le cadre de 1’élasticité continue isotrope :
pour des dislocations ou des inclusions [47], et pour le cas de réseaux de dislocations vis,
coin, ou mixtes [48]. En pratique, deux méthodes peuvent étre utilisées pour créer des réseaux

de dislocations enterrées : 1’hétéroépitaxie et le collage moléculaire.

200 A

Figure 15 : Croissance organisée de plot de Ag sur Pt (111). (a) : réseau de
dislocation de misfit a ’interface Pt-Ag apres le dépot de 2 monocouches de Ag a
400 K suivi d’un recuit a 800 K. (b) : Plots de Pt sur le méme substrat aprés un

dépot supplémentaire de 0.1 monocouche a 110 K [49].

Comme nous I’avons vu au paragraphe précédent, I’hétéroépitaxie dans certaines conditions
conduit a la formation d’un réseau de dislocation de misfit pour relacher les contraintes. La
Figure 15 illustre I’utilisation d’un réseau de dislocation de misfit pour organiser la croissance
plot de d’Ag sur Pt (111). Egalement, la croissance d’une couche 2D de SiGe sur Si (001)
peut conduire a la formation d’un réseau de dislocations de misfit. Sous certaines conditions
expérimentales (en particulier la température de recuit), les dislocations ont suffisamment de
mobilité pour s’organiser en lignes droites dans deux directions perpendiculaires. Shiryaev et
al. [50] ont utilisés les plans de glissement des dislocations de misfit pour structurer une
surface. Ils ont ensuite observé la corrélation entre les positions de nucléation des flots et les

lignes de dislocations de misfit.
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Figure 16 : Image AFM de boites de Ge déposées sur un buffer relaxé de SiGe. Le
champ de contrainte géneré par les dislocations enterrées définit les sites de

nucléation des ilots de Ge [51].

Dans une autre étude [51], le Ge s’organise de la méme maniére, mais sans 1’aide de plans de
glissement qui viennent intersecter la surface, voir Figure 16. La croissance a été localisée par
le champ de contrainte induit par les lignes de dislocations enterrées. Mais les densités d’ilots
obtenues, fixées par les densités de lignes de dislocations, sont faibles, et les ilots ont des
tailles importantes. Cette technique a été utilisée pour organiser la croissance d’ilots de
différents matériaux, comme par exemples, des 1lots de InP sur Ing ;Gag30P/GaAs [52] ou des
ilots de Ge sur Si;—Ge,/Si [ 53].

Les limites de cette méthode sont liées au processus de création des dislocations enterrées :
pour un systeéme donné, la densité de dislocations est fixée par la différence des parametres de
maille. Il est possible de jouer sur cette densité¢ en jouant les différences de paramétre de
maille entre la couche et le substrat, mais la plage de variations reste restreinte. En outre,
I’organisation des dislocations en réseaux n’est pas parfaite. Certaines expériences montrent
une distance moyenne préférentielle avec une dispersion assez grande [53]. Le contrdle de la
périodicité du réseau et de la cohérence de cette périodicité a grande échelle est le probleme
principal de cette méthode. Un autre inconvénient de cette technique est la qualité cristalline
des couches épitaxiées : souvent la relaxation des contraintes donne lieu a la formation de
dislocations traversantes (threading disclocations) qui remontent jusqu’a la surface libre de

I’échantillon.
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Ces inconvénients nous amenent a nous tourner vers le collage moléculaire. Cette technique
consiste a mettre en contact deux monocristaux, puis a recréer des liaisons cristallines a
travers I’interface de collage par traitement thermique. Les désorientations entre les deux
cristaux sont compensées par des réseaux de dislocations contenus dans le plan de ’interface
de collage. L’amincissement d’un des deux cristaux parallélement au plan de I’interface,
permet d’avoir au final une face libre proche de I’interface. Dans le cas du collage Si/Si, les
désorientations entre les deux cristaux induisent deux types de réseaux de dislocations : un
réseau carré¢ de dislocations vis pour accommoder la rotation dans le plan de I’interface (angle
de torsion), et un réseau de dislocations de flexion mixtes paralleles induit par la
désorientation hors du plan (angle de flexion). Nous reviendrons en détail, dans le chapitre
suivant, sur la description des joints de grains ainsi obtenus.

Les avantages du collage moléculaire Si/Si sont nombreux : contrdle précis de la périodicité,
la cohérence a trés longue distance des réseaux, réalisation simultanée sur 1’ensemble de
plaquette de Si (4 pouces), technique peu cotteuse, ...

Les réseaux de dislocations créés par collage moléculaire induisent des champs élastiques
périodiques, ce qui devrait permettre d’induire 1’organisation avec un pas contrdlé des ilots en

surface [47, 48].

Figure 17 : Surface nanostructurée par une attaque chimique sensible au champ de

contrainte induit par un réseau de dislocations vis enterré, de période de 38 nm

[54].

Dans le cas de collage Si/Si (001), R. A. Wind et al. [54] ont utilisé le réseau carré de

dislocation vis pour structurer la surface du film collé, en utilisant une attaque chimique
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sensible a la contrainte (Figure 17). F. Leroy et al. [55] ont ensuite réalisé, sur le méme type

de surface, un dépot de Ge (Figure 18).

Figure 18 : Image STM montrant des nanostructures de germanium épitaxiées sur
un substrat composite Si/Si gravé par une solution chimique sensible a la

contrainte [55].

L’inconvénient d’utiliser un réseau de dislocation vis est que son champ de contrainte
résultant est relativement faible comparer a celui induit par un réseau de dislocations coins ou
mixtes. Par conséquent, 1’épaisseur du film coll¢ doit étre tres faible, et trés uniforme a longue
distance. Par ailleurs, I’utilisation directe du champ de contrainte induit par les dislocations
vis d’interface pour organiser la croissance d’ilots de Ge est rendue trés délicate par

I’instabilité thermique du joint de grains [56].

1.3 Conclusion

En résumé, les réseaux de dislocations faiblement enterrés obtenus par collage moléculaire
peuvent influencer 1’organisation spatiale d’ilots élaborés en 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 I’organisation — qui peut étre
inférieure a celle permise par une structuration de surface par lithographie ¢électronique. Sa
mise en oeuvre est rapide puisque la structure «organisante» n’est pas définie de maniere
séquentielle, mais simultanément sur I’ensemble du substrat (4’° pour les collages Si/Si).

Enfin, la surface n’est pas détériorée par des émergences de dislocations traversantes.
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Toutes les dislocations générées a I’interface ne sont pas équivalentes : certaines générent en
surface des champs de contraintes et de déformations plus intenses. C’est le cas des
dislocations de flexion. Jusqu’a présent, I’influence de ces dislocations, obtenues par collage
moléculaire, n’a pas été étudiée. Nous allons donc nous intéresser dans la suite de ce travail a
I’influence des dislocations induites par la désorientation de flexion entre le film et le substrat,

sur la croissance de nanostructures de Ge sur Si(001).
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Chapitre Il :

Techniques expérimentales

Dans ce chapitre, le bati d’épitaxie utilisé pour 1’élaboration des nanostructures de Ge, ainsi
que les principales techniques expérimentales de caractérisation des échantillons sont
présentés. Tout d’abord la microcopie a force atomique nous a permis d’obtenir des
informations topographique sur les échantillons, a toutes étapes de réalisations : a la fin du
collage moléculaire, aprés la préparation de surface pour 1’épitaxie, ainsi qu’a la suite de
différents dépdts de Ge. La microscopie électronique en transmission a été utilisée pour
remonter aux caractéristiques structurales des joints de grains, ainsi que des nanostructures
¢laborées. De maniere a obtenir des informations plus quantitatives, une série de mesures de

diffraction de rayons X en incidences rasantes a ét¢ menée au synchrotron de Grenoble, a

I’ESRF.
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II.1  Epitaxie par jet moléculaire

11.L1.1 Le bati

Le bati d’¢épitaxie utilisé au cours de cette thése est un bati RIBER 2300, installé sur la ligne
de lumiere frangaise InterFace (CRG-IF, BM32) de [DInstallation Européenne de
Rayonnement Synchrotron (ESRF). L’ensemble de I’installation est représenté sur la Figure

19.

Rayons X

Bati d’EJM

Figure 19 : Schéma de la station SUV de la ligne BM32 de I’ESRF. Cet ensemble
comprend une chambre d’EJM, un diffractométre de rayons X et une chambre
d’analyse. Ces trois instruments sont connectes par des modules de transferts sous

ultravide (10° - 10"° Torr).

Une boite a gants sous une circulation permanente d’azote (non représentée sur la Figure 19)

sert a protéger I’environnement des échantillons de 1’air ambiant. Les échantillons introduits
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dans la boite a gants sont transférés dans le sas d’introduction puis dans le module de transfert
qui est maintenu sous ultravide grace a une pompe ionique. L’échantillon peut alors étre
transféré dans la chambre de dépot. Le vide dans cette chambre est maintenu par une pompe
turbo-moléculaire (débit de 1600 I/s), ainsi que par une pompe ionique (400 1/s). De plus, de
I’azote liquide circule a I’intérieur de la double paroi de 1’enceinte assurant un pompage
cryogénique. Un spectrométre de masse permet d’identifier les gaz résiduels. Le vide de base
dans ’enceinte est de Iordre de 107" mbar.

Les échantillons sont chauffés jusqu’a 700°C par rayonnement d’un filament, puis pour des
températures allant jusqu’a 1300°C par un bombardement électronique. Le germanium (Ge)
est évapor¢ par une cellule a effusion de type Knudsen. Un canon a électrons est utilisé¢ pour
I’évaporation du silicium (Si). La vitesse de dépot est mesurée et controlée par une balance a

quartz.

11.1.2 Analyses in situ

La chambre de dépot est munie d’un systéme de diffraction d’électrons de haute énergie en
incidence rasante (RHEED) pour caractériser la croissance in situ. Elle est reliée sous
ultravide a une chambre d’analyse permettant de faire, entre autre, de la spectroscopie Auger

ainsi qu’a un diffractomeétre de rayons X (SUV), Figure 19, [57].

La Diffraction d’électrons en incidence rasante

La diffraction d’¢lectrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED) est un outil
puissant d’étude de surfaces sous ultra vide. Le RHEED est sensible aux propriétés
structurales de la surface. De ce fait il est couramment utilisé pour surveiller, in situ, la

croissance des couches minces aussi bien dans la recherche que dans l'industrie [58, 59].
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Figure 20 : RHEED suivant un des azimuts <I10> (paralléle aux bords de
[’échantillon).

La géométrie du RHEED est relativement simple. Un faisceau d’électrons, d’une énergie de
20 keV dans notre cas, ce qui correspond a une longueur d’onde A de I’ordre de 0.01A, arrive
sur la surface de I’échantillon avec un faible angle d’incidence (¢ = 1°). Un écran fluorescent,
perpendiculaire au plan de I’échantillon, permet de visualiser le cliché de diffraction.

Dans cette configuration, I’interaction entre le faisceau incident et I’échantillon est limitée aux
premiers plans atomiques (1 nm), ce qui permet d’obtenir une grande sensibilité a la surface.
Lorsque la surface est atomiquement plane, elle peut étre modélisée par un arrangement
périodique bidimensionnel d’atomes, et par conséquent son réseau réciproque associé
correspond a un réseau de tiges perpendiculaires a la surface. Le clich¢ de diffraction
correspond a I’intersection du réseau réciproque associé a la surface avec la sphere d’Ewald.
Le rayon de la sphére d’Ewald (2n/A = 600 A™") étant trés grand devant les vecteurs de base
du réseau réciproques de la surface : 2m/a ou est le paramétre de maille de la surface (a=3.8A
pour le silicium dans I’azimut <110>). Dans le cas idéal d’une surface parfaitement plane et
d’une sphere d’Ewald d’épaisseur nulle (cas d’un faisceau monocinétique), la figure de
diffraction serait constituée de points. Dans la pratique, nous observons des taches allongées
plutdt que de points. Ceci est dii d’une part a 1’épaisseur de la sphére d’Ewald, induite par la

dispersion en énergie du faisceau, et d’autre part, a la rugosité de la surface.
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Figure 21: Cliché RHEED d’une surface monocristalline de silicium (001) dans

Uazimut <110>, apres une désoxydation thermique (recuit a 1100°C), reconstruite

2x1.

Le RHEED permet donc aussi de caractériser la rugosité de la surface ou la présence de
facettes. Cette propriété est notamment utilisée pour déterminer la transition entre un mode de

croissance bidimensionnel a un mode tridimensionnel lors de la croissance du germanium sur

silicium.
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1.2 Microscopie a force atomique (AFM)

11.2.1 Principe

Le microscope a force atomique (AFM) permet de mesurer la topographie d’un échantillon,
de I’angstrdm jusqu’au micron, en balayant une sonde (pointe), trés fine, a sa surface. Le
principe de la mesure est basé sur les forces d’attraction ou de répulsion entre la pointe et
I’échantillon qui dépendent de la distance entre la pointe de la surface. La variation de la
topographie produit une déflexion du micro-levier, sur lequel est monté la pointe, qui est
mesurée par un détecteur. Cette technique peut €tre utilisée sur tous les types de matériaux,
contrairement a la microscopie a effet tunnel pour laquelle la topographie est déterminée par
la variation du courant tunnel et nécessite donc des échantillons conducteurs ou semi-

conducteurs.

Figure 22 : Image par microscopie électronique a balayage d’une pointe AFM

11.2.2 Topographie d’une surface

Pour réaliser une image de la surface, la pointe doit se situer a une dizaine de nanometres de
b
la surface. Afin d’isoler I’AFM des vibrations de basses et moyennes fréquences, il est placé
b
dans un caisson acoustique. L’ensemble repose sur marbre lui-méme posé sur un coussin d’air
pour éliminer les vibrations perturbatrices du batiment. Un déplacement grossier, assuré par
des moteurs pas-a-pas, permet de réaliser I’approche de la pointe vers la surface. Apres la
b
phase d’approche, la pointe peut se déplacer sur la zone a étudier grace a une céramique

piézo-¢électrique cylindrique ayant des mouvements d’une précision de I’ordre du nanometre.

40



Les coordonnées (X,Y) de la pointe sont directement données par des tensions appliquées au
tube piézoélectrique. La mesure de la variation d’intensité des forces d’interaction entre la
pointe et la surface en chaque point de la zone a étudier permet d’établir une cartographie de

la surface.

I1 existe plusieurs modes de mesure en AFM a I’air :

Le mode contact

La pointe est en contact physique permanent avec la surface de 1’échantillon. L’altitude Z de
la pointe est asservie pour maintenir la déflection de la pointe constante ce qui correspond a
une force constante Fy fixée par 1’utilisateur. L’asservissement est assuré par une boucle de
régulation commandant les variations de position (AZ) du tube piézoélectrique.
L’enregistrement de ces variations permet 1’obtention d’une image a force constante de
I’échantillon. Si celui-ci est homogene, constitué¢ d’un seul matériau, alors les variations (AZ)
peuvent étre assimilées a la topographie de surface.

i Photodiodes
’ A
--~ quatre quadrants

Laser bd

Micro-levier

Force d’interaction entre la
pointe et 1’échantillon

Pointe

Figure 23 : Principe de détection optique des mouvements de la pointe induit par

le déplacement du spot laser sur la photodiode par rapport a sa position initiale.

Le mode tapping

Le micro-levier, excité par un quartz, oscille a sa fréquence de résonance (~ 100kHz). La
pointe vient périodiquement en contact avec la surface de I’échantillon. L’altitude Z de la
pointe est asservie pour maintenir ’amplitude des oscillations constante. En effet, cette

amplitude d’oscillation (Ay) fixée par I’utilisateur est modifiée deés que la pointe s’approche
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ou s’¢loigne de la surface (A¢xdA). L enregistrement des variations (AZ) du tube permet donc

d’obtenir une image topographique de la surface.

Pour mesurer le mouvement de la pointe induite par la surface, on utilise un systéme optique
schématisé sur la Figure 23, constitué d’un laser, d’un miroir et d’une photodiode quatre
quadrants. Le faisceau laser est focalisé sur la face arriere du micro-levier et réfléchit sur une
photodiode quatre quadrants par I’intermédiaire d’un miroir. C’est grace aux déplacements du

spot laser sur la photodiode que 1’on peut mesurer la déflection de la pointe.

11.2.3 Limitations de I’AFM :

Derriere I'universalité du principe de cette technique (interaction pointe/surface) et sa relative
simplicit¢ de mise en oeuvre, les images AFM peuvent toutefois se révéler complexe a
interpréter. Il faut notamment prendre en compte le rayon de courbure de I’extrémité de la
pointe (rayon de courbure R = 10 nm). L’image AFM résulte de la convolution de la forme de
la pointe avec la surface. Lorsqu’on veut imager des nanostructures de forte densité, la pointe
ne pourra pas, en raison de son encombrement, passer entre deux boites et sous-estimera donc
leur hauteur réelle. A I’inverse leurs dimensions latérales, seront toujours plus ou moins
surestimées, quelle que soit la densité. La Figure 24 illustre la surestimation latérale des ilots.
Cet effet reste marginal et la déconvolution de la pointe n’a pas été faite sur les images AFM

présentées dans ce manuscrit.

! 60 nm !
Al2—» ‘4«—1,5 nm

- 63 nm >

Figure 24 : Profil AFM (trait noir) auquel on remonte en balayant avec une pointe
de 8 nm de rayon de courbure un ilot de 6x60nm (d’angle de contact 0 = 20°) ; la
dimension latérale est surestimée de 5% (+ 3 nm ici), la hauteur mesurée est elle

en revanche fidele (ilot sans voisin accolé).
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En revanche pour des objets dont la taille (quelques nm) est inférieure a celle de la pointe (une
dizaine de nm), ce n’est plus la pointe qui image 1’objet mais 1’objet qui image la pointe ;

I’image AFM est considérablement ¢largie.

Figure 25 : Surface balayée par la pointe (a gauche) et profil AFM correspondant
(a droite) ; c’est I'tlot qui a imagé la «pointey plutot que le contraire... (d’apreés

[60]).

11.2.4 Dispositif expérimental

Les images AFM présentées dans cette theése ont été obtenues avec un AFM nanoscope 3100
de la société¢ DIGITAL Instrument® au laboratoire de science des surfaces de ’ESRF. Cet
AFM a l’air fonctionne a température ambiante et offre la possibilité¢ de travailler sur des
échantillons de grandes dimensions. Les vibrations hautes fréquences sont amorties par les
frottements avec 1’air. Au cours de nos études, nous avons privilégié¢ les mesures en mode
tapping. La pointe n’étant qu’en contact intermittent avec la surface, on minimise la force de
friction entre la pointe et la surface. Bien que la résolution ne soit pas atomique, on peut
atteindre une résolution nanométrique suffisante pour déterminer de fagon satisfaisante la

topographie de la surface.
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1.3 Microscopie électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission (MET), réalisée aussi bien en vue plane et que
en vue transverse, constitue un outil indispensable pour la caractérisation de couches minces
et de nanostructures. En combinant les différents mode d’imagerie, conventionnelle et haute
résolution (METHR), la microscopie €lectronique en transmission permet d’appréhender la
structures locale des échantillons.

Nous allons dans ce paragraphe présenter les principales notions indispensables pour
comprendre et interpréter les images obtenues par MET. Pour plus de détails le lecteur peut se

reporter, par exemple, au livre de J.M. Cowley [61] ou celui de D.B. Willimas [62].

11.3.1 Formation des images

En microscopie électronique en transmission, l’interaction électron-mati¢re est décrite en
considérant I’aspect ondulatoire des ¢lectrons. Pour une tension accélératrice de 400kV (cas
du microscope JOEL 4000EX utilisé pour cette étude), compte tenu des effets relativistes, la
longueur d’onde associée est de A = 1,64 pm. Un faisceau d’électrons monocinétiques peut
donc étre décrit par une onde plane Wo(r) de longueur d’onde A. L’équation de Schrodinger

traduit alors 1’interaction entre le faisceau d’électrons et la matiére :

n* n’k,’

V¥(r)—eV(NY(r) =

¥(r)

2m
ou Ky est le vecteur d’onde des électrons (||Ko|[=1/1), et V() représente le potentiel cristallin.
Plusieurs approches ont été développées pour résoudre cette équation de Schrodinger (voir
Portier et Gartias 1983). Quelle que soit 1’approche utilisée, la solution Wy(r) peut s’écrire
sous la forme d’une somme d’ondes planes. Chacune est associée a un vecteur g de I’espace

réciproque, et est fonction de 1’épaisseur du cristal :

W,(r) = 3 a, (t).explio, (t) | exp[2mig.r]
g
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Dans le cas du cristal parfait, la sommation se réduit aux vecteurs g appartenant au réseau
réciproque du réseau atomique. Dans le cas général, cette sommation discréte est en fait une
intégrale sur tous es points du réseau réciproque.

L’information contenue par cette fonction a la sortie du cristal est ensuite traitée de différente
manicre selon le mode d’imagerie utilisé.

Le MET possede plusieurs lentilles apres 1'échantillon. Les défauts de la premicre de ses
lentilles, la lentille objectif, déterminent la résolution de l'instrument. Les lentilles suivantes
permettent d'avoir un tres fort grandissement et une souplesse d'utilisation.

Grace a des lentilles supplémentaires (projecteurs et intermédiaires), le MET permet
d’observer soit I’'image de la zone illuminée, soit sa diffraction associée en changeant

simplement I'excitation des lentilles supplémentaires.
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Figure 26 : Schéma de principe d’'un microscope électronique a transmission

11.3.2 Diffraction des électrons par le cristal

Nous ne considererons que le cas de la diffraction d’un faisceau d’électron paralléle, assimilé
a une onde plane, par un cristal parfait.
Chaque atome du cristal agit sur le faisceau d’électrons comme un centre diffuseur.

L’intensité diffusée dans une direction de 1’espace dépend du facteur de diffusion atomique

2
6) . Dans une direction donnée, les ondes diffusées par chaque atome
sin

qui varie comme (
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vont interagir en fonction de la différence de chemin optique. On observera des conditions de
diffraction lorsque la condition de Bragg sera respectée :
d
2Bk §ing =)
n

ou dp représente la distance inter-réticulaire entre les plans {hkl}.

Figure 27 : Illustration de la condition de Bragg. Pour que des plans {hkl}
diffractent il faut que l’angle entre ces plans et le faisceau incident soit supérieur a

[’angle de Bragg définie par la loi de Bragg.

Le diagramme de diffraction électronique correspond donc a I’intersection du réseau
réciproque associ¢ au cristal avec la sphere d’Ewald. Cette sphére a un rayon de 1/A et elle est
centrée sur le point d’incidence du faisceau d’électrons sur le cristal. Chaque nceud du réseau
réciproque correspond a un plan d’indice {hkl}, et son origine coincide avec celle du vecteur

d’onde kg des électrons incidents.
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Figure 28 : Construction de la sphere d’Ewald. Les taches du diagramme de

diffraction correspondent aux neeuds du réseau réciproque qui sont sur la sphére
d’Ewald.

Le diagramme de diffraction dépendra donc de 1’orientation relative de 1’échantillon par

rapport au faisceau incident.

Remarques importantes sur la diffraction électronique

Tout d’abord, le rapport entre la distance inter-atomique et la longueur d’onde des é€lectrons
(1,64 pm dans notre cas) est de I’ordre de 100. Ainsi, le rayon de la sphére d’Ewald est grand
devant la distance entre les nceuds du réseau réciproque (contrairement a la diffraction de
rayons X).

Ensuite, I’interaction électron matiére étant forte, I’épaisseur des échantillons doit étre faible
(~ 100 nm), ce qui induit, comme dans le cas du RHEED, une élongation des nceuds du réseau
réciproque dans la direction paralléle a la normale de 1’échantillon. Cette géométrie tolére

donc un écart a la loi de Bragg. Cet écart est mesuré par le parametre S, voir Figure 29.

trace duiplan (hki)

Figure 29 : Illustration de [’écart a la condition de Bragg
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Enfin, les angles de diffraction sont trés faibles : pour une distance inter-réticulaire de 0.31
nm (plans {111} du silicium), I’angle de Bragg est de 5 mrad. Par conséquent, beaucoup plus
de taches coupent la sphére d’Ewald et le diagramme de diffraction contient un grand nombre

de taches du réseau réciproque comme le montre la Figure 30.

faisceau incident faisceau diffracté

— Y e

IIIIIJ—I_T_T_I_'PI—H——O—I—T_I_T_I_I_II]lllilll

Figure 30: Schéma de [’intersection de la sphere d’Ewald avec le réseau

réciproque dans le cas de la MET

11.3.3 Microscopie électronique conventionnelle : 2 ondes

Les techniques de microscopie conventionnelle en mode deux ondes permettent de mettre en
évidence les défauts cristallins. Nous utiliserons cette méthode pour caractériser les
dislocations présentes a I’interface de collage Si/Si.

La méthode deux ondes consiste a orienter I’échantillon de maniére a n’avoir pratiquement
qu’une famille de plan {hkl} en condition de Bragg. En théorie, le diagramme de diffraction
ne contient alors que deux taches : le faisceau transmis et le faisceau diffracté associé¢ a la
famille de plans choisie. Un diaphragme situé dans le plan focal de 1’objectif permet de
sélectionner soit le faisceau transmis ou diffracté, on réalise alors une image en champ clair
(bright field) ou en champ sombre (dark field). Les contrastes des deux images sont
complémentaires. On obtient de 1’intensité sur I’image (en champ clair), lorsque les plans sont
en condition de Bragg. Par conséquent, cette technique permet de mesurer de trés faibles
déformations de la famille de plan sélectionnée. Les contrastes obtenus sur 1’image

correspondent donc a la déformation des plans {hkl}.
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Figure 31 : Principe du mode 2 ondes ; a) en champ clair, b) en champ sombre

Contraste des dislocations

L’étude d’une dislocation ou d’un défaut cristallin nécessite de faire une série d’images deux
ondes pour différents g. La présence d’un défaut induit une déformation du cristal caractérisée
par le déplacement u. Lorsqu’on se place dans des conditions telles que g.u = 0, alors le
défaut ne donne lieu a aucun contraste sur I’image : c’est la condition d’extinction du défaut.
En effet, lorsqu’on diffracte sur une famille de plans non déformés, le défaut devient invisible
sur I’image.

Pour une dislocation vis (cf III.1.1), la condition d’extinction s’écrit g.b = 0, ou b est le
vecteur de Burgers de la dislocation. Pour une dislocation coin, le contraste disparait lorsque
g.(b x 1) = 0, | étant le vecteur définissant la ligne de la dislocation. Par contre pour une
dislocation mixte, I’extinction compléte sera impossible car le terme g.(b x I) est toujours

différent de zéro.

Dans le cas particulier des joints de grains, la condition g.b = 0 est a utiliser avec précaution :
lorsqu’on choisit le g d’un cristal, on est dans un orientation quelconque pour le second
cristal. Dans ce cas, on n’est plus dans des conditions strictement deux ondes. Toujours est-il,

cette technique permet de visualiser la déformation d’une famille de plan {hkl}.
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11.3.4 Microscopie électronique en transmission en Haute Résolution

Pour obtenir une image haute résolution, il faut orienter I’échantillon de maniére a ce que un
axe de zone de faible indice ([110] ou [100] pour le Si) soit parallele a 1’axe optique du
microscope. L’image correspond alors a I’interférence des faisceaux diffractés avec le
faisceau central. On obtient alors des images de colonnes atomiques, proche d’une projection
de la structure atomique Le contraste observé est alors la convolution de deux phénomenes :
I’interaction des électrons avec 1’échantillon Wy(r), et la propagation des électrons dans le
microscope.

L’influence du microscope est décrite par sa fonction de transfert. La résolution de I’appareil
sera limitée par les imperfections des lentilles, et non par la longueur d’ondes des €lectrons.
L’information portée par la fonction W(r) est contenue essentiellement dans la phase. Par
conséquent, il est important de noter quel déphasage supplémentaire v sera induit par la

fonction de transfert du microscope :

3 4

v(f) = Cs. A '2f + AzAf?

ou Cs est le coefficient d’aberration sphérique, Az la défocalisation de la lentille objectif et f
la fréquence spatiale.

Le principe de formation d’une image haute résolution est assez simple. D’un point de vue
pratique la difficulté de cette technique ne réside pas dans 1’obtention des images mais plus

dans leur analyse.

11.3.5 Préparation des échantillons

Deux types de préparation bien distincts permettent d’amincir les échantillons afin de les
observer soit en vue plane, soit vue en coupe. Le but est de préparer une lame suffisamment
mince pour étre transparente aux ¢lectrons. En microscopie conventionnelle, 1’épaisseur
maximale des échantillons est de I’ordre de 300 nm, tandis que pour obtenir des images de
microscopie a haute résolution de bonne qualité, elle est de ’ordre 30 nm. Ces valeurs
dépendent des conditions particuliéres de chaque observation: tension du microscope,
matériaux observé, orientation cristalline, ... L’homogénéité de 1’épaisseur est aussi un point

important car le contraste des images dépend tres fortement de ce parameétre.
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Vue plane

Le but de ce type de préparation est de permettre une observation de I’échantillon en plagant
la surface perpendiculairement au faisceau d’électrons.

On clive dans les échantillons des morceaux de 2 ou 3 mm de coté, et la face arriére est
ensuite polie mécaniquement pour obtenir au final une épaisseur de 50 um. Ensuite, une
solution chimique a base de HNOs et de HF attaque de maniére inhomogene le Si, jusqu’a
percer des trous de la face arriere jusqu’a la surface de 1’échantillon. La vitesse d’attaque est
de I’ordre de 1 um/s, pour un mélange de " de HF a 40% et % de HNO; a 70%. Les bords des

trous sont assez minces pour réaliser les observations.

Vue transverse

Les vues transverses ont permis de caractériser les échantillons perpendiculairement au joint
de grains.

La préparation est ici un peu plus délicate. Tout d’abord deux morceaux de 2,5 nm de large
sont clivés (Figure 32(a)), et collés face avant ensemble (Figure 32(b)). Une scie a fil
diamanté permet d’obtenir des lamelles de 500 um d’épaisseur (Figure 32(c)). Un polissage
mécanique permet de les amincir jusqu’a 40 ou 50 um (Figure 32(d)). Ensuite le trou est
percé par un amincisseur ionique (Gatan PIPS dans notre cas) qui bombarde le centre de la
lame avec un faisceau d’ion Ar' accélérés a 3kV, et avec un angle d’incidence de +7 et — 7°

(Figure 32(e) et (f)).
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Figure 32: Etapes successives de la préparation des échantillons pour

["observation en coupe par MET
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I1.4  Diffraction de rayons X en incidence rasante

L’utilisation de la diffraction de rayons X a pour but de caractériser de maniere quantitative
les réseaux de dislocations enterrées (orientation et périodicité), ainsi que le champ de
déformation autour de I’interface.

La diffraction de rayons X a été étudiée de manicre exhaustive dans de nombreux ouvrages
(voir par exemple le travail de Cowley [63] et I’ensemble des cours HERCULES [64]. Pour
des publications plus spécifiques a 1’incidence rasante, on pourra se reporter aux travaux de
Marra et Eisenberger [65], de Holy [66] ou Renaud [67]). Nous nous contenterons ici de
rappeler les notions et le formalisme nécessaires pour la compréhension des études

entreprises.

11.4.1 Utilisation du rayonnement synchrotron

Pour nos échantillons, la zone intéressante a caractériser se situe entre la surface et quelques
dizaines de nanometres sous la surface. Il est alors nécessaire de travailler en incidence
rasante, avec une source de photons X de forte brillance. De plus, une faible divergence du
faisceau est nécessaire pour pouvoir résoudre la finesse des pics de dislocations.

Toutes ces considérations rendent indispensable 1’utilisation du rayonnement synchrotron.
Nos expériences ont été réalisées a I’ESRF (Grenoble) sur I'instrument SUV de la ligne
CRG/IF (BM32), qui posseéde un goniometre dans une chambre ultravide, reli¢ sous ultravide

au batit d’épitaxie utilisé pendant ma these (voir chapitre 1).

Notations

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

Les principaux angles sont reportés sur la Figure 33 : les angles d’incidence et d’émergence
par rapport au plan de 1’échantillon sont notés a; et o ; les angles d’incidence et d’émergence

dans le plan de 1’échantillon sont notés 6; et 0.
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Figure 33 : Représentation des angles et des vecteurs utilisés en diffraction en

incidence rasante.

Les composantes de Q peuvent s’exprimer en fonction de ces angles :

gx = K(cos a cos 0 — cos a; cos 6;)

qy = K(cos o sin 0+ cos a; sin 0;)

g = K(sin o + sin o)
ou K est la norme des vecteurs d’onde (K =k; = k¢ = 2 n/A). On définit aussi ’angle o, qui
repere la rotation de 1’échantillon autour de la normale a sa surface libre.
Sur la ligne de lumiére BM32, la divergence angulaire verticale du faisceau est 0,13 mrad a
20 keV. La divergence horizontale est de 2,8 mrad. Pour ne pas dégrader la résolution dans le
plan de 1’échantillon, celui-ci est placé verticalement sur le goniometre. Cela permet en outre
d’avoir une tolérance un peu plus grande sur 1’alignement de la normale a I’échantillon par

rapport a I’axe du goniometre.

Principes généraux de I’incidence rasante

Dans le domaine des rayons X, I’indice de réfraction n est complexe ; il peut se mettre sous la
forme n =1 — 6 — iB. La partie réelle de cet indice est caractéristique de la réfraction, alors que
sa partie imaginaire est caractéristique de I’absorption. Pour du silicium, a une énergie de 11
keV?,

§=4.034 x 10 et p=5.045 x 10°°.

% Source : Center for X-Ray Optics, http://www-cxro.Ibl.gov/
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Pour comprendre 1’intérét de cette technique, il faut décrire la propagation d’un faisceau X en
incidence rasante sur une surface. On note o I’angle de transmission par rapport a la surface.
Les coefficients de Fresnel r et t, correspondant aux rapports d’amplitudes des ondes
réfléchies et transmises sur I’onde incidente, sont calculés en appliquant les conditions de

continuité aux champs ¢lectromagnétiques a la surface de 1’échantillon :

sino; —n.sinq,
r=
sina,; +n.sina,

2.sinay

t=
sinq,; +n.sin o,

Comme I’indice n est trés proche de 1, on néglige I’influence de la polarisation sur les
coefficients de transmission et de réflexion. On a alors pour les intensités :
R=r'etT=t

Il existe un angle d’incidence critique noté o, pour lequel o = 0, ce qui veut dire que le
faisceau transmis se propage parallélement a la surface (et que les ondes normales a la surface
sont évanescentes). Cette partie du faisceau est extrémement intéressante, car en se
propageant parallélement sous la surface a une faible profondeur, le faisceau transmis va étre
diffusé par les objets a la surface ou faiblement enterrés. Deux parameétres deviennent
importants pour juger de 1’utilité de ce faisceau transmis : sa profondeur de pénétration, et son

intensité par rapport au faisceau incident, c’est a dire la valeur de T.

Pour du silicium, a une énergie de 11 keV, I’angle critique est o, = 0,16°. A cet angle, la
profondeur de pénétration du faisceau, définie comme la profondeur a laquelle I’intensité est
divisée par e, vaut 18 nm.

Calculons maintenant ’intensité transmise en fonction de I’angle d’incidence. En utilisant la
relation de Snell-Descartes cos a; = n.cos oy, t peut s’écrire sous la forme :

2.sinq
t=

sina, + \/n2 —cos’ a,
On peut observer sur la Figure 34 une augmentation du rapport de transmission, autour de
I’angle critique. L’intensité du faisceau réfracté, juste aprés la surface (sur quelques
nanometres de profondeur), est environ 3,5 fois plus forte que I’intensité du faisceau juste
avant la surface (intensité du faisceau dans le vide). L’intensité de 1’onde transmise est tres
intense a I’angle critique di a un couplage cohérent entre les ondes incidente, réfléchie et

transmise dans le champ électromagnétique de la surface [68]. Ce pic d’intensité est appelé
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pic de « Yoneda ». Cet effet géométrique ne viole pas les principes de conservation de
I’énergie : en particulier, les sections des faisceaux incident et réfracté ne sont pas les mémes.
Pour profiter de cette augmentation, et donc étre sensible a la surface, on aura intérét a se
placer au voisinage de 1’angle critique. C’est ce que nous avons fait en se plagant a un angle

d’incidence de 0,18°

02 013 Uj4 0.
ai ()

L
0 0.1

Figure 34 : Variation du coefficient de transmission en fonction de [’angle

d’incidence.

En se plagant en incidence rasante, on dispose donc d’une sonde qui pénétre de quelques

nanometres sous la surface de 1’échantillon.

11.4.2 Diffraction de rayons X

La fonction de résolution

Théoriquement, I’intensité diffractée est mesurée en un point de I’espace réciproque repéré
par le vecteur le transfert de moment Q. En pratique, I’intensité diffractée est intégrée dans un
volume de ’espace réciproque autour de Q. Ce volume de 1’espace réciproque est défini par
la fonction de résolution de I’instrument. Les dimensions de ce volume, assimilé a un
ellipsoide, dépendent de trois parameétres :

— la divergence angulaire du faisceau incident,

— sa largeur spectrale,

— I’acceptance angulaire du détecteur.
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Dans le cas général a trois dimensions, la fonction de résolution est un volume ellipsoidal
tangent a la sphére d’Ewald. Ce cas est trait¢ dans la thése de Veron [69], et une autre
approche est donnée par Holy et al. [66].

La divergence angulaire du faisceau incident ; induit une distribution d’angles d’incidence.
Cette divergence a pour origine la divergence horizontale du rayonnement synchrotron, et
I’ouverture des fentes en amont de 1’échantillon. De méme, 1’acceptance angulaire du
détecteur autorise de petites variations de ky. Donc, expérimentalement, plus les fentes du
détecteur sont fermées plus le volume de mesure de I’intensité intégrée est petit. Enfin, la
largeur spectrale du faisceau induit une épaisseur finie de la sphére d’Ewald. L’ordre de
grandeur de la dispersion en énergie du faisceau sur la ligne BM32 de I’ESRF est AE/E = 10

(le monochromateur en entrée de ligne est un bloc de Si(111)).

Ay

#qx

Balayage
en o

Fonction de
résolution

Figure 35 : Schéma de la fonction de résolution, en projection dans le plan de
[’échantillon, dans [’espace réciproque. La spheére d’Ewald est indiquée en
pointillé. Le trajet du transfert de moment Q est indiqué pour un balayage en
fonction de 'angle w. La fleche bifide tangente a la sphere d’Ewald représente la

surface de la fonction de résolution projetée dans le plan {O, q,, g,/

La Figure 35 nous donne une représentation schématique de la position de la fonction de
résolution dans le plan {hk0} de I’espace réciproque. Cette description est une approximation
qui ne prend pas en compte les angles hors du plan. En réalité, ’incidence étant rasante mais

non nulle, la sphére d’Ewald est 1égérement inclinée par rapport au plan de 1’échantillon.
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Cependant, les angles considérés étant faibles (de 1’ordre de 0.1° en incidence), nous

considérons cette approximation comme acceptable.

Projetée dans le plan, la fonction de résolution définit une surface allongée, tangente a la
sphere d’Ewald au point repéré par Q (voir Figure 35). La fonction de résolution est donc
orthogonale a Kr. Un angle important pour notre étude est 1’angle y : c’est I’angle entre le
transfert de moment et la fonction de résolution. Cet angle détermine la portion de 1’espace
réciproque mesurée lors d’un balayage. On définit aussi 1, I’angle entre la tangente a la sphere
d’Ewald a I’origine du réseau réciproque et le transfert de moment. Par des considérations
géométriques, on montre que y=20g—t. Dans une position de Bragg, et dans le cas ou les
vecteurs Q, K; et K¢ sont coplanaires (ce qui est notre cas si on se place dans le plan de la
surface), alors on montre aussi que Y=t = 0. L approximation consiste ici a ne pas considérer
les composantes verticales des vecteurs K; et K.

Lorsqu’on se place hors du plan {hkO}, la représentation de la fonction de résolution est plus
complexe. Cependant, le calcul de l’intensité intégrée d’un pic permet de s’affranchir de
I’influence de la fonction de résolution. Tous ces paramétres seront utilisés par la suite pour

interpréter les résultats expérimentaux.

Pour résumer, en position de Bragg, dans I"approximation de vecteurs contenus dans le plan
de la surface de 1"échantillon, la fonction de résolution fait un angle 0g avec le transfert de
moment. Les dimensions horizontales de la fonction de résolution sont déterminées par la

divergence du faisceau incident et 1’acceptance angulaire du détecteur.

Intensité diffractée

Dans une approche simplifiée, on peut considérer que 1’onde incidente est une onde plane, et
on néglige tout effet géométrique, d’absorption ou de diffusion multiple. Notons q le transfert
de moment. Pour une onde incidente plane, I’amplitude A(q) diffractée dans la direction q par

un ensemble d’atomes identiques, de facteur de diffusion f, peut s’écrire :

A(Q)=£.) "

les ri décrivant I’ensemble des positions atomiques. L’intensité diffractée s’écrit simplement :

I(h, k, 1) = |A(h, k, 1)
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L’amplitude diffractée correspond a la transformée de Fourrier des positions atomiques du
cristal. Dans le cas de nos échantillons, les positions atomiques sont affectées par le champ de
déplacement u(r) induit par le réseau de dislocations. On peut alors noté :

r=ro+u(r)
u(r) a la méme périodicité que le réseau de dislocations. Par conséquent, dans I’espace
réciproque, chaque pic de Bragg du cristal sera entouré de pics satellites correspondant a la

transformée de Fourrier du champ de déplacement.

59



60



Chapitre 111 :

Réalisation et caractérisations des

réseaux de dislocations enterrées

Nous allons maintenant étudier plus en détails les réseaux de dislocations, et plus
particulicrement les joints de grains dans le silicium. Aprés un bref rappel sur la théorie
¢lastique, un modéle classique pour calculer les champs élastiques (champ de déplacement en
particulier) généré par un réseau périodique de dislocations enterrées sera présenté. Ceci nous
permettra d’appréhender les différents parameétres clés.

Ensuite nous aborderons le collage moléculaire Si/Si. Nous verrons les différentes étapes
technologiques qui permettent d’obtenir au final un film de Si, de quelques nanométres
d’épaisseur, collé sur un substrat de Si.

La derni¢re partie de ce chapitre est consacrée aux résultats expérimentaux de caractérisation
des joints de grains réalisés. Les données obtenues par microscopie électronique en

transmission seront confrontées avec les résultats de diffraction de rayons X.
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I11.1 Dislocations, joints de grains et champ de déformation

111.1.1 Rappel sur les dislocations

Dans un cristal, les dislocations, au sens de Volterra sont des défauts linéaires caractérisés par
un vecteur ligne | et un vecteur de Burgers b. Pour créer un défaut linéaire a partir du cristal
parfait, il faut déplacer des liaisons atomiques sur tout un demi-plan atomique. Ceci revient a
couper par la pensée un demi-plan du cristal parfait et décaler d'une translation b, une des
deux parties de la coupure avant de les recoller. De fagcon a obtenir un défaut linéaire, le
décalage b doit €tre une période du réseau cristallin. Deux types de dislocation sont simples a

représenter : les dislocations coins et les dislocations vis.

7

Figure 36 : Schéma d’une dislocation coin (a) et d’une dislocation vis (b). Le

vecteur de Burgers correspondant est indiqué par b.

Une dislocation coin correspond a la présence d’un demi-plan atomique supplémentaire par
rapport a un cristal parfait. L’extrémité de ce demi-plan constitue la ligne de la dislocation
coin. Sur la Figure 36 a, la ligne AB matérialise une dislocation coin. Une dislocation vis
résulte d’une déformation plastique induite par une contrainte de cisaillement; elle
correspond a un décalage d’une maille d’une partie du cristal (Figure 36 b).

Une dislocation sera donc entiérement déterminée par sa direction | et son vecteur de Burgers
b. Un circuit de Burgers correspond a un circuit fermé, passant d’un atome a un autre,
entourant une dislocation, suffisamment loin du cceur de la dislocation pour que le cristal ne

soit pas trop déformé (Figure 37 a). Si le méme circuit réalisé¢ dans un cristal parfait n’est pas
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un circuit fermé (Figure 37 b), alors le vecteur permettant de fermé ce circuit est le vecteur de
Burgers de la dislocation entouré par le premier circuit. De manic¢re générale le vecteur de
Burgers b est défini par :

ou
b=|—dl
JC.GI

ou C est la courbe entourant le défaut, et U est le champ de déplacement de chaque nceud du

réseau di a la dislocation.

b

Figure 37 : Construction du vecteur de Burgers d’une dislocation coin. a) : le
chemin ABCDE entoure la dislocation. b) : le méme chemin est parcouru dans un

cristal parfait. Le vecteur de Burgers est égal a G

Pour une dislocation coin le vecteur de Burgers est toujours orthogonal a la ligne de la
dislocation, tandis que pour une dislocation vis il sera paralléle. D’une maniére générale, une
dislocation aura une composante vis et une composante coin : on parle alors de dislocation

mixte.

Cas du silicium

La structure cubique diamant du silicium est constituée de deux réseaux cubiques a faces

centrées, décalé 1’un par rapport a 1’autre d’une translation de as; [%%%} Les plans de

glissement sont des plans denses de types {111} et les dislocations les plus courantes ont des

vecteurs de Burgers %<1 10>
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111.1.2 Champ de déformation

Rappel sur les deformations élastiques linéaires

Lorsqu’un solide cristallin est soumis a une contrainte (o), la déformation qu’il subit est
. . . . . . Al by s
proportionnelle a cette contrainte, tant que la déformation reste faible (€ = T <10™). C’est la

loi de Hooke :

X
3A

X1

Figure 38 : Les deux points M et P sont proches de maniére que MP = dX. Aprés
action d’une contrainte, M et P se déplacent en M’ et P’. En notant U le champ de

déplacement, UM) = MM’ et u(P) = PP’, et M’P’ = dx + du.

La constante C est équivalente a la raideur d’un ressort, et s’appelle la constante élastique.

Lorsqu’on considere un solide a trois dimensions, la loi de Hooke généralisée s’écrit :

;= Y Ci - &
Kl

avec : €y =— —
0x, OXx,

1[6‘uk+6u1
2

j , ou ug représente le déplacement atomique dans la
direction X,

Ciji est un tenseur d’ordre 4 qui a au plus 81 éléments.
Dans un matériau de symétrie cubique (cas de la structure diamant), il existe une invariance
par une rotation de 90° autour des axes du cubiques. Il en découle, en utilisant la notation
abrégée, que :

Ci= Ciin=Cn
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Ciijj= Cri22=Ci2 pour i #]
Cijij = Ca323=Caa

La loi de Hooke s “écrit alors :

o | (G, C, C, 0 0 0 \[e]
0, C, ¢, G, O 0 0 || &
o;| |G, C, ¢, 0 0 0 || &
o, o o o ¢, O 0 || &,
o o o0 o0 0 C, 0| s

| o | 0O 0 0 0 0 Cu)lé]

De plus, si le cristal est isotrope, il conserve ses propriétés physiques dans toutes les
directions. Par exemple une rotation d’un angle de 45° autour d’un des axes du cube nous

donne une condition supplémentaire sur les coefficients élastiques d’un cristal cubique

isotrope :
2C44=Cy1 - Cp2
On définit alors les coefficients de Lamé :
Ci=Ax
Cu=p
Dans ce cas, le module d’Young E qui est défini par la relation 6, =E . g; s’€crit :
o HGA+20)
A+ u

et le coefficient de Poisson, correspondant au rapport entre la déformation latérale et la
déformation longitudinale lors d’une sollicitation uniaxiale, devient :

H_ &_ A
& g 24+ p)
Considération énergeétique

Lorsqu’un élément de volume est déformé d’une quantité de;; le champ de contrainte fourni un

travail dw :

dw = Gijj . dSij = Cijkl . &€kl - dSij
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En intégrant cette formule, on obtient I’expression de la densité d’énergie €élastique induite par

une déformation :

|
w=7 Cij - & - &

Champ élastique d’une dislocation isolée

On se place maintenant dans le cadre d’un cristal cubique isotrope, continu et infini, ce qui

correspond en premiére approximation au cas d’un cristal de Si massif.

Dislocation vis :

Pour imager le champ de déformation autour d’une dislocation vis, il suffit de se rendre
compte que lorsqu’on fait le tour de cette dislocation, on se décale d’une translation b,

parallele a la ligne de la dislocation.

Cristal parfait Dislocation vis Dislocation coin

Figure 39 : Schéma de dislocation vis et coin

On considére un cylindre infiniment long dans lequel on introduit une dislocation vis. En un
point P quelconque, seule la composante en x3 est affecté par cette transformation. Le champ
de déplacement U résultant est tel que u; = u, = 0, et us est discontinu a la surface de coupure
x, = 0 et x; > 0. On peut alors supposer que uz varie uniformément avec 1’angle 6 pour donner

cette discontinuité :
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Ainsi, pour une dislocation vis parallele a Oxs, les seules composantes non nulles du tenseur

des contraintes sont :

ub  x, pub .
=-— -—.sin(0
. 4n X12+X§ 4n ( )
b x ub
Gy = —.—1— = —.cos(0)

Dislocation coin :

Le traitement de la dislocation coin est similaire a celui de la dislocation vis. On part de la
constatation que le champ de déplacement est nul dans la direction X3, et on aboutit au

résultat suivant, lorsque b =b.x; :

ulzi Arctan| 22 |+ X‘X22 5 _ b 6+M
2n X, ) 2(1=-v)x;+Xx3)) 2= 4(1-v)

uzz—i[ 1=2v |2 ixdys xf—>§§ 2 j:_i[ 1-2v ln(r)+cos(20)J
2m 4(1-v) A(1-v)(x; +x3))  2m(2(1-v) 4(1-v)

u, =0
Il est important de remarquer que le champ de déplacement d’une dislocation isolée est
sensible a longue distance, en utilisant le modeéle décrit ci-dessus. Dans le cas dislocation coin
le terme u, ici est en In(r) et donc diverge a I’infini. Hirth et Lothe [70] expliquent cette
divergence en faisant référence a la courbure des plans sur la Figure 37(a). Ainsi le champ de
contrainte ¢ est plus souvent utilisé¢ pour décrire I’influence d’une dislocation dans un cristal,

car lui ne diverge pas a I’infini :

o, =— ub X2(3X12+X§):— b sin(0).(2 + cos 20)
bo2n(1-v) X2+X2)2 27(1 - v)r

(
(2 i X) ) 27c(};tiv - sin(0).cos(26)

5. - pb o x
? 2n(1—v)(

G3 = V(Gl + 62)

c,=0
G5 =
2 2
o, = kb XI(X‘ — Xg) __ b cos(0).cos(26)
2n(1-v) (x2 +X;) 2n(1—v)r
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Dislocation mixte :

Dans le cadre de la théorie ¢€lastique linéaire, les champs de déplacement provenant de
différentes sources sont indépendant les uns des autres et s’additionne. On peut donc, en
chaque point du cristal faire la somme du champ de déplacement ou de contrainte induit par la

composante coin et par la composante vis de la dislocation considérée.

Interaction des dislocations avec une surface libre

L’interaction entre une dislocation et une surface libre est souvent modélisée en introduisant
une dislocation fictive située a une position symétrique de celle de la dislocation considérée,
par rapport a la surface. Cette dislocation fictive, dite «dislocation image », engendre une
force attractive sur la dislocation réelle afin de minimiser I’énergie du systéme et annule les
composantes du champ de contrainte normales a la surface.

Dans le cas d’une dislocation vis A, parallele a la surface libre du cristal, sa dislocation image
est une dislocation vis B, placée symétriquement par rapport a la surface libre. La force sur la
dislocation réelle par unité de longueur est de la forme [71, 72]:

b’
2m.(2h)

ou: hestladistance entre la dislocation et la surface libre,

b est le vecteur de Burgers de la dislocation vis,

n est le coefficient de cisaillement du matériau dans lequel est situé¢ la dislocation
réelle. Pour le Si p = 50,69 GPa.
Dans le cas d’une dislocation vis dans un cristal de Si, placée a 10 nm sous la surface, cette

force est égale 3 59.5 mN.m™.

68



111.1.3 Réseaux de dislocations

Description géométrique

Un joint de grains est une interface dans un solide entre deux cristaux du méme matériau. Le
passage d’un cristal (film) a I’autre (substrat) est caractérisé par le changement d’orientation
des plans cristallographiques. On distingue deux types particuliers de joints de grains : un
joint de flexion correspond a une rotation autour d’un axe contenu dans le plan de I’interface
(Figure 40 a), et un joint de torsion correspond a une rotation autour d’un axe perpendiculaire

au plan de I’interface (Figure 40 b).

Figure 40 : Schéma des différents réseaux de dislocations : joint de grains de
flexion (a), ou de torsion (b), et d’un réseau de dislocation de désaccord

paramétrique

La flexion entre les deux cristaux est géométriquement compensée par un réseau linéaire de
dislocations mixtes a 60°, parall¢les entre elles. Un réseau carré de dislocations vis permet
d’accommoder la torsion entre deux cristaux. Dans les deux cas, la période du réseau est
donnée par la formule de Frank [73] :
Ao b
2sin(8/2)
ou O correspond a I’angle de désorientation, et b la norme du vecteur de Burgers des

dislocations du réseau considéré.
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Un troisiéme type de réseau de dislocations d’interface est couramment utilisé : il s’agit d’un
réseau constitué de dislocations de désaccord de parametre de maille (réseau de misfit), entre

deux matériaux différents (Figure 40 c¢). Ce cas de figure ne sera pas abordé dans cette these.

Pour les joints de grains réalisés dans le cadre de cette étude par collage moléculaire d’un film
mince de Si (001) sur un substrat de Si (001), la désorientation entre les deux cristaux
présente une composante de flexion et une composante de torsion : on dit que le joint est
mixte. L’interface, parall¢le a la surface, est alors constituée des deux réseaux de dislocations
cités précédemment. En toute rigueur, le joint de grain est contenu dans un plan médian entre
les plans (001) du substrat et les plans (001) du film. Dans notre cas, la désorientation de
flexion étant de quelques dixiémes de degrés, nous assimileront le plan de I'interface a un
plan (001) sans distinction entre le référentiel du substrat ou celui du film.

L’angle de torsion est accommodé¢ par un réseau carré de dislocations vis paralleles aux deux

directions [110] et [ITO] moyennes entre le référentiel du substrat et celui du film. Pour une

forte désorientation de torsion, ces directions moyennes peuvent étre ¢loignées des directions

cristallines du film et du substrat. Cependant, le vecteur de Burgers des dislocations vis vaut

toujours b, =%[110] pour une famille de dislocations paralléles et b, =%[1T0] pour

I’autre famille de dislocations vis. La période de ce réseau carré est donné par :

ag;

1

Y 2 2sin(P/2)

L’angle de flexion induit un réseau de dislocations mixtes parall¢les, contenue dans le plan de

I’interface, appelées dislocations de flexion. Leur vecteur de Burgers, de types %<110>,

présente obligatoirement une composante dans la direction [001], et donc il sont du type :

Ao
b =-311011
o1

mixte

g [T

=—2(011

u=5[oT 1]
aSl

101

o 2[ )

aSl

[1 01]

Par contre, il n’est pas possible d’avoir un réseau linéaire de dislocations identiques ayant une

composante vis. Si tel était le cas il en résulterait une déformation a longue distance, ce qui
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est physiquement impossible [70]. Par conséquent, dans le cas d’un joint de flexion pure,

deux familles de dislocations coexistent pour accommoder la désorientation. Les vecteurs de

Burgers des dislocations de flexion seront soit 25t 5 sifo11] e Asi [011] soit 25t 5 SL{101] et Asi [101]

dgi

La période de ce réseau est donnée par la relation A,  =——"——
4sin(0/2)

, et la distance entre

deux dislocations de méme vecteur de Burgers est 2. Amixte.

100-

_ _ 1001

£ £

c =

3 104 5

: :

3 3
————— - — 10 | |
0 5 10 15 20 25 30 0.0 05 10

H o
Angle de torsion (en °) Angle de Flexion (en °)

Figure 41 : Période des réseaux de dislocations vis ou mixte en fonction de [’angle

de torsion ou de flexion, respectivement.

Lorsque le joint de grains est mixte, il y a donc coexistence dans le plan de I’interface du
réseau de dislocations vis et du réseau de dislocations de flexion. Dans ce cas, on observe des
interactions entre les deux types de dislocations. Des critéres énergétiques ont permis de
déterminer les différentes configurations possibles [74]. A chaque nceud entre une dislocation
vis et une dislocation mixte, la composition entre les vecteurs de Burgers des deux
dislocations provoque d’une part une translation des dislocations vis d’une demie période, et
d’autre part une modification de la composante dans le plan du vecteur de Burgers de la
dislocation de flexion. Récemment, différents travaux [75, 76, 77] analysent ce phénomeéne.

La Figure 42 donne une représentation schématique de ’interaction entre le réseau carré de

dislocations vis et une dislocation de flexion paralléle a la direction [11 O]. Dans ce cas, le

vecteur de Burgers de la dislocation de flexion alterne réguli¢rement, tout les A,is/2, entre
a. ag [.= . . . . N

deux valeurs : ?[101] et ?[011]. La dislocation de flexion contribue donc & accommoder

une partie de la désorientation de torsion, ce qui correspond au décalage du réseau des

dislocations vis d’une demie période.
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Figure 42 : Représentation des lignes de dislocations (a) et des vecteurs de
Burgers (b) correspondant a l'interaction entre un réseau de dislocation vis avec

une dislocation de flexion [75].

Une description géométrique précise des joint de grains a été développée par Bollmann [78,
79] en introduisant les notions de réseau de coincidence, de réseau DSC (Displacement Shift
Complete) et de réseau de site. Il est ainsi toujours possible de déterminer théoriquement le
vecteur de Burgers des dislocations du joint de grains, méme pour de fortes désorientations.

Pour plus de détails sur la théorie des joints de grains, le lecteur peut se référer aux travaux de

Sutton et Balluffi [80].

111.1.4 Champ de déformation élastique induit par un réseau de

dislocations

Joint de grains volumique

Une premiére approche pour calculer les champs élastiques a proximité d’un joint de grains
consiste a sommer le champ produit par chaque dislocation. On arrive alors en utilisant les

développements des fonctions trigonométriques en série entiere a des formules analytiques. A
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partir des travaux de Hirth et Lothe [70], on peut donner les résultats obtenus dans le cas ou le
plan de I’interface est perpendiculaire a I’axe OX; et le vecteur de Burgers b =b.x5 :

X, A
X3

Figure 43 : Choix du repére de coordonnés. Sur ce schéma le vecteur de Burgers
de chaque dislocation est b = b.X,. Remarque : ici le systéme de coordonnées est
tourné de 90° autour de ’axe X, par rapport a la figure donnée dans le Hirth et

Lothe, pour avoir les méme notation tout au long du chapitre : x—X,, y— -X;

611 =— G0.5in(X)) . [ cos(X;) — cosh(X3) + X,.sinh(X3)]
022 = — 6¢.5In(X) . [cos(X;) — cosh(X3) — X5.s1nh(X>)]
G2 =— 0¢. Xz . [ cosh(X3).cos(X;) — 1]

avec :

_ p.b
2A(l - u)(cosh(Xz) — cos(Xl))2

Go

_ 2mx,
A

Xj

A partir de ces résultats, il est intéressant de remarquer tout d’abord que le champ de
contrainte a évidemment la méme périodicité que celle du réseau de dislocation. Ensuite,
notons que ce champ décroit exponentiellement lorsqu’on s’¢loigne du réseau de dislocations.
Ceci démontre qu’un tel joint de grains ne génére pas de champ de contrainte a longue
distance, contrairement a une dislocation isolé. Par exemple, lorsqu’on se place a une distance
Xy = 2.A du joint de grains, le champ de contrainte est 100 fois plus faible que celui produit
par une dislocation isolée, a la méme distance.

Ces formules ne tiennent pas compte de la présence d'une surface libre a proximité du réseau
de dislocation. Cette approche pourrait étre généralisée en sommant la contribution d'une
dislocation isolée située a une distance h d’une surface libre a proximité de réseau de

dislocation. Nous préférons toutefois utiliser I’approche développée par Bonnet et al. [81],
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pour se rendre compte des champs ¢€lastiques induit par un réseau de dislocations enterrées

quelques nanométres sous une surface libre. Cette approche est en effet plus globale.

Cas des joints de grains superficiels

Bonnet et al. [81] proposent une solution pour calculer les champs de déplacement et de
contrainte induit par un réseau de dislocations enterrées a une distance h de la surface, de
période A, quel que soit le vecteur de Burgers b des dislocations. Ces résultats sont donnés
dans le cas ou le film et le substrat ne sont pas constitués du méme matériau. Dans notre cas
nous ne nous intéressons qu’aux joints de grains Si/Si. Ce cas particulier nous a permis de
simplifier les équations générales de Bonnet et al et d’obtenir des formules analytiques

simples qui, & notre connaissance n’ont jamais été publiées dans leur totalité.

XA

h Film
1 I I I I I
<>
A x3@ X,
/ ] |

Substrat \\

Figure 44 : Presentation de la géométrie utilisée pour la modélisation des champs

v

élastiques induit par un réseau de dislocations enterrées

Sans vouloir rentrer dans les détails du raisonnement, je tiens a signaler les éléments clés, pris
en compte dans le modele de R. Bonnet. A partir de la loi de Hooke et de 1’équation
d’équilibre d’un élément de volume (div(c)=0), on obtient 1’équation différentielle classique
de I’¢lasticité, souvent appelé formule de Navier-Stock de 1’¢lasticité :
o*u, o’u
A+ 4 ki=0
Zk:{( M o ax, T o }

1
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En considérant la périodicité du probléme le long de I’axe X, les solutions de cette équation
sont décomposées en série de Fourrier. Le probléme revient alors a résoudre un systeéme de 12
fonctions inconnues, 6 pour le film et 6 pour le substrat. Les critéres de converge ¢liminent
trois variables. Il faut ensuite déterminer les conditions de continuité a I’interface entre les
deux cristaux : d’une part pour le champ de déplacement (3 équations), et d’autre part pour le
champ de contrainte (3 équations). On impose au champ de déplacement relatif dans le film
par rapport au substrat u,” — u, d’étre linéaire entre deux dislocations (pour x,=0) [82], voir
Figure 45. La continuité des forces au travers de I’interface s’exprime uniquement par la

continuité de oyy.

Enfin, la surface libre (¢ = 0 pour x; = h) impose les trois conditions supplémentaires qui

permettent finalement de résoudre le probléme.

+ -
Enx,=0 Auk Uk

o
~

X1:A -

v

X,

b

__k

2

Figure 45 : Condition imposée sur le champ de déplacement a l'interface entre les
deux cristaux. Les exposants + et — font référence au film et au substrat,
respectivement. by, est la composante du vecteur de Burgers associé aux

dislocations dans la direction x;.

Dans le cas ou le film et le substrat sont constitués du méme matériau, A. Bourret [48] a
montré que les équations se simplifient pour x,=h. Nous avons remarqué qu'en fait les
équations se simplifient pour tout point de I'espace. En introduisant des sommes des séries
entiéres suivantes, les expressions des champs ¢€lastiques (€équations 36 a 46 dans [81]) se
simplifient en expressions analytiques. Par exemple, lorsque la seule composante non nulle du
vecteur de Burgers est by, le champ de déplacement u; suivant X; est donnée par la formule

suivante :

1
u(x1,X0) = m.{ b [ (1-2v).ce.i(X1]Xa]) - [Xal.ceo( X1,/ Xa]) — (1-2v).ce.,(X1,2H-X,)

— [2(1-2v). HXo].ceg(X1,2H-X,) + 2H.(H-X5).ce: (X1,2H-X,) | }

75



ou : X, = 2TZXi , H= %, et les fonctions ce; sont données en ANNEXE 1.

Les expressions du champ déplacement sont données en ANNEXE 1 dans le cas général (b

quelconque).

On peut noter que I’influence de la surface apparait a travers les termes en (X1,2H-X2),
termes que I’on peut séparer en deux groupes. On retrouve des termes qui sont identiques a

ceux en (X, |X5|) en remplacant |X;| par 2H-X; : ¢’est simplement le champ de déformation
( p p p p

induit par le réseau de dislocations images. Les termes supplémentaires en (X1,2H-X2)

permettent d’éliminer le champ de contrainte a la surface du film résultant d’interaction
(termes croisés) entre le réseau réel de dislocations et le réseau de dislocations images.

De plus, que lorsque I’épaisseur du film tend vers I’infini, toutes les fonctions de variables
(X1, 2H-X;) tendent vers 0, et on retrouve alors les expressions du champ de contrainte
données par Hirth et Lothe. Par exemple, lorsque b = b, et b; = by = 0, ’expression de G;; se

simplifie pour donner :

__—pb sin(X, ).[cos(X, )- cosh(X, )+ X,.sinh(X, )]
2A(1-v) (cosh(X,) - cos(X,))’

O11

111.1.5 Simulation des champs de déplacement

Ces équations ont ¢t¢ implémentées dans MatLab afin de calculer les champs de déplacement
induit par un réseau de dislocation simple. Sur la Figure 46, on peut observer le champ de
déplacement induit un réseau de dislocation de flexion pure : le vecteur de Burgers de chaque

dislocation est b =(ag; / 2).X,. La période A est de 40 nm, et 1’épaisseur du film (h) de 10 nm.
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Figure 46 : Simulation du champ de déplacement induit par un réseau de

dislocation telles que b =(as; / 2).X; et | = 1.X3 (Echelle en m).

Il est intéressant d’étudier 1’influence de I’épaisseur du film sur le champ de déplacement en
surface de 1’échantillon. En effet, la décroissance du champ de déplacement est exponentielle

en fonction de h pour une période donnée. Le parameétre le plus pertinent est donc le rapport

% . Sur la Figure 47, on peut visualiser le logarithme de la déformation maximale de la maille

de silicium en surface du film en fonction de% .

log(&max en surface)

Figure 47 : Comparaison de la déformation de la maille cristalline en surface du
film induit par un réseau de dislocations en fonction du rapport h/A, pour

différentes orientations du vecteur de Burgers.
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Pour étre sensible au réseau enterré de dislocations a la surface du film il faut chercher a se
.. h ..
placer dans des conditions telles que X< 0,5. De plus, on peut noter que lorsque le joint de

grains est composé¢ de dislocations purement coin (b3=0), le champ de déformation est
sensiblement supérieur a celui généré par un réseau de dislocation vis (b;=b,=0).

Cette modélisation du champ déplacement a été utilisée par C.T. Forwood et Al. [83] pour
simuler des clichés expérimentaux réalisés en mode deux ondes, en vue plane. Ils obtiennent

une trés bonne adéquation entre la théorie et I’expérience.

Cas particulier des joints de grains a fort angle de torsion et de faible flexion

Ce type de joint de grains correspondra a la plupart des collages réalisés dans cette étude.

Considérons donc un film de Si de 10 nm d’épaisseur (h = 10nm) collé dur un substrat de Si
avec une désorientation composée d’un angle de torsion ¥ de 20°, et d’un angle de flexion ®
de 0,38°. D’aprés la formule de Frank, les deux réseaux de dislocations auront une période
A= 11nmet A, .= 40 nm. Dans ce cas le champ de déformation en surface sera

mixte
essentiellement dominé par I’influence du réseau de dislocations de flexion. En effet le

rapport de I’épaisseur sur la période du réseau de dislocation donne h/A_. .=0,25 et

mixte

h/A =9, donc la contribution du réseau de dislocation vis au champ de déplacement en

surface de I’échantillon est infinitésimale (de ’ordre de 10%* nm d’aprés les calculs !). M.
Nielsen et al. [84] ont déterminé par des mesures de diffraction de rayons X que le champ de
contrainte d’un réseau carré de dislocations vis ne se propage pas au-dela de 0,8 nm pour une
période inférieur ou égale a 2,7 nm. Nous pouvons donc considérer que la déformation induite
par un tel joint de grains est équivalente a celle produite par le méme réseau de dislocation de
flexion dés qu’on se place a une distance supérieure a 1 nm.

D’apres le résultat de ces simulations, le champ de déformation a la surface du film atteint
une valeur maximale de 12%. Cette valeur importante est susceptible de modifier les
propriétés physiques de la surface, et en particulier d’induire une croissance localisée du

germanium. Nous reviendrons en détail sur ces phénomeénes dans le Chapitre IV.
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111.1.6 Conclusion

Nous avons vu qu’un réseau de dislocations enterrées crée un champ de déformation,
conservant la périodicité du réseau, et qui décroit exponentiellement lorsqu’on s’¢loigne du
plan du joint de grains. La longueur caractéristique de 1’atténuation du champ de déplacement
est le rapport entre 1’épaisseur du film sur la période du réseau h/A. Afin de n’étre sensible
uniquement qu’a I’influence du réseau linéaire de dislocations de flexion, il suffit se placer

dans des conditions telles que h/A ;, >>h/A Nous allons voir que tel est le cas pour les

mixte *
joints de grains Si/Si, réalisés par collage moléculaire, avec un fort angle de torsion et un

faible angle de flexion.
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I11.2 Réalisation et caractérisations des joints de grains Si/Si

111.2.1 Le collage Moléculaire

Le but du collage est de réaliser un joint de grains enterrés suffisamment proche de la surface
afin d’induire 1’auto-organisation de nanostructures déposées en surface [48, 85]. Les
principales contraintes a respecter sont les suivantes. Tout d’abord, le joint de grains entre les
deux cristaux doit étre de taille suffisante, et couvrir si possible toute la surface du substrat de
silicium. De plus, il faut que les dislocations de ce joint de grains soient bien périodiques avec
un ordre a longue distance. Enfin, le joint de grains doit étre proche de la surface libre du

substrat pour que ses champs ¢élastiques puissent influencer la croissance d’ilots.

Le collage moléculaire est initié par simple pression de deux surfaces de Si(001) hydrophobes
et plates, ce qui forme un collage faible induit par des interactions de Van Der Waals entre les
deux surfaces mises en contact [86]. Le recuit a haute température de ce collage permet de

souder les deux cristaux, en formant des liaisons Si-Si entre les deux cristaux.

La faisabilit¢ d’un joint de grains a grande échelle a ét¢ démontrée (entre autres) par
M. Benamara [87]. D’aprés cette étude, le collage hydrophobe Si/Si, c’est a dire sans couche
interfaciale de SiO,, est possible avec des plaques jusqu’a 100 mm de diamétre. L étude de
I’interface par microscopie électronique a transmission (MET) a montré que I’interface était
constituée de deux types de réseaux de dislocations [88] :

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

les deux cristaux (angle torsion) ;
—un ensemble de dislocations mixtes qui provient de la désorientation hors du plan des

deux cristaux (angle de flexion).

De plus, les travaux de M. Benamara et ceux plus récents de K. Rousseau et J-L. Rouviére
[89] confirment la présence de précipités de SiO, a I’interface de collage pour des angles de
torsion supérieur a 6,7°. Pour M. Benamara, la formation de ces précipités correspond

essentiellement a un piégeage au niveau du joint de grains de 1’oxygeéne dissous en volume.
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111.2.2 Réalisation des joints de grains superficiel Si/Si

Les substrats ont été réalisés au sein du Laboratoire de Transfert des Films et Circuits (CEA
Grenoble - LETI - DTS) en étroite collaboration avec F. Fournel qui a récemment développé
les techniques du collage hydrophobe Si/Si [90].

Les collages sont réalisés sur des plaquettes de silicium de 100 mm de diamétre. En dehors
des contraintes de planéité et de propreté des surfaces, inhérentes aux techniques de collage
moléculaire, la difficulté de la création des réseaux de dislocations réside dans le collage d’un
film mince monocristallin et dans le controle des angles de désorientation. En effet, la
périodicité des réseaux de dislocations est directement liée aux angles de désorientation par la
formule de Frank. Afin d’obtenir une interface de collage proche d’une surface libre, il faut
réussir a coller un film mince de Si sur un substrat de Si. Pour cela, au lieu de réaliser un
collage moléculaire entre deux substrats massifs de Si, I’'un des deux cristaux est remplacé par
une plaquette de SOI’. L’épaisseur du film de Si du SOI est cartographiée sur ’ensemble du
substrat avant collage par ellipsométrie. Juste avant de mettre en contact les deux substrats,
ceux-ci sont plongés dans une solution de HF pendant quelques secondes de facon a
désoxyder et rendre hydrophobe leur surface [91].

Mise en contact des

surfaces hydrophobes Recuit Haute

Température Retrait du substrat ] )
) du SOI Désoxydation et
SOI ?02 Amincissement final
i

S s A s Rl s Rl

Figure 48 : Etape successives de réalisation des substrats

Afin de contrdler les angles de désorientation entre le film et le substrat lors du collage, la
méthode la plus simple consiste a mesurer la désorientation entre les deux substrats en
utilisant les méplats de ces substrats comme axes de repere. Pour tous les collages réalisés

dans cette étude, les angles de torsion seront contrdlés de cette maniere.

3 SOI: Abréviation de « Silicon On Isulator », c’est un substrat constitué d’un film superficiel de Si
monocristallin, d’une épaisseur standard de 200 nm pour les plaques de 100 mm diamétre, collé sur une couche

d’isolant (SiOy).
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Un des paramétres les plus importants pour réussir un bon collage est la propreté de la
surface. En effet la moindre particule induit un défaut de collage macroscopique. Par exemple
une particule de 0.5 um, piégée entre les deux plaques lors de la mise en contact, induit un

défaut de 2.5 mm sur I’interface de collage [92], comme on peut le voir sur la Figure 49.

_ éfaut de collage
Front de I’onde de par une particule

collage

(b)

Figure 49 : Photographies réalisées avec une caméra infrarouge, en transmission
de deux collages moléculaires. (a) le contraste sombre correspond a la limite de la
zone d’adhésion moléculaire. (b) Frange d’égale épaisseur autour d’un défaut de

collage induit par une particule piégée entre les deux surfaces.

Aprés le recuit de scellement a haute température (T > 1100°C), la face arriere du SOI est
retirée mécaniquement puis chimiquement, en utilisant la couche d’oxyde comme une couche
d’arrét. Le TMAH, tétraméthyl hydroxylamine, offrant une trés grande sélectivité entre
I’attaque du Si et du SiO; et vitesse d’attaque du Si importante (30 nm/min), est utilisé lors de
cette étape. La couche d’oxyde du SOI est ensuite retirée par une attaque HF.

L’épaisseur initiale du film mince de Si du SOI, typiquement de 200 nm, est trés homogene
(écart type de 2 nm sur des plaquettes de 100mm), et peut alors étre aminci jusqu’a 10 nm
d’épaisseur en moyenne, voir Figure 50. Deux techniques peuvent étre utilisées : 1’oxydation
thermique sacrificielle ou D’attaque chimique. Les critéres d’un bon amincissement sont
I’homogénéité sur I’ensemble de la plaque, le contrdle de 1’épaisseur finale, et une rugosité

finale du film mince faible.
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Figure 50 : Cartographie de [’épaisseur initiale du film superficiel d’un substrat
SOI. L’épaisseur moyenne de Si est de 237 nm, avec une variation maximale de 10

nm.

L’oxydation thermique sacrificielle respecte ces trois criteres [90]. Cette technique consiste a
oxyder le film mince dans un four, en contrélant 1’épaisseur du film d’oxyde formé. Le ratio
de volume entre une maille de Si oxydée et une maille de Si non oxydée vaut environ 2,17. La
quantité restante de film de Si se déduit donc de la mesure de I’épaisseur de SiO, formé avec
une précision d’environ + 1 nm.

L’homogénéité de cet amincissement est bonne (écart de 5 nm sur une plaque de 100 mm de
diametre), ce qui permet de conserver 1’homogénéité du SOI de départ. L’interface Si/Si0;
pour un oxyde thermique a la propriété d’étre tres lisse, si la surface initiale n’est pas trop
rugueuse. Le seul inconvénient de cette technique est la température de la réaction : en effet,
les joints de grains d’interface sont instables a haute température [56] (nous reviendrons plus
en détail sur ce probléme dans le Chapitre IV). C’est pourquoi cette voie d’oxydation
thermique sacrificielle a été remplacée par une voie chimique. Le but a été de mettre en place
un procédé d’amincissement a température ambiante et ainsi ne pas modifier la structure de
I’interface de collage par traitement thermique.

Une solution SC1 (pour standard cleaning, NH'y /OH /H,0,/H,0) permet d’obtenir une
attaque du Si tres lente (0.3 nm/min) et homogene [93, 94]. La précision sur I’épaisseur finale,
a ¢été controlée sur un échantillon SOI témoin. Les résultats de cette étude se sont avérés
satisfaisant. Cette méthode n’augmente que trés faiblement la rugosité initiale : la rugosité de
la surface atteint une valeur typique de 0,26 nm RMS aprées 1’amincissement (voir Figure 51),

par rapport a la rugosité initiale de 0,01 nm RMS.
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Figure 51 Image AFM de la surface des échantillons aprés un amincissement

chimique SC1 de 200 nm. La rugosité RMS est de 0.26 nm.

Tous les substrats préparés pour cette thése ont ét¢ amincis chimiquement pour garantir la

stabilité du joint de grains a I’interface de collage durant cette étape technologique.

111.2.3 Collages réalisés

Durant ma thése, j’ai réalisé différents joints de grains par collage moléculaire, afin d’étudier

I’influence des différents parameétres (angle de torsion, angle de flexion, orientation du miscut

entre les deux plaques, épaisseur du film, ...) sur 1’auto-organisation de nanostructures de

germanium. Je présenterai dans ce mémoire les résultats obtenus sur 5 plaques différentes,

notées C1 a C4.

Nom

CI
C2
C3
c4

Angle de

torsion
Y=20°
Y=25°
Y=20°

Y=2,2°

Angle de

flexion
©=0,39°
0=0,34°
0=0,44°

0=0,15°

Période du réseau de

dislocations de flexion

39 nm
44 nm
35 nm

110 nm

Epaisseur moyenne

du film

10 nm
10 nm

104 70 nm

20 nm

Direction du miscut

8° de [110] du film
5° de [100] du film
3° de [110] du film

15° de [110] du film

Tableau 1 : Caractéristiques, obtenues par MET, des joints de grains réalisés par

collage moléculaire.
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Les principaux résultats ont été obtenus sur les plaques présentant un fort angle de torsion (20
ou 25°). La plaque C4 a été réalisée avec un angle de torsion relativement faible (2,2°), pour

des raisons qui seront présentées dans le Chapitre I'V.

Nous allons voir dans le paragraphe suivant comment les caractéristiques géométriques (voir

Tableau 1) des joints de grains ont ét¢ déterminées expérimentalement.
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I11.3 Caractérisation des joints de grains

La microscopie électronique en transmission, en vue plane, m’a permis de déterminer les
caractéristiques (angles de torsion et de flexion) de tous joints de grains réalisés par collages
moléculaires. Tout d’abord, les images du réseau carré de dislocations vis ou 1’analyse du
cliché de diffraction électronique, selon les cas, nous donne une mesure directe de I’angle de
torsion entre le film et le substrat. Ensuite, les images du joint de grains nous réveleront les
caractéristiques du réseau de dislocation de flexion, a savoir la période et 1’orientation des
lignes de dislocation dans le plan de I’interface. Enfin une analyse plus fine nous permettra de
déterminer de maniere qualitative les champs de déformation dans la couche est le substrat.

Par ailleurs, nous avons pu confirmer les paramétres issus des observations en microscopie
¢lectronique par une série de mesures de diffraction de rayons X, menée sur I’instrument

SUV de la ligne frangaise BM32 a ’ESRF, a Grenoble.

111.3.1 Angle de torsion

Lorsque 1’angle de torsion est relativement faible, il est possible de visualiser directement, par
microscopie électronique a transmission (MET) en vue plane, le réseau carré de dislocations
vis. Grace a la formule de Frank (voir III.1.3) vérifiée expérimentalement par plusieurs études
[95], on peut donc remonter a la désorientation de torsion entre le film et le substrat. Sur la
Figure 52, on mesure une période de 10 nm, ce qui correspond a un angle de torsion de
W=2.2°. On observe également sur cette image l’interaction entre les dislocations vis et les
dislocations de flexion : le décalage d’une demie période du réseau carré des dislocations vis

est bien visible.
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Dislocation de
flexion

Réseau carré de
dislocations vis

Figure 52 : Image MET en vue plane du substrat C4. La période des dislocations
vis est de 10 nm, ce qui correspond a une désorientation de torsion Y=2.2° d’aprés

la formule de Frank.

D’aprés K. Rousseau [95], a partir d’un angle de torsion supérieur a 7°, il devient impossible
de distinguer les dislocations vis par une image MET conventionnelle en vue plane. Dans un
tel cas, le cliché de diffraction électronique donne alors une mesure directe de la torsion entre
les deux cristaux. Le cliché de diffraction électronique, Figure 53, est obtenu dans I’azimut
[001], a partir du substrat noté C/. On peut facilement indexer deux réseaux carrés de taches
de diffraction [96] tournés 1’un par rapport a l’autre d’un angle 20° £ 0,5°. Cet angle
correspond a 1’angle de torsion visé lors du collage moléculaire (20°). Compte tenu de la
faible épaisseur du film (10 nm), on attribue le réseau de diffraction le moins intense au

réseau du film.

Faisceau diffracté par les | - Faisceau diffracté par les
plans (2 20) du film ' plans (220) du substrat

| Faisceau diffracté par les

Faisceau diffracté par les —| plans (220) du film

plans (2 20) du substrat

— Faisceau diffracté par les

Faisceau transmis — | plans (400) du substrat
\

(001)

Faisceau diffracté par les
plans (400) du film

Figure 53 : Cliché de diffraction électronique du substrat C1 : 'angle de torsion
est de 20° £ 0.5°
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De plus, on observe sur le cliché de diffraction (Figure 53), des taches satellites autour de
chaque tache de diffraction donnée par la loi de Bragg pour chaque cristal. Ces taches
satellites résultent de phénomeénes de double diffraction entre les deux cristaux (film -
substrat) [97]. En effet, en considérant par exemple la réflexion (220) pour le film gao et
pour le substrat gzzos, les sommes vectorielles gzzos - gzzoF permettent de retrouver les quatre

premicres taches satellites autour du faisceau transmis qui ont pour module :

. L
Q=1 9220° - Q220" || = 2.2220.8in(P/2) = sin(¥/2)
ag; \/E

Sur le cliché de diffraction électronique on devrait aussi observer des taches de diffraction
induites par le réseau de dislocations de torsion. Géométriquement, 1’angle de torsion devrait
induire un réseau carré de dislocations vis, dans le plan de I’interface, d’une période A , =
1,1 nm. Dans ’espace réciproque, cette grille de dislocations vis devrait se transformer en un

réseau carré de tiges perpendiculaires au plan de I’interface et de période p :

p=1A, =

4
vis aSi \/5

Comme les dislocations vis sont alignées sur la direction moyenne entre la direction [110] du

sin(‘P/2)

film et celle du substrat, on devrait donc avoir une tache supplémentaire entre la réflexion
(220) du film et celle du substrat. En MET (Figure 53), cette tache n’a pas été observée. On
peut expliquer ce phénomene par des imperfections de I’ordre a I’échelle atomique de la
structure de ’interface. En effet, des simulations [98] ont montrées que, pour de forts angles

de torsion, les joints de grains n’avaient pas de structure périodique de faible énergie.
La rotation entre les deux cristaux peut étre aussi visualisée par les images MET de haute

résolution en vue plane. La Figure 54 révele un réseau carré de franges de Moiré, dans les

directions [110] moyennes entre les directions [110] du film et celles du substrat.
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Figure 54 : Images MET haute résolution en vue plane réalisées sur un échantillon
issu de la plaque CI (V¥=20°) dans l’axe de zone (001).L’image (a) révéle un
réseau carré de période de 0.5 nm correspond a des franges de Moiré entre les

deux cristaux. Sur I’image (b) on voit les positions atomiques.

La formation de franges de Moiré est due au phénoméne de double diffraction : il a pour
résultat de faire apparaitre des batonnets supplémentaires proches de ’origine du réseau
réciproque. Sur la Figure 54, on mesure une période des franges de Moiré de 0,5 nm, ce qui

correspond bien a un angle de torsion de 20°.

Les mémes investigations ont ¢té réalisées pour 1’ensemble de plaques utilisées dans le cadre
de ce travail de these. L’ensemble de résultats concernant les plaques de C/ a C4 est regroupé
dans le Tableau 1. Notons que la précision sur les mesures de 1’angle de torsion est
directement liée a la qualité¢ du cliché de diffraction €lectronique. On considére que 1’erreur
est de = 0,5°.

Les résultats de mesures par MET ont été confirmés par les mesures de diffraction de rayons
X en incidence rasante pour les joints de grains des plaques C/ et C2. Un balayage angulaire

de I’angle , autour du pic de Bragg (220) donne une mesure directe de I’angle de torsion.
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Figure 55 : balayage en w entre les pics de Bragg (220) du substrat et (220) du
film, réalisé sur le substrat C2. L’ angle de torsion entre le film et le substrat est de

24.4°.

Sur la Figure 55, on peut voir les résultats de la mesure effectuée sur la plaque C2, autour des
pics de Bragg (220) du substrat et du film : ils sont séparés d’un angle de 24,4°+ 0,01°. La
méme mesure sur la plaque C/ nous donne un angle de torsion de 19,8°+0,01°. Les mesures
obtenues par MET sont de 25° et de 20° pour les plaques C/ et C2, respectivement. Les deux

méthodes de mesure sont donc en parfait accord, compte tenue de leur précision respective.

111.3.2 Angle de Flexion

Pour tous les collages réalisés, 1’angle de flexion est faible, inférieur a 1°. Par conséquent, les
clichés de diffraction électronique ne permettent pas de déterminer cette composante de
désorientation entre les deux cristaux. Par contre les images obtenues par MET en vue plane
nous permettent de visualiser les lignes de dislocation de flexion dans le plan de I’interface, et
donc de mesurer leur orientation et la période de ce réseau. Grace a la formule de Frank, et en
considérant que la composante normale au plan de Dl’interface du vecteur de Burgers de
chaque dislocation de flexion vaut agi/2, on obtient indirectement la valeur de I’angle de

flexion ©®.
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Pour le substrat C/, la Figure 56 nous indique que les dislocations sont distantes de 39 nm.

De plus, une calibration des directions cristallines sur les images obtenues en vue plane, par
rapport au cliché de diffraction électronique, présentée dans PANNEXE 2, a permis de
déterminer 1’orientation des lignes de dislocation. Sur la Figure 56, on peut ainsi déterminer
que les dislocations de flexion sont orientées a 12° de la direction [110] du film, et a 8° de la

direction [110] du substrat.

Direction des lignes
de dislocation

Figure 56 : Image en vue plane, dans [’azimut [001], du substrat C1.

Pour les différents joints de grains étudiés, les caractéristiques du réseau de dislocations de
flexion ont été¢ déterminées par cette méthode, et les résultats sont rassemblés dans le

Tableau 1.

Pour déterminer avec plus de précision, voir confirmer, la période et 1’orientation des
dislocations de flexion nous avons fait appel a la diffraction de rayons X a I’ESRF (ligne BM
32 station SUV), en réalisant une cartographie de 1’espace réciproque autour d’un pic de
Bragg du film ou du substrat. Le but a été de voir le réseau linéaire de dislocations contenues
dans le plan de I’interface qui doit former dans I’espace réciproque un réseau linéaire de tiges
de troncature normales au plan {hkO0}.

La Figure 57 correspond a une cartographie de 1’espace réciproque autour du pic de Bragg
(400) du film du collage C2. Dans nos conditions expérimentales, la fonction de résolution
¢tait relativement étendue. Lorsqu’on réalise une cartographie dans 1’espace réciproque autour
d’un pic de diffraction relativement ponctuel, on obtient donc 1’image de la projection de la

fonction de résolution dans le plan de mesure (1 = 0). On mesure sur la Figure 57 que la
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fonction de résolution fait un angle de 25° par rapport a I’axe k, ce qui correspond bien a
I’angle de Bragg pour le pic (400), comme nous 1’avons évoqué au paragraphe 11.4.2,

Sur la Figure 57, nous pouvons voir le pic de Bragg entouré par six pics satellites. La distance
entre ces pics correspond a I’inverse de la période du réseau de dislocations de flexion : 46,4
nm. La direction d’alignement des pics satellites, en pointillés rouge sur la figure, indique la
direction des dislocations : 32,4° par rapport a la direction [010] du substrat, soit un angle de
8° par rapport a la direction [100] du film. L allongement des pics est uniquement li¢ a la

position de la fonction de résolution.

jn des dislocations de flexion

25°

397 398 399 4 4.01 402 403

h

Figure 57 : Cartographie de [’espace réciproque autour du pic (400) du film, en
fonction des indices (h,k), réalisé sur la plaque C2. La période des dislocations est
de 46,4 nm, et les lignes de dislocation font un angle de 32,3° avec la direction

[100] du film.

Pour améliorer la précision des mesures, on aura intérét a se placer dans des conditions ou la
fonction de résolution soit le plus proche possible de la perpendiculaire a la direction de la
flexion. Pour cela, il est utile de représenter, sur le méme schéma, les pics de Bragg, la
direction des pics satellites, et la position de la fonction de résolution, comme sur la Figure

58.
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Figure 58 : Schéma de ’espace réciproque pour la plaque C2, faisant apparaitre
les pics de Bragg du substrat (en noir) et du film (en bleu), les pics satellites induit
par la diffraction sur le réseau de dislocations de flexion, et la position de la
fonction de résolution pour chaque pic de Bragg (en vert clair). Les indices F et S

font référence au film et au substrat, respectivement.

Des caractérisations similaires on été menées sur la plaque C/. On a pu ainsi mesurer un
angle de torsion de 19,6°. Le réseau de dislocations de flexion a une période de 39,5 nm et les
lignes de dislocation font un angle de 31,1 ° avec la direction [010] du substrat, ce qui
correspond a un angle 11,5° avec la direction [110] du film. La Figure 59 présente une portion
de la cartographie du pic (22 0) du substrat, choisi en raison de I’orientation de la fonction de

résolution du détecteur par rapport a I’orientation des dislocations.

En résumé, les résultats de la diffraction de rayons X confirment ceux obtenus par MET.
Outre la précision accrue sur les mesures de 1’angle de torsion, de la période et de
I’orientation du réseau de dislocations de flexion, la diffraction nous indique que le champ de
déformation induit par les dislocations de flexion est parfaitement périodique. On peut en
déduire que le champ de déformation de chaque dislocation de flexion est identique. En effet,
comme nous 1’avons vu au paragraphe II1.1.3 (page 67), I’interaction entre les dislocations vis
et une dislocation de flexion induit une modification du vecteur de Burgers de cette derniére a
chaque noeud avec une dislocation vis : la composante dans le plan de I’interface (by) change

tandis que la composante hors du plan (b)) est conservée.
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Figure 59 : Cartographie de [’espace réciproque autour du pic (250) du substrat,
en fonction des indices (h,k), réalisé sur la plaque CI. La période des dislocations
est de 39,5 nm, et les lignes de dislocation font un angle de 31,1° avec la direction

[010] du substrat.

Compte tenu de 1’angle de torsion élevé, la périodicité du réseau de dislocations vis est de
I’ordre du nanométre. On peut donc supposer que la contribution de la composante by de la
dislocation de flexion sur le champ de déformation ne sera sensible qu’a une distance de
I’interface également de 1’ordre du nanométre, et sera donc noyée dans le champ de
déformation induit par les dislocations vis. Par conséquent, le champ de déformation a longue
distance est induit principalement par la composante b; du vecteur de Burgers des
dislocations de flexion. Ainsi, le champ de déformation a longue distance induit par chaque
dislocation est identique.

Nous considérerons donc par la suite que le champ de déformation a longue distance résulte
d’un réseau de dislocations parall¢les ayant un vecteur de Burgers paralléle a la direction
[001]. Cette approximation sera utilisée dans les simulations des champs de déplacement dans
le film, au paragraphe IV.1.4. Cependant, des analyses complémentaires seraient nécessaires

pour déterminer le vecteur de Burgers de ces dislocations a 1’échelle atomique.
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111.3.3 Champ de déformation

Le champ de déformation induit par les dislocations de flexion peut étre visualis¢ par MET
sur des vues en coupe (Figure 60) ainsi que sur des vue planes (Figure 61 et Figure 62). Sur
les vues en coupe, 1’analyse est uniquement qualitative compte tenue des phénomenes de
relaxation de lame mince, induit par la faible épaisseur de 1’échantillon lors de 1’observation
(~ 100 nm). Le plus intéressant sur les clichés de la Figure 60 est de visualiser la propagation

du champ de déformation, aussi bien dans le film que dans le substrat. Sur I’image Figure 60

(b), on note que la surface est bien affectée par le champ de déformation.

Contraste induit par le champ de
déformation de dislocations de flexion

Figure 60 : Image MET en coupe de la plaque C3, dans [’axe de zone [110] (a) du
film et (b) du substrat.

Afin de chercher a caractériser le champ de déformation induit par chaque dislocation, nous
avons tenté d'éteindre le contraste des dislocations d'interface. Pour cela, nous avons réalisé
des clichés en mode deux ondes en prenant les quatre types de taches diffractées les plus
proches du faisceau transmis (direction [001]), c'est a dire en prenant les taches (400), (040),
(220) et (22 0). Ces clichés ont été réalisés pour la plaque C2 dans le substrat (Figure 61), et
dans le film (Figure 62).
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Figure 61 : Images MET en conditions deux ondes approchées, en champ sombre,
de la plaque C2, en excitant différents g du substrat. (a) g = (400), (b) g = (04 0),
(c)g=(220), (d) g =(220). En insert, les clichés de diffraction associés.

200 nm 200 nm

200 nm .
o JEl L 200 nm

(d)

Figure 62 : Images MET en conditions deux ondes approchées, en champ sombre,

du substrats C2, en excitant différents g du film. (a) g = (§ 20), (b) g = (220), (¢) g
= (400), (d) g = (040). En insert, les clichés de diffraction associés.
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Il est intéressant de noter que, en particulier sur la Figure 61, des franges d'égale épaisseur
sont visibles en utilisant les g du substrat alors quelles sont absentes lorsque les g du film sont
pris pour former I'image. Ceci s'explique du fait que le substrat a une épaisseur variable sur
1'échantillon (1’échantillon n'a pas une épaisseur constante) alors que le film en surface, qui n'a
pas ¢été¢ aminci lors de la préparation de la vue plane, a une épaisseur constante sur tout
I'échantillon. Cette constatation nous permet de vérifier expérimentalement que c'est le bien le
cristal du substrat (Figure 61) ou le cristal du film (Figure 62) qui donne le contraste des
images.

Sur les clichés Figure 61 (d) et Figure 62(d) le contraste induit par les dislocations de flexion
est presque nul. Rappelons que la condition d’extinction d’un défaut cristallin est g.u = 0, ou
u est le champ de déformation du cristal (voir Figure 63). Les vecteurs ¢ utilisés sur les Figure
61 et Figure 62 n'ont aucune composante selon la direction [001]. Par conséquence, aucune
information ne peut étre obtenue sur la composante u, du champ de déformation paralléle a la
direction [001] du cristal. Comme les contrastes deviennent tres faibles lorsque le vecteur ¢
est proche de la direction des dislocations on peut déduire que la composante us du champ de
déformation est trés faible. On peut donc en conclure que les contrastes des dislocations de
flexion observés sur 1’ensemble de ces clichés sont dus essentiellement au champ de

déformation dans la direction perpendiculaire aux lignes des dislocations.

k
ks 1
/' Direction des dislocations
040 / de ﬂexion
( )S (040)1: //
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(-220)¢ /
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7 ® 220)
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Figure 63 : Représentation schématique des taches principales de diffraction dans
l’espace réciproque (en noir pour le substrat et en bleu pour le film), et de la

direction des dislocations (en rouge), correspondant au substrat C2 (¥=25°).
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Des analyses identiques on ét¢ menées sur le substrat C/ (voir Figure 64) et donnent des
résultats analogues. Dans ce cas, les familles de plans les moins déformés sont les plans (220)

pour le film et pour le substrat.
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Figure 64 : Images MET en conditions deux ondes approchées, en champ sombre,

du substrats ClI, pour (a) g = (250) et (b) 9 = (220) ; en insert, les clichés de

diffraction associés. (c) : Représentation schématique de [’espace réciproque.

Il est important de commenter les résultats obtenus. Cette méthode de caractérisation de MET
en mode « deux ondes » ne permet pas d’obtenir des informations quantitatives ni sur le
champ de déformation ni sur le caractere atomistique des dislocations d'interface. Ces
résultats indiquent seulement que la composante vis des dislocations de flexion ne produit pas
de champ de déformation sensible a longue distance. A I'échelle atomique, il se peut trés bien
que les dislocations ¢lémentaires soient des dislocations mixtes a 60° ayant une composante
vis. Des analyses de MET complémentaires en condition dites de « faisceau faible » (weak

beam) permettraient d’apporter des réponses plus précises.

Nous venons de caractériser les différents réseaux de dislocations qui constituent les joints de
grains Si/Si obtenus par collage moléculaire. Nous allons maintenant nous intéresser a un
autre phénomene qui engendre des défauts dans les réseaux de dislocations : la formation de

précipités de SiO», lors du recuit de scellement.
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111.3.4 Précipités de SiO,

Plusieurs études antérieures rapportent la formation de précipité de SiO, a I’interface de
collage, pour des angles de torsion importants. Les précipités de SiO, sont des défauts
ponctuels faciles a observer par MET en vue plane (voir Figure 65 (a)). D’apres J.L. Rouvicre
et al. [89] I’angle critique pour la formation des précipités se situe entre 6 et 7°. M. Benamara
[87] a étudié la concentration de ces précipités sur des collages réalisés dans les mémes
conditions (préparation des surface avant collage et température de recuit 1100°C) en utilisant
d’un part des substrats de Si CZ (substrat issus d’un tirage réalisé par la méthode Czochralski)
et d’autre part des substrats FZ (tirage réalisé en fusion de zone), dont les concentrations en
oxygene résiduel sont de 10" atomes cm™ et 10" atomes cm™, respectivement. Il a constaté
une diminution de la concentration des précipités pour les substrats FZ. Ce résultat nous
indique que I’interface joue un réle de piége pour I’oxygene dissout dans la matrice de Si.

Plus récemment, K. Rousseau a étudi¢ par MET la densité de précipités de SiO, pour des
collages moléculaires ayant subit différents traitements thermiques: la température de
scellement était soit T = 1100°C soit T > 1100°C. Ensuite le film collé était aminci par
oxydation thermique (environ 3 heures entre 850 et 950°C). Elle constate que la densité de

précipités diminue lorsque la température de recuit est supérieure a 1100°C.

(b)

Figure 65 : Clichés MET en vue plane, mode deux ondes en champ sombre. (a)
substrat C3 (recuit T=1100°C) : on observe la présence de précipités de SiO,. (b)
substrat C1 (recuit T>1100°C) : absence totale de précipités de SiO,.
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Dans le cadre de ma thése, pour les collages réalisés avec un fort angle de torsion (> 20°) et
un recuit de scellement a haute température (T > 1100°C), je n’ai jamais observé la présence
de précipités de SiO; dans le joint de grains. Pour comprendre ce phénomene, la plaque C3 a
été scellée a 1100°C. Dans tous les cas, le film a été aminci par oxydation chimique (SC1). La
Figure 65 illustre trés clairement que la formation des précipités de SiO; est uniquement liée
aux traitements thermiques subit par I’échantillon. Quel que soit 1’angle de torsion entre le
film et le substrat, il est possible d’éviter la formation de précipités de SiO, a I'interface de

collage en réalisant un recuit de scellement a une température supérieure a 1100°C.

I11.4 Conclusion

Nous venons de voir comment réaliser un joint de grains Si/Si, enterré quelques nanomeétres
sous la surface libre de 1’échantillon. Les techniques de préparation permettent d’obtenir une
interface trés réguliere, exempte de défaut ponctuel. Pour une forte désorientation de torsion,
on obtient un réseau de dislocations paralléles, induit par la désorientation de flexion. Le
champ de contrainte résultant conserve la méme période que le réseau. Nous allons

maintenant voir comment il peut influencer la croissance du Ge
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Chapitre 1V :

Elaboration de nanostructures ordonnées de Ge

Dans ce chapitre nous aborderons la croissance par ¢épitaxie par jets moléculaire de
germanium sur silicium. Nous dégagerons les étapes importantes : la préparation de la surface
de silicium avant le dépot de germanium, les premiers stades de croissance du germanium
(couche de mouillage), et enfin la transition Stranski-Krastanow (2D-3D). Nous passerons
rapidement en revue les méthodes usuelles relatives a I’épitaxie du silicium et du germanium
dans le cas de substrats massifs. Nous verrons en détails les particularités liées a la présence

d’un joint de grains enterré a quelques nanometres sous la surface.
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IV.1 Preparation de surface pour I’épitaxie

IV.1.1 Introduction : cas du silicium (001) massif

Le silicium est naturellement recouvert d’un oxyde dit natif, qui se forme simplement au
contact de ’oxygene de I’air (ou de 1’eau). La préparation de surface du Si pour 1’épitaxie
consiste donc a éliminer 1’oxyde superficiel, en laissant une surface de Si la plus lisse
possible, dépourvue de contamination chimique (O, C, ...) et de défauts ponctuels.

La méthode la plus couramment utilisée en EJM pour préparer du Si massif pour 1’épitaxie
consiste a effectuer un traitement thermique sous ultravide. Tout d’abord I’échantillon est
chauffé a 250°. Cette étape permet de désorber I’eau et les hydrocarbures présents en surface.
Ensuite la température de I’échantillon est progressivement portée jusqu’a 900°C. A ce
moment le SiO, superficiel s’évapore. Enfin un flash a 1100°C permet de supprimer les

défauts ponctuels et de lisser la surface.

(a) (b)

Figure 66 : Cliché RHEED dans [’azimut [110] d’une surface de Si (001) avant (a)

et apres (b) désoxydation thermique.

La diffraction d’électrons en incidence rasante (RHEED) permet de suivre in situ 1’évolution
de la cristallinité de la surface. Au départ, le clich¢ RHEED dans 1’azimut [110] présente une

reconstruction 1x1, qui correspond a la diffraction de la surface de Si a travers une tres fine
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couche d’oxyde (de I’ordre de 1 nm), voir Figure 66(a). Lorsque la surface de Si est
désoxydée, on observe une reconstruction de 2x1, Figure 66(b).

La Figure 67 montre une image de microscopie a force atomique (AFM) d’une surface de Si
(001) ainsi préparée. On observe une succession de marches monoatomiques Sa et Sg, d’une
hauteur de 1,4 A. Cette méthode est donc trés efficace pour préparer une surface de Si pour

I”épitaxie.

§
=
= B

Figure 67 : Image AFM, réalisée en mode tapping, de la surface de Si apreés

désoxydation thermique. On observe une succession de marches monoatomiques.

Si on veut éviter le traitement thermique a haute température (1100°C), I’oxyde de silicium
peut étre enlevé par une désoxydation chimique. L’acide fluorhydrique (HF) est couramment
utilisé pour désoxyder le Si. Apres le traitement HF, I’échantillon est dégazé sous ultravide,
jusqu’a une température de 750°C afin de désorber I’hydrogéne en surface.

L’inconvénient de cette méthode vient de la présence de défauts ponctuels et de la
contamination chimique de la surface. Notamment la formation de SiC est quasiment
inévitable [99]. Il est alors nécessaire de faire une couche tampon de Si de plusieurs dizaines
de nanometres avant de retrouver une qualité de surface équivalente a celle présentée Figure
67.

Une solution alternative, consiste a réaliser le traitement thermique a relativement basse
température sous un tres faible flux de Si. Cette procédure permet de désorber le SiO; a une
température de I’ordre de 750°C, en mettant a profit le fait que le SiO est plus volatile que le
Si0,. Le processus de désoxydation peut se décomposer ainsi :

Si0,®+Si® —, 2.8i0®
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Cette technique permet la préparation de surface de Si reconstruite lisse mais elle est
cependant délicate a mettre en ceuvre [100]. Il faut notamment contrdler précisément le flux
de Si : trop faible il n’est pas efficace, trop €levé il induit une croissance localisée du Si alors
que I’oxyde couvre encore en partie la surface. Par conséquent, cette méthode est peu souvent

mise en ceuvre.

Dans le cas de nos substrats, réalisés par collage moléculaire, la stabilit¢ du joint de grains
durant le traitement thermique est un parametre clé en vu de 1’épitaxie. Le choix d’une

méthode de désoxydation en dépend.

IV.1.2 Etude de la stabilité thermique du joint de grains

K. Rousseau et al. [56] ont étudié, par MET, la stabilité de différents joints de grains lors
d’une oxydation thermique du film, réalisée a une température comprise entre 850°C et
950°C. Cette étude a été réalisée pour déterminer s’il était possible d’amincir le film collé par
oxydation thermique, en conservant intact le joint de grains a l’interface de collage. Les
échantillons présentaient tous un faible angle de torsion. Cette étude, réalisée ex situ, indique
que la stabilité dépend tout d’abord du rapport de 1’épaisseur du film sur la période du réseau

de dislocations vis h/Ayis, et ensuite de la densité de dislocations de flexion.

Méthode expérimentale

Dans cette ¢tude, j’ai utilis¢é le RHEED pour déterminer in situ, au cours du traitement
thermique, la température critique de stabilit¢ du joint de grains. Cette technique est plus
rapide, plus simple que la technique de MET. Lorsque le joint de grains disparait suite au
traitement thermique, il ne reste plus qu’un cristal parfait cohérent avec le substrat de
I’échantillon. Avant d’avoir une disparition complete du joint de grains, il existe un moment
de transition ou coexiste, en surface de 1’échantillon, le cristal du film collé et le cristal du
substrat, comme schématisé sur la Figure 68. Dans ce cas I’image du RHEED est la

superposition de deux diagrammes de diffraction : celui du film et celui du substrat.
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‘7/ Film\

<—1— Substrat

(a) (b)

Figure 68 : Schéma du la rupture du joint de grains apres le traitement thermique.

(a) vue en coupe, (b) vue de dessus.

Pour les joints de grains dont 1’angle de torsion est compris entre 20 et 25° il n’est pas
possible de visualiser simultanément les deux diagrammes de diffraction. Avant le traitement
thermique, le clich¢ du RHEED nous donne la direction cristalline du film. Connaissant a
priori le décalage angulaire entre le film et le substrat, il suffit d’orienter 1’échantillon de
mani¢re a €tre en condition de diffraction sur le substrat de 1’échantillon. Dés que la
température de 1’échantillon dépasse la température critique de stabilité du joint de grains, on
observe alors dans cette direction le diagramme RHEED du substrat.

Pour la plaque C4, I’angle de torsion est de 2,2°, ce qui nous a permis observer, sur un méme

cliché¢ RHEED (Figure 69), le diagramme de diffraction du film de celui du substrat.

Diffraction

du substrat Diffraction

du film

Figure 69 : Cliché RHEED obtenue avec un échantillon de la plaque C4 (C4-1),
apres un traitement thermique a 800°C. On observe la reconstruction 2%1 du Si
désoxydé. L’image est prise dans ['azimut [110] du film, le diagramme de
diffraction du substrat (en rouge) est décalé de 2,2°.
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Une analyse par MET des échantillons ayant subit un traitement thermique a une température
supérieure a la température critique, a permis de valider cette méthode. Les images (a) et (b)
de la Figure 70 représentent des clichés de MET en vue plane, pour un échantillon issu de la
plaque C2 ainsi que de 1’échantillon C4-/, indiquant clairement des zones dépourvues de
dislocations. Sur la vue en coupe présentée Figure 70 (c), il apparait que 1’interface entre le
film et le substrat remonte vers la surf ace, sans laisser de discontinuité entre la surface

et le substrat. Le cristal du substrat s’étend donc jusqu’a la surface de I’échantillon.

Discontinuité du
joint de grains

(b)
(boite de Ge)

g

Substrat

JU T

|

Figure 70 : Image par MET en vue plane du joint de grains de la plaque (a) C2 et
(b) C4 apres un traitement thermique au-dela de la température critique de
stabilité. (c) en coupe de [’échantillon C4-1. Caracteérisations MET réalisées aprés

un dépot de Ge

Remarque :
Les observations représentées Figure 70 ont été réalisées apres le dépot de quelques
monocouches de germanium. Nous analyserons en détail la croissance du Ge dans les

paragraphes suivants.
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Influence de I’épaisseur du film sur la stabilité de joints de grains

Pour la plaque C3, le film collé a été¢ aminci successivement a différentes épaisseurs. 1l a ainsi
été possible de quantifier précisément I’influence de 1’épaisseur sur la température critique de
stabilité Tc.

Pour faire les mesures, les échantillons ont été chauffés a partir de 750°C par paliers de 10° et
d’une durée de 20 min. Les résultats obtenus sont présentés sur Figure 71. On peut distinguer
sur la courbe deux zones de comportement différent. Lorsque I’épaisseur du film est
supérieure a 40 nm, T¢ est supérieure a 1100°C et varie peu avec la température. En dessous
de 30 nm, on observe une variation linéaire de T¢ avec 1’épaisseur du film. Dans cette zone,

un écart sur 1’épaisseur de 1 nm induit une variation de Tc¢ de 1’ordre de 10°C.

1200 T T T T T T T

1150

1100 1

.
(=]
(5]
o
T
1

1000

950 - b

900 | b

850 - b

Température Critique (°C)

800 b

?’50 1 1 1 1 1 1 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80

Epaisseur du film (nm)
Figure 71 : Courbe expérimentale de la température critique de stabilité du joint

de grains pour la plaque C3 (20° de torsion et 0,44° de flexion).

Il est intéressant de noter que, dans ce cas, le point de transition entre les deux zones
correspond a la période du réseau de dislocations de flexion (35 nm). Des mesures similaires

sur d’autres joints de grains permettraient de confirmer si ce résultat peut étre généralisé.
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Le parametre prépondérant sur la stabilité des joints de grains réalisés dans cette étude est
I’épaisseur du film collé. La température critique varie de 10° par nanometre pour de faible
¢épaisseur de film (< 30 nm).

On retiendra que pour un film de 10 nm d’épaisseur la température maximale est de 830°C.
Par conséquence, il sera impossible de préparer la surface de ces échantillons en réalisant un
traitement thermique entre 850 et 900°C et un flash allant jusqu’a 1100°C. Il reste alors deux
possibilités : soit une préparation chimique soit une préparation thermique assistée par un

faible flux de Si.

IV.1.3 Préparation chimique des surfaces : Désoxydation HF

Pour désoxyder la surface de Si, nous avons exposé les échantillons aux vapeurs d’un bain de
HF a 50%, a température ambiante sous azote, dans la boite a gants de la machine d’épitaxie,
sous azote®. La décomposition de I’oxyde superficiel induite par le HF se présente ainsi :
Si0,® + 4 HF® — SiF,® +2.H,0"

A température ambiante, le SiF, est gazeux, tandis que de I’eau se condense a la surface de
I’échantillon. L’utilisation des vapeurs de HF, par rapport au traitement humide, évite la
pollution de I’échantillon avec les particules en suspension dans le HF ou flottant a la surface
du bain (hydrocarbures et autres). Apres le traitement HF, les échantillons sont introduits
directement dans la chambre d’épitaxie, et dégazés un long moment (de quelques heures a une
nuit), aux alentours de 250°C. A ce moment la surface des échantillons est passivée par des

liaisons Si-H. Pour désorber I’hydrogene, il est nécessaire de chauffer I’échantillon a 700°C.

Pour contrdler la pureté des surfaces ainsi préparées, nous avons réalis€ des mesures de
spectroscopie Auger, ce qui permet d’accéder a la composition chimique de la surface. La
spectroscopie Auger consiste a exciter le matériau grace a un faisceau d’électrons qui ionise
les couches internes des atomes et provoque 1’émission (entre autre) des électrons appelés
¢électrons Auger. L’énergie cinétique des €lectrons Auger est caractéristique de 1’atome excité
et ne dépend pas de 1’énergie des électrons incidents. Leurs énergies étant inférieur au keV, la

profondeur analysée est de quelques angstroms.

* Avant le traitement HF, les échantillons sont plongés dans un bain prolongé (supérieur a quelques heures)
d’iso-propanol. Aprés ce nettoyage de surface, les échantillons ont été dégazés dans un four annexe de la

chambre d’épitaxie, pendant 2 heures, a 250°C afin d’évaporer d’éventuels hydrocarbures résiduels.
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Nous avons fait des mesures autours des pics du silicium, de I’oxygéne, du carbone, de 1’azote
et de fluor avant et apres le traitement HF vapeur. Cette série de mesures a ét¢ menée de front
sur deux échantillons présentant des oxydes de surface différents. L’un avait un oxyde obtenu
par I’attaque chimique identique a celle utilisée pour amincir les films collés (noté SC1) ;
I’autre avait un oxyde thermique de 1,2 nm d’épaisseur (noté RTO). L’intensité des pics du Si
et du C sont présentés Figure 72. Avant le traitement HF, on n’observe aucune différence
significative entre les deux surfaces. Apreés la désoxydation par le HF et le traitement
thermique a 700°C, la présence d’oxygeéne et de fluor n’est pas décelable. Par contre, on
observe un pic de carbone, beaucoup plus intense dans le cas de I’oxyde SC1 que de 1’oxyde
RTO.

04 | Apres dégazage sous vide

Energie (eneV)

Apres HF + dégazage sous vide a 700°C

0,2
0 T T T
3 80 130 180 230 0
-0,2
< /
E}
-0,4
C
06 1 Si
0,8 1
—SC1
1 —RTO *

Energie (en eV)

Figure 72 : Spectroscopie Auger réalisée sur deux échantillons ayant un oxyde

superficiel soit thermique (RTO) soit chimique (SC1).
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Cette forte présence de carbone sur la surface présentant un oxyde chimique (SCI1), par
rapport a celle présentant un oxyde thermique, vient certainement de la qualité intrinseque de
I’oxyde superficiel. Il est évident que 1’oxyde thermique est de meilleure qualité que 1’oxyde
obtenue en solution aqueuse.

Compte tenu de cette contamination de carbone, présente a la fin de la procédure de

préparation chimique de nos échantillons, nous avons abandonné cette technique.

IV.1.4 Préparation thermique assistée par un faible flux de Si

Comme nous I’avons dit au paragraphe précédent, cette méthode de préparation de surface est
délicate a mettre en oeuvre du fait de la nécessité de controler précisément un faible flux de
Si. De plus, dans notre cas, on est amené a réaliser la désorption d’oxyde de silicium assistée
par un faible flux de Si, a une température proche de la température critique de stabilit¢ du
joint de grains.

Les échantillons ont €té dégraissés par traitement chimique avant d’étre introduit dans la
chambre d’épitaxie. Ils ont été ensuite lentement dégazés, jusqu’a atteindre une température
de 800°C. Ensuite les échantillons ont été¢ exposés a un faible flux de Si pendant 20 min.
Lorsque le flux de Si a été trop important, nous avons réalis€ une homoépitaxie de Si avant
que la surface soit entie¢rement désoxydée et nous avons obtenu en surface une forte densité de

pyramides inversées, comme I’illustre la Figure 73.
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Figure 73 : (a) Image AFM d’un échantillon issus de la plaque CI apres une
désoxydation réalisée a 800°C sous faible flux de Si. (b) : profil de la surface

suivant la ligne bleu sur (a). Les trous ont une profondeur moyenne de 1,5 nm.
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Lorsque le flux de Si a été trop faible ou bien une exposition au flux trop courte. On retrouve
alors en surface la présence de défauts ponctuels (‘pits’). On peut voir sur les deux images
AFM de la Figure 74 la présence de ces défauts ponctuels. On constate que pour I’image (a) la
hauteur des défauts est en moyenne de 1,5 nm tandis que pour I’image (b) elle n’est que de 1
nm, ce qui pourrait correspondre a des conditions de flux de Si légerement différentes durant

la désoxydation.
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Figure 74 : Images AFM des échantillons (a) Cl-1 et (b) C2-1 issus des plaques
Cl et C2, apres une désoxydation sous flux de Si a 800°C. (c) et (d) : profil de la

surface le long des lignes bleues sur (a) et (b), respectivement.

Le point a noter sur les deux images AFM de la Figure 74 est, a part la présence des défauts et

de marches aléatoires d’une hauteur voisine de 1,4 A, la structuration de la surface (une sorte
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d’ondulation périodique) qu’on peut observer. On peut méme mesurer sur ces images AFM la
période et ’orientation de cette structuration. Pour ces caractérisations AFM, les bords de
I’image sont paralléles aux directions de clivage de I’échantillon, donc parall¢les aux
directions [110] du substrat. Pour les deux échantillons, Figure 74(a) et Figure 74(b) issus des
plaques CI et C2 respectivement, on retrouve la période et ’orientation du réseau enterré de
dislocations de flexion.

Un autre paramétre intéressant est I’amplitude (Az) de ces oscillations de surface : on mesure
sur les profils Figure 74 (c) et (d) une valeur moyenne de 1,4 A, ce qui correspond a la

hauteur d’une marche monoatomique (asi/4 = 1,35A).

Pour ces deux échantillons, 1’épaisseur du film de Si était de 10 (+1) nm. Regardons
maintenant I’influence de I’épaisseur du film sur 1’état de surface a la fin de la désoxydation
thermique assistée par un faible flux de Si. Pour cela nous avons étudié, par AFM, la surface

de différents échantillons issus de la plaque C3, avec différentes épaisseurs de film.
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Figure 75 : Image AFM de la surface de I’échantillon C3-1 apres la désoxydation
de la surface par traitement thermique sous flux de Si. L épaisseur du film de Si est

de 18(x1) nm.

La Figure 75 nous permet de voir que I’amplitude des oscillations diminue quand 1’épaisseur
du film augmente. Ici le film fait 18 nm d’épaisseur, et les ondulations de surfaces sont en
moyenne de 0,8 a 1,2 nm de hauteur, donc inférieures a la hauteur d’une marche
monoatomique. Il semblerait que les ondulations de surface dont la période et la direction

cristalline sont les mémes que celle des dislocations de flexion, correspondent plutdt a une
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relaxation élastique du film, induite par le réseau enterré de dislocations de flexion, plutot
qu’a un réseau de marches atomiques.

Pour confirmer cette hypothése des mesures systématiques ont été réalisées autour des pics de
Bragg (400) et (220) du substrat et du film, pour les plaques C/ et C2, dans la direction
définie par les pics satellites, et pour des valeurs de 1 comprise entre 0,05 et 0,3. La Figure 76
donne les résultats obtenus pour la plaque C1, pour les pics de Bragg (220) du substrat Figure
76 (a) et du film Figure 76 (b).

(a) (b)

Figure 76 : Cartographie de l’espace réciproque (de la plaque C1), en fonction des
indices de Miller h et de [, autour du pic de Bragg (220) du substrat (a) et du film

(b).

Dans une approche qualitative, on s’apercoit que [D’intensit¢ des pics satellites est
sensiblement plus importante pour le film que pour le substrat. De plus la décroissance de
I’intensité le long des tiges de troncature est moindre pour le film que pour le substrat. Ceci
nous indique donc que :

- il a une forte déformation ¢€lastique dans le film, et que

- cette déformation élastique est plus importante dans le film que dans le substrat.

En utilisant le mod¢le du champ de déplacement, proposé par R. Bonnet et al. [81] et présenté
au début du Chapitre III, on peut simuler les résultats expérimentaux de diffraction de rayons
X. Nous avons vu que I’intensité diffractée est égale au module au carré de ’amplitude de

I’onde diffractée donnée par la formule (I1.4.2) :

f.z el

2

I(q) =
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L’intensité diffractée correspond donc au module au carré de la transformée de Fourrier des
positions atomiques du cristal. Par conséquent, dans le cas de nos échantillons, I’intensité
intégrée de chaque pic satellite correspond au carré de ’amplitude de chaque harmonique de
la décomposition en série de Fourrier du champ de déplacement atomique dans le cristal
considére.

Pour les calculs, ’orientation des dislocations dans le plan de l’interface a été prise en
compte. La cellule de calcul se limite a un plan vertical, d’épaisseur as;, perpendiculaire aux
lignes de dislocation. On a considéré le vecteur de Burgers des dislocations de flexion
perpendiculaire au plan de I’interface et d’une amplitude agi/2. En effet, cette valeur
correspond aux valeurs usuelles comme nous 1’avons vu au paragraphe II1.1.3. De plus, K.
Rousseau [95] a comparé, pour un méme échantillon, la valeur directe de la désorientation de
flexion obtenue par diffraction de rayon X (0,22° + 0,05°) avec la période du réseau de
dislocations de flexion observé en MET (64,6 nm). Ce résultat montre que la projection du
vecteur de Burgers des dislocations de flexion dans la direction perpendiculaire au plan de
I’interface vaut bien ag;/2. Sur la Figure 77 nous confrontons les résultats des simulations avec
les mesures de diffraction, réalisés sur la plaque C2, autour du pic de Bragg (220) du film.
Pour I’ensemble des résultats, les valeurs obtenues sont normalisées par rapport a 1’intensité

obtenue sur le pic de Bragg (2 2 0,03).
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Figure 77 : Comparaison des résultats expérimentaux de diffraction de RX (en
rouge) avec les résultats de simulation (en bleu) pour b = (as;/ 2).X,. (a) Intensité
des pics satellites autour du pic de Bragg (220) du film de la plaque C2. (b)
Décroissance du méme pic de Bragg en fonction de l'indice |, les oscillations
observées sur cette simulation sont lices a la troncature abrupte suivant

[’épaisseur du film.
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Dans ces conditions, les résultats des simulations ne sont pas trés fidéles aux résultats
expérimentaux. Cet écart est donc certainement dii a une modélisation un peu trop simpliste.
Tout d’abord, nous ne prenons pas en compte 1’influence de I’angle de torsion entre le film et

le substrat. De plus, il faudrait aussi tenir compte de la structure exacte de la dislocation de
. 1 ag T .
flexion, en considérant un vecteur de Burgers de type %<110>, ce qui impliquerait une

modélisation tridimensionnelle du systéme. Enfin, une analyse plus rigoureuse dans le cadre
de la théorie anisotrope de I'¢lasticité permettrait certainement de diminuer encore cette
erreur. Toutes ces raisons sont des pistes possibles pour tenter d’expliquer I’écart observé
entre les simulations et I’expérimentation (Figure 77).

Afin d’améliorer les résultats des simulations, nous avons introduit un parameétre ajustable
afin de modifier I’amplitude du champ de déplacement. Une étude précédente [101] a montré
la nécessité d’utiliser un tel paramétre afin d’obtenir une bonne simulation des résultats de

diffraction de rayons X, a partir du méme modéle du champ de déplacement. Dans notre cas,

pour un coefficient multiplicateur de V2 , hous avons obtenu les résultats présentés Figure 78.

" — Simulations
12} A — Expériences

5
o@F

s e
Qrz-etg

L I I L I L I I L L I
S5 S4 S-3 S-2 S-1Bragg S+1 S+2 S+3 S+4 S+5 0 02 0.4 06 08 1

(a) (b)

Figure 78 : Méme résultats que la Figure 77 avec b = (as,-/\/z) . Xa.

On observe alors une trés bonne adéquation entre les valeurs calculées et les valeurs mesurées
(Figure 78). Dans ces conditions, le mod¢le utilisé donne une trés bonne répartition du champ
de déplacement dans le plan parall¢le au plan du joint de grains, Figure 78(a). La décroissance
de I'intensité du pic de Bragg en fonction de I’indice 1, c’est-a-dire hors du plan, présentée
Figure 78(b), n’a été mesurée qu’en quelques points (croix rouge sur la figure). Nous ne

pouvons donc pas dire si les oscillations obtenues par la simulation existent dans le signal
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diffracté. Cependant, il est probable qu’une trés faible variation d’épaisseur du film sur

I’ensemble de I’échantillon suffise pour atténuer complétement ces oscillations.

On peut donc supposer que la modélisation des positions atomiques dans le film est
relativement proche de la réalité. Il est intéressant de voir les résultats des simulations a la
surface du film. Tout d’abord, analysons le champ de déplacement normal a la surface, noté
u, d’apres le formalisme du paragraphe I11.1.4. Les résultats sont présentés sur la Figure 79.
Ce champ de déplacement correspond directement au relief de la surface de 1’échantillon,

dans la direction normale aux dislocations.

w (A)

Figure 79 : Simulations du champ de déplacement, hors du plan, a la surface du
film, obtenu dans les mémes conditions que pour les résultats de la figure

précédente. Les fleches noires indiquent la position des dislocations.

On obtient par cette simulation une ondulation de la surface du film de 1,6 A d’amplitude.
Cette valeur est a comparer avec les 1,4 A mesurés a la surface de I’échantillon présenté sur la
Figure 74 (b). On observe ici aussi un assez bon accord entre les simulations et les résultats
expérimentaux. La Figure 80 donne la déformation dans le plan, en surface du film, dans la
direction perpendiculaire aux dislocations, notée .. On obtient ainsi une valeur de maximale

de cette déformation de 0,8 %.
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Figure 80 : Simulations du champ de déformation dans le plan a la surface du
film dans la direction normale aux lignes de dislocation. Les fleches noires

indiquent la position des dislocations.

Nous allons maintenant voir comment cette déformation en surface du film va influencer la

croissance de Ge

117



IV.2 Premier stade de croissance de Ge : couche de mouillage

IV.2.1 Ondulation de la couche de mouillage

Apres avoir préparé la surface des échantillons par une désoxydation thermique assistée par
un faible flux de silicium et en prenant garde a ne pas dépasser la température critique de
stabilit¢ du joint de grains, nous avons réalis¢ le dépot de quelques monocouches de
germanium. Le but a été d’étudier I’influence du réseau de dislocations sur les tout premiers
stades de croissance.

Analysons donc les résultats obtenus pour une épaisseur de Ge équivalente a 4 monocouches
(MC), soit 5,65 A.

La Figure 81 présente les caractérisations AFM réalisées sur deux échantillons issus des
plaques CI (a) et C2 (b). Aprés un dépot de 4 MC de Ge, a une température d’échantillon de
550°C, on observe la présence d’ondulations sensiblement marquées, qui reproduisent
I’orientation et la périodicit¢ du réseau enterré de dislocations de flexion. L’amplitude
moyenne de ces ondulations est 1 nm, pour les deux orientations différentes des dislocations
de flexion (voir Tableau 1). Un dépot de Ge réalisé dans les mémes conditions (4 MC a la
température de substrat de 550°C), sur un échantillon de Si massif, induit la croissance d’une

couche de mouillage parfaitement plane.
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Figure 81 : Images AFM des échantillons CI1-2 (a) et C2-2 (b) : surface aprés un
dépot de 4 MC de Ge a 550°C. Le profil des ondulations, moyenné sur [’ensemble
du rectangle bleu, est donné en (c) et (d) : on mesure pour les deux échantillons

une amplitude de 1 nm.

La périodicité des ondulations de surface, mises en €évidence par les observations AFM, a été
confirmée pour I’échantillon C/-2 par microscopie €lectronique en transmission. Lorsqu’on
se place en axe de zone sur le substrat, Figure 82 (a), on voit régulicrement espacé, le
contraste induit par les dislocations de flexion, quasiment perpendiculaire au plan de I’image,
dans le film coll¢. Dans ces conditions d’imagerie, on est dans une condition de diffraction
quelconque pour le cristal du film. On visualise alors uniquement le champ de déformation
dans le film. La Figure 82 (b) présente une image haute résolution du film (axe de zone [110]
sur le film), du méme échantillon. On peut voir les ondulations de la surface, ainsi que la
position d’une dislocation de flexion a I’interface du film et du substrat (pointée par une
fleche sur la figure). On peut déduire de cette image que les ondulations de surface sont donc

déphasées par rapport au réseau de dislocations.
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Sur les images TEM présentées sur la Figure 82, on n’arrive pas a localiser les 4 MC de Ge en
surface de 1’échantillon. Ceci n’est pas surprenant compte tenu de faible quantit¢ de Ge

déposcée.

= L e bl ¥ g

Dislocation d’interface

- - e
8 gl g Rl g g i

‘Substrat

Figure 82 : Images TEM en coupe de [’échantillon CI-2, (a) en axe de zone sur le
substrat, (b) en haute résolution sur le film ; la fleche noire pointe une dislocation

d’interface.

IV.2.2 Influence de I’épaisseur du film de Si sur la croissance de la

couche de mouillage

Lorsque I’épaisseur du film collé augmente, on retrouve, apres le dépdt de 4 MC de Ge, des
ondulations dont la période et I’orientation sont celles du réseau de dislocations de flexion
mais la hauteur des ondulations diminue. Pour un film de 10 nm d’épaisseur I’amplitude des
ondulations est de 0,14 nm avant le dép6t et de 1 nm apres. Pour un film de 30 nm d’épaisseur
elle n’est plus que de 0,01 nm avant le dépot et de 0,12 nm apres (voir Figure 83). Pour des

films plus €pais on n’observe plus aucune structuration de surface ni avant ni apres le dépot.
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Figure 83 : Image AFM de la surface de [’échantillon C3-2 (film de 30 nm
d’épaisseur) aprés un dépot de 4 MC de Ge Les ondulations de surface ont une

amplitude de 0,12 nm.

IV.2.3 Spécificité du 1°" stade de croissance de Ge

Un phénomene spécifique a la totalit¢ des échantillons issus des plaques C/ a C4 est la
formation des ondulations de surface apreés la désoxydation thermique. La formation de ces
ondulations est certainement induite par le réseau de dislocations de flexion a I’interface entre
le film coll¢ et le silicium massif. Aprés 1’amincissement chimique la surface du film est
parfaitement plate. C’est par le traitement thermique que sont formées les ondulations. Elles
présentent la méme orientation et la méme période que les dislocations de flexion. Le
mécanisme de leur formation le plus probable est la propagation du champ de contrainte des
dislocations de flexion vers la surface du film. Les ondulations se renforcent apres le dépot de
4 MC de Ge ; leur hauteur passe de 0,14 nm avant le dép6t a 1 nm apres le dépot, pour un film
de Si de 10 nm d’épaisseur. Nous pouvons émettre plusieurs hypothéses pour expliquer ce
phénomene :

- les ondulations permettent de relaxer les contraintes dans la couche de mouillage et
le Ge déposé se répartit uniformément a la surface de Si. Le renforcement des
ondulations est le résultat d’'une déformation ¢élastique, dans le film de silicium, des
contraintes générées par différence de parametre de maille entre le Ge et le Si
(Aa/asi=4 %) ;

- le champ de contrainte périodique, présent a la surface du film de Si, induit une

croissance localisée du Ge, des les premieres monocouches déposées ;
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- IDinterdiffusion du Si dans la couche de mouillage peut aussi avoir lieu et étre
influencée par le champ de contraintes périodiques.

Il n’est pas possible, vu les données expérimentales dont nous disposons, de déterminer quel

phénomene conduit a la formation des ondulations de la surface du silicium aussi bien que de

la surface de la couche de mouillage. Le phénomene prépondérant semble étre la relaxation

des contraintes due au réseau de dislocations de flexion.

Soulignons qu’il est tres difficile de caractériser 1’état de contrainte du Ge pour de si faible
quantité¢ de matiére déposée. Il en est de méme en ce qui concerne 1’interdiffusion du silicium
dans le film mince de germanium. Nous verrons dans le chapitre Conclusion Générale et

perspectives les expériences envisageables pour obtenir des renseignements pertinents.
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IV.3 Elaboration de boites de Ge ordonnées

Différentes quantités de Ge ont été déposées, au-dela de la transition 2D-3D, sur les différents
substrats, dans diverses conditions thermiques. Nous allons tout d’abord présenter 1’évolution
de la croissance en fonction du nombre de monocouches déposées, pour une température de
substrat donnée. Nous verrons dans le paragraphe suivant comment un traitement thermique

adéquat peut influencer la morphologie des nanostructures de germanium.

IV.3.1 Dépot de 6 MC de Ge a 550°C

La Figure 84 nous révele la topographie de la surface de 1’échantillon C2-3, correspondant a
un dépot de 6 MC de Ge a une température de substrat de 550°C. Sur la Figure 84 (a) nous
présentons une image AFM et sur la Figure 84 (b) une image de microscopie électronique a
balayage. Sur cet échantillon, on observe que les pyramides de Ge a base rectangulaire
forment un réseau régulier de lignes dont la période et I’orientation coincident avec celles du

réseau de dislocations enterrées.

Figure 84 : Surface de [’échantillon C2-3, apres un dépot de 6 MC de Ge a 550°,
(a) image AFM, lumxlum, et (b) image MEB, 4 umx6,5 um. On peut constater

I’homogeéncéité de [’échantillon a longue distance.
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Pour la plaque C2, les dislocations sont proches d’une des directions [100] du film. Dans ce
cas, un des cotés de la base des pyramides de Ge se trouve paralléle a la ligne de dislocation,
I’autre perpendiculaire.

Nous pouvons tenter d’expliquer de phénomeéne. Compte tenu de la géométrie, 1’état de
surface de 1’échantillon est identique par une translation parall¢le aux lignes de dislocations.
Par contre, les dislocations enterrées induisent une variation périodique du parametre de
maille a la surface du film de Si perpendiculairement aux lignes de dislocations. Par
conséquence, on observe un allongement de la base des pyramides parallelement aux
dislocations enterrées, alors que leur dimension dans la direction perpendiculaire est limitée

par la proximité de la dislocation adjacente.

En prenant en compte la topographie de la surface, a savoir des pyramides rectangulaires et
alignées, il est alors intéressant de revenir sur les observations RHEED, enregistrée juste
apres le dépot de Ge Dans 1’azimut [110], Figure 85(a), le cliché du RHEED nous permet de
conclure que la surface est trés rugueuse : plusieurs points le long des tiges de diffraction. De
plus on conserve une reconstruction de surface 2x1. Les clichés RHEED dans la direction
[110] ou [1-10] ne présentent pas de différence significative. Par contre, les observations dans
la direction [100] parall¢le aux lignes de dislocations, ou dans la direction [010] révelent des
différences tres significatives.

Dans I’azimut [100], le cliché¢ RHEED nous permet de bien visualiser la présence des facettes
{015} et {0-15}. En effet, dans cette situation, le faisceau d’électron est diffracté par la
surface (001) entre les boites de Ge, ainsi que par les facettes des pyramides, inclinées de +
11,5°. On retrouve donc sur le cliché de diffraction électronique des tiges perpendiculaires a
la surface (001), d’autres inclinées de +11,5° et de -11,5°. La Figure 85(b) présente 1’image
RHEED ainsi qu’un schéma de [’orientation du faisceau d’électron par rapport aux

nanostructures.

Dans 1’azimut [010], le cliché de diffraction observé correspond essentiellement a la
diffraction des électrons sur les facettes {015} inclinées de +11,5°. Comme les pyramides ne
sont pas infiniment longues dans la direction [100], on observe ici également les facettes
(105) et (-105), mais avec une intensité relativement faible. De plus, sur ce cliché, présenté
Figure 85(c), on observe des taches de reconstruction sur les facettes des pyramides de Ge
Entre la tige (00) et la tige (10), on dénombre 3 tiges de reconstructions, ce qui correspond

donc a une reconstruction 4.
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Figure 85 : Clichés RHEED de [’échantillon C2-3 dans les azimuts : (a) [110], (b)
[100] quasiment paralléle aux dislocations, et (c) [010].
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Contrairement a la diffraction d’électrons (RHEED), ou la profondeur de pénétration est de
quelques monocouches, la diffraction des rayons X, dont la profondeur d’analyse était de 18
nm dans notre cas, nous permet d’obtenir des informations structurales, aussi bien au niveau

des déformations présentes dans le substrat que dans le film.

Les différentes mesures de diffraction des rayons X ont été réalisées autours des pics de
Bragg (400) et (220) du film et du substrat, en se déplagant dans le plan parallelement a la
direction des lignes de dislocation, et pour différentes valeurs de 1’indice 1 de I’espace
réciproque (entre 0,03 et 0,5). Ces balayages donnent donc la décroissance, hors du plan, de

I’intensité des tiges de troncature du réseau de dislocations de flexion et du pic de Bragg.
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Figure 86 : Cartographie de I’espace réciproque autour du pic de Bragg (221) du
film avec 0,03 <1 < 0,1, pour (a) un échantillon de la plaque C2 aprés
désoxydation thermique sous flux, et (b) pour I’échantillon C2-3 (dépot de 6MC de
Ge).

Sur la Figure 86, on peut comparer la cartographie de 1’espace réciproque autour du pic de
Bragg (220) du film avant (a) et apres (b) le dépdt des 6 MC de Ge On constate que I’intensité
des pics satellites est renforcée apres le dépot de Ge Ceci pourrait correspondre au fait que le
Ge déposé s’est organisé¢ en respectant la géométrie du réseau de dislocations enterrées,

comme on I’a constaté sur ’'image AFM (Figure 84).
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Les mémes séries de mesure autour du pic de Bragg (220) du substrat, avant et apres le dépot
de Ge, révele une modification des spectres. En comparant I’intensité intégrée des pics
satellites (notés S+i) avant et apres le dépot de Ge (voir Figure 87), on observe une
augmentation sensible apres le dépot. Ceci indique que la contrainte générée par la différence

de parameétre de maille entre Ge et Si se propage au-dela du joint de grains.
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Figure 87 : (a) Balayage autour du pic de Bragg (220) du substrat, sur les
échantillons C2-1 apres désoxydation (en bleu) et C2-3 apres dépot de 6 MC de Ge
(en rouge), normalisée par rapport au pic de Bragg ; (b) Intensité intégrée des pics

satellites

Dans ce cas également, la différence d’intensité est plus marquée pour les satellites situés en
dessous du pic de Bragg (S-i) : on peut déduire que le dépot de Ge induit une contrainte de

dilatation dans le substrat.

1V.3.2 Dépbt de 8 MC de Ge a 550°C

Pour le dépdt de 8 MC de Ge nous observons une formation de lignes de pyramides et de
domes qui s’auto-organisent suivant les lignes des dislocations de flexion (méme direction et
méme période). C’est ce que nous pouvons observer sur les images AFM de la Figure 88,

correspondant a des croissances sur les plaques C/ (Figure 88 (a)) et C2 (Figure 88 (b)).
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Rappelons que la direction des dislocations de flexion est trés proche de la direction [110] du

film pour la plaque C/ et tres proche de la direction [100] pour la plaque C2.

Figure 88 : Image AFM de I’échantillon C1-4 (a), C2-4 (b) apres le dépot de 8 MC
de Ge a 550°C.

I1 est intéressant de noter ici la différence de la longueur moyenne de pyramides élaborées sur
la plaque CI par rapport a celle €élaborées sur la plaque C2. Comme nous 1’avons vu au
paragraphe précédent, les pyramides de Ge ont une base rectangulaire, paralléle aux directions
[100] et [010] de la surface. Dans le cas de la plaque C/ (et C4 également), les lignes de
dislocation sont proches de la direction [110] du film, et donc les pyramides de Ge ne peuvent
pas s’allonger du fait de la proximité du champ de contrainte généré par chaque ligne
adjacente dislocation. Dans le cas du dépo6t sur la plaque C2 les pyramides sont plus longues

puisque les lignes de dislocations sont proches de la direction [100].

Influence de la période du réseau de dislocations

Des dépots similaires (température de croissance et nombre de MC déposées) ont été réalisés
sur des échantillons dont la période du réseau de dislocation differe.

Les résultats de croissance présentés sur la Figure 89 montrent I’influence de la période du
réseau de dislocations sur la formation de pyramides et de domes de germanium. Pour
I’échantillon C2-3 (Figure 89 (a)), ou la période du réseau de dislocations est de 46 nm, il n’y

a que des petites pyramides de base rectangulaire tandis que pour 1’échantillon C4-1, dont la
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période du réseau de dislocations de flexion est de 110 nm, on observe la formation de

pyramides et de gros domes.

(b)

Figure 89 : Image AFM des échantillons C2-3 (a), et C4-1 (b) réalisés dans des
conditions de croissance identiques : température du substrat de 550°C et 6 MC de

Ge déposées.

L’ensemble de ces observations, décrites au paragraphe IV.3, semblent indiquer que le mode
de croissance du Ge sur nos substrats, présentant un champ de contrainte périodique, est
sensiblement différent par rapport au dépot du germanium sur du Si massif. En effet, une pour
température de croissance déterminée, la transition 2D-3D, ainsi que 1’évolution pyramide
dome ne dépend pas uniquement de la quantité¢ de Ge déposé, mais il faut aussi prendre en

compte la période ainsi que 1’orientation cristalline du réseau de dislocations enterrées.
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IV.4  Elaboration de fils organisés de Ge

Nous avons cherché a améliorer I’homogénéité en tailles des nanostructures réalisée en jouant
sur la température de dépdt, ainsi que sur des recuits a la suite du dépdt. Sur du Si (001)
massif, lorsqu’on augmente la température de dépot, la tailles des boites de Ge augmente : a
haute température, la diffusion du Ge en surface favorise la formation de gros filots (voir
Chaparo et al. [19] pour une étude détaillée de I’influence de la température du substrat sur le
dépdt du Ge sur Si(001)).

La méme quantité de Ge (6 MC) a ¢té déposée sur deux échantillons issus de la plaque C3
(plaque dont le réseau de dislocations de flexion est proche de la direction [110] du film),
dans des conditions de température d’échantillon différentes : pour 1’échantillon nommé C3-3
la température du dépot a été de 550°C et pour C3-4 de 650°C. La Figure 90 présente les
caractérisations par AFM de ces deux échantillons.

Pour C3-3, on observe la formation de lignes de petites pyramides. Ici encore la période et
I’orientation (parallele a la direction [110] du film) des lignes de pyramides sont les mémes
que celles du réseau de dislocations enterrées. Lorsque la température de croissance est plus
¢levée, échantillon C3-4, on retrouve une surface parfaitement ondulée, avec une amplitude
des ondulations de 1,4 nm (Figure 90 (b) et (e)). Cette structuration de surface est tres
homogene a longue distance. On a donc réussit a former un réseau régulier de lignes

continues, ou de fils de Ge, avec une période légerement inférieure a 40 nm.
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Figure 90 : Images AFM, apres un dépot de 6 MC de Ge, a différentes
températures : (a) échantillon, C3-3 T=550°C et (b) échantillon C3-4, T=650°C.
(c) et (d) représentent les profils de hauteur le long des traits bleus sur (a) et (b),

respectivement. (e) : vue en perspective de (b).

Ensuite nous avons tenté¢ d’augmenter la quantité de Ge déposée. Les résultats de la
croissance de 8 MC de Ge sur un échantillon (C3-5) issu de la méme plaque C3, pour un
température du substrat de 600°C sont présentés Figure 91 (a). On observe bien I’influence de
la quantité du Ge déposé : la tailles des boites augmente.

Nous avons tenté d’explorer I’influence d’un recuit réalisé aprés le dépdt, sur la forme de

boites. Ainsi nous avons recuit 1I’échantillon a 800°C pendant quelques minutes a la suite du
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dépot de Ge. La taille de boites a augmentée (Figure 91 (b)). On retrouve, entre les boites, des
ondulations d’une amplitude identique a celle observée apres le dépdt de la couche de

mouillage (Figure 82).

(a) | (b)

Figure 91 : Images AFM (en amplitude) des échantillons (a) C3-5 aprés dépot de
S8MC de Ge a 600°C et (b) C3-6 apres un depot de 8 MC de Ge suivi d’un recuit a
800°C pendant Smin

Le dernier parameétre que nous avons explor¢ a ¢été Dinfluence de 1’orientation
cristallographique de dislocations de flexion sur le dépdt du germanium.

En effet, nous avons réalis¢ un dépdt de 8 MC de Ge a la température de substrat de 550°C
sur un échantillon issu de la plaque C2 (dislocations presque paralléles a la direction [100] du
film). On a vu le résultat du dépot sur la Figure 88(b). Sur la Figure 92 on présente le résultat
du recuit de cet échantillon aprés un recuit a 800°C, pendant 5 minutes (échantillon C2-35).
Les domes disparaissent et on observe a nouveau une structuration tres régulieére de la surface
en toit d’usine, avec une amplitude 3nm environ, et un période de 45 nm. L’échantillon est
trés homogene a longue distance comme le montre I’image AFM (b) de 4 um de coté.

La photographie du diagramme de diffraction du RHEED de 1’échantillon C2-5, Figure 92
(d), prise dans I’azimut [100], montre bien la présence de facettes inclinées de + 11,5°. On a
donc réalisé des pyramides de Ge infiniment longues dans la direction [100], parallele a la

direction des dislocations enterrées.
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Figure 92 : (a) et (b) images AFM de [’échantillon C2-5 : dépot de 8 MC de Ge
suivi d’un recuit a 800°C pendant Smin. (c) profil des hauteur le long du trait bleu
sur (a). (d) Cliché RHEED de [’échantillon dans [’azimut [100].

L’observation en microscopie électronique a haute résolution confirme la formation de fils de
germanium dans le cas de 1’échantillon C2-5. Sur la Figure 93 nous présentons 1’image en
coupe, dans la direction [100] du film de cet échantillon, ce qui permet de visualiser la section
d’un fil de Ge On retrouve bien sur cette image la géométrie décrite précédemment : facettes

inclinées de ~11° et une hauteur de 3nm.
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-~ Substrat

Figure 93 : Image MET haute résolution dans la direction [100] de [’échantillon
C2-5. On visualise la section d’un fil de Ge

Clairement la formation de fils de germanium par le recuit est beaucoup plus facile dans le cas
des dislocations de flexion paralléles a la direction [100] du film que dans le cas ou les

dislocations sont parall¢les a la direction [110].

Conclusion

Nous venons de voir que dans certaines conditions de croissance (quantité de Ge déposée et
traitement thermique), il est possible de réaliser des fils de Ge, dont la périodicité et
I’orientation dans le plan sont entiérement déterminées par le réseau enterré de dislocations de
flexion. Le cas le plus favorable pour former les fils semble étre lorsque les dislocations de
flexion sont orientées suivant la direction [100] du film. Ceci peut s’expliquer par une

tendance naturelle de 1’élongation de boites de germanium suivant la direction [100].
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IV.5 Etude de la position boites par rapport aux dislocations

Grace a la microscopie électronique en transmission, nous avons pu déterminer la position
relative des nanostructures de Ge en surface des échantillons, par rapport aux dislocations de
flexion localisées a I’interface entre le film et le substrat.

L’observation de 1’échantillon C/-2, présentée dans le paragraphe IV.2.1, Figure 82, nous a
permis de situer les ondulations de surface, qui se forment apres le dépot de la couche de
mouillage, par rapport a la position des dislocations d’interface. Nous avons observé un
décalage d’un quart de période entre les ondulations et les dislocations, sans pouvoir
distinguer le Ge du Si.

Pour des nanostructures de Ge plus grandes, telles que les domes de I’échantillon C3-5 (voir
Figure 91), il est alors possible de voir sur les images MET haute résolution la position des
boites de Ge, le film du silicium ainsi que les ondulations du film. La Figure 94 nous indique

que I’1lot de Ge est localisé sur le sommet de ondulation du film.

Figure 94 : Image MET haute résolution de I’échantillon C3-5, dans I’axe de zone
[110] du film, (dépot de 8 MC de Ge).

Malheureusement sur I’image présentée sur la Figure 94 on ne voit pas la position des
dislocations de flexion qui sont trés difficiles a visualiser sur les images de MET en coupe (le

cas de la Figure 82 est exceptionnel !).
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Une technique particuliérement bien adaptée pour visualiser les dislocations de flexion est la
microscopie €lectronique en vue plane. La difficulté est que, contrairement a la microscopie
AFM, de petites boites de Ge sont tres difficiles a visualiser en vue plane.

Sur la Figure 95 nous présentons les observations AFM (Figure 95 (a)) et MET en vue plane
(Figure 95 (b)) d’un échantillon réalis¢ par un dépot de 10 MC de Germanium sur un substrat

issu de la plaque C2. Le dép6t de 10 MC a été réalisé pour augmenter la taille de boites.

@ (b)

Figure 95 : Caractérisations (a) AFM et (b) MET en vue plane, de [’échantillon
C2-6, apres un dépot de 10 MC de Ge a 550°C. La fleche indique les domes.

On voit bien les pyramides et quelques domes sur I’image AFM, Figure 95 (a). Par contre les
pyramides sont trop petites pour modifier le contraste de I'image MET en vue plane, Figure
95 (b). Seuls les domes apparaissent nettement sur cette image. Cependant, les domes étant
aussi larges que la distance entre les dislocations, il n’est pas possible de conclure, grace a ces
observations, sur la position relative des boites de Ge par rapport a la position des dislocations

enterrées.

Pour la plaque C4, la distance moyenne entre les dislocations de flexion est de 110 nm, ce qui
permet de séparer largement deux rangés consécutives de boites de Ge Différentes
caractérisations de 1’échantillon C4-1, présentées Figure 96, ont été réalisées dans le but de
localiser sans ambiguité la position les nanostructures de Ge par rapport aux dislocations

enterrées.
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Figure 96 : Caractérisations de [’échantillon C4-1, aprés un dépot de 6 MC de Ge
a 550°C : (a) image AFM de la surface. Images MET en vue plane : (b) en axe de

zone (001), en condition deux ondes pour g=[1 1 0] (c) et 9=[1 1 0] (d). (e) Image
MET en coupe dans ’axe de zone (100).
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Le joint de grains de la plaque C2 est constitué d’un réseau carré de dislocation vis d’une
période 10 nm, et de dislocations de flexion disantes de 110 nm en moyenne. Du fait de leur
¢loignement, l’interaction entre les dislocations de flexion est faible, celles-ci sont donc
relativement sinueuses, comme on le voit sur les images MET en vue plane, Figure 96(b) (c¢)
et (d). L’interaction entre une dislocation de flexion et le réseau de dislocations vis induit un
déphasage de ce dernier d’une demie période. On visualise ainsi les dislocations de flexions.
L’image (b) de la Figure 96 est une caractérisation MET en vue plane, dans 1’axe de zone
[001], de I’échantillon C4-1. Les images (c) et (d) ont été réalisées en conditions deux ondes,
de manicre a éteindre le contraste des dislocations vis (g.b = 0) paralléles a la direction [1-10],
cas (c), ou a la direction [110], cas (d).

Sur les analyses en coupe de ce méme échantillon dans la direction [100], Figure 96(e), on
observe le contraste régulierement espacé des dislocations vis, perturbé par la dislocation de
flexion. En surface le dome est situ¢ immédiatement sur le coté de la dislocation.

Toutes ces observations confirment que les nanostructures de Ge sont systématiquement
placées du méme coté de la dislocation de flexion. D’apres les simulations du champ de
déplacement, présentées au paragraphe III.1.4, ’aplomb de chaque dislocation coincide avec
la séparation entre une zone de dilatation et une zone de compression de la surface du film.
Les nanostructures de Ge vont donc naturellement croitre 1a ou le parametre de maille du Si
est en dilatation. On retrouve ici le phénomene de localisation des boites de Ge similaire a

I’empilement vertical des boites de Ge espacées par un couche de Si, présenté Figure 9 [30].
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IV.6 Conclusion

Nous venons de voir les différentes étapes nécessaires a 1’épitaxie du Ge sur les substrats
préparés par collage moléculaire.

La stabilité¢ thermique du joint de grains d’une part, et les propriétés physicochimiques de
I’oxyde superficiel d’autre part, nous ont amené a choisir une méthode de préparation de
surface : une désorption de I’oxyde a 800°C assistée par un faible flux de Si.

Le dépdt de Ge sur cette surface donne lieu a une croissance ordonnée de nanostructures
(pyramides, domes ou fils). La déformation du Si a la surface du film apres la désoxydation
semble étre a I’origine de la croissance localisée des nanostructures de Ge

Une étude par MET nous a permis de déterminer la position des nanostructures de Ge par
rapport aux dislocations enterrées.

Pour expliquer la formation ordonnée des nanostructures de germanium (confirmée par les
résultats des observations AFM, MET et de diffraction de rayons X) nous avons réalis¢ des
simulations basées sur le modele des champs élastiques de Bonnet et Al. [81]. Ceci nous a
permis d’estimer le champ de déformation a la surface du film, avant le dépdt du Ge : dans
notre cas, on obtient une déformation dans le plan de 0,8 % au maximum.

Ces résultats confirment bien que le champ de déformation induit par les dislocations

enterrées influence la position des nanostructures de Ge
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Conclusion Générale et perspectives

L’¢élaboration de nanostructures semi-conductrices ordonnées, controlées en taille et en
position, est un enjeu technologique important pour satisfaire les besoins de miniaturisation
des circuits actuels de la micro/nano-électronique. Dans cette these, une méthode originale
d’organisation latérale de nanostructures a été explorée et appliquée au cas de nanostructures
de germanium ¢épitaxiées sur silicium (001). Cette technique utilise un réseau de dislocations

de flexion proche de la surface libre du substrat, obtenu par collage moléculaire.

Nous avons choisi de réaliser des joints de grains Si/Si, parall¢les et proches de la surface des
¢chantillons, présentant une forte désorientation de torsion, et un faible angle de flexion. Cette
configuration permet d’obtenir un champ de contrainte essentiellement dominé par I’influence
du réseau de dislocations de flexion, paralleles entre elles, tout en conservant une procédure
de fabrication simple. Les caractérisations par microscopie électronique en transmission et par
diffraction de rayons X nous ont permis d’obtenir des informations qualitatives sur les joints
de grains étudiés : mesure de I’angle de torsion, de 1’orientation et de la période du réseau de
dislocations de flexion.

Une étape importante a été la mise au point d’une procédure de préparation de surface
adéquate pour 1’épitaxie du germanium. En effet, la stabilité de 1’interface enterrée impose des
contraintes thermiques strictes que nous avons pu déterminer graces aux observations
RHEED, in situ. Cette procédure est effectivement cruciale dans le processus de réalisation de
nanostructures ordonnées : elle permet de révéler, en surface des échantillons, le champ de
contraintes induit par 1’interface. Nous observons, a ce moment, des ondulations de surface
dont la période et la direction correspondent a celle du réseau de dislocations de flexion, et

dont I’amplitude est fonction de I’épaisseur du film. Les résultats quantitatifs obtenus par les
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observations AFM ainsi que par la de diffraction de rayons X, sont en bon accord avec les

résultats des simulations numériques du champ de déplacement.

Enfin, les premiers résultats de croissance de nanostructures de Ge, organisée a longue
distance, ont ¢été observés sur nos échantillons et analysés en fonction du nombre de
monocouches déposées, de 1’épaisseur du film, de 1’orientation des dislocations de flexion, de
la température de croissance ... Dans des conditions précises de température et quantité de Ge
déposé, nous avons pu réaliser des fils ordonnés, ou des boites alignées, de Ge en respectant
I’orientation et la périodicité des dislocations de flexion. La diffraction de rayons X sur ces
échantillons nous a permis d’avoir des informations qualitatives sur ces nanostructures de Ge.
Grace aux études réalisées par microscopie €lectronique en transmission, nous avons pu
déterminer la position précise des nanostructures par rapport aux dislocations enterrées.

Ce travail de thése a donc démontré 1’efficacité d’un réseau de dislocations de flexion proche
de la surface pour organiser la croissance des nanostructures en surface. Les principaux
avantages de cette méthode d’organisation sont sa simplicité de mise en oeuvre, son faible

colt, la possibilité d’une réalisation pleine plaque (100 m de diamétre au minimum).

Cependant, de nombreuses questions restent en suspend, et des analyses complémentaires
permettraient de mieux comprendre certains phénomenes physiques d’une part, et d’autre part
d’explorer les applications envisageables de ces nano-objets.

Tout d’abord, d’un point de vue fondamental, des caractérisations supplémentaires
permettraient de modéliser plus précisément la structure de 1’interface. Notamment, la mesure
directe de I’angle de flexion permettrait de connaitre la composante hors du plan des
dislocations de flexion. Cette mesure peut étre réalisé en diffraction de rayons X par une
cartographie de 1’espace réciproque autour de la tache de diffraction (004) du substrat et du
film, par exemple. De plus, il serait intéressant de prendre en compte dans les simulations la
désorientation de torsion entre le film et le substrat. Des simulations plus complétes des
champs de déplacement, aussi bien dans le film que dans le substrat, devront encore étre
développées afin de valider le modéle utilisé.

Enfin, il serait intéressant de compléter les analyses structurales des nanostructures
organisées. Des analyses plus poussées de diffraction en incidence rasante devraient permettre
de remonter aux paramétres de mailles dans le plan et hors du plan. De plus la diffraction
anomale ou encore la spectroscopie d’absorption de rayons X, comme ’EXAFS, donneraient

la composition chimique de ces nanostructures. Connaissant ainsi les parameétres structuraux
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et chimiques, on pourrait déduire la contrainte dans les nanostructures €laborées. A partir de
ces informations, il serait intéressant de comparer les résultats obtenus pour différentes
orientations des dislocations de flexion. Ceci permettrait de quantifier les phénomeénes de
relaxation de contraintes qui conduisent, dans des conditions de croissance identique, a la
formation de boites alignées ou de fils continus selon 1’orientation [110] ou [100] des lignes

de dislocations.

Par la suite, il serait intéressant d’étudier les propriétés électroniques et optiques des objets
réalisés. On peut s’attendre a obtenir des propriétés de conduction électronique particuliéres
dans les nanostructures réalisées. On peut imaginer que les fils de Ge, recouvert par un
matériau diélectrique, soient utilisés comme canal d’un transistor a effet de champ. Cependant
la proximité des dislocations enterrées peut poser des problémes de fuite €électrique dans une
telle structure. Par ailleurs, les fils organisés de Ge devraient avoir des propriétés
optoélectroniques originales induites par le confinement des porteurs dans les nanostructures
et de ’organisation de ces nanostructures.

A plus long terme, il est possible d’envisager de contrdler I’angle de flexion lors du collage
moléculaire entre le film et le substrat. Certains fournisseurs de plaquette de Si controlent
I’angle de coupe des substrats (miscut) avec une précision satisfaisante, ce qui permettrait de
déterminer les paramétres géométriques du réseau de dislocations de flexion, et donc ainsi des
nanostructures organisées.

Enfin le projet qui me semble le plus motivant serait de réaliser une interface présentant un
réseau carré de dislocations coins, tel qu’il a déja été fait par H. Brune [49] pour des systémes
métalliques. Le collage moléculaire d’un film de Ge, ou de SiGe, sur un substrat de Si (ou
vice versa) devrait permettre d’obtenir des résultats similaires. Il serait ainsi possible de
contrdler les sites de nucléation dans les deux directions du plan de croissance. Cependant de
nombreux problémes technologiques se posent : Comment conserver uniquement un réseau
de dislocation de misfit ? Comment les phénomenes d’interdiffusion du Si et du Ge a travers
I’interface de collage influenceront-ils la structure de I’interface ? Quelles seront les

limitations thermiques ? ... Autant de questions qui restent en suspend.
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ANNEXE 1

Formules analytiques des champs elastiques

Pour simplifier les équations de R. Bonnet [81] du champ de déplacement, nous avons utilisé

les sommes de séries entiéres suivantes, définies pour Y >0 :

= ' - _ sin(X)
se(X, Y)= z {(1/n).sin(nX).exp(-nY)} ArCtan{exp(Y)—COS (X)}

n=l1

seo(X, Y)= i {sin(nX).exp(—nY)}= 2[Cosh(s$)(>—(z:OS(X)]

sinh(Y).sin(X)

sen(X, Y)= 2[cosh(Y) - cos(X)]?

{n.sin(nX).exp(-nY)}=

s

=
Il
—_

sin(X).{cosh(Y)2 + cosh(Y).cos(X) — 2}

2 =
{n".sin(nX).exp(-nY)} = 2[cosh(Y) — cos(X)]’

I
[Ms

se(X,Y)

Il
—_

ce. (X, Y)= i {(I/n).cos(nX).exp(—nY)} = % In{2.exp(=Y).[cosh(Y) —

n=l1

cos(X)]}

ceoX, V)= Y. {cos(nX).exp(-nY)} = 2([;22(8;(();)?{3;(?)]

ce(X, Y)= i {n.cos(nX).exp(-nY)} = 2[2(();(h>gjx_pizs)()_(;]2

& o sinh(Y).{eos(X).cosh(Y) = 1 = sin*(X)}
cen(X,Y) z {n”.cos(nX).exp(-nY)} 2[cosh(Y) — cos(X)]

n=1

Remarque : La dérivée partielle de se; par rapport a X est égale a ce+y).
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21X, et H :%, on obtient des formules

En utilisant les grandeurs normalisée X, =

analytiques pour le champ de déplacement :

ui(x1,X2) = ﬁiv).{bz.[ (1-2v).ce.1(X1,|Xa]) - [Xz|.ceoX1, [Xa])

- (1-2v).ce.1(X1,2H-X5) - (2(1-2v).H+X5). ceo(X1,2H-X3) + 2H.(H -X3).ce1(X1,2H-X3)]
+ bl[ 2(1-v).se_1(X1, |X2|) -|X2|.S€0(X1, |X2|)
+2(1-v).5e.1(X1,2H-X2) - (4(1-v).H - Xo).560(X1,2H-Xz) +2H.(H -X5).se:1(X1,2H-Xo) |}

1

m { bi[ -(1-2v).ce (X1, [Xa) - [Xal.ceo(X, [X2])

W(X1,X2) =

+ (1-2v).ce.1(X1,2H-X3) - (2(1-2v).H +X3 ).ceo(X1,2H-X>) - 2H.(H-X3).ce1(X1,2H-X>5)]
+ by.[ 2(1-v).se.1(X1,|Xa]) + | Xa|.s€0(X1,|X2|)
+ 2(1-v).se.1(X1,2H-X3) + (4(1-v).H -X3).seo(X1,2H-X>) + 2H.(H-X3).se+1(X1,2H-X5) ] }

X, ) +se, (X, ,2H-X,) |

-b
u3(x1,X2)= 2—3 { se, (X,
T

Le champ de contrainte s’écrit alors (pour x; >0) :

o111 — { b1[ 2.C€0(X1,X2) - X2.C6+1(X1,X2)

.
All-v)
+ 2.ceo(X1,2H-X>) - (4H-X3).ce1(X1,2H-X3) + 2H.(H-X3).ce2(X,2H-X>5)]

+by.[ -seo(X1,X2) + Xa.se41(X1,X2)

+seo(X1,2H-X7) + CH+X5).se41(X1,2H-X>) - 2H.(H-X5).se42(X1,2H-X5)]}
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ANNEXE 2

Orientation des Images en vue plane pour Si (001)

Afin de déterminer 1’orientation cristallographique sur les images de MET en vue plane a
faible grandissement, j’ai utilisé le réseau carré de dislocation vis. En effet, les dislocations
vis sont orientées selon la bissectrice de I’angle formé par les directions [110] du film et celle
du substrat. Nous avons utilisé un échantillon de la plaque C4 pour cette calibration, ou
I’angle de torsion est de 2,2°.

Ci-dessous, nous pouvons voir un cliché de diffraction électronique (a) et une image (b) du
joint de grain de la plaque C4. Le cliché de diffraction ne permet pas de distinguer la
désorientation entre les deux cristaux. Ceci fixe donc la limite de précision de cette

technique : I’erreur est de £1,1°.

(@)

Sur I’image, nous prenons donc la direction des dislocations vis pour référence. On mesure ici

une rotation de 41,3° entre le cliché de diffraction et I’image réalisé€e ici a un grossissement de

50 000.

Le tableau suivant présente I’ensemble des résultats.

Grossissement SK 6K 8K 10K 12K 15K 20K 25K 30K 40K 50K
Angle 9,5° 18,3° 23,8° 26,6° 28,8° 30,5° 30,7° 41,2° 41,3° 41,5° 41,3°
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Résumé :

L’élaboration de nanostructures semi-conductrices ordonnées, controlées en taille
et en position, est un enjeu technologique important pour satisfaire les besoins de
miniaturisation des circuits actuels de la micro/nano-électronique. Dans cette
thése, une méthode originale d’organisation latérale de nanostructures a été
explorée et appliquée au cas de nanostructures de germanium épitaxiées sur
silicium (001). Cette technique utilise un réseau de dislocations de flexion proche
de la surface libre du substrat, obtenu par collage moléculaire. Un champ de
déformation ¢€lastique, périodique, se propageant de I’interface de collage jusqu’a
la surface des échantillons, nous avons pu obtenir une croissance organisée de
nanostructures de germanium.
Mots Clés :
Collage moléculaire, ¢épitaxie par jet moléculaire, silicium, germanium,

nanostructure, microscopie €lectronique en transmission, champs de déformation.

Abstract :

The growth of ordered semiconductor nanostrucutres, with a controled size and
position, is an major technologic chalenge. In this study, we propose an original
methode to grow by molecular beam epitaxy ordered germanium nanostructures
on silicon (001). A periodic array of tilt dislocations is obtained by molecular
bounding, and induce a periodic strain field at the surface of the substrate. The
observed organization of germanium nanostructures is due to the strain field
generated on the silicon surface by an interfacial tilt dislocation array.
Key words :
Molecular bounding, molecular beam epitaxy, silicon, germanium, nanostructure,

transmission electron microscopy, strain field.
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